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The most exciting phrase to hear in science,
the one that heralds new discoveries, is not
‘Eureka! I've found it,” but ‘That's funny ...’

— Isaac Asimov —
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1 Einleitung und Motivation

In unserer heutigen Gesellschaft steigt die Nachfrage nach schnellen, unkomplizierten
und preiswerten Moéglichkeiten in der Sensortechnik. Sie kommt zum Einsatz bei der Uber-
wachung von Prozessen, der Kontrolle von Inhaltsstoffen, in der medizinischen Diagnostik
und nicht zuletzt im privaten Haushalt. Dabei ist wichtig, dass die verwendete Technik klein
und wiederverwendbar ist. Traditionelle Detektionsmethoden sind oft zu aufwandig und zu
teuer fur die breite Anwendung. Durch die Kombination von technischen Werkstoffen mit
organischen Materialien hat sich wahrend der vergangenen Jahrzehnte ein immenses Feld
von Anwendungsbereichen erschlossen, in denen bereits die verschiedensten Sensorkon-
zepte realisiert worden sind. Das Grundprinzip ist dabei, die Veranderung der Eigenschaften
des organischen Materials, den es durch den Kontakt und eine Wechselwirkung mit dem zu
detektierenden Stoff erféhrt, Uber eine Signalumwandlung in ein technisch lesbares Aus-
gangssignal zu bersetzen. Die Signalumwandlung findet dann mit Hilfe eines technischen,
physikalischen oder chemischen Systems statt, das Uber den technischen Werkstoff mit
dem organischen Material verbunden ist. Mit der Suche nach geeigneten Materialkombina-
tionen, die aufgrund der meist duBerst selektiv empfindlichen organischen Stoffe sehr spe-
zifische Sensoranwendungen ermdglichen, beschaftigt sich die Forschung sein vielen Jahren
erfolgreich.

In der Gruppe der sogenannten llI-V-Halbleiter (Kombination aus Gruppe-Illl- und
Gruppe-V-Element des Periodensystems der Elemente) finden sich solche Materialien.

GaN und InN gehoren zu den Gruppe-IlI-Nitriden und diese zu den IlI-V-Halbleitern.
Sie finden als bindre und besonders als terndre, oder auch in quaternaren Verbindungen
aufgrund ihrer hohen Elektronenmobilitaten vielfach Anwendung in der Hochleistungs-
elektronik, zum Beispiel als schnelle Transistoren. Aufgrund der einstellbaren Bandliicke und
hohen Warmekapazitat sind sie aus der Hochtemperatur- und Optoelektronik nicht mehr
wegzudenken und sind weit verbreitete Materialen z. B. in Leuchtdioden (LEDs), Laserdio-
den (LDs), hocheffizienten und langlebigen Solarzellen' sowie in Detektoren?.

Ein Schlusselprinzip fir die Funktionalisierung dieser Halbleitermaterialien liegt in der
Erzeugung von Halbleiterheterostrukturen, zum Beispiel als Schichten, Nanodrdhte oder
Quantenpunkte, bei denen man sich die unterschiedlichen Bandabstande der Materialien zu
Nutze macht®. Durch die Kombination dieser Heterostrukturen mit organischen Molekdlen
erschlieBt sich ein weiteres Feld der Funktionalisierung, denn ihre chemische Stabilitat und



6 1 Einleitung und Motivation

Biokompatibilitdt macht sie sehr interessant fiir die Verbindung mit organischen Materia-

lien, zum Beispiel in Biosensoren*®,

In dieser Arbeit geht es vordringlich um Quantenfilme: eine diinne Schicht eines Mate-
rials mit geringer Bandllcke liegt zwischen zwei Schichten mit gréBerer Bandliicke. Die ent-
stehenden Banddiskontinuitaten — Stufen im Bandverlauf von Valenz- und Leitungsband -
und die Einschrankung der Energiezustande der Ladungstrager in einer Dimension (Con-
finement), fihren bei externer Anregung gezielt zu strahlender Rekombination im Quanten-

film.

Eine besondere Bedeutung kommt dabei den Heteroilibergangen zu, den Grenzflachen
zwischen verschiedenen Materialien, denn hier treffen verschiedene Gitterkonstanten aufei-
nander und es kommt neben der gewtlinschten Banddiskontinuitat auch zu Verspannungen
im Kristall, die sich wiederum auf die Eigenschaften von Bauelementen auswirken. Analog
verhalt es sich mit der Oberflache, denn die Oberflache ist zunachst einmal eine Grenzflache
zur Luft oder zum Vakuum, die eine abrupte Veranderung der Bindungspartner, des Kris-
tallgitters und der energetischen Zustande bedeutet. Die Ordnung der Atome an der Ober-
flache folgt Uber Selbstordnung dem Prinzip der geringsten Energie, die Oberflache ,re-
laxiert”. Damit unterscheiden sich die Eigenschaften der Oberflaichenatome von denen der
Atome im Kristallinnern, dem Volumen oder ,Bulk”. Die Anordnung der Atome lasst sich
zum Beispiel Uber das Tempern (Annealen) auch nach dem Wachsen des Kristalls noch kon-
trolliert beeinflussen. Bildet sich an der Kristalloberflache eine weitreichende Ordnung, die
sich in ihrer Anordnung von der im Bulk unterscheidet, spricht man von einer Oberflachen-
rekonstruktion. Diese ist allerdings vom Aufbringen von Fremdatomen zu unterscheiden,
die ja auch eine weitreichende Ordnung zeigen kdnnen. Oberflachenrekonstruktionen ha-
ben meist eine groBere Einheitszelle als das Bulk-Kristallgitter, daher werden die Rekon-
struktionen demnach benannt. Eine (2x4)-Rekonstruktion besitzt eine Einheitszelle, die in
einer Richtung zweimal, in der anderen Richtung viermal so groB ist wie die Einheitszelle im

Volumen.

Die Oberflacheneigenschaften des Ausgangsmaterials haben nun entscheidenden Ein-
fluss auf die Moglichkeit der Anbindung von Molekilen. Sie beeinflussen, welche Molekile
wo und in welcher Orientierung an die Oberflache binden kénnen®''. Somit ermdglicht das
gezielte Beeinflussen der Oberflachenstruktur und der Oberflacheneigenschaften auch erst
eine Kontrolle der Eigenschaften von Funktionsfilmen und damit das MaBschneidern der
elektrischen und chemischen Eigenschaften der Bauelemente. Voraussetzung dafir sind
detaillierte Kenntnisse vom Aufbau der Oberflaiche und oberflachennahen Schichten und
deren Veranderung durch duBere Einflussnahme.

Diese Arbeit hat das Ziel, den bereits sehr umfangreichen Kenntnisstand tber GaN-
Oberflachen gezielt im Bereich der ultradiinnen Schichten und ultradiinnen Quantenfilme
zu erweitern, und zwar im Hinblick auf Anwendungen von hybriden orga-
nisch/anorganischen Heterostrukturen, zum Beispiel im Bereich der Sensortechnik in bio-
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chemischen Umgebungen. Das Funktionsprinzip ist eine Anderung der Photolumineszenz-
Abstrahlcharakteristik des Quantenfilms beim Kontakt des Sensors mit bestimmten Moleki-
len. Dies kann erreicht werden, wenn man geeignete organische Molekile auf die Halb-
leiteroberflache aufbringt, und der rdumliche Abstand zum Quantenfilm so gering ist, dass
es Wechselwirkungen zwischen Teilchen des Quantenfilms und den organischen Molekilen
geben kann'>'3, Dies ist der Fall, wenn die Wellenfunktionen der beiden Teilchensysteme
Uberlappen. Dazu darf die Capschicht, die Gber dem Quantenfilm liegt und diesen von den
organischen Molekiilen trennt, nur wenige Monolagen dick sein. Die Fragestellung ist hier,
in wieweit es bei so dinner Capschicht mdglich ist, ihre Oberflachenstruktur auf die ge-
wiinschte Weise zu manipulieren, und ob die Prozedur den Quantenfilm zerstért. Somit
befasst sich der erste Teil dieser Arbeit mit der Praparation von Oberflachenstrukturen auf
ultradiinnen GaN-Capschichten, die auf ultradiinnen InGaN-Quantenfilmen liegen. Es wird
untersucht, inwieweit sich Oberflachenrekonstruktionen auf der Capschicht generieren las-
sen und wie sich die Praparationsprozesse auf den sensiblen Quantenfilm auswirken.

Fur eine Funktionalisierung der untersuchten Oberflachen ist eine Uber die reine Struk-
turierung hinausgehende Verdnderung der Materialoberflache interessant. Der zweite Teil
der Arbeit widmet sich daher diinnen Schichten auf den beiden Gruppe-llI-Nitriden. Dies
sind im einfachen Fall Schichten aus ihren eigenen Oxiden: In203 auf InN und Gaz03 auf
GaN. Sie gehdren zu den transparenten elektrisch halb- bzw. leitenden Oxiden (TSO/TCO,
transparent semiconducting/conducting oxide), die aufgrund ihrer Leitfahigkeit und sehr
groBen Bandliicke (4,85 eV fir Ga203 und ~3 eV fir In203"%) interessant fiir die Optoelekt-
ronik sind, zum Beispiel als transparente, leitende Beschichtung in der Photovoltaik und in
Flachbildschirmen, oder als Diinnschichttransistoren'> '8, Im Rahmen dieser Arbeit wurden
monolagen-diinne Oxidschichten auf GaN gewachsen und die atomare Anordnung und die
chemischen Eigenschaften dieser Ubergangsschicht untersucht. Bisher existieren noch we-
nige Untersuchungen zu den Eigenschaften solch diinner Heterolibergdnge. Diese Arbeit
soll dazu beitragen, diese Liicke zu schlieBen.






2 Gruppe-llI-Nitride und —Oxide: Kristallaufbau und
Oberflachenrekonstruktionen

2.1 Gruppe-llI-Nitride

Das Materialsystem Al/Ga/In-N ist ein Halbleiter-System mit direkter Bandliicke, die
sich durch ihre ternaren und quaternaren Verbindungen vom nahen infraroten (IR) Gber den
gesamten sichtbaren (VIS) bis weit in den ultravioletten (UV) Energiebereich des Strahlungs-
spektrums erstreckt. Allein die Bandlicken der Verbindungen von GaN und InN (InxGa1xN)
reichen, je nach Stoffmengenanteil x des Indiums (x nennt man auch molaren Mischungs-
faktor), von 0,65 eV (x = 1) bis 3,4 eV (x = 0). Damit deckt ihre Emission mehr als den ge-
samten sichtbaren Bereich des Spektrums ab. Dies macht sie zu viel genutzten Bausteinen
fur optoelektronische Bauelemente wie Licht emittierende Dioden (LEDs), Laserdioden (LDs),
Solarzellen, UV-Sensoren, Feldeffekt-Transistoren, Transistoren mit hohen Elektronenmobili-
taten (HEMTs, englisch fiir High-Electron-Mobility-Transistors), etc.'.
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}: (Wurtzit) <
—Af Kubisch 300 <
¥ i 0
g aN GaN (Zinkblende) g
S 3 400 =
- o
S o
3 =
() (22013 Miguel A, Caro, Tyndall Nutional ngptitute i : A 4
3 3.5 4 4.5 5 5.5 6 6.5 7

Gitterkonstante a (A)

Abb. 2.1: Bandliickenenergien einiger technisch relevanter Ill-V-Verbindungshalbleiter in Abhdngigkeit ihrer
Gitterkonstanten. Gefiillte Kreise kennzeichnen direkte, leere Kreise indirekte bindire Halbleiter. Durchgezoge-
ne Linien geben direkte terndre Halbleiter an, gestrichelte indirekte. Quelle®’, libersetzt.

Gruppe-llI-Nitride kristallisieren/kondensieren neben dem mdglichen kubischen Kris-
tallgitter bevorzugt in der hexagonalen Wurtzit-Struktur, die im thermodynamischen
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Gleichgewicht am stabilsten ist. Durch die hexagonale Struktur ergeben sich im Kristall Po-
larisationsfelder, die sich auf Materialeigenschaften und somit Eigenschaften wie Stabilitat,
Leistung und Lebensdauer der Bauelemente auswirken. Dies unterscheidet die Gruppe-III-
Nitride von anderen Ill-V-Halbleitern. Daher soll im Folgenden naher auf den Kristallaufbau
und die mit ihm zusammenhangenden auftretende Effekte eingegangen werden.

Die Kristallstruktur lasst sich beschreiben als Zusammensetzung aus zwei Untergittern,
dem des Stickstoffs und dem des Gruppe-IlI-Elements (B, Al, Ga, In), die gegeneinander um
5/8 der Lange der c-Achse verschoben sind. Ein solcher Kristall mit durch gestrichelte Linien
angedeutetem, hexagonalem Gitter ist in Abb. 2.2 a) skizziert. Die kovalenten Bindungen
sind sp3-hybridisiert und tetragonal angeordnet. Die Elektronegativititen (EN) der Bin-
dungspartner unterscheiden sich, die von Stickstoff hat mit ENn = 3,0 eV einen hdheren
Wert als die der Gruppe-lll-Elemente: ENs = 2,04 eV, ENa = 1,61eV, ENca = 1,81¢eV,
ENin = 1,78 eV nach der Elektronegativitatsskala von L. Pauling. Durch diesen Unterschied
haben die Gruppe-IlI-N-Bindungen partiell ionischen Charakter - von einer ionischen Bin-
dung spricht man erst bei einer Elektronegativitats-Differenz von AEN > 1,8.

Im Gleichgewichtszustand weichen die Bindungslangen in c- bzw. [0001]-Richtung ge-
genlber den anderen leicht ab. Dies fiihrt zu spontaner Polarisation des Kristalls in c-
Richtung: Hier wechseln sich Kristallebenen aus Gruppe-lll-Atomen mit positiver Teilladung
und Ebenen aus N-Atomen mit negativer Teilladung ab. In der Summe entsteht durch diese
Ladungstrennung ein Dipolmoment entlang der c-Achse (siehe Abb. 2.2 a)), dessen Starke
von der Art der Bindungspartner abhdngt und Uber den thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten geringfligig temperaturabhéangig ist. Damit unterscheidet sich die c-Ebene von an-
deren Ebenen des hexagonalen Kristalls: Betrachtet man beispielsweise die m-Ebene, die
senkrecht zur [1100]-Achse liegt (Abb. 2.2 b) grau gefarbte Flache), so ist diese neutral: Es
befinden sich zum Beispiel bei GaN 4 (Ga3+)-lonen in den Eckpositionen der m-Ebene der
Einheitszelle, die in Abb. 2.2 b) griin hervorgehoben ist. Die Ga-lonen werden jeweils von 6
angrenzenden Einheitszellen geteilt, also ergibt sich eine Teilladung von &* = 4/6 - 3+. Au-
Berdem besitzt die Einheitszelle zwei (N3-)-lonen an den Kanten der m-Ebene. Die (N3-)-
lonen werden jeweils von drei Einheitszellen geteilt, also ergibt sich hier eine Teilladung von
0" = 2/3 - 3-. In der Summe heben sich die Teilladungen auf zu &* + & = 0, sodass bei ei-
nem Kristallwachstum in m-Richtung jede vollstdndig gewachsene Ebene fir sich neutral ist.
Je nachdem, auf welche Ebene des Kristalls man blickt, spricht man also von polaren oder
nicht polaren Ebenen, bzw. Oberflachen. Als semipolar werden die Ebenen bezeichnet, de-
ren Richtungsvektor zwischen c und m liegt. Man unterscheidet auerdem +c- und —c-
Polaritat oder aquivalent: (0001)- und (000 1)-Polaritat. Durch Konvention ist die Kristall-
richtung +c durch einen Vektor vom Gruppe-lll-Atom zum nachsten Stickstoff-
Nachbaratom in c-Richtung gegeben.

Besonders wegen der Polaritdtseigenschaft ist es sowohl fur das Wachstum als auch fir
die volumenbezogenen und oberflachenspezifischen Eigenschaften der Gruppe-IlI-N-
Halbleiter relevant, in welcher Richtung der Kristall gewachsen wird?'22. Beispielsweise sind
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die Mechanismen, die die Energie an der Oberflache minimieren, unterschiedlich: tc-polare
(0001)- bzw. (000 1)-Oberflichen der Wurtzitkristalle der Ill-V-Halbleiter bilden bevorzugt
Adatomschichten an den Oberflachen aus, Beispiele dazu sind in Abb. 2.3 skizziert. Damit
verhalten sie sich analog zu den kristallographisch verwandten kubischen (111)-Oberflachen
der IlI-V-Halbleiter, deren Kristallstruktur in [111]-Richtung ebenfalls hexagonal ist. Ihre
Oberflachen sind daher auch polar und sie minimieren ihre Oberflichenenergie gleichfalls
durch die Bildung von Adatomstrukturen. An (001)-Oberflachen kubischer IlI-V-Halbleiter
hingegen bilden sich bevorzugt Dimere aus®.

a) b) [0001]
- +
Ps l —~m-Ebene
M [0100] |
3,255 11000]
" 11100]
[0010]

Abb. 2.2: a) Ausschnitt aus einem c-polaren Wurtzitkristall mit angedeutetem hexagonalem Gitter (gestrichel-
te Linien) und griin markierter c-Ebene. Metallatome: grau/groB, Stickstoffatome: blau/klein. b) Struktur des
hexagonalen Gitters mit Einheitsvektoren, Kristallrichtungen und Einheitszelle (griin). Grau markierte Fldche:
m-Ebene. Kristallmodell erstellt mit Vesta*®.

a)  [001] b) [0001] <) [0001] d) [0001]

1 eo. ! 1 !
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(V3X+3) R30° auch: 1+1/6

GaAs B2(2%4)

Abb. 2.3: Einige Rekonstruktionen auf a) GaAs (001), b) — d) GaN. Wéhrend kubische Kristalle wie GaAs an der
Oberfliche ihre Bindungen bevorzugt durch Dimerbildung absdttigen, ist das Prinzip der (0001)-Fléichen
hexagonaler Kristalle wie GaN die Ausbildung von Adatomschichten, um die Oberflidchenenergie zu minimie-
ren. b) und d) zeigen dabei gebundene Ga- und N-Adatome auf definierten Plditzen, c), wie man sich die
Anordnung der Ga-Adatome (iber dem GaN in einer beweglichen metallischen Doppellage vorstellt. Bilder: b)
und ¢) nach Referenz 2%, d) nach Referenz?®, Kristallmodelle erstellt mit Vesta*®.

In den bindren Verbindungshalbleitern wie GaN oder InN ist das Verhéltnis der Elemen-
te stéchiometrisch, bei den terndren Verbindungen wird es in der Summenformel angege-
ben. In den Quantenfilmen der hier untersuchten Proben sind 11 % der Galliumatome des
Galliumnitrids durch Indiumatome ersetzt, man schreibt Ino.11Gao.ssN. Die unterschiedlichen
Atomdurchmesser von Ga (122,1 pm) und In (162,6 pm, Rutherfordsche Atomradien) fiihren
hierbei zu Verspannungen des Kristallgitters, die umso groBer werden, je hoher der Indi-
umanteil im GaN ist. Dies hat Auswirkungen auf die thermische Stabilitat des Materials: Die
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Dekompositionstemperaturen To von GaN und InN unterscheiden sich stark:
To(GaN) = 850 °C, To(InN) = 630 °C?®. Fir InGaN liegt sie, abhingig vom Indiumanteil und
der Wachstumstemperatur, dazwischen. Bei Erhitzen der Proben im Vakuum auf Tempera-
turen nahe Tp streben die oberflichennahen Indiumatome an die Oberflache des
Materials?” und kénnen von dort desorbieren — ein Effekt, der durch eine Capschicht wie
z. B. GaN verringert werden kann: Sakuta et al. beobachteten zum Beispiel bei 3 nm diinnen
Ino.16GaosaN-Filmen unter einer 3 nm diinnen GaN-Capschicht, dass ein 10-minutiges Anne-
alen bei 875 °C dazu fihrt, dass Indium aus dem Quantenfilm in die Capschicht hinein dif-
fundiert?®,

Verspannungen des Kristalls treten besonders auch an den Grenzflichen bzw. im Uber-
gangsbereich von Heterostrukturen wie InGaN/GaN auf, wo Materialien verschiedener Git-

terkonstanten aufeinander wachsen. Zusatzlich zur erwdhnten spontanen Polarisation 135

kommt es dort zu piezoelektrischen Polarisationsfeldern, die etwa eine GréBenordnung
groBer sind als die der spontanen Polarisation. In unserem Fall betrachten wir in c-Richtung
([0001]) gewachsene Kristalle, wie sie in dieser Arbeit verwendet wurden, und vergleichen
die Gitterkonstanten in der Ebene, also a. INN und somit auch InGaN haben eine groBere
Gitterkonstante als GaN, wie in Abb. 2.1 aufgezeigt ist (ainn = 3,533 A?°, acan = 3,187 A%).
Wachst InGaN auf GaN, so ist das Wachstum pseudomorph, das heiBt, es erfolgt mit der
Gitterkonstanten a des GaNs. Die auf GaN wachsende InGaN-Schicht ist also an der Materi-
al-Grenzflache in der Ebene kompressiv verspannt, die Teilladungen riicken ndher zusam-
men. Dadurch kommt es zu einer Trennung der Ladungsschwerpunkte in c-Richtung und zu

einem piezoelektrischen Polarisationsfeld PPE Dies ist dem Feld der spontanen Polarisation
f’S entgegengesetzt. Sofern kein duBeres Feld anliegt, ergibt sich das Gesamt-

Polarisationsfeld P aus der Summe aus spontaner und piezoelektrischer Polarisation:

P=PB,+P, (1)

P andert sich an Grenzflachen sprunghaft, denn dort kommt es zu einer Ansammlung
von elektrischen Ladungen. Bei einer Doppel-Heterostruktur wie einem in eine GaN-Matrix
eingebetteten InGaN-Quantenfilm entsteht so ein elektrisches Feld wie bei einem Platten-
kondensator.

In Abb. 2.4 ist der Potentialverlauf von Leitungs- und Valenzband fir c-polares GaN mit
c-polarem InGaN-Quantenfilm skizziert. Gezeigt ist der Verlauf der Energiebander (grau
gefarbt) in Abhangigkeit vom Ort bzw. der Tiefe des Materials, wobei die Material-
Oberflache x = 0 entspricht. Eg bezeichnet die Bandliicke im Bereich des Quantenfilms. So-
fern dessen Dicke im Bereich der De-Broglie-Wellenldnge der Ladungstrager liegt, kommt
es zum ,Quanten-Confinement”: die Bewegungsfreiheit der Ladungstréager ist in einer
Raumdimension eingeschrankt. Die Energiebdnder erhalten die Form eines Quantentopfs
mit diskreten Energie-Subbdndern. Die Wellenfunktionen der Elektronen im niedrigsten
Energie-Zustand in Leitungs- und Valenzband sind gelb skizziert. Rekombinieren Elektro-
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nen-Loch-Paare im Quantenfilm, so werden Photonen der Energie hvi emittiert. Durch das
Polarisationsfeld kommt es zum Stark-Effekt, der in Verbindung mit dem Quanten Confi-
nement ,Quantum Confined Stark Effect” (QCSE) genannt wird: die Bandkanten verkippen
und die Elektronenzustande werden dabei zu geringeren, die Lochzustdnde zu hdheren
Energien verschoben?'. Dieser Fall ist in Abb. 2.4 b) und c) dargestellt. Dabei wird die effek-
tive Bandliicke kleiner und es kommt zu einer Rotverschiebung der Emissionswellenlange®,
also zur Aussendung von Photonen geringerer Energie hvz, mit hvi > hvz, wie Abb. 2.4 b)
verdeutlicht. AuBerdem erfolgt eine ortliche Trennung der Wellenfunktionen der Elektronen
des Leitungsbands und der Locher des Valenzbands (orange Farbung). Ihr Uberlapp ist ver-
ringert und damit auch die Wahrscheinlichkeit fiir strahlende Rekombination. Da sich dies
negativ auf die Performanz von Bauelementen auswirkt®, beschaftigt man sich einerseits
mit der Mdglichkeit, Bauelemente aus semi- oder nichtpolaren Kristallen herzustellen,
andererseits damit, die Polarisationseffekte auszunutzen, beispielsweise fiir elektromechani-
sche Systeme34,

Abbildung 2.4 b) zeigt den berechneten Verlauf der Bandkanten in c-polarem GaN mit
einem 3 nm dicken c-polaren Ino.16GaossN-Quantenfilm (Quelle®).

a) Leitungsband b) GaN GaN C)
I — InGaN 1,0 4\/
u N ¥
g ! g . 2 o5l : \I/ i
1 = '
w g hv, S th 2 B \N
=] 5
Valenzband V> v,
Materialtiefe x Materialtiefe x 30— 5 0 3 10
ohne Polarisationsfeld mit Polarisationsfeld Tiefe (nm)

Abb. 2.4: Skizze der Banddiskontinuitdten und Quantum Confined Stark Effekt (QCSE) am GaN/InGaN/GaN-
Quantenfilm. a) nicht polarer Kristall: optimaler Uberlapp der Wellenfunktionen von Elektronen (Leitungs-
band) und Léchern (Valenzband). b) Polarer Kristall mit piezoelektrischer Polarisation, Verkippen der Band-
kanten und QCSE. c¢) Gerechnete Bandkanten fiir 3 nm dicken Ingi16GaossN/GaN Quantenfilm, nach
Referenz3>.

2.2 Gruppe-IlI-Oxide

In der Halbleitertechnologie bilden Oxide eine zukunftsweisende Erweiterung der gut
etablierten siliziumbasierten Technologien und der der Gruppe-IlI-Nitride, da die mit der
fortschreitenden Entwicklung verbundene Verkleinerung der Bauteile besonders in der Leis-
tungselektronik hohe Kapazitats- und Stromdichten bedeutet, die sich mit Oxiden besser
erreichen lassen als mit Silizium- und Nitrid-basierten Technologien.

Die Starke von In203 und Gaz0s3, die zu den transparenten, elektrisch (semi-)leitfahigen
Oxiden gehoren (TSO/TCO, transparent (semi-)conducting oxide), ist ihre hohe, durch Do-
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tierung erreichbare elektrische Leitfahigkeit’™3%3" in Verbindung mit der geringen Absorpti-
on von elektromagnetischen Wellen im sichtbaren (bei In203 < 20 %) bzw. im sichtbaren
und ultravioletten (Gaz03) Teil des Spektrums. Der Grund sind ihre groBen Bandliicken:
Eg=3,6 eV fir In203 bzw. 4,7 eV fur B-Ga203%8. Dadurch eignen sie sich besonders fiir die
Herstellung transparenter Elektroden und leitender Beschichtungen fiir optoelektronische
Anwendungen.

Wahrend In20s in seiner polykristallinen und amorphen Phase schon seit den 1950er
Jahren erforscht wird und sich viele Anwendungen, hauptsachlich im Bereich der Leucht-
stoffe und Gassensorik, aber auch beispielsweise in Dinnschichttransistoren und Katalysa-
toren® erschlossen hat, ist das Interesse an der monokristallinen Form aufgrund der héhe-
ren Anspriiche an kristalline Qualitat und Reinheit und der damit wesentlich schwierigeren
Herstellung recht jung'™. Ahnlich verhilt es sich mit Ga203, dessen positive optische und
elektrische Eigenschaften schon seit den 1960er Jahren bekannt sind3¥4° und dessen Erfor-
schung fur Anwendungen derzeit einen Aufwind erfdhrt, beispielsweise fir UV-
Detektoren*'*?, LEDs*®, oder Feldeffekt-Transistoren**#°. Vielversprechend fiir die Leis-
tungselektronik sind dabei die erreichbaren hohen Elektronenmobilitdten und Durchbruchs-
felder und die geringen Leckstrome®, auBerdem die groBe chemische und thermische Sta-
bilitat. Zudem sind In203 und Ga203 ungiftig und gentigen damit modernen Umweltstan-
dards.

Interessant ist die Kombination dieser beiden sogenannten Sesquioxide (Oxid mit Ver-
haltnis des Metalls oder Halbmetalls zu Sauerstoff von 1: 1,5) mit Nitriden, zum Beispiel fur
leitfahige und vis-/UV-durchlassige Substrate®®, oder als transparente Elektroden in der
Photovoltaik, organischen LEDs (OLEDs) und Diinnfilmtransistoren. Ga:0Os3 kann, als Gate-
Dielektrikum in Transistoren eingesetzt, den Verluststrom am Gate begrenzen*’ und somit
deren Belastbarkeit und Performanz erhéhen.


https://de.wikipedia.org/wiki/Metalle
https://de.wikipedia.org/wiki/Halbmetalle
https://de.wikipedia.org/wiki/Sauerstoff
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2.2.1 Kristallaufbau von B-Gaz0s
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Abb. 2.5: a) Schematische Darstellung der GaOs-Kristallstruktur mit angedeuteten Polygonen. Positionen Ga:
Zentrum von Polyedern: Ga I: Tetraeder, Ga ll: Oktaeder. Koordinationen des Sauerstoffs: O | und O Ill drei-
fach, O Il vierfach koordiniert b) LEED-Reflexe der nicht rekonstruierten (2x 1)-Oberfldchenstruktur der nicht
rekonstruierten Oberflciche bei 85 eV eines an Luft gespaltenen Einkristalls nach dem Annealen im Ultrahoch-
vakuum mit skizzierten reziproken Gittervektoren b* und c*. Dunkle Flecken im Bild entsprechen Verunreini-
gungen des Fluoreszenzschirms. ¢) Aufsicht auf die (100)-Oberfliche, tiefer liegende Atome blasser. Abbildun-
gen nach®®, Kristallmodelle erstellt mit Vesta®®. GréBenverhdltnisse der Atome sind nicht maBstabgetreu.

B-Gaz0s kristallisiert in der monoklinen Phase und ist die stabilste Modifikation von
Gallium(ll)-oxid. Es hat eine Bandllcke im fernen UV von 4,85 eV, das basiszentrierte Kris-
tallgitter hat die Parameter a = 12,23 A, b = 3,04 A, ¢ = 5,80 A und y = 103,7°">°%1_In einer
Elementarzelle befinden sich 4 Ga>0s3, wobei Ga in zwei unterschiedlichen Koordinationen
auftritt und unterschiedliche Atomabstande zu den Bindungspartnern hat: Die Halfte der
Galliumatome besetzt tetraedrische Positionen und ist vierfach koordiniert, die entspre-
chenden Atome sind in Abb. 2.5 a) und Abb. 2.5 b) hellgrau gefarbt (Ga I). Die Bindungslan-
ge betragt Ga-O = 1,83 A. Die andere Halfte der Galliumatome besetzt oktaedrische Positi-
onen bei sechsfacher Koordination und ist in den Abbildungen dunkelgrau dargestellt
(Ga ll). Die Bindungsliange betragt hier Ga-O = 2,00 A. Abb. 2.5 a) zeigt eine solche Elemen-
tarzelle. Die Sauerstoffatome besetzen die Positionen an den Ecken der Polyeder und sind
entweder dreifach (O |, O Ill) oder vierfach (O Il) koordiniert. Die thermodynamisch stabilste
Oberflache ist die (100)?, die in Abb. 2.5 c) skizziert ist — Atome in tieferen Ebenen sind hier
blasser dargestellt. Abb. 2.5 b) zeigt die LEED-Reflexe dieser nicht rekonstruierten Oberfla-
che bei 85 eV mit den reziproken Gittervektoren c* und b*.
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2.2.2 Kristallaufbau von In;0s
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Abb. 2.6: a) Elementarzelle von In;Oz in der Bixbyite-Struktur. b) LEED-Reflexe eines 12 nm dicken In;O;
(111)-Films mit 4% Zinn c) Seitenansicht der Bixbyite-Struktur. Abbildung b) aus®. a), ¢) erstellt mit Vesta*®

[010]

Die kristalline Phase von In20s kristallisiert im thermodynamischen Gleichgewicht in der
kubisch raumzentrierten C-Modifikation, der Bixbyite-Struktur>*, siehe Abb. 2.6 a). Die Git-
terkonstante betragt a = 1,0117 nm. Jede Elementarzelle besteht aus 32 Metallatomen in
zwei unterschiedlichen Punktlagen®, in der Skizze durch In | (rot) und In Il (hellrot) gekenn-
zeichnet (24 x In  und 8 x In Il), und 48 Sauerstoffatomen (blau).

Die (111)-orientierte Struktur kann als dreischichtiges System der O-In-O-Abfolge be-
trachtet werden, deren Netto-Dipolmoment verschwindet?, eine Seitenansicht dazu ist in
Abb. 2.6 c) skizziert. Abb. 2.6 b) zeigt die (1x1) LEED-Reflexe der Zinn-dotierten, nicht re-
konstruierten Oberflache (Morales et al.>®)

In203 besitzt eine direkte Bandliicke von 3,75 eV, die durch n-Dotierung (meist wird Sn
verwendet) erweitert werden kann°® und Eine kleinere indirekte Bandliicke von ~2,65 eV>">8:
fur diinne Filme wurden indirekte Bandliicken von 1,8 bis 2,94 eV bestimmt>%-°",
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3 Struktur der untersuchten Proben

In dieser Arbeit wurden GaN-Proben mit und ohne InGaN-Quantenfilm untersucht. Die
Proben mit Quantenfilm stammen aus drei verschiedenen Wachstums-Serien. Sie wurden
mittels der Metallorganischen Gasphasenepitaxie (MOVPE) bei 780 (Serie (a)) bzw. 770 °C
(Serien (b) und (c)) in c-Polaritat auf c-polarem Saphirsubstrat gewachsen. Fir das Wachs-
tum wurden die Prakursoren Triethylgallium und Trimethylindium verwandt. Die Polaritat
wurde mittels Réntgenbeugung und Atz-Experimenten bestimmt und durch Messungen
der Rontgen-Photoelektronenspektroskopie (XPS) bestatigt.

Die GaN-Pufferschichten sind einige Mikrometer dick und besitzen eine geringe wachs-
tumsbedingte, unbeabsichtigte Dotierung von n = 5-10'%/cm3. Alle Quantenfilme haben
eine Dicke von ~3 nm und einen Indiumgehalt von ~11 %. Die Quantenfilme sind jeweils
mit einer Capschicht bedeckt, deren Dicke in 1, 3, 5 und 10 nm ausgefiihrt wurde. Dicken-
angaben und Indiumgehalte sind nominell, das heit anhand von Wachstumsraten und
Indiumanteilen dickerer Vergleichsproben bestimmt.

a) Serie (a) b) Serie (b) c) Serie (c)
GaN 1/3 nm GaN 1nm GaN 3/5/10 nm [0001],2
GaN ~ 3,75 um GaN ~ 2,75 ym GaN ~ 6,25 pm
AlLO, ALO, AlLLO, [0007]

Abb. 3.1: Die verschiedenen Probenquerschnitte mit 1, 3, 5 und 10 nm dickem GaN-Cap, alle mit ~3 nm
dickem Quantenfilm mit Ino11GaosoN. Wachstumstemperaturen lagen bei 780 °C fiir a) bzw. 770 °C fiir b)
und c). Alle Quantenfilmproben dieser Arbeit werden im Folgenden gemdfB dieser Skizze den Serien (a), (b)
und (c) zugeordnet.
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Als Vergleich zu den Quantenfilm-Proben standen zwei Arten von GaN-Proben zur Ver-
fugung:

a) [0001], & b)

GaN substratfrei
~300 um

[0001] ALO,

Abb. 3.2: a) substratfreies GaN hoher Qualitdt (GaN wird nach dem Wachstum vom Substrat gelést.) b) In der
MOVPE gewachsenes GaN ohne Quantenfilm fiir den direkten Vergleich mit den Quantenfilm-Proben glei-
chen Aufbaus aus Serie (c).

Zum einen sind das Proben aus substratfreiem GaN, skizziert in Abb. 3.2 a). Dieses wird
zunachst auf einem Substrat gewachsen, welches aber nach dem Wachstum vom GaN ab-
geldst wird. Dadurch werden Verspannungen aufgrund von Gitterfehlanpassungen stark
reduziert und man erreicht auch eine Reduzierung der Fehlstellen im Material®*=®*, Im Ver-
lauf dieser Arbeit werden Proben dieser Serie immer als ,substratfreies GaN" bezeichnet.

Bei der zweiten GaN-Probenserie handelt es sich um in der MOVPE gewachsenes GaN,
das ebenfalls auf c-polarem Saphir-Substrat und unter denselben Wachstumsbedingungen
gewachsen wurde wie die Quantenfilm-Proben der Serie (c). Statt Quantenfilm und Cap-
schicht besitzen die Proben eine abschlieBende 14 um dicke GaN-Schicht, wie in Abb. 3.2 b)
skizziert ist. auf diese Proben wird sich in dieser Arbeit mit ,GaN auf Saphirsubstrat” bezo-
gen.

Der Ergebnisteil dieser Arbeit zeigt unter anderem, welche Unterschiede in den Ober-
flacheneigenschaften Proben mit gegenilber Proben ohne Quantenfilm zu beobachten sind
und wie sich die Oberflachenqualitdt des Ausgangsmaterials auf die Oberflacheneigen-
schaften auswirkt.
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4 Methoden der Charakterisierung
oberflachennaher, diinner Schichten

Die Fragestellung, die die Vor- und Nachcharakterisierung der untersuchten Schichten
beantworten soll, ist, welche Verédnderungen die Praparation der Proben zur Folge hat. Dazu
sind also Methoden nétig, die die Strukturen moglichst selbst nicht beeinflussen oder be-
schadigen und sowohl die Untersuchung der Oberflaichen der Materialien gewahrleisten als
auch noch die der Quantenfilme unter einer Capschicht von bis zu 10 nm Dicke.

Die Kombination von R&ntgen-Photoelektronenspektroskopie (XPS), Photolumines-
zenz-Spektroskopie (PL) und niederenergetischer Elektronen-Diffraktometrie (LEED) bietet
genau diese Méglichkeiten: Uber die XPS erhélt man Informationen iiber die chemische
Zusammensetzung (Stochiometrie) und elektrischen Eigenschaften der obersten ~1 bis
~11 nm des Materials, abhdngig vom betrachteten Emissionswinkel der Elektronen und der
verwendeten Réntgenquelle und damit der Anregungsenergie. Die PL liefert die Lichtemis-
sion des Quantenfilms und damit auch Informationen Uber seinen Indiumgehalt und seine
Homogenitat. LEED-Untersuchungen geben Aufschluss Uber die Anordnung der
Oberflachenatome bzw. der Symmetrie und Periodizitdt der Oberflache. Um das Bild zu
vervollstandigen und Oberflachenverdnderungen in der GréBenordnung von Mikrometern
zu beobachten, kann die Morphologie der Oberflache mittels Rasterkraftmikroskopie (AFM)
untersucht werden. Dadurch erhalt man Informationen lber die Rauigkeit der Oberflache
und eventuelle Beschadigungen wie Locher in der Capschicht oder Kristalldefekte an der
Oberflache.

Die genannten Methoden sollen im Folgenden kurz allgemein beschrieben werden. Ei-
ne ausfuhrlichere Darstellung erfolgt im Kapitel 5 ,Oberflachenpréparation der Quanten-
film-Proben”. Dort werden die flr die Diskussion der untersuchten Proben relevanten De-
tails beschrieben. Die verwendeten Charakterisierungsmethoden lassen sich zunédchst grob
aufteilen in Untersuchungsmethoden, die an Luft und solche, die im Vakuum erfolgen.
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4.1 Vor- und Nachcharakterisierung der Proben an Luft

4.1.1 Oberflachenmorphologie der Capschicht -
Rasterkraftmikroskopie

Das Rasterkraftmikroskop (AFM) gehort zu den Rastersondenmikroskopen. Es tastet die
Probenoberflache nicht mittels Licht oder Elektronen ab, sondern mit einer Sonde. Die Son-
de wird durch eine feine Metallspitze gebildet, die idealerweise in einem einzelnen Atom
auslauft. Die Spitze wird so nahe an die zu untersuchende Oberflache gebracht, dass Spit-
zen- und Oberflachenatome miteinander in Wechselwirkung treten; das Prinzip ist in Abb.
4.1 a) skizziert. Auftretende Krdfte kénnen zum Beispiel ionische AbstoBung sein, Pauli-
AbstoBung, Adhasion, Van-der-Waals-Kréfte, magnetische, elastische oder Kapillarkrafte®®.
Wahrend die Spitze rasterférmig in x-y-Richtung Uber die Probenoberfliche bewegt wird,
verandern sich die wechselwirkenden Krafte mit dem Abstand zwischen Messspitze und
Probenoberfliche. Uber einen Feedback-Loop und einen Piezokristall wird die Héhe z der
Sonde nachgeregelt, so dass der Abstand zwischen Messspitze und Probe immer gleich
bleibt. Diese Bewegung der Messspitze wird mit Hilfe eines Laserstrahls erfasst, der auf die
Riickseite des Cantilevers gerichtet ist: Ein 4-Quadranten-Photodetektor registriert die Aus-
lenkung des reflektierten Strahls, so dass man Uber geeignete Software ein topografisches
Bild der Probenoberflache erhalt.

Neben dem hier beschriebenen Kontakt- oder DC-Modus gibt es einen kontaktlosen
Modus, den Tapping- oder AC-Modus. Bei diesem wird die Messspitze in eine resonante
Schwingung versetzt und in gréBerem Abstand Uber die Oberflachenatome bewegt. Treten
Oberflachenatome und Cantilever in Wechselwirkung, erhéht sich dessen Resonanzfre-
guenz, so dass die Amplitude der Cantileveroszillation gedampft wird und eine Phasenver-
schiebung erfolgt. Uber die Nachregelung der Héhe der Spitze kann auch hier ein topogra-
fisches Bild der Oberflache erstellt werden. Da die auftretenden mechanischen Wechselwir-
kungen geringer sind als beim Kontaktmodus, eignet sich der Tappingmodus besonders bei
der Untersuchung sehr rauer oder mit weichen Metalltropfchen belegter Oberflachen. Es
kénnen so besser als beim Kontaktmodus ungewollte Kontakte von Spitze und Probe ver-
mieden werden, die die Spitze beschddigen oder verschmutzen kénnen. Bei der Charakteri-
sierung der GaN-Oberflachen im Rahmen dieser Arbeit war es Bestandteil der Untersu-
chungen zu kontrollieren, ob Galliumtropfchen auftreten, besonders da viele der durchge-
fihrten Probenpraparationen unter galliumreichen Bedingungen erfolgten. Daher wurde
ausschlieBlich der Tappingmodus angewandt.
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a) b)

Detektor
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Abb. 4.1: Prinzip der Rasterkraftmikroskopie a) im Kontaktmodus b) im Tappingmodus. Skizze nach Ref®®

Fiir eine weitergehende Beschreibung sei auf einschlagige Literatur verwiesen, zum Bei-
spiel auf Referenz®.

4.1.2 Emissionseigenschaften und Homogenitat des Quantenfilms -
Photolumineszenzspektrokopie

Die grobe Oberflachenrasterung, auch mit dem Ergebnis einer geschlossenen und glat-
ten Capschicht, gibt noch keinen Aufschluss ber die Beschaffenheit des Quantenfilms un-
ter dieser Capschicht. Um zu kontrollieren, ob dieser eine gute Qualitdt und homogene
Schichtdicke besitzt, kommt die Photolumineszenz (PL) als weitere leistungsfahige und
weitgehend zerstdrungsfreie Charakterisierungsmethode zum Einsatz. Hierbei wird die zu
untersuchende Probe durch eine externe monochromatische Lichtquelle angeregt, deren
Energie oberhalb der Bandliicke des Materials liegt. Es werden Elektron-Loch-Paare gene-
riert, indem Elektronen in hdhere Energieniveaus angeregt werden, bei Halbleitern vom
Valenz- ins Leitungsband. Darauf folgt eine strahlungslose Relaxation von Elektronen und
Lochern an die Leitungsbandunter- bzw. die Valenzbandoberkante durch StoBe mit den
Atomen des Kristallgitters. Nach einer materialtypischen Lebensdauer findet die Rekombi-
nation unter Lumineszenz statt, deren spektrale Verteilung gemessen wird. Das Spektrum
erlaubt Rickschliisse auf den Rekombinationsprozess und die damit verbundenen material-
spezifischen Eigenschaften wie zum Beispiel die Defektdichte oder die GréBe der Bandliicke.
Diesbezuglich sei darauf hingewiesen, dass aus den Photolumineszenzspektren nicht direkt
die Bandliicke eines Materials ablesbar ist, da verschiedene Effekte auf die Photolumines-
zenz wirken, von denen einige eine Rot- und andere eine Blauverschiebung des Spektrums
zur Folge haben. Eine ausflihrliche Beschreibung der im Rahmen dieser Arbeit relevanten
Effekte erfolgt am Beispiel der Probenspektren, die in Kapitel 5.2 diskutiert werden. Als wei-
terfihrende Literatur sei auBerdem zum Beispiel Referenz®” empfohlen.

Abhangig davon, welche Prozesse man beobachten will, wahlt man mit dem Mono-
chromator den jeweiligen Wellenlangenbereich fir den Detektor aus. In dieser Arbeit soll-
ten anhand der Quantenfilmemission bei ~2,6 bis 3,2 eV die Veranderungen in der PL der
Quantenfilme dokumentiert werden, sofern solche durch die Probenpréparation verursacht
wurden. In Abb. 4.2 a) ist der verwendete Messaufbau skizziert. Die Anregung des Quanten-
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films erfolgt hier durch einen gepulsten Argon-Fluorid-Excimerlaser der Wellenldnge
193 nm, also Uber der Bandllickenenergie des Quantenfilms (~420 nm) und der des GaNs
(~362 nm). In Abb. 4.2 b) ist ein Ubersichtsspektrum einer Quantenfilmprobe aus der Serie
(b) zu sehen. Es zeigt die Intensitdt der Photolumineszenz einer GaN/Ino.11GaNo.ss/GaN-
Quantenfilmprobe in Abhangigkeit von der Photonenenergie. Drei charakteristische Peaks
sind zu erkennen: 1. die Emission einer defektbedingten PL, 2. die Emission des InGaN-
Quantenfilms und 3. die Emission des GaN-Substrats. Fiir eine detailliertere Beschreibung
des Spektrums sei auf Abb. 5.5 in Kapitel 5.2 ,Vorcharakterisierung mit Photolumineszenz-
Spektroskopie” (Seite 42) verwiesen. Um einen Energiebereich zu spektroskopieren, wie er
in der Skizze dargestellt ist, missen die Messungen mit zwei unterschiedlichen Beugungs-
gittern kombiniert werden. Alle weiteren, auswertungsrelevanten vergleichenden Messun-
gen vor und nach der Probenpraparation waren auf den Bereich der InGaN-Quantenfilm-
Lumineszenz beschrankt.
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Abb. 4.2: a) Verwendeter PL-Messaufbau,; Strahlengang: violett, Gerdte und Filter: grau, Linsen, Spiegel und
Gitter: blau. b) Ubersichts-Spektrum der Emission eines GaN/InGaN/GaN-Quantenfilms (weitergehende Be-
schreibung: siehe unter Abb. 5.5).

Wahrend einer Messung befindet sich die Probe in einem Vakuumbehalter, der mit
flissigem Helium gekihlt werden kann (Kryostat). Fir weitergehende Informationen sei auf
die einschligige Literatur verwiesen, zum Beispiel auf Referenz®®.

4.2 Methoden der Probencharakterisierung im Vakuum

Die in dieser Arbeit verwendeten spektroskopischen Untersuchungsmethoden im Va-
kuum basieren auf der Verwendung von Elektronen als Informationstrager. Diese wechsel-
wirken mit Materie, also auch mit den Gasmolekiilen auf dem Weg von der Probe zum
Messgerat. Die Methoden setzen daher einen mdglichst niedrigen Umgebungsdruck vo-
raus, der am besten in einer Ultrahochvakuum-Kammer gegeben ist. Hier betrdgt der Druck
< 2:1071% mbar, sodass zum einen die mittlere freie Wegldnge der Elektronen (durchschnitt-
lich zuriickgelegter Weg zwischen zwei StéBen) gro3 genug ist, dass die Elektronen ohne zu
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stoBen den Weg von der Probenoberflaiche zum Detektor zurlicklegen kénnen, und zum
anderen die Probenoberflache fur die Dauer der Messung relativ unverandert bleibt (die
Zeit, in der durchschnittlich jedes Atom an der Probenoberflache von einem Restgasteilchen
getroffen wird, liegt bei einem Umgebungsdruck von 107° mbar bei einigen Stunden®,
wahrend sie bei normalem Luftdruck bei einigen Nanosekunden liegt). Weil die mittlere
freie Wegldange der Elektronen sehr klein ist, sind Charakterisierungsmethoden, die Elektro-
nen als Informationstrager nutzen, besonders oberflachensensitiv. Dies bedeutet auch, dass
die untersuchten Oberflachen nur in geringem MaBe von Verschmutzungen wie z. B. Was-
ser, Kohlenstoff- oder Sauerstoff-Verbindungen Gberdeckt sein dirfen.

Die mittlere freie Wegldnge der Elektronen hangt von ihrer kinetischen Energie und
dem Umgebungsmaterial ab. Sie wurde erstmals 1979 von Seah und Dench® fiir einen wei-
ten Energiebereich (0 bis 10.000 eV uber Ferminiveau) und verschiedene Festkdrper-
Materialien systematisch untersucht und durch Nadherungskurven beschrieben. Abb. 4.8 b)
auf Seite 31 zeigt eine solche Naherungskurve. Im Diagramm sind der fir die niederenerge-
tische Elektronen-Diffraktometrie (LEED) wichtige Energiebereich und die fiir die Messun-
gen dieser Arbeit verwendeten Anregungsenergien der Rontgenstrahlung markiert.

4.2.1 Niederenegetische Elektronen-Diffraktometrie (LEED)

Die Beugung niederenergetischer Elektronen an Oberflachen ermdglicht die Untersu-
chung der Symmetrie der Anordnung der Atome in Oberflachenrekonstruktionen. Bei dieser
Methode werden auf einen Kristall eingestrahlte Elektronen mit einer Wellenldange, die in
der GroBenordnung der Gitterkonstanten liegt, am Kristallgitter der Proben gebeugt, zu-
rickgeworfen und das Beugungsbild auf einem phosphoreszierenden Schirm aufgefangen,
siehe dazu Abb. 4.3 a). Durch die Periodizitdt der atomaren Anordnung Uberlagern sich
einzelnen Elektronenwellen zu deutlichen Leuchtreflexen an Punkten konstruktiver Inter-
ferenz. Das entstehende Reflex-Muster spiegelt die Symmetrie der Oberflachenrekonstruk-
tion wieder und ist damit ein wertvoller Baustein beim Erstellen von Modellen fiir die An-
ordnung der Atome in oberflachennahen Schichten. Abb. 4.3 b) zeigt als Beispiel die hexa-
gonal angeordneten LEED-Reflexe einer GaN-Oberflache des hexagonalen Kristallgitters.

Durch Anpassung der Elektronenenergie von einigen 10 bis ~200 eV wird die Eindring-
tiefe der Elektronen im Bereich weniger Netzebenen variiert. Diese Messmethode setzt sau-
bere, geordnete Oberfldchenschichten voraus, da die Beugungsreflexe durch Uberlagerung
der Elektronen aus groBen Bereichen entstehen: der Durchmesser der zur Messung beitra-
genden Flache hangt vom Durchmesser des Elektronenstrahls ab, gewohnlich betragt dieser
einige 100 uym. Die Reflexe sind umso scharfer, je regelmaBiger und weitreichender die An-
ordnung der Atome ist. Da man in der Wachstumsanlage die Charakterisierung und die
Probenpraparation nicht durchfiihren kann, missen die Proben ausgeschleust und fir die
Praparation und Analyse wieder in eine Vakuumkammer eingeschleust werden. Beim Kon-
takt mit Luft werden sie allerdings verunreinigt und missen also vor der Préparation erst
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wieder von unerwiinschten Adsorbaten befreit werden (siehe dazu Kapitel 5.4 ,Reinigen der
Oberflachen von Adsorbaten”). Da GaN verglichen mit anderen Materialien wenige Verun-
reinigungen an der Oberflache bindet, zeigt es auch nach Kontakt mit der Umgebungsluft
und anschlieBendem Einschleusen in die Vakuumkammer klare LEED-Reflexe, Ga203 zum
Beispiel erst nach entsprechender Vorbehandlung.
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Abb. 4.3: a) LEED-Anordnung. Von links zur Bildmitte: Anschlusskabel und Elektronenkanone (iber dem Fluo-
reszenzschirm. b) LEED-Reflexe des hexagonalen Kristallgitters von GaN (0001) (1x1). Die Elektronenkanone
ist im Foto als schwarzer Schatten erkennbar.

Ohne eine Oberflachenrekonstruktion hat ein Kristall an der Oberflache die gleiche
Struktur wie im Volumen, Elementarzellen haben die gleiche GroBe. Kommt es durch die
Praparation einer Oberflaiche zu einer Rekonstruktion mit gréBeren Elementarzellen, bei-
spielsweise durch Adatome wie in 2.1 beschrieben und in Abb. 2.3 skizziert, so dndert sich
das Beugungsbild. Abb. 4.4 zeigt dies am Beispiel einer (3x3)-Oberflachenrekonstruktion.
Dargestellt sind die Seitenansicht (a)) und die Draufsicht (b)) der obersten Atomlagen eines
Kristalls mit einer Lage Adatomen. Sie bilden die in b) orange gekennzeichnete Elementar-
zelle, die im Realraum groBer ist als die Elementarzelle des Volumenkristalls.
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Abb. 4.4: a) Seitenansicht der (3x3)-Oberflichenrekonstruktion auf (000T)-polarem GaN nach Referenz’®;
Galliumatome: grau, Stickstoffatome: blau. b) Aufsicht auf a). Man sieht nur Galliumatome: Atome der 2.
Netzebene sind in reduzierter GréBe dargestellt, nach Referenz’®. ¢) Simulation des Beugungsbilds einer
(3% 3)-Oberflidchenrekonstruktion (erstellt mit der Software LEEDpat42""). Hauptreflexe sind umrandet. In b)
und c) ist die Elementarzelle des Volumenkristallgitters griin und die der Rekonstruktion orange markiert.
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Das LEED-Beugungsbild ist die Fouriertransformierte des realen Kristallgitters. Es zeigt
also eine Abbildung des reziproken Gitters: die groten Abstdnde im reziproken Raum (Ab-
stande der LEED-Leuchtreflexe) entsprechen den kleinsten Abstdnden im Realraum (Atom-
abstdande). Umgekehrt sind groBere Elementarzellen auf einer realen Kristalloberflache im
LEED als zusatzliche Reflexe mit kleineren Abstanden zu erkennen. Daher ist die Elementar-
zelle, die die Adatome bilden, in Abb. 4.4 c) (orange) kleiner als die Volumen-Elementarzelle
(griin). Die umrandeten Reflexe sind die Hauptreflexe der ersten Beugungsordnung.

Ein LEED-Beugungsbild enthalt nur die Information Uber Intensitaten der Reflexe, die
dem Betragsquadrat der Fouriertransformierten entsprechen, die Phaseninformation geht
verloren. Daher ist die Rucktransformation zum kompletten Bild des realen Kristallgitters
nur eingeschrankt und unter groBem Rechenaufwand mdglich. Ein Algorithmus fir die sys-
tematische Losung dieses Phasenproblems wurde 1934 erstmals von Arthur Lindo Patterson
vorgeschlagen’?, seitdem befassen sich viele Artikel mit der Verbesserung und Anwendung
dieser Methode. In dieser Arbeit dienen die Informationen aus den LEED-Aufnahmen dazuy,
die Periodizitdt der Anordnung der Oberflachenatome zu erkennen, fiir verschiedene Pro-
ben zu vergleichen und mit den Praparationsbedingungen in Verbindung zu bringen sowie
um Rickschlisse auf die Qualitat der Probenoberflachen zu ziehen.

4.2.2 Rontgen-Photoelektronenspektroskopie (XPS)

Auch die Photoelektronenspektroskopie (PES) nutzt Elektronen als Informationstrager
und ist daher dhnlich empfindlich und oberflachensensitiv wie die Elektronendiffraktomet-
rie. Da sie weder mechanisch noch chemisch Probenmaterial abtragt, ist sie gleichzeitig
auch weitgehend zerstorungsfrei. Im Gegensatz zur Elektronendiffraktometrie wird die Pro-
be allerdings mit elektromagnetischer Strahlung bestrahlt und die so angeregten Elektro-
nen treten aus dem Material aus. Dabei unterscheidet man nach der Anregungsenergie die
Ultraviolett- und Réntgen-PES.

Grundlage der PES ist der duBere photoelektrische Effekt, flir dessen Erklarung Albert
Einstein 1921 den Nobelpreis fur Physik erhielt: Elektronen, werden durch Strahlungseinwir-
kung so stark angeregt, dass sie ihre Energieniveaus und auch das Material verlassen kon-
nen. In der PES beschreibt man diesen Vorgang vereinfacht mit einem Dreischritt-Modell:
1. Anregung der Elektronen, 2.Bewegung der Elektronen durch das Material,
3. DurchstoBen der Oberflache. Im Experiment werden die Elektronen, die aus dem Festkor-
per austreten in einem Detektor aufgefangen und ihrer kinetischen Energie gemaB gezahlt.

Die folgende Abb. 4.5 a) zeigt ein Foto des XPS-Versuchsaufbaus mit rot skizziertem
Strahlengang von der Rontgenanode iber den Monochromator auf die Probe und von dort
Uber den Energieanalysator bis zum Detektor, im b)-Teil der Abbildung sind die einzelnen
Stationen noch einmal deutlicher skizziert. Der von der Probe emittierte Elektronenstrahl
durchlauft auf dem Weg zum Analysator ein elektronisches Linsensystem, welches ihn auf
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den Eintrittsspalt des Analysators fokussiert. Auf dem Weg durch den Halbkugelanalysator
durchlduft der Elektronenstrahl ein Potential, das zwischen der duBeren und der inneren
Halbkugel angelegt ist. Nur solche Elektronen passieren den Analysator, deren Flugbahn
durch das Potential derart gekriimmt wird, dass sie nicht gegen die Analysatorwande sto-
Ben und den Detektor erreichen. Fir jede durch ein entsprechendes Potential ausgewahlte
kinetische Energie wird die Anzahl der detektierten Elektronen im Detektor gezahlt und in
einem Spektrum aufgetragen.
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Abb. 4.5: a) Vakuumkammer mit XPS-Experiment und Strahlengang von Réntgenstrahlung und Photoelekt-
ronen. b) Strahlenverlauf im Innern des Monochromators und Halbkugelanalysators nach™ und™. c) Bezie-
hung zwischen den Energieniveaus in einem Festkérper und Energieverteilung der Elektronen nach Anregung

durch Photonen der Energie hv. Quelle: .

Die kinetische Energie eines Elektrons ist abhangig von seinem urspriinglichen Energi-
eniveau im Festkorper (Core Level) und ermdglicht daher im Allgemeinen eine genaue Zu-
ordnung zu chemischem Element und Atomorbital. In Abb. 4.5 c) sind schematisch die
energetischen Verhaltnisse der Core Level und der Energieverteilung ausgeldster Elektronen
skizziert, nachdem sie durch die Energie hv angeregt wurden. Die diskreten Energieniveaus
im Festkdrper erscheinen im Photoelektronenspektrum als Peaks mit einer natirlichen Li-
nienbreite (Lorentzprofil). Diese ist von der heisenbergschen Energie-Zeit-Unscharferelation
gegeben und hangt von der Lebensdauer der Zustande im Festkorper ab. Die Emissionsli-
nien erfahren auBerdem eine gauBférmige Verbreiterung durch duBere Einwirkungen, wie
zum Beispiel durch den Einfluss der Messapparatur und die Umgebungstemperatur, woraus
sich durch Faltung ein Voigt-Profil der Peaks eines Photoelektronenspektrums ergibt.

Durch detaillierte Auswertung der einzelnen Emissionslinien kénnen Riickschliisse auf
die Bindungspartner der Elemente geschlossen werden, sodass sich ein detailliertes Bild der
chemischen Komposition der untersuchten Schicht ergibt. Zusatzlich gibt ein solches Spekt-
rum auch Einsichten in die elektronischen Eigenschaften des Materials, dadurch dass es
besetzte Zustande zwischen Fermi- und Anregungsenergie zeigt.
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Abb. 4.6 zeigt das Rontgenphotoelektronenspektrum einer durch Sauerstoff (O 1s) und
Kohlenstoff (C 1s) verunreinigten Ino.11Gao.ssN-Quantenfilm-Probe im Energiebereich von
0 eV bis 600 eV. Man sieht sowohl Core-Level-Beitrage (gekennzeichnet durch Elementbe-
zeichnung und Haupt- und Drehimpulsquantenzahl des Energieniveaus) als auch Auger-
Linien (Ga-LMM, Benennung durch Element und beteiligte Energieniveaus). Im Falle der
Anregung mit hv = 1486,7 eV liegen Gallium-Auger-Emissionslinien (Ga-LMM) und die
Core-Level-Emission von Stickstoff (N 1s) bei sehr dhnlichen Energien, so dass die Peaks
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Abb. 4.6: Ubersichtsspektrum einer durch Luft verunreinigten Ing 11GaosesN-Quantenfilm-Probe aus einer ober-

fldchensensitiven 60°-Emissionsmessung. Quelle: eigene Messung

4.2.2.1 Monochromatisierung, Auflésung und Kalibrierung

Die Photoelektronenspektroskopie ermdglicht, je nach Einstellungen der Messparame-
ter, unterschiedliche Schwerpunkte im Hinblick auf die Auswertung der Daten. Fir die ver-
wendeten Proben haben sich bestimmte Einstellungen als optimal erwiesen, die im Folgen-
den beschrieben und erklart werden sollen.

Die vorliegende Rontgenquelle bietet die Moglichkeit mit zwei unterschiedlichen Anre-
gungsenergien zu arbeiten. Dazu ist die Rontgenquelle mit einer sogenannten Zwil-
lingsanode ausgestattet. Diese besteht aus zwei Anoden: einer Silberanode, deren La-Linie
des Rontgenspektrums eine Anregungsenergie von 2984,3 eV liefert, und einer Alumini-
umanode, deren Kq-Linie bei 1486,7 eV liegt. Beide Emissionslinien werden durch denselben
Quarz-Einkristall nach der Bragg-Bedingung monochromatisiert (siehe Bragg-Gleichung
(2), Seite 28). Der Einkristall ist ellipsoidal gekrimmt derart, dass die Oberflache des Kris-
talls, die Strahlungsquelle und die Probe auf einem Kreis liegen und eine sogenannte Row-
land-Geometrie bilden (Rowland circle). Sowohl die Quelle als auch die Probe liegen bei der
Rowland-Geometrie flr Strahlung einer bestimmten Wellenlange in Fokuspunkten des Kris-
talls. So erfolgt die Monochromatisierung mit gréBtmaoglicher Strahlungsintensitat bei mog-
lichst geringer Linienbreite der monochromatisierten Strahlung. Andert man die Energie der
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Anregungsstrahlung, justiert man so, dass Strahlungsquelle, Einkristall und Probe wieder auf

einem Rowland-Kreis liegen.

Fir die benutzte Silberanode ergibt sich dies in der 2. Beugungsordnung. Nach Bragg
gilt: Von polychromatischer Strahlung, die unter einem Winkel Bh« auf eine Netzebene mit
dem Netzebenenabstand dhk fallt, wird der Anteil Am der Strahlung unter einem Winkel 6
reflektiert, fir den die Bragg-Bedingung erfullt ist:

Bragg-Gleichung: 2 dhkt SiNBhkt = NAm (2)

n Bezeichnet hier die Beugungsordnung. Die Bragg-Gleichung ist fir die Wellenldnge
A7 der Al Ko-Strahlung in der 1. Ordnung und fir die Ag La-Strahlung Az = A1/2 in der
2. Ordnung erfillt. Die Strahlungsintensitat in der 2. Beugungsordnung ist deutlich schwa-
cher als in der 1.: Das Intensitatsverhaltnis der hier verwendeten monochromatisierten Al
K«Ag La-Linien bei gleicher Anregungsleistung ist 125:1 (Referenz’®). Messungen mit der
Ag-Anode miisste man demnach 125-mal so lange integrieren wie Messungen mit der Al-
Anode, um dasselbe Signal-Rausch-Verhaltnis zu erhalten. In der Praxis verwendet man eine
Kombination von erhdhter Beschleunigungsspannung, erhdhter Passenergie (Erklarung im
folgenden Absatz) und einer zeitlich vertretbar héheren Anzahl von Integrationen. Dennoch
muss man eine verminderte Aufldsung durch Verbreiterung der Spektrallinien und ein
schlechteres Signal-Rausch-Verhaltnis in Kauf nehmen. Die Strahlungsintensitat der Ag-
Anode in der zweiten Ordnung wahrend der vorliegenden Messungen betrug etwa 1/6 der
Strahlungsintensitat der Al-Anode.

Die Passenergie ist eine der einstellbaren GroBen, die zur Verfligung stehen, um die
Energieaufldsung einer Messung zu beeinflussen. Die kinetische Energie der ausgeldsten
Elektronen kann, abhdngig von der Energie der anregenden Strahlung, bis zu einigen kV
betragen. Von dieser Energie werden die Elektronen auf dem Weg zum Eintrittsspalt (siehe
Abb. 4.5 b)) durch ein Gegenpotential auf eine niedrigere kinetische Energie abgebremst.
Mit dieser sogenannten Passenergie passieren sie dann den Eintrittsspalt und den Analysa-
tor. Je geringer der Wert ist, auf den die Passenergie eingestellt wird, umso empfindlicher
ist der auf geringe Energien optimierte Analysator gegenlber Abweichungen von dieser
Energie und umso kleiner ist der Fehler der Messung. Dies ist besonders wichtig um im
Spektrum energetisch dicht beieinander liegende Paks auflésen zu kénnen und wirkt sich
am starksten aus bei Elektronen mit sehr hoher kinetischer Energie bzw. sehr niedriger Bin-
dungsenergie: Sie kommen von den duBeren Schalen der Atome und werden am starksten
von den elektronischen und chemischen Verdnderungen beeinflusst, die man beobachten

will.

Der verwendete hemispharische Analysator (HSA), mit dem die kinetische Energie der
ihn passierenden Elektronen ausgewahlt wird, hat einen mittleren Radius von Ro = 100 mm
und besteht aus zwei halbkugelférmigen Kondensatorplatten mit den Radien R1 = 0,75 Ro
und Rz = 1,25 Ro, die wahrend einer Messung auf unterschiedlichen Potentialen V1 und V2
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liegen. Die aus der Probe austretenden, beschleunigten Elektronen bewegen sich durch den
Einfluss des radialen elektrischen Feldes auf gekriimmten Bahnen und erreichen den Aus-
trittsspalt des Analysators, wenn ihre kinetische Energie genau in dem Bereich liegt, der sie
weder gegen die duBeren, noch gegen die inneren Analysatorwande stoBen lasst. Fir Elekt-
ronen, die sich auf Ro bewegen, gilt

Epass = (-Q)kAV (3)

mit der Teilchenladung g, der Potentialdifferenz AV = V2 -V und der Kalibrierungs-
konstante k, fur welche gilt:

- BB 0375 (4)
2R0(R2 _Rl)

Fir die vorliegenden Messungen wurden mdglichst niedrige Passenergien von 10 eV
bzw. 20 eV fiur die Anregung mit 1486,7 eV bzw. 2984,3 eV gewahlt, um eine mdglichst ho-
he Energieaufldsung zu ermdglichen. Die Energieaufldsung, die ein Spektrometer tatsach-
lich erreicht, hdngt zum Teil von unveranderbaren GroBen ab, wie dem Durchmesser des
Analysators und der Energie und Energieverteilung der Rontgenquelle. Hinzu kommen die
Spalt- und Linseneinstellungen der Apparatur und die Probentemperatur. Die wahrend der
vorliegenden Messungen bei Raumtemperatur und mit den verwendeten Passenergien
erreichte Energieaufldsung wurde Uberpriift, indem die Halbwertsbreite einer Molybdan-
Fermikante eines Probenhalters spektroskopiert wurde, wie in Abb. 4.7 a) zu sehen ist. Die
daraus ermittelte Aufldsung (AE von 88 bis 12 % der Intensitdt der Fermikante) betragt
~0,4 eV fir die Anregung mit 1486,7 eV und ~0,6 eV fir die Anregung mit 2984,3 eV.
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Abb. 4.7: a) Auflbésung, gegeben durch die Energiedifferenz zwischen 12 % und 88 % der gemessenen Signal-
intensitdt der Fermikante: ~0,4 eV fiir die Anregung mit 1486,7 eV (Al Ky). Die energetische Mitte der Fermi-
kante liefert den Nullpunkt der Bindungsenergie-Skala. b) Energieschema von Probe und Spektrometer wih-
rend der Messung, nach™.
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Die Fermi-Niveaus von Metall und Halbleiter gleichen sich im leitenden Kontakt einan-
der an, somit kann das gemeinsame Fermi-Niveau zur Kalibrierung der Bindungsenergie-
Skala des Photoelektronenspektrums dienen - die energetische Mitte einer an Metall ge-
messenen Fermi-Kante, wie sie in Abb. 4.7 zu sehen ist, liefert den Nullpunkt der Skala.

Um die Bindungsenergie aus der kinetischen Energie der Elektronen zu berechnen, be-
notigt man die Austrittsarbeit des Materials (siehe Gleichung (6)), die fur verschiedene
Materialien unterschiedlich und im Allgemeinen nicht bekannt ist. Sie kann jedoch ersetzt
werden, wenn man die Austrittsarbeit der Messapparatur kennt:

Da die Proben mit dem Molybdanprobenhalter und somit auch mit dem Spektrometer
in Kontakt stehen und sich mit ihnen im thermodynamischen Gleichgewicht befinden, gilt,
dass sich die Fermi-Niveaus von Probe, Probenhalter und Spektrometer angleichen (siehe
Abb. 4.7 b)). Aufgrund der unterschiedlichen Austrittsarbeit von Probe und Messapparatur
misst das Spektrometer eine andere kinetische Energie der Elektronen als die tatsachliche,
namlich E'n. Es gilt:

Ekin + @Dprove = E'kin + Dspektrometer (5)

Dabei sind Exin bzw. Evin die kinetische bzw. die Bindungsenergie der detektierten Elekt-
ronen, hv die Energie der anregenden Rontgenstrahlung, und ®spekirometer die Austrittsarbeit
des Spektrometers. Die Bindungsenergie eines aus der Probe geldsten Photoelektrons lasst
sich also angeben als:

Ebin = hv — Ekin — ®probe (6)

Durch die Gultigkeit von Gleichung (5) kann die Austrittsarbeit der Probe fir die Be-
stimmung der Bindungsenergie durch die Austrittsarbeit des Spektrometers ersetzt werden.
Diese muss fir jede Messanlage bestimmt werden und betragt fiir das verwendete Spekt-
rometer 4,212 eV. Um Photoelektronenspektren verschiedener Anregungsquellen ver-
gleichbar zu machen, rechnet man fiir gewohnlich die kinetischen Energien nach Gleichung
(6) in Bindungsenergien um.

Wie bereits beschrieben ermdglichen die beiden zur Verfligung stehenden Anregungs-
energien die Untersuchung der Proben mit Elektronen aus unterschiedlicher Informations-
tiefe (di), jedoch kann zusatzlich die Informationstiefe einer Messung durch Verkippen der
Probe reduziert werden: Da die mittlere freie Weglange der Elektronen eine feste GroBe ist,
kdnnen die Elektronen, die mit einem Winkel zur Oberflachennormalen aus der Probe aus-
treten, nur von oberflachenndheren Schichten stammen (siehe in Abb. 4.8 a) den Vergleich
fir die Austrittswinkel von 0° und 60°).

Fur die Auswertung ist zu beachten, dass 1. eine Messung immer die Integration aller
Informationen aus einem Schichtdickenbereich von der Material-Vakuum-Grenzflache bis
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zur maximalen Austrittstiefe enthalt und 2. die Anzahl der emittierten Elektronen nach dem
Absorptionsgesetz exponentiell mit der Austrittstiefe abnimmt. Tiefer liegende Schichten
leisten einen exponentiell kleineren Beitrag zum Spektrum als Schichten dariiber. Somit
wird der Beitrag eines vergrabenen Quantenfilms in einigen Nanometern Tiefe klein, wah-
rend der Beitrag von Oberflachenatomen, wie zum Beispiel Verschmutzungen oder die die
Oberflache abschlieBende Atomsorte des Kristalls (Terminierung), grof3 ist. Da man selten
vollstandig homogene Schichten untersucht, muss man dies bei der Interpretation der Er-
gebnisse immer beriicksichtigen. Aus diesem Grund wurden in dieser Arbeit alle Messungen
in mindestens zwei Emissionswinkeln durchgefihrt, durch deren Vergleich erst verbindliche
Aussagen dariber getroffen werden kdénnen, welche Atomsorten vordringlich von der Ma-
terialoberflache stammen.
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Abb. 4.8: a) Skizze eines Probenquerschnitts mit InGaN-Quantenfilm und GaN-Capschicht, einfallende
Réntgenstrahlung der Energie hv und Elektronenaustrittstiefen fiir verschiedene v bei Emissionswinkeln von
0° und 60°. b) Mittlere freie Weglidnge (IMFP) von Elektronen mit kinetischen Energien zwischen 1 und
5000 eV in elementaren Festkdrpern, Punkte entsprechen empirischen Daten, rote durchgezogene Linie: Ver-
lauf der Nédherungsfunktion von Seah und Dench®, Abbildung nach Referenz®. Griin gefiillte Kreise: experi-
mentelle IMFPs in GaN von Krawczyk et al.”’. Hellblau gefiillte Vierecke: Im Rahmen dieser Arbeit ermittelte
IMFPs fiir GaN/InGaN. Markierter Energiebereich fiir LEED: grau unterlegt; Anregungsstrahlung der XPS
(Al Ko, Ag Lo): blaue Linien.

Der Graph in Abb. 4.8 b) verdeutlicht die Abhangigkeit der mittleren freien Weglange
von Elektronen in Festkdrpern von ihrer kinetischen Energie. Er zeigt eine von Seah und
Dench 1979 veréffentlichte Ubersicht iber experimentelle Werte fiir verschiedene Elemente
(schwarze Punkte) und ihre ermittelte Naherungskurve (rot)® fiir den Bereich von 1 bis etwa
5000 eV. Ab Energien Uber ~13 eV steigt mittlere freie Weglange mit zunehmender Energie.
Die Werte streuen stark in Abhangigkeit vom Material: Betrachtet man Elektronen mit einer
kinetischen Energie von hv = 1500 eV (entspricht Anregung durch die Al Ka«-Linie, hellblau),
liest man mittlere freie Weglangen von 1 bis 4 nm ab. Dem Graphen sind die experimentel-
len Werte fiir GaN aus der Arbeit von Krawczyk et al.”” hinzugefiigt (griin gefiillte Kreise)
sowie die Werte, die fiir das GaN/InGaN-System im Rahmen dieser Arbeit ermittelt wurden
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(blaue Vierecke, Berechnung siehe Kapitel 6.1.2). Selbst diese Werte, die dasselbe Material-
system betreffen, weichen signifikant voneinander ab: Bei der Anregung mit 1486,7 eV
(Al Ko-Strahlung) liest man beispielsweise bei Krawczyk et al. einen Wert von A = 2,7 nm ab,
wahrend der im Rahmen dieser Arbeit experimentell ermittelte Wert A = 1,7 nm betragt. In
der Literatur gibt es inzwischen detaillierte Untersuchungen fiir unterschiedliche Material-
systeme und diesen angepasst weiter entwickelte Formeln, die beispielsweise auch elasti-
sche StoBe oder Abweichungen flir unterschiedliche Schichtdicken und Emissionswinkel in
die Berechnung einbeziehen. Man gibt daher inzwischen eine effektive Absorptionslange A
an (engl.: effective attenuation length, EAL)’®8°, die sich von der mittleren freien Wegliange
stark unterscheiden kann, beispielsweise bei Emissionswinkeln > 60°.

Die Informationstiefe di einer Messung ist proportional zur effektiven Absorptionslange
A der Elektronen. Anschaulich entstammen etwa 63 % der Signale einer Messung Tiefen bis
zur effektiven Absorptionslange A, 86 % Tiefen bis 2 A, und 95 % Tiefen bis 3 A. Daher wird
eine Tiefe von 3 A in dieser Arbeit als die Informationstiefe di der Messung bezeichnet. Bei
der verwendeten Anlage und den untersuchten Proben erreicht man eine Informationstiefe
von bis zu ~11 nm mit der Anregungsenergie hv = 2984,3 eV (Ag La«-Linie). Dieser Wert
ergibt sich als Schatzwert aus der Tatsache, dass es bei dieser Anregungsenergie gerade
noch mdglich ist, Elemente (Indium) aus dem Material unter einer 10-nm-Capschicht zu
detektieren.

Die raumliche Aufldsung der XPS hadngt von den Messeinstellungen ab, beispielsweise
vom MaB der Fokussierung der Réntgenstrahlung, und ist typischerweise, < 5 umé®’. In den
in dieser Arbeit diskutierten Messungen wurde die Messanlage im nicht-fokussierenden
Modus betrieben. Die angeregte Flache auf der Probe, die zur Messung beitragt, misst da-
bei4 -1 mm.

4.2.2.2 Auger-Linien im XPS-Spektrum

Wird ein durch die anregende Rontgenstrahlung herausgeschlagenes Elektron durch
ein Elektron eines hoheren Energieniveaus aufgefiillt, kann die dabei freiwerdende Energie
strahlungslos auf ein weiteres Elektron eines héheren Energieniveaus Uibertragen werden, so
dass dieses Elektron den Festkorper verlassen kann. Solche durch den sogenannten Auger-
effekt freiwerdenden Elektronen werden in der Augerelektronenspektroskopie (AES) detek-
tiert, man findet sie aber auch im Spektrum der XPS. Im XPS-Spektrum sind Linien der Au-
gerprozesse von denen der Photoelektronen unterscheidbar, denn ihre energetische Lage
hangt nicht von der Energie der anregenden Strahlung ab. Bei einem Variieren der Anre-
gungsenergie lassen sie sich also im Spektrum dadurch identifizieren, dass ihre kinetische
Energie sich nicht dndert, wahrend die kinetischen Energien von Elektronen aus Atomorbi-
talen sich um die Differenz der Anregungsenergien verschieben.

Im Rahmen dieser Arbeit ist dies von Bedeutung, da bei einer Anregungsenergie von
1486,7 eV Gallium-Augerlinien sehr dicht neben der Photoemission des Stickstoffniveaus
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N 1s liegen, so dass sich die Emissionen im XPS-Spektrum teilweise tUberlagern. Da Auger-
Linien keine Voigtprofile aufweisen, konnen sie nicht physikalisch sinnvoll gefittet werden:
Beim Fitten der Daten bildet man die gemessenen Emissionslinien durch Modellfunktionen
nach, die man so lange anpasst, bis der Unterschied zu den Messdaten minimiert ist. Die
Modellfunktionen haben Voigtprofile, entstehen also aus der Faltung von GauB3- und Lor-
entzprofilen. Somit entsprechen die Modellfunktionen im Fall der Augerlinien nicht den
physikalischen Gegebenheiten, was einen Unsicherheitsfaktor in der Datenauswertung dar-
stellt und die Interpretationsmdglichkeiten einschrankt. Ein Stickstoff-Gallium-Verhaltnis
zum Beispiel ist aus einem solchen Spektrum nur mit groBem Fehler zu entnehmen. Durch
die Verwendung einer zweiten Anregungsenergie konnen Spektren gewonnen werden, in

denen die N 1s-Emissionslinie nicht Uberlagert ist und besser ausgewertet werden kann.

4.2.2.3 Hybridisierungen der valenzbandnahen Energieniveaus

Die Photoemissionslinien im Energiebereich nahe dem Valenzband, also bei sehr gerin-
gen Bindungsenergien von ~14 - 23 eV, siehe zum Beispiel Abb. 5.18, stammen in der Regel
von nicht an den Bindungen beteiligten Elektronen aus den duBeren Hillen der Atome. Sie
befinden sich aber so nah an den Bindungselektronen, dass ihre energetischen Zustande
noch stark davon beeinflusst werden, wenn sich zum Beispiel durch Ad- oder Desorption
oder Umordnung von Atomen die Bindungseigenschaften der Atome andern, Bindungen
entstehen oder/und getrennt werden. Aus diesem Grund ist dieser valenzbandnahe Ener-
giebereich der Photoemissionsspektren fiir diese Arbeit besonders interessant.

Beim InGaN-System gibt es allerdings einige Besonderheiten zu beachten, dadurch,
dass die in diesem Energiebereich liegenden Ga 3d- und In 4d-Emissionen nicht rein
Core Level-artig sind. Die Niveaus bilden Hybridzustdande mit anderen Energieniveaus und
kdnnen daher nicht physikalisch sinnvoll mit Modellfunktionen gefittet werden, die Voigt-
profile haben, also aus der Faltung eines GauB- und eines Lorentzprofils entstehen, wie dies
fur Core Level sonst der Fall ist. Um Spektren aus diesem Energiebereich physikalisch sinn-
voll auszuwerten, bedarf es einiger Vorbetrachtungen und Erlauterungen, die im Kapitel
5.6 ,Vorbereitende Betrachtungen fiir die Auswertung der valenzbandnahen Photoemissi-
onsspektren” gegeben werden.
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5 Oberflachenpraparation der Quantenfilm-Proben

Die Wafer wurden nach dem Wachstum fir die Vorcharakterisierung in Viertelwafer ge-
spalten und durch Laserritzung ein Gitter von Kerben fir Sollbruchstellen auf der Riickseite
erzeugt, welches das Herausbrechen von Probenstiicken erleichtert. Danach erfolgte die
Vorcharakterisierung fiir die Mdglichkeit des spateren Vergleichs der Probeneigenschaften
vor und nach der Praparation.

5.1 Vorcharakterisierung durch Rasterkraft-Mikroskopie

Die Viertelwafer wurden zunachst mit dem Rasterkraftmikroskop auf Oberflachenscha-
den untersucht. Bei Proben mit Quantenfilmen lasst sich so auch feststellen, ob die oberste
Schicht der Proben - die Capschicht, die sich Giber dem Quantenfilm befindet - geschlossen
ist oder Licken aufweist. Besonders bei ultradlinnen Schichten von ~ 1 nm, was im Kristall
der Héhe von nur zwei c-Gitterkonstanten entspricht, kann es durch UnregelmaBigkeiten
beim Wachstum vorkommen, dass die Capschicht nicht geschlossen ist. Dies bedeutet, dass
das Tempern der Probe (kontrolliertes Erhitzen in inerter Atmosphare bzw. Vakuum) ver-
starkt auf den nur unzureichend geschitzten InGaN-Quantenfilm wirkt. So ist es bei Tempe-
raturen von Uber 650 °C moglich, dass Indiumatome aus Capschicht-freiem InGaN an die
Oberflache diffundieren: Friedrich et al. beobachteten bei der Praparation von Ino.1sGaossN,
dass bei 660 - 670 °C Oberflachenrekonstruktionen entstanden, die auf eine Diffusion von
Indiumatomen aus der oberflachennahen zweiten Monolage an die Oberflache schlieBen
lieBen?’. Grund fiir die Indiumdiffusion ist die GréBe der Indiumatome - sie sind gréBer als
Galliumatome, was Verspannungen des Kristallgitters zur Folge hat. Dies fiihrt zu einer ho-
heren Gesamtenergie. Um die Verspannung zu reduzieren und so die Gesamtenergie zu
minimieren, streben die Indiumatome an die Kristalloberflache. Eine geschlossene GaN-
Capschicht Gber einem InGaN-Quantenfilm unterdriickt diesen Vorgang, jedoch ist beo-
bachtet worden, dass bei Temperaturen von 875 °C Indium aus dem Quantenfilm in die
Capschicht diffundiert®®. Ist die Capschicht diinn, kénnten die Indiumatome sie also tber-
winden und dann desorbieren®. Besonders an Stellen, wo das Kristallgitter durch Fehlstel-
len gestort ist bzw. eine Grenzflache von InGaN zum Vakuum vorliegt, ist dies mdglich.

In Abb. 5.1 a) ist eine AFM-Aufnahme einer Probe mit WachstumsunregelmaBigkeiten
aus der Serie (a) abgebildet. Die Oberflache weist Locher mit lateralen Durchmessern in der
GroBenordnung von Mikrometern auf. Die Linescans in Abb. 5.1 b) zeigen, dass diese
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Locher bis zu 20 nm unter das Oberflachenniveau reichen. Das bedeutet, dass Quantenfilm
und Capschicht an diesen Stellen nicht vorhanden oder verdndert sind. Besonders im Be-
reich der Loch-Rander, deren atomarer Aufbau nicht bekannt ist, sind die Materialeigen-
schaften nicht genau bekannt und somit auch nicht deren Einfluss auf die Messergebnisse.
Beispielsweise ware hier aufgrund der verdnderten Ausrichtung der Oberflache ein anderes
Quantenfilm-Wachstum als in c-Richtung zu erwarten, was eine andere Quantenfilmdicke
oder/und einen veranderten Indiumanteil zur Folge hatte. Dadurch waren auch die Photo-
lumineszenzeigenschaften anders als beim in c-Richtung gewachsenen Quantenfilm. Man
muss im Einzelfall sorgfaltig priifen, ob sich eine solche Probe fiir eine systematische Unter-
suchung eignet. Im vorliegenden Fall betrug die Dichte der Lécher etwa 10°/cm?, wie AFM-
Bildern mit insgesamt iber 10.000 um? Flache enthnommen wurde. Bei einer Fliche von ~1
um? pro Loch ist anschaulich ~1/1000 der Fliche des Quantenfilms durch die beschriebe-
nen Locher beschadigt oder ohne Capschicht. Die PL-Spektren dieser Probe wiesen keine
Auffalligkeiten auf und waren vergleichbar mit denen anderer Proben mit geschlossenen
Capschichten. Die Auswirkung der Locher auf die Photolumineszenz des Quantenfilms wur-
de daher in diesem Fall als vernachlassigbar eingestuft.

Ein Tempern einer solchen Probe bis zu ~800°C kdnnte im ungtinstigsten Fall zur Folge
haben, dass an den Lochréandern bei fehlender Capschicht Indium ins Vakuum desorbiert.
Die betroffenen Bereiche waren einige Gitterkonstanten weit, also kleiner als die Diffusions-
lange von Exzitonen, die in GaN bei Raumtemperatur in der GroBenordnung von unter
100 nm liegt®384, Die Bandliickenenergie der InGaN-Schicht in diesen Bereichen wére also
zwar durch die Indiumdesorption vergroBert, aber die Exzitonen wirden in Bereiche diffun-
dieren, deren Bandlicke kleiner ist, so dass es dort zur Rekombination kdme. Da die Rand-
bereiche der Locher auBerdem nur einen Bruchteil der Flache der Locher ausmachen, ist
eine sichtbare Auswirkung auf die Quantenfilm-PL nicht zu erwarten. Diese sollte im Fehler-
bereich der Messung liegen, also kleiner sein als die Auswirkung der vorhandenen Intensi-
tatsschwankung des Lasers von 10 %.
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Abb. 5.1: a) AFM einer Probe mit 1 nm dicker Capschicht aus Probenserie (a) (siehe Abb. 3.1 a)) mit ~20 nm
tief reichenden Beschddigungen. b) Linescans durch die Locher zeigen die Lochtiefe. Beschaffenheit und Ei-
genschaften des Quantenfilms und der Capschicht an solchen Stellen sind verdndert und Auswirkungen der
Probenpriparation schlecht einschdtzbar. Da die beschddigte Probenfldche nur ~1/1000 der Gesamtfldche
betrdgt, wird erwartet, dass Auswirkungen auf die PL-Emission des Quantenfilms im Fehlerbereich der Mes-
sung liegen.
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Ein Indiz fir die Qualitat einer Oberflache ist ihre Rauigkeit (RMS-Rauigkeit, engl.: root
mean square), berechnet aus der Summe der quadratischen Abweichungen vom mittleren
Héhenniveau®, die durch AFM-Messungen ermittelt wird. In Abb. 5.2 sind AFM-Aufnahmen
der Oberflachen aller in dieser Untersuchung verwendeten Probenkategorien mit Quanten-
filmen gezeigt. Die Oberflachen zeigen Rauigkeiten von ~0,5 nm bis 0,7 nm. Alle in dieser
Arbeit angegebenen RMS-Rauigkeiten sind auf einer Flache von 5 - 5 ym? gemessen um die
Vergleichbarkeit zu gewahrleisten. Die Rauigkeitswerte schwanken durchschnittlich um
~0,05 nm, wenn man verschiedene Stellen derselben Probe betrachtet. Diese RMS-Werte
sind klein und die Proben sind vergleichsweise glatt. Sie zeigen Stufenkanten, die bei den
Proben mit 1 nm Capschicht sehr ausgefranst sind, bei dickeren Capschichten aber glatter
ausfallen. Zusétzlich zeigen alle Proben eine leicht gewellte Oberflache.

Serie a)
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0,0
0,0
-0,5 -0,5
-1,0 -1,0
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Abb. 5.2: AFM-Aufnahmen der Oberfléichen der verschiedenen Probenserien mit RMS-Rauigkeit auf 5 - 5 um?
Alle Proben zeigen Stufenwachstum. Proben mit T nm Cap besitzen stark zerfranste Stufenkanten (Serien (a)
und (b)). Bei dickeren Caps sind die Stufenkanten glatter. Serie (c) zeigte bei allen Cap-Dicken die gleiche
Rauigkeit und leicht verwaschene Kontraste — dies kann durch Spitzenartefakte oder einen Feuchtigkeitsfilm
bedingt sein. Die RMS-Werte einzelner Probenoberflichen schwanken ortsabhdngig um etwa +0,05 nm.

Die auftretenden Hohenvariationen sind mit bis zu ~7 nm auf einer 5 -5 um? groBen
Flache nicht groB. Die starksten Hohenvariationen werden durch V-férmige Defekte, soge-
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nannte V-Defekte oder englisch: V-Pits, hervorgerufen. Sie sind auf allen AFM-Bildern an
den dunklen, fast punktférmigen Stellen erkennbar. Alle im Rahmen dieser Arbeit unter-
suchten Probenoberflaichen weisen solche V-Defekte auf, die an der Oberflache einen
Durchmesser von einigen 10 nm besitzen und deren Tiefe von 1 nm bis in seltenen Fallen
10 nm reicht. AFM-Messungen geben allerdings eher eine Mindest-Tiefe der Defekte an, da
hier der Eindruck auch von der Breite der AFM-Spitze abhangt. Da die V-Defekte fiir die
Auswertung der PL-Spektren der Proben dieser Arbeit wichtig sind, soll an dieser Stelle na-
her auf ihre Entstehung und ihre Eigenschaften eingegangen werden.

V-Defekte entstehen in hexagonalem GaN Uberwiegend im Anschluss an DurchstoBver-
setzungen (engl.: threading dislocations, TDs). Versetzungen sind eindimensionale Gitter-
fehler (Linienfehler). Sie bilden sich wahrend des Kristallwachstums aufgrund lokaler Ver-
spannungen. Versetzungslinien sind immer entweder in sich geschlossen (Versetzungs-
schleife), oder beginnen und enden als DurchstoBversetzung an Grenzflachen. An der
Grenzflache von auf Saphir gewachsenem, hexagonalen GaN entstehen aufgrund der mit
~13,6 % sehr hohen Gitterfehlanpassung besonders viele Versetzungen®®. Sie ziehen sich in
[0001]- Wachstumsrichtung durch den Kristall fort und reichen haufig bis an die Material-
oberfliche oder gehen an einer Grenzflache in V-Defekte tiber®’. Eine Versetzung umgeben
kompressiv und tensil verspannte Kristallbereiche, daher kommt es dort zu verdnderten
Bindungswinkeln und —langen oder zu nicht abgesattigten Bindungen im Versetzungskern
(Nanoréhrchen, engl.: nanotubes)®,

Durch veranderte Wachstumsbedingungen wie am InGaN-Quantenfilm, der bei gerin-
gerer Temperatur gewachsen wird als GaN (Galliumatome haben dann eine geringere Diffu-
sionslange und somit sinkt die Wachstumsrate fiir GaN®°), kann es dann zur Spannungsre-
duktion an der DurchstoBversetzung durch die Bildung von V-Defekten kommen®!, be-
sonders bei hohen Indiumgehalten (>20 %) oder Multiquantenfilmstrukturen. Die genauen
Zusammenhange werden in der Literatur seit Jahren diskutiert. Mit derzeit erreichbaren
10%/cm? bis 108/cm? TDs in der aktiven Zone (Bereich, in dem die Ladungstrager rekombi-
nieren) ist ihre Flachendichte im InGaN-GaN-System bei weitem gréBer als beispielsweise
bei Arseniden und Phosphiden. Dort fiihren TDs zu deutlichen EinbuBen in der internen
Quanteneffizienz (Verhaltnis von emittierten Lichtquanten zu Rekombinationsereignissen).
Dichten von 10°/cm? haben bereits eine wesentliche Degradierung von Bauelementen zur
Folge®, denn sie bilden Zentren nicht strahlender Rekombination. Im InGaN-GaN-System
ist dagegen die interne Quanteneffizienz trotz hoher Anzahl an TDs sehr hoch und selbst
bei Defekten in der GréBenordnung 10'°/cm? noch vorhanden®. Die Griinde hierfiir werden
seit vielen Jahren kontrovers diskutiert®, derzeitige Ergebnisse zeigen, dass V-Defekte eine
Potentialbarriere fur Ladungstrager bilden, die so daran gehindert werden, zu den TDs vor-
zudringen und dort nicht strahlend zu rekombinieren®29>%_ Daher kénnen hohe V-
Defekt-Dichten in InGaN-Quantenfilmen sogar zu einer Verbesserung der internen Quan-
teneffizienz fiihren®’. Dabei ist die GréBe der V-Defekte entscheidend: sind sie zu klein, sind
die Potentialbarrieren nicht hoch genug und die nicht strahlende Rekombination wird kaum
unterdriickt. Eine ,optimale” GréBe der V-Defekte wird mit ~250 nm angegeben?’, die Gré-
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Be der in dieser Arbeit vorkommenden V-Defekte ist um eine GréBenordnung kleiner, sie
sollten also die nichtstrahlende Rekombination der Ladungstrager an den TDs nicht verhin-
dern kénnen. Damit ist zu erwarten, dass sich die PL-Intensitdt der untersuchten Proben, die
durch die Praparation eine Zunahme der V-Defekte erfahren haben, aufgrund zunehmender
nichtstrahlender Rekombination verringert.

In Abb. 5.3 sind schematisch groBe (a) und kleine (b) V-Defekte in Seitenansicht darge-
stellt, wahrend (c) und (d) die dazugehérigen Energiediagramme zeigen (Ref®).

a) b)
@ groBer V-Defekt @ kleiner V-Defekt
3 =}
£ | hoher In-Anteil InGaN £ | hoher In-Anteil InGaN
E i i E i i TD
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8 D 8
= Ln-GaN > = n-GaN >
<) . L
A groBe Potentialbarriere A kleine Potentialbarriere
NS\
w w
) d .b c' ® =] ’ g .
) )
hv hv : : h\{ hv > hv : — hv' >
Ebene: Schicht mit hohem In-Anteil Ebene: Schicht mit niedrigem In-Anteil
. : strahlende Rekombination : nicht strahlende Rekombination

Abb. 5.3: Schematisches Diagramm fiir Ladungstrégerrekombination in der Umgebung von (a) groBen und (b)
kleinen offenen V-Defekten in Seitenansicht, die Schichten (engl.: superlattices - Uberstrukturen) mit hohem
bzw. niedrigem Indiumgehalt durchstoBen und die Fortsetzung einer DurchstoBversetzung (TD) bilden. (c) und
(d) zeigen die entsprechenden Energiediagramme. Blau bzw. orange gefiillte Kreise bezeichnen Ladungstrd-
ger, die strahlend (c) bzw. nicht strahlend (d) rekombinieren. GroBBe V-Defekte bilden hohe Potentialbarrieren
und kénnen nichtstrahlende Rekombination unterdriicken. Skizzen nach Referenz®, tibersetzt.

Von der Anzahl der V-Defekte lasst sich nicht direkt auf die Anzahl der TDs schlieBBen,
denn zum einen gehen nicht alle TDs in V-Defekte tGber und zum anderen kénnen V-
Defekte im weiteren Wachstumsprozess, zum Beispiel beim Wachsen der GaN-Capschicht,
Uberwachsen. Sie sind dann im AFM nicht sichtbar.

Es gibt zwei Arten von Linienfehlern: Stufenversetzungen, die den Hauptanteil der Lini-
enfehler im hexagonalen GaN ausmachen, und Schraubenversetzungen (Anteil meist unter
2 %)%. Ihr Unterschied ist fiir diese Arbeit allerdings von untergeordneter Bedeutung, daher
wird dies an dieser Stelle nicht weiter vertieft. Bei den in dieser Arbeit untersuchten Quan-
tenfilmen reicht die Tiefe der V-Defekte, wie Tiefenprofile der AFM-Bilder zeigen, meist
durch den QW hindurch, sie sind also zum Teil im GaN-Material unter dem Quantenfilm, an
der Grenzflache oder im Quantenfilm entstanden. Fir einen Vergleich wurden die in AFM-
Aufnahmen sichtbaren V-Defekte der Probenoberflachen jeder Serie und jeder Capschicht-
Dicke gezahlt, jeweils auf mindestens zwei Flachen von je 5 -5 um?2 Die Anzahl dieser V-
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Defekte ist bei allen Proben sehr hoch, bei der Probe aus Serie (b) mit 1 nm dicker Cap-
schicht ist sie mit 6 - 108/cm? am héchsten:

Dichte der V-Defekte aller Proben gemal der AFM-Bilder aus Abb. 5.2.

Serie (a) (b) ()
Capschicht-Dicke 1 nm 3nm 1 nm 3nm 5nm 10 nm
V-Pit-Dichte (108/cm?) 1,92 2,48 6 1,96 3 1,6

Neben den V-Defekten tragt die Stufenstruktur der AFM-Aufnahmen der verwendeten
Proben zum Rauigkeitswert bei (Abb. 5.2). Die Ursache der (atomaren) Stufen ist ein Opti-
mieren des Wachstums von GaN bzw. InGaN in (0001)-Richtung, dadurch dass man bereits
dem Substrat durch entsprechendes Sagen und Polieren einen Fehlschnitt mit einem Nei-
gungswinkel von 8 = 0,1 bis 2° gibt. In Abb. 5.4 sind hierzu die zur makroskopischen Ober-
flache leicht schief liegenden Netzebenen eines Kristalls in Seitenansicht skizziert. Das
Wachstum findet bevorzugt an den Stufenkanten statt. Dadurch, dass man gezielt Stufen-
kanten schafft, bietet man definierte Nukleationsstellen fir Adatome, vermeidet so beim
Layer-by-Layer-Wachstum neue Korngrenzenbildung und fordert ein gleichmaBiges Wachs-
tum. Bei den vorliegenden Proben betragt der Fehlschnittwinkel ~0,15°.

¢ n Oberflachen-
Verkippungswinkel Normalenvektor c-Achse
; . Saphirsubstrat -
des Saphirsubstrats: 0 P [0001]

!

Richtung des Stufenkantenwachstums

Abb. 5.4: Stufenkantenwachstum auf (0001)-orientiertem Material mit um @ verkippten Netzebenen.

5.2 Vorcharakterisierung mit Photolumineszenz-Spektroskopie

Fir den spateren Vergleich wurden bei allen Proben neben der Lage des Peakmaxi-
mums die Intensitat und die Halbwertsbreite der PL-Emissionslinien dokumentiert. Messun-
gen bei tiefen Temperaturen, wahrend derer man die Probe mit fliissigem Stickstoff oder
flissigem Helium kihlt, verhindern eine thermische lonisierung der optischen Zentren und
somit die thermische Verbreiterung der Photolumineszenzlinien. Fir einen Vorher/Nachher-
Vergleich im Rahmen der hier beschriebenen Untersuchungen ist dies nicht relevant, da
nicht die absolute Linienbreite, sondern nur deren Veranderung interessant ist. Alle PL-
Messungen erfolgten daher bei Raumtemperatur.
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Zur Anregung des Ino.11GaososN-Quantenfilms wurde ein Argon-Fluorid-Excimerlaser mit
193 nm Wellenléange verwendet. Die Bestrahlung erfolgte gepulst mit 5 ns breiten Pulsen
bei 500 Hz. Der verwendete Versuchsaufbau erreicht eine instrumentelle Auflésung von
< 0,035 eV und wurde fiir die meisten hier durchgefiihrten Messungen mit einer hohen
Anregungsleistungsdichte von 360 kW/cm? betrieben. Aufgrund von Veranderungen am
PL-Messplatz sind einige zeitlich vor der Veranderung getatigten Messungen mit geringerer
Anregungsleistungsdichte durchgefiihrt worden, so dass Vorher-nachher-Messungen, die in
diesen Zeitraum fallen, schwieriger auszuwerten sind. Dies ist bei Probe 1 in Kapitel 6 der
Fall und wird dort diskutiert.

Durch hohe Anregungsleistungsdichten wahrend der Photolumineszensspektroskopie
werden sehr viele Ladungstrdger angeregt, sodass das interne piezoelektrische Feld und
damit der QCSE (siehe Kapitel 2.1 und Abb. 2.4) abgeschirmt werden kann. Dabei geht die
Verbiegung der Bander zurlick und die durch den QCSE hervorgerufene Rotverschiebung
der Emissionslinie wird abgeschwacht. Im Vergleich zur Emission bei niedrigen Anregungs-
leistungsdichten wird also die Ubergangsenergie wieder gréBer und eine Blauverschiebung
der Emissionslinie erfolgt, die umso starker ist, je hoher die Anregungsleistungsdichte ist. Es
wurde beispielsweise in (0001)-InGaN eine Blauverschiebung von ~65 nm bei einer Steige-
rung der Anregungsleistungsdichte von 0,03 kW/cm? bis 318 kW/cm? gemessen®. Dabei
setzt die Blauverschiebung in Quantenfilm-Strukturen erst ab einer Leistungsdichte von
~10 W/cm? ein'®. Beim hier verwendeten Messaufbau wurden dagegen bei niedrigen An-
regungsleistungsdichten Verschiebungen der Emissionswellenlange durch starke Schwan-
kungen in der Laserleistung beobachtet, die bei hohen Anregungsleistungsdichten nicht
beobachtbar waren. Daher wurden fiir die Messungen hohe Anregungsleistungsdichten
gewahlt. Fir die verwendete Leistungsdichte von 360 kW/cm? kann man die Ladungstra-
gerdichten in den Quantenfilmen mit n =5 - 10?%/cm?® abschatzen™', was nach Kuoktis et
al.'% ausreicht, um den Quantum Confined Stark-Effekt vollstandig abzuschirmen und die
durch ihn hervorgerufene Rotverschiebung zu kompensieren.

Abb. 5.5 zeigt ein PL-Ubersichtsspektrum von 2,0 bis 3,5 eV, in dem man als intensivs-
ten Beitrag die Lumineszenz des InGaN-Quantenfilms im sichtbaren Bereich um 2,91 eV
(426,1 nm) sieht, der das Hauptinteresse dieser Untersuchung gilt. Sie liegt zwischen der
sogenannten ,gelben Lumineszenz®, einem Emissionsband, das von 2,0 bis 2,4 eV reicht,
und der fur das Auge nicht sichtbaren Lumineszenz des GaN-Substrates im UV bei 3,42 eV.
Das Inset zeigt die GaN-Lumineszenz vergroBert. Die Ursache des Bands der gelben Lumi-
neszenz ist Jahrzehnte lang diskutiert worden>1%3, |hr Ursprung liegt in Defekten im GaN-
Substrat und wurde kirzlich von Demchenko et al. einem Cn-On-Ga-Vakanz-Komplex zu-
geordnet'%4,
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Abb. 5.5: Ubersichtsspektrum der Photolumineszenz aus Teilmessungen mit zwei verschiedenen Beugungsgit-
tern (Ubergang bei 3,3 eV) mit gelber (Defekt-) Lumineszenz, Quantenfilmemission (InGaN) und Lumineszenz
des GaN-Substrats. Alle Peaks weisen Fabry-Perot-Oszillationen auf. Diese entstehen durch konstruktive bzw.
destruktive Uberlagerung von Teillichtstrahlen des in alle Richtungen emittierten Lichts des Quantenfilms, das
an den Materialgrenzflichen GaN-Substrat und GaN-Vakuum reflektiert wird.

Auffallend sind auBerdem die Fabry-Perot-Oszillationen auf den Emissionslinien, die
durch Uberlagerung der zwischen der Saphir-GaN- und der GaN-Luft-Grenzfliche reflek-
tierten Lichtwellen durch die starke Anderung des Brechungsindexes an den Schichtgrenzen
entstehen. Ihre Frequenz ist von der Schichtdicke zwischen den reflektierenden Grenzfla-
chen abhangig und ist somit fiir die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Proben unter-
schiedlich. Um die Emissionen bezliglich Lage, Halbwertsbreite und Intensitat auszuwerten
und vergleichen zu kénnen, wurden die Oszillationen rechnerisch eliminiert. Dazu wurden
die Peaks Uber eine schnelle Fouriertransformation (FFT) in ihre Frequenzanteile zerlegt, die
entsprechenden Frequenzanteile der Oszillation durch einen Tiefpassfilter entfernt und die
verbleibenden Anteile riicktransformiert.

Damit man bei einem Vergleich der PL-Emission eines Quantenfilms vor und nach der
Praparation auch nur die Verdanderungen durch die Praparation ermittelt, muss sicherge-
stellt werden, dass die Quantenfilme nicht durch die Messung selbst Schaden nehmen. Dies
wurde daher in einer gesonderten PL-Messreihe Uberpriift, indem bei derselben Anre-
gungsleistungsdichte, wie sie auch in den nachfolgenden Messungen verwendet wurde, am
selben Messpunkt 130 Spektren nacheinander im zeitlichen Abstand von 0,4 s mit einer
Integrationszeit von 0,03 s aufgenommen und die Spektren verglichen wurden.

In Abb. 5.6 a) sieht man die ersten 30 Original-Spektren dieser Degradationsserie, in b)
die letzten 30 Spektren:
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Abb. 5.6: PL Degradationsserie von 130 Spektren auf demselben Messpunkt. a) zeigt die ersten 30 Messkurven,
b) die letzten 30. Es gibt nur einen nicht signifikanten Unterschied in der durchschnittlichen Intensitdt, also
keine signifikante Degradation. Die Streuung insgesamt ist dagegen mit 10 % hoch. Ihr Ursprung sind
Schwankungen der Laserintensitdit.

Die Emissionslinien zeigen weder eine signifikante energetische Verschiebung noch ei-
ne Verbreiterung oder einen kontinuierlichen Intensitatsverlust, jedoch um £ 5 % schwan-
kende Intensitaten. Diese lassen sich auf Intensitdatsschwankungen des Lasers zurlckfihren.
Sie geben den Fehlerbereich fiir die Intensitaten aller PL-Messungen an den Quantenfilmen
an. Gemal dieser Degradationsserie ist mit dem verwendeten Messaufbau kein Einfluss der
Laserbestrahlung auf die Quantenfilm-Strukturen (z. B. durch Erwdrmung) detektierbar.

Es wurden die zusammenhangenden Viertelwafer der Probenserie (c) und Einzelproben
der Serien (a) und (b) (siehe Abb. 3.1) von 10 - 5 mm? GréBe (iber die gesamte Probenfliche
in einem Raster mit dem Messpunktabstand 1 mm spektroskopiert. Dies ist sinnvoll, wenn
man den Zustand des Quantenfilms vor der Probenpréparation mit dem Zustand nach der
Probenpraparation vergleichen und Veranderungen eindeutig feststellen mdchte, da man
beim verwendeten PL-Aufbau vor und nach der Praparation nur eingeschrankt dieselben
Messpunkte auf den Proben treffen kann. Eine Verschiebung um ein bis zwei mm aufgrund
der manuellen Probenjustage kann beim Vergleich einzelner Spektren bereits deutliche
Unterschiede zur Folge haben, auch wenn sich die Probe durch die Praparation gar nicht
verandert haben sollte. Der Grund ist, dass die PL-Emission Uber die Flache des Wafers und
auch Uber die Flache einer Probe betrachtet inhomogen ist.

Die folgende Abbildung, Abb. 5.7, soll dies verdeutlichen. Sie zeigt die Ubersichten, so-
genannte Mappings bzw. Maps, von drei im Raster spektroskopierten Viertelwafern der
Probenserie (c) vor der Praparation. In den einzelnen Diagrammen ist jeweils die Emissions-
energie (Lage des Peakmaximums) als Farbe Gber dem Ort aufgetragen, der in x-und z-
Koordinaten angegeben ist. Rot dargestellte Bereiche (zur Wafermitte hin) emittieren bei
hoherer Energie als gelb und griin dargestellte Bereiche (duBerer Waferrand). In der Abbil-
dung sind auBerdem die Linien angedeutet, entlang derer spater Probenstiicke gespalten
wurden sowie die Nummerierung der Probenstiicke. Es handelt sich hier um das Ritzmuster
einer Laser-Ritzung.
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Abb. 5.7: PL-Mapping von Viertelwafern der Probenserie (c) mit Cap-Dicken von 3, 5 und 10 nm. Die Farbco-
dierung gibt die energetische Lage des Emissionspeak-Maximums an. Diese zeigt einen deutlichen Gradienten
von der Mitte zum Rand des Wafers. Zur Anschaulichkeit ist das Ritzmuster fiir die Proben-Sollbruchstellen
tiber die Messdaten gelegt, das auch die Probennummerierung zeigt.

Die energetische Lage der Emissionsmaxima der Quantenfilme der Probenserie (c) weist
bei allen Viertelwafern einen deutlichen Gradienten auf. Die Werte bewegen sich zwischen
~2,99 im Zentrum des Wafers und ~2,84 eV am AuBenrand. Das entspricht einer Wellen-
langenvariation von ~20 nm. Auf der 0,5cm? groBen Fliche einer herausgeschnittenen
Probe betrachtet variieren die Emissionsmaxima im Durchschnitt um ~0,027 eV bzw. um
3,8 nm, wobei der Gradient zum Rand des Wafers hin groBer wird. Die Proben nahe der
Wafermitte zeigen also die kleinste Variation, hier variiert die Emissionswellenlange nur um
2 bis 3 nm. Ahnliche Gradienten zeigen auch die Proben der Serien (a) und (b). Bei diesen
Serien wurden PL-Messungen nur an Einzelproben vorgenommen. Eine Abhangigkeit der
Emissionscharakteristik von der Capschicht-Dicke konnte nicht festgestellt werden.

Die Ursache fir die energetische Variation der Emissionsenergie-Maxima Uber die Fla-
che des Wafers liegt im Wachstumsprozess begriindet und ist bei in der MOVPE gewachse-
nen Wafern nicht vermeidbar. Ausschlag gebend ist ein Temperaturgradient auf dem Wafer
wahrend des Wachstums, der vom Zusammenspiel der Geometrie des MOVPE-Reaktors,
dem Gasfluss der Tragergase, dem Kontakt vom Wafer zum Suszeptor und der Temperatur-
verteilung des Suszeptors abhangt. Unter Wachstumsbedingungen ist im Bereich der
Wafermitte die Temperatur meist héher als in den Randbereichen. Durch den Temperatur-
gradienten kommt es zu lokal unterschiedlichen Wachstumsraten auf dem Wafer — gerade
das InGaN-Wachstum ist sehr temperaturempfindlich. Optimale Wachstumstemperaturen
liegen fir GaN bei ~1050°C und fur InN bei ~760°C. Bei Temperaturen >760°C wird die
Wachstumsrate von InN kleiner, da Indium vermehrt wieder desorbiert. Dadurch ist das
Schichtwachstum zum einen in Waferbereichen héherer Temperatur (im vorliegenden Fall in
der Mitte des Wafers) langsamer und es ist auBerdem moglich, dass dort weniger Indium
eingebaut wird. Beides flhrt lokal zu kleineren PL-Emissionswellenldngen: Ein dlnnerer
Quantenfilm bedeutet einen schmaleren Potentialtrog, und eine starkere Quantisierung der
Energiezustande, also auch einen gréBeren Abstand der Energieniveaus. Genauso flhrt ein
geringerer Indiumgehalt in der Wafermitte zu einer lokal gréBeren Bandliicke.
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Wirde die Inhomogenitat der Emissionswellenlange nur vom Indiumgehalt des Quan-
tenfilms abhdngen, entsprache eine Variation von 20 nm in etwa einer Variation des mola-
ren Mischungsfaktors von Ax ~0,04, also einem Unterschied im Indiumanteil von 4 %. Die
GroBe der Bandliicke Eq eines terndren Halbleiters wie InxGai«N hangt von seiner Zusam-
mensetzung ab und wird im Allgemeinen mit einer Gleichung wie Gleichung (7) (nach
Ref') beschrieben. Neben den Bandliicken der beteiligten bindren Halbleiter bendtigt man
zur Beschreibung noch den Bowing-Parameter b, der die Anderung des Kristallpotentials
durch die Zusammensetzung beschreibt.

Eq(x)= (1-x) Eg(GaN) + x Eg(InN) — bx (1-x) (7)

Uber die Flache einer Probe, ergibt sich aus der Variation der Emissionswellenldnge von
3,8 nm eine Verénderung des Indiumanteils von 0,5 bis ~1 %, wenn man einen Bowing-

Parameter von b = 1,4 annimmt (nach Ref').

Im Falle diinnerer Quantenfilme und also schmalerer Quantentrége im mittleren Be-
reich des Wafers sollte das Uberlappintegral der Wellenfunktionen von Elektronen und L&-
chern groBer sein als am Waferrand und somit neben dem gréBeren energetischen Abstand
der Niveaus auch zu einer hoheren Signalintensitat der PL flhren. Wie Abb. 5.8 zeigt, ist
dies auch der Fall: Dargestellt ist die Verteilung der PL-Signalintensitat auf den drei Viertel-
wafern mit 3, 5 und 10 nm Capschicht, deren PL bereits in Abb. 5.7 gezeigt wurde. In Abb.
5.8 ist das Flachenintegral der PL-Emission eines jeden Messpunktes farblich codiert Gber
dem Ort auf dem Wafer in x-y-Koordinaten aufgetragen. Die PL-Intensitat des Quantenfilms
nimmt von der Mitte der Wafer (braune Farbung) zum AuBenrand (blaue Farbung) hin ab
und zeigt damit eine adhnliche Verteilung wie die energetische Lage des Emissionspeak-
Maximums. Damit ist davon auszugehen, dass die Inhomogenitaten in der PL-Intensitat und
der Lage des Energiemaximums mindestens anteilig von einer Dickenvariation der Quan-

tenfilme verursacht werden.
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Abb. 5.8: Intensitdtsverteilung der PL der Quantenfilm-Proben am Beispiel der Viertelwafer aus Abb. 5.7. Wie
auch die Emissionsenergie in nimmt die Intensitit der PL zur Wafermitte hin zu. Die integrierte Intensitdt
wurde berechnet als die Fldche unter dem nicht geglitteten PL-Peak.
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Fur jede Probe ergibt sich durch die Inhomogenitat des Quantenfilms ein charakteristi-
sches Lumineszenzmuster, das individuell und mit kleinen Abweichungen reproduzierbar ist
und diesbezliglich einem Fingerabdruck dhnelt. Fiir einen Vorher-nachher-Vergleich ist da-
her besonders wichtig, einzelne Proben nach dem Zerteilen den korrekten Waferausschnit-
ten zuzuordnen und im Falle von Einzelspektren Messpunkte so genau wie mdglich wieder
zu treffen.

5.3 Kalibrierung des Thermoelements

Fir das Heizen der Proben wurde ein Heizfilament unter dem Probentrager benutzt,
das diesen auf die entsprechende Zieltemperatur brachte. Die Temperaturkontrolle erfolgte
dabei Uber ein Thermodrahtpaar, das an der Halterung des Probentragers kontaktiert war.
Auf diese Weise konnte die Probentemperatur wahrend der gesamten Prdparation Uber-
wacht werden, wahrend der der Einsatz eines Pyrometers wahrend der Praparation nicht
moglich war, da durch die Geometrie der Vakuumkammer kein Fenster zur Verfligung
stand. Vor der Praparation der Quantenfilm-Proben wurde das Thermodrahtpaar in einer
Messreihe mit Hilfe eines zweiten Thermodrahtpaars und eines Infrarot-Pyrometers kalib-
riert. Sowohl Saphir als auch GaN und InGaN sind fur die Arbeitswellenlange des Pyrome-
ters von 1,6 um durchlassig, das Pyrometer misst also die Temperatur des Probentragers.
Die Warmeleitfahigkeit von Saphir ist sehr viel geringer als die von Molybdan, dem Material
des Probentragers und der Schrauben, mit denen die Proben auf dem Probenhalter festge-
schraubt werden. Zum Beispiel liegt die Warmeleitfahigkeit von Saphir bei 500 °C bei
~9 W/(m-K)'%, wihrend die von Molybdén bei ~118 W/(m-K)'% liegt, also mehr als zehn-
mal so hoch ist. Auch die Warmeleitfahigkeit von GaN in Richtung der c-Achse ist bei hdhe-
ren Temperaturen deutlich niedriger als die von Molybdan, bei 500 °C liegt sie bei
~60 W/(m-K)'%. Das Saphirsubstrat und das GaN wirken also als Isolator zwischen dem Pro-
bentrager und der Probenoberflache, daher ist hier ein Temperaturgradient zu erwarten.

In einer Testmessung, die in Temperatur und Dauer einem Prdparationsablauf ent-
sprach, wurde dies bestatigt: Ein zweites Thermodrahtpaar wurde auf einer Probe montiert
und dort mit einer Saphirscheibe fixiert, ein Foto des montierten Drahtes ist in Abb. 6.18 d)
auf Seite 94 zu sehen. Das Heizexperiment ergab, dass die durch die verschiedenen Mess-
methoden ermittelten Temperaturwerte einen konstanten Versatz aufweisen, wobei gilt:
Terobenoberflache = Tprobentrager — 30 K. Lediglich in der Abkulhlphase, in der die Probentempera-
tur besonders schnell abfiel (innerhalb von 5 min um 340 K), anderte sich der an der Pro-
benoberflache gemessene Temperaturwert gegenliber dem des Probentragers verzogert.
Da der Versatz zwischen beiden gemessenen Temperaturwerten bis auf die Abkiihlphase
immer 30 K betrug, werden die Probentemperaturen in dieser Arbeit folgendermal3en an-
gegeben: angegebene Temperatur = Temperaturwert des Probentragers minus 30 K.

Tangegeben = TProbentriz’ger -30K ( 8 )
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Allerdings kann ein Fehler dadurch entstehen, dass verschiedene Proben unterschied-
lich gut auf dem Probentrager aufliegen, oder die Probentrager unterschiedliche Oberfla-
chenrauigkeiten besitzen und damit die Warmeleitung von Experiment zu Experiment ver-
schieden gut ist. Der mdgliche Fehler ist schlecht abschdtzbar und dirfte im ungiinstigen
Fall in der GréBenordnung von wenigen 10 K liegen. Um ihn so gering wie mdglich zu hal-
ten wurden die Probentrager sorgfdltig poliert und besonders darauf geachtet, dass die
Proben beim Aufschrauben optimalen Kontakt zum Probentrager hatten.

5.4 Reinigen der Oberflachen von Adsorbaten

Wenn nach dem Wachstum die Wafer aus der Wachstumskammer ausgeschleust wer-
den, setzen sich umgehend ein Feuchtigkeitsfilm und weitere Adsorbate aus der Umge-
bungsluft auf der Oberflache ab. Fiir die Untersuchungen im Vakuum miissen diese Verun-
reinigungen so griindlich wie moglich entfernt werden um nicht die Oberflacheneigen-
schaften der Schichten, die man untersuchen will, zu verfalschen. Dieser Vorgang wird im
Folgenden ,Dekontamination” der Proben genannt. Desweitern werden die Begriffe ,Tem-
pern”, ,Annealen” und ,Thermodesorption” im Zusammenhang mit dem Ausheizen der
Proben benutzt.

Adsorbate bestehen in erster Linie aus Wasserstoff-, Kohlenstoff- und Sauerstoff-
Verbindungen, letztere sind bei den vorliegenden Proben hauptséchlich die nativen Oxide
des GaNs bzw. InGaNs. Die Dekontamination der Oberflache ist nicht trivial, welche Metho-
de man verwendet hangt stark von der Fragestellung ab, da die Oberflache mehr oder we-
niger stark durch die Reinigungsprozedur beeinflusst wird. Es stehen einerseits ex-situ-
Methoden zur Verfiigung, wie die Spiilung mit Lésungsmitteln, oder nasschemisches Atzen
mit Sauren, Basen oder Salzen. Auch Sputtern nach dem Wiedereinschleusen ins Vakuum,
oder - wenn man, wie in dieser Arbeit, Materialverlust an den obersten Schichten und Riick-
stande auf der Probenoberflache so weit wie moglich ausschlieBen mdchte - Annealen im
UHV oder Stickstoffplasma sind géngige Verfahren'%,

Die Sauerstoffspezies lassen sich jedoch nicht vollstandig durch Thermodesorption im
Vakuum von der Probenoberflache 16sen, selbst wenn man bis zur Zersetzungstemperatur
von Tp(Ga) ~ 850 °C erhitzt. Fur reines GaN erreichten Schmidt et al. die besten Ergebnisse
in der Dekontamination bei optimalem Erhalten der Oberflachenmorphologie in zwei Anne-
aling-Schritten: 45 min andauerndes Tempern im Stickstoffplasma bei 600 °C, gefolgt von
einem kurzen Annealing-schritt bei 700 °C'%. Der Effekt der Dekontamination bei GaN lasst
sich auch erheblich verbessern durch eine Kombination von Annealen und anschlieBendem
Auflassen und wieder Abheizen von Gallium'®'0, Bei der Probenpréiparation im Rahmen
dieser Arbeit konnte ein dekontaminierender Effekt durch das Aufwachsen von ultradiinnen
GaN-Schichten festgestellt werden, wie in Kapitel 5.4.1 beschrieben ist.


http://dict.leo.org/englisch-deutsch/Zersetzungstemperatur
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Da es sich bei den Probenserien (a) bis (c) nicht um reines GaN handelt, sondern um
InGaN-Quantenfilme unter einer ultradiinnen GaN-Capschicht, musste bei der Dekontami-
nation Ricksicht auf das empfindlichere Material genommen werden. Um eine Beschadi-
gung der Quantenfilme zu vermeiden, sollte die Prdparation so schonend wie madglich
durchgefiihrt werden, also war es sinnvoll, zunachst die optimale Dekontaminationsmetho-
de von InGaN-Oberflachen aus vorangegangenen Experimenten zu Gbernehmen und ge-
gebenenfalls anzupassen.

Fir die Dekontamination von (0001) polaren InxGa1xN-Oberflachenschichten hat sich
gezeigt, dass zunehmende Indiumanteile im InGaN mit einer abnehmenden Thermostabili-
tat der Schichten einhergehen, diese jedoch in einer Stickstoffplasma-Umgebung bei etwa
100 °C hoheren Temperaturen stabil bleiben als im UHV. Dennoch zeigten Proben mit
x > 0,2 auch im Stickstoffplasma eine deutliche Indiumdesorption ab ca. 100°C unterhalb
der Wachstumstemperatur®?. Eine vom Indiumgehalt mit den hier untersuchten Quanten-
film-Proben vergleichbare Probe mit 30 nm dicker Ino.15GaossN-Schicht zeigte bei Praparati-
on im UHV schon ab 620 °C deutliche Anzeichen der Facettenbildung an der Oberflache,
die man in den LEED-Reflexen erkennen konnte. Facettenbildung ist ein Zeichen flr Be-
schadigung der Materialoberflache, es entstehen Locher, deren Seiten Oberflachen mit Kris-
tallrichtungen bilden, die nicht parallel zur [0001]-Flache gerichtet sind. Die Probe zeigte
auch Indiumdesorption. Bei Prdparation in einer Stickstoffplasma-Umgebung bewahrte die
Schicht bis zur Wachstumstemperatur von 730 °C ein konstantes Metall-zu-Stickstoff-
Verhiltnis (Ill/V-Verhéltnis) und zeigte keine Hinweise auf Facettierung?’. Das Ill/V-
Verhéltnis wird aus dem durch Sensitivitatsfaktoren gewichteten Verhéltnis der Integrierten
Intensitaten der Core-Level-Peaks der Elemente bestimmt.

Die Praparation im Stickstoffplasma erwies sich damit bei diesen InGaN-Oberflachen als
schonendere Dekontaminationsmethode gegentiber der Thermodesorption im UHV und
gleichzeitig als effektiver um Oberflachenoxidanteile zu reduzieren. Da die Thermostabilitat
der in dieser Arbeit analysierten Ino.11GaossN -Quantenfilme unter den ultradiinnen GaN-
Capschichten erst im Zuge der Probencharakterisierung untersucht wurde, wurden die Pro-
ben nur bis~500 °C im UHV getempert und bei héheren Temperaturen eine Stickstoffplas-
ma-Atmosphdre angeboten. Die folgende Abbildung, Abb. 5.9, zeigt eine Skizze der Vaku-
umkammer mit den Angeschlossenen Experimenten — der Pfeil zum XPS-Experiment deutet
an, dass die Proben fir die Spektroskopischen Untersuchungen unter UHV-Bedingungen in
eine angeschlossene UHV-Kammer geschleust werden mussen.

Die verwendete Stickstoff-Plasmazelle ist eine Mini-Elektron-Zyklotron-Resonanz-
Plasmaquelle (Mini-EZR-Plasmaquelle). In ihr wird durch Einstrahlung von Mikrowellen-
strahlung bestimmter Frequenz in eine Plasmakammer mit Hilfe eines Magnetfeldes ein
Plasma des eingeleiteten Gases geziindet. Die Frequenz der Mikrowellen (2,45 GHz) erfullt
dabei die Zyklotron-Resonanzbedingung fur Elektronen (resonante Absorption elektromag-
netischer Wellen durch Elektronen; vertiefende Information kann zum Beispiel in Referenz'"

nachgelesen werden). Das verwendete Gas ist in diesem Fall Stickstoff, es kdnnen aber auch


https://de.wikipedia.org/wiki/Resonanz_(Physik)
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andere Gase eingeleitet werden. Wie in Kapitel 7.1 ,Thermische Oxidierung substratfreien
Galliumnitrids” beschrieben ist, wird die Zelle im Rahmen dieser Arbeit auch zur Herstellung

eines Sauerstoffplasmas verwendet.

XPS- ) LEED-Experiment
Experiment

Gallium-
Effusions-
zelle

Heiz-
filament
und
Thermo-
Element

Stickstoffplasmazelle

Abb. 5.9: Priparationsteil der Vakuumkammer mit Anschliissen zu den Experimenten

Anmerkung: Der Begriff ,Oxidation” wird in dieser Arbeit nur dann gewahlt, wenn von
der chemischen Reaktion gesprochen wird. Ist hingegen der gesamte Praparationsschritt
gemeint, der das Heizen der Probe und das Einlassen des Sauerstoffplasmas umfasst, so
wird der Begriff ,thermische Oxidierung” verwendet.

5.4.1 Thermische Oberflachen-Dekontamination

Zunachst wurden die Proben fir etwa 45 min auf 500 °C im UHV erhitzt. Dabei 16sen
sich der Wasserfilm, ein GrofBteil der Kohlenstoffverbindungen und ein kleinerer Teil der
Sauerstoffverbindungen von der der Probenoberflache. Beim Annealen im Stickstoffplasma
bei hoheren Temperaturen (bis 620 - 750 °C fiir 30 min) I6sen sich die Oxide besser als bei
gleichen Temperaturen im UHV, daher wurde direkt anschlieBend atomarer Stickstoff tGber
eine Stickstoff-Plasmazelle angeboten und die Proben auf tGiber 600°C erhitzt.

In Abb. 5.10 sind die Photoemissionsspektren von Sauerstoff (a)) und die Kohlenstoff
(b)) einer Probe der Serie (c) mit 3 nm dicker Capschicht nach verschiedenen Schritten des
Annealens gezeigt. Zur besseren Ubersicht wurden die Kurven geglattet. Es soll an dieser
Stelle nur die Intensitat der Linien ausgewertet werden. Man sieht, dass bei der frisch in die
Vakuumkammer eingeschleusten Probe (schwarze Kurven, Bezeichnung: 21 °C Luft) die
Flache unter dem Emissionspeak deutlich groBer ist als bei allen anderen Kurven. Der erste
Annealing-Schritt erfolgte bei 500 °C (griine Kurven) und es zeigt sich eine kleinere Flache
unter den Peaks, was bedeutet, dass der Kohlenstoff- und der Sauerstoff-Beitrag durch das
Annealen abgenommen haben. Eine qualitative Betrachtung ohne Berechnung der konkre-
ten Stoffmengenanteile und ohne Betrachtung der Aufteilung in Komponenten ist hier aus-
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reichend um die Tendenz anzugeben. Nach dem zweiten Annealing-Schritt (600 °C im
Stickstoffplasma, orange Kurven) ist die Flache unter den Peaks weiter deutlich verringert,
nach dem letzten Annealing-Schritt (750°C im Stickstoffplasma) ist die Anderung jedoch nur

noch gering.
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Abb. 5.10: a) Kohlenstoffemissionslinien einer Probe mit 3 nm dickem Cap nach 4 verschiedenen Préparatio-
nen (21 °C Luft bezeichnet die Probe vor der Prdparation, N* bezeichnet das Annealen im Stickstoffplasma).
Messwerte sind unter den Ndherungskurven in schwéicherer Farbe dargestellt. Nach dem letzten Préparati-
onsschritt ist die Anderung nur noch klein. b) Wie a), aber fiir die Sauerstoffemissionslinie. a) und b):
hv = 1486,4 eV, Normalemission.

Die Graphen in Abb. 5.11 zeigen Ubersichten, in denen fiir verschiedene Préparations-
schritte die mit XPS gemessenen Stoffmengenanteile von C, O und In zu Ga ins Verhaltnis
gesetzt sind. Die Stoffmengenanteile wurden ermittelt, indem jeweils das Flachenintegral
unter dem Peak abzlglich eines Untergrunds berechnet und mit dem entsprechenden Sen-
sitivitdtsfaktor nach Scofield''? gewichtet wurde (Bei den C 1s- und O 1s-Peaks wurde der
Untergrund linear, bei den In 3d- und Ga 3p-Peaks mit einer Shirley-Untergrund-Korrektur
angepasst). ,Praparationsschritt 1 reprasentiert dabei die unbehandelte Probe nach dem
Kontakt mit Luft und ,Préparationsschritt 2" fasst das Annealen im UHV und im N-Plasma
zusammen. Im Unterschied zu Abb. 5.10 gibt es hier einen weiteren Praparationsschritt: Das
Auflassen von Ga im N-Plasma bei 750 °C Probentemperatur wird als ,Praparationsschritt 3"
bezeichnet (Ausnahme: Die 3 nm Capschicht in ¢) wurde nur bei 750 °C im Stickstoffplasma
getempert (rote Kreise)). Die Abbildung zeigt Daten von Proben mit einer 1 nm dicken Cap-
schicht aus der Serie (b), deren O 1s- und C 1s-Emissionslinien hier stellvertretend fiir den
Dekontaminations-Prozess gezeigt sind. Offene Symbole bezeichnen die oberflachensensi-
tiveren Messungen bei 60° bzw. in c) 80° Emissionswinkel, gefillte Symbole Messungen bei
normaler Emission, also 0°. Man sieht in a) und b), dass die offenen Symbole fir die 60°-
Messung immer ein hoheres O/Ga- bzw. C/Ga-Verhaltnis anzeigen als die geflillten Symbo-
le der 0°-Messung. Das zeigt, dass sich die O- und C-Kontaminationen hauptséachlich an der
Oberflache befinden. Mit dem 2. Praparationsschritt, dem Tempern bei 640°C im Stickstoff-
plasma, lasst sich ein GroBteil der C- und O-Kontaminationen entfernen, nach der Prapara-
tion mit Gallium verschwinden sie fast ganzlich.
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In Abb. 5.11 ¢) sind die In/Ga-Verhaltnisse von zwei Proben dargestellt, eckige schwarze
Symbole bezeichnen weiterhin die In/Ga-Verhéltnisse fir die Probe mit 1 nm Capschicht,
runde rote Symbole die In/Ga-Verhaltnisse fir eine Probe mit 3 nm Capschicht aus der Se-
rie (c). An den offenen runden Symbolen in c) lasst sich ablesen, dass sich bei der noch nicht
getemperten Probe mit 3 nm Capschicht (Préparationsschritt 1) an der Oberflache Indium
befindet (das In/Ga-Verhéltnis ist nicht Null), nach dem 3. Préparationsschritt aber nicht
mehr (das In/Ga-Verhaltnis ist Null). Bei diesem Indiumbeitrag handelt es sich um ungewoll-
te Rickstande aus dem Wachstumsprozess, die auf der Capschicht liegen oder in die Cap-
schicht eingebaut sind. Sie desorbieren wahrend der Praparation. Dabei zeigt ein Vergleich
der gefiillten runden Symbole an, dass in der 0°-Messung der Indiumbeitrag nur wenig
abnimmt. Das ist ein Anzeichen dafiir, dass der Quantenfilm, der immer zur Messung in
Normalemission beitragt, fast unverandert bleibt und die Indiumdesorption nur von der
Oberflache erfolgt sein kann, denn der Quantenfilm tragt nicht mehr messbar zur 60°-

Messung bei.

Fir die Probe mit 1 nm Cap (schwarze eckige Symbole in Graph c)) sieht es so aus, als
wirde Indium nach allen Praparationsschritten auf der Oberflache verbleiben, da das In/Ga-
Verhaltnis in der 60°-Messung nie Null wird. Die Erklarung ist aber eine andere: Die Infor-
mationstiefe der 60°-Messung betragt ~2,6 nm und somit tragt der Quantenfilm auch bei
der 60°-Emission zum Emissionsspektrum bei. Man kann im Fall der 1-nm-Capschicht Ober-
flachenindium und Indium aus dem Quantenfilm im Spektrum nicht unterscheiden, hat also
durch die XPS auch keine eindeutige Information dariber, ob Indium nur von der Oberfla-
che der Capschicht desorbiert ist oder auch aus dem Quantenfilm.

C
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Abb. 5.11: a) C/Ga-Verhiltnis (C 1s/Ga 3p) b) O/Ga-Verhdltnis (O 1s/Ga 3p) c¢) In/Ga-Verhdltnis (In 3d/Ga
3p) der mit 1 nm Cap versehenen Oberfliche der Serie (b) nach den Prdparationsschritten 1 (Luftkontakt),
2 (Tempern im Stickstoffplasma bei 640 °C) und 3 (diinnem GaN-Schichtwachstum bei 750° Probentempera-
tur). Ausnahme: ¢) Préparationsschritt 3 (3 nm Capschicht) umfasste nur Annealing bei 750°C ohne Schicht-

wachstum.

Man beachte, dass alle In/Ga-Verhaltnisse in c) unter 0,12 liegen (entspricht 11 % In),
da eine Messung immer eine Integration der Signale aus der Schicht von der Vakuum-
Grenzschicht bis zur Ausdringtiefe d der Elektronen ist (siehe Abb. Abb. 4.8), also von meh-
reren Nanometern, und nur ein Teil dieser Schicht Indium enthalt.
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5.5 Modifikation der Oberflachenstruktur

Nach dem Abheizen des Wasserfilms und der Sauerstoff- und Kohlenstoff-
Verbindungen von den Probenoberflachen sollten fir alle Proben mdglichst gleiche, defi-
nierte Ausgangs-Oberflacheneigenschaften geschaffen werden. Daher wurden alle Proben
anschlieBend im Stickstoffplasma solange getempert, bis die Oberflache einer schwachen
(2x2)-Rekonstruktion in den LEED-Bildern zu erkennen war. Abb. 5.12 zeigt beispielhaft drei
LEED-Aufnahmen fir die drei Capschicht-Dicken mit einer solchen Oberflachenrekonstruk-
tion. Die Kontraste sind stark verstarkt, weil die zusatzlichen Reflexe sehr schwach sind. Dies
ist auch der Grund, warum die Aufnahmen zum Teil bei vergleichsweise hohen Energien
gemacht wurden. Je héher die Energie der Elektronen ist, umso geringer ist die Streuung
des Elektronenstrahls - die Reflexe im LEED-Bild wirken komprimiert und sind daher deutli-
cher zu erkennen. Diffuse, schwache Reflexe deuten darauf hin, dass nur Teilbereiche der
Probenoberfliche eine wohlgeordnete (2x2)-Rekonstruktion aufweisen'’>. Damit ist die
praparierte Oberflache sehr dhnlich zu denen von Smith et al.”™* und Gutt et al.’ im Stick-
stoffplasma praparierten (2x2)-Rekonstruktion, die schwache, unscharfe Reflexe halbzahli-
ger Ordnung in RHEED-Aufnahmen zeigte (RHEED, engl.: reflection high energy electron
diffraction - Beugung hochenergetischer Elektronen bei Reflexion; diese Methode ist dem
LEED sehr dhnlich, aber es werden hochenergetische Elektronen mit Energien von 10 — 50
keV verwendet). Die Ausbildung nur geringer (2x2)-rekonstruierter Oberflachenanteile kann
im vorliegenden Fall auf eine verbliebene Restverschmutzung und/oder auf nicht optimale
Praparationsbedingungen zurlickzufiihren sein. Bei den genannten Autoren wiesen die
GaN-Oberflachen allerdings nachweislich keine Kontaminationen auf. Abb. 5.12 a) und b)
zeigen LEED-Bilder von Proben der Serie (a), Abb. 5.12 c) ein LEED-Bild einer Probe der Serie
(c). Zur besseren Orientierung sind jeweils drei der Hauptreflexe der ersten Beugungsord-
nung, die von den obersten GaN-Lagen stammen, weill umkreist und fiinf der Nebenrefle-
xe, die von der Lage aus regelmaBig angeordneten Adatomen stammen, mit roten Pfeilen
markiert. Bei Abb. 5.12 a) gehoren die weiter auBen liegenden dunklen Reflexe zu héheren
Beugungsordnungen.

a)

148 eV 1 nm Cap 60 eV 3 nm Cap 93,8 eV 5nm Cap

Abb. 5.12: LEED-Reflexe von schwachen (2x2)-Oberfldchenrekonstruktionen auf Proben mit a) 1T nm Cap,
b) 3nm Cap, ¢) 5 nm Cap nach dem Annealen im Stickstoffplasma zur Erstellung von méglichst gleichen
Ausgangs-Eigenschaften der Oberfldchen. Weil3 umkreist sind jeweils drei der sechs Hauptreflexe der ersten
Beugungsordnung. Rote Pfeile deuten auf einige der schwécheren Nebenreflexe.
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Um qualitativ moglichst hochwertige Schichten zu erhalten und dadurch bessere Vo-
raussetzungen fir weitreichende, homogene Oberflachenrekonstruktionen zu schaffen,
kann man nach dem Abheizen des Wasserfilms und der Sauerstoff- und Kohlenstoff-
Verbindungen von den Probenoberflachen auch noch einige Atomlagen des gewlinschten
Materials aufwachsen'®. Bei den vorliegenden Proben kam es dabei darauf an, dass die
Schichten so diinn bleiben, dass Oberflachenatome mdglichst noch mit den Atomen des
Quantenfilms in Wechselwirkung treten kdnnen, also ihre Wellenfunktionen Uberlappen
koénnen. Dies beschrdnkt das gewlinschte Wachstum auf eine oder wenige Monolagen.

Bei homoepitaktischem Aufwachsen solch diinner Schichten, wie in diesem Falle GaN
auf GaN, ist die Schichtdicke nachtraglich nicht leicht zu bestimmen. Es stehen prinzipiell
mehrere Moglichkeiten der Schichtdickenbestimmung zur Verfiigung, von denen allerdings
nicht alle gleichermaBen fir die vorliegenden Proben geeignet sind. Topographische
Messmethoden beispielsweise benoétigen eine definierte Stufenkante fir die Oberflachen-
abtastung und die Rasterelektronenmikroskopie eine relativ aufwandige Praparation eines
Probenquerschnitts fir die Messung, wodurch auch die Probe zerstort wird. Die Empfind-
lichkeit der Rontgenreflektometrie stéBt bei Schichtdicken von 1 nm an ihre Grenzen,
Schichten sollten hier nicht diinner als 5 nm sein. Als In-situ-Methoden sind zum Beispiel
die Verwendung einer Quarzwaage wahrend der Praparation zu nennen, bei der der Mate-
rialzuwachs wahrend der Préparation durch die von seiner Masse abhingige Anderung der
Resonanzfrequenz eines Schwingquarzes bestimmt wird, oder, wie im vorliegenden beson-

deren Fall, auch die Photoelektronenspektroskopie selbst.

Da die Proben einen vergrabenen InGaN-Quantenfilm besitzen, liegt nach einer Ver-
groBerung der Capschicht-Dicke durch Aufwachsen von GaN der InGaN-Quantenfilm tiefer
vergraben. Sein Indiumbeitrag an den Photoemissionsspektren ist daher gemall dem Ab-
sorptionsgesetz nach einer Verstarkung der GaN-Capschicht kleiner als vorher. Wenn man
die genaue Ausdringtiefe der Elektronen fir das untersuchte Material kennt, kann man tber
das Absorptionsgesetz die Dicke der hinzugekommenen Schicht bestimmen. Die Ausdring-
tiefe der Elektronen fir das vorliegende Material kann ermittelt werden durch einen Ver-
gleich der Intensitat der Indiumbeitrage in XPS-Spektren von Proben verschiedener Cap-
schicht-Dicken, zum Beispiel mit Hilfe des In 3d-Rumpfniveaus. Damit ist es moglich, Ver-
anderungen der Capschicht-Dicke im Monolagenbereich aus den Spektren zu ermitteln, wie
in Kapitel 6 gezeigt werden wird. Dies fuhrt allerdings nur zu korrekten Ergebnissen, wenn
der Indiumanteil im Quantenfilm nicht durch die Praparation verandert wird.

In jedem Fall ist es sinnvoll als VergleichsgroBe abzuschatzen, wie viel Gallium wéhrend
einer Praparation zur Verfligung steht und welche Schichtdicke damit maximal aufgewach-
sen werden kénnte. Dariiber hinaus ergeben sich dadurch wertvolle Einblicke in die Wachs-
tumsbedingungen, beispielsweise, ob sie Gallium- oder Stickstoffreich sind.
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5.5.1 Bestimmung der maximal moglichen Schichtdicke

Im folgenden Abschnitt wird beschrieben, wie Bedampfungsexperimente mit Gallium
im Ultrahochvakuum durchgefiihrt wurden. Sie sollen Aufschluss dariiber geben, wie viel
Gallium wahrend der Oberflachenpraparation der Quantenfilm-Proben auf die Probenober-
flache gelangte und dort fiir das GaN-Wachstum zur Verfligung stand.

Weil nicht die gesamte Gallium-Menge in das GaN-Wachstum eingeht — dies hdngt
sensibel von mehreren Faktoren ab wie z. B. der Temperatur und Struktur der Probenober-
flache und dem Gallium-Stickstoff-Verhaltnis — gibt eine solche Abschatzung wertvolle Hin-
weise Uber die wahrend der Praparation an der Probenoberflache stattfindenden Prozesse.
Fur eine grobe Orientierung wird ermittelt, welche GaN-Schichtdicke mit der vorhandenen
Gallium-Menge rein rechnerisch hatte wachsen kénnen und dies wird dann mit der durch
XPS-Messungen ermittelten Dicke der tatsachlich gewachsenen Schicht verglichen.

Bei verschiedenen Galliumtemperaturen wurde Gallium auf eine aufgeheizte Gallium-
nitrid-Oberflache aufgelassen. Dazu wurde eine an der UHV-Kammer angebrachte und
durch eine Verschlussklappe verschlossene Gallium-Effusionszelle auf die entsprechende
Zieltemperatur erhitzt und dann fir den Zeitraum von 10 min die Verschlussklappe geoff-
net. Anders als beim Aufwachsen von GaN-Schichten wurde, wahrend die Galliumzelle ge-
offnet war, kein Stickstoffplasma angeboten, sondern der Galliumauflass erfolgte im UHV.

Ab einer Zellentemperatur von 710 °C konnten nach 10-minttigem Auflass mittels
XPS-Messungen Spuren von Gallium auf der Probe nachgewiesen werden. Bei Raumtempe-
ratur verteilt sich das Gallium auf der Probenoberflache sehr fein, so dass eine Volumenab-
schatzung mit dem Rasterkraftmikroskop nicht mdglich ist. Durch ein Erhitzen der Probe
erhalten die Galliumatome jedoch genug Energie, dass ihre Diffusionslange so weit erhdht
ist, dass sie sich mehrere Mikrometer weit, auch tber Stufenkanten hinweg, bewegen und
Tropfchen bilden kdnnen. Die Probe wurde daher fiir das Experiment auf 500 °C erhitzt.

Es blieben Tropfchen von etwa 120 nm Durchmesser und 20 bis 40 nm Hohe nach Er-
kalten und Ausschleusen der Probe aus der Vakuumkammer bestehen und waren mit dem
Rasterkraftmikroskop messbar. Dies ermdglichte eine Volumenabschatzung des aufgelasse-
nen Galliums. Die Abschatzung enthalt einen systematischen Fehler, denn durch das Erhit-
zen der Probe auf 500 °C ist davon auszugehen, dass immer ein Teil des auf die Proben-
oberflache auftreffenden Galliums wieder verdampft.
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Abb. 5.13: AFM von Galliumtrépfchen auf einer Probenoberfliche nach Galliumaufdampfen auf die 500 °C
heiBe Probe. a) Aufsicht b) seitliche 3-D-Ansicht. Héhenskala iiberzogen.

Das Experiment wurde bei Zellentemperaturen von 770°, 790°, 810° und 850 °C durch-
geflhrt. Ein Vorher-nachher-Vergleich von AFM-Messungen der Probenoberflachen zeigte,
dass sich durch die Praparation Tropfchen auf der Probenoberflache gebildet hatten. Fir
jedes Experiment wurden einige 5 - 5 um? groBe Oberfldchenabschnitte der Probe mit dem
AFM mikroskopiert und das Tropfchenvolumen ausgemessen. Abb. 5.13 zeigt beispielhaft
die AFM-Aufnahme einer solchen Probe in a) Aufsicht und b) einer 3D-Seitenansicht. Die
Hoéhenskala ist hier stark iberhoht.

Im Folgenden soll die maximal mdgliche Dicke der mit dem zur Verfligung stehenden
Gallium aufwachsbaren Schicht abgeschatzt werden. Die in der Skizze des hexagonalen
Gitters (Abb. 5.14 a)) griin gefarbte Elementarzelle von GaN enthalt zwei Gallium- und zwei
Stickstoffatome, wie in b) dargestellt ist. Die Hohe einer Elementarzelle entspricht
c = 0,5185 nm™, die geringste Schichtdicke ist jedoch eine Monolage GaN, was der Héhe
einer halben Elementarzelle entspricht (siehe hierzu Abb. 5.14 a) und b)).

a) b)

Abb. 5.14: a) Skizze des Wurtzit-Kristallgitters mit griin geférbter Elementarzelle (EZ), b) EZ mit Ga- (groB,
grau) und N-Atomen (klein, blau). Zur besseren Ubersicht sind Atome auBerhalb der griin eingeférbten Wein-
de der EZ mitskizziert. Die EZ beinhaltet zwei Ga- und zwei N-Atome.

Fur die Berechnung der Anzahl der Galliumatome, die dafir notig ist, eine [0001]-
Oberflache von 1 um? vollstandig mit einer Monolage GaN zu (berwachsen, wird ein
Galliumatom pro Flache einer Elementarzelle angenommen. Dabei wird flr die Abschatzung
davon ausgegangen, dass Stickstoff im Uberfluss vorhanden ist und das Wachstum von der
vorhandenen Gallium-Menge beschrankt wird.
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Von der Grundflache einer Elementarzelle Galliumnitrid ausgehend ergibt sich die
Anzahl der Elementarzellen pro um? (Noym?) auf der [0001]-Oberfliche und also auch die
Anzahl der bendtigten Galliumatome fiir das Wachsen einer Monolage:

2

N Lum

ot =T =1,138-10’ (9)
a, -a, -sin(120°)

Es gilt: a1 = a2 = 0,3186 nm'"® bei einem eingeschlossenen Winkel von 120°.,

Die Anzahl der tatsachlich auf die Probe treffenden Galliumatome, ermittelt aus dem
durchschnittlich gemessenen Trépfchenvolumen auf einer1 - 1 um? Flache (NGajum?), betragt

y

NGa/,mﬁ — mess , ( 70)
Amess ' [Au/lass ’ VGa—Atom

wobel V. . :M (17)
N, -1mol

das Volumen bezeichnet, das durchschnittlich von einem Galliumatom im metallischen
Gallium bei Normalbedingungen (T = 298 K (24,85 °C) und p = 1,0133 - 10° Pascal) einge-
nommen wird. Vmess kennzeichnet das mit dem AFM ermittelte Galliumvolumen nach dem
Auflassen, Amess die zugehorige mikroskopierte Flache, taufiass die Zeitspanne, wahrend der
das Gallium auf die Probe aufgelassen wurde, Vmca das Molvolumen von Gallium
(11,8 - 10® m*mol") und Na die Avogadrokonstante (Na = 6,02214076(12) - 102 mol™", Refe-

renz'").

Der Quotient aus der Anzahl der einstromenden Galliumatome und der Anzahl der
Elementarzellen auf 1 pm? ergibt dann die Anzahl der maximal aufgewachsenen Monola-

gen:

NML — NGu//sz ( 72)
]\[0/,(1»12
3

11,8035

Vea tiom = mol 5 = 1,960- 1073 em? (13)
6,0221407¢12)-10
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Abhangig von der Temperatur der Galliumzelle waren erwartungsgemaf unterschied-
liche Gallium-Mengen auf der Probenoberflache nachweisbar. Abb. 5.15 a) zeigt die Ergeb-
nisse fir die Galliumbedeckung in Abhangigkeit von der Temperatur der Gallium-
Effusionszelle fiir acht verschiedene Messungen. An der rechten Skala des Graphen kann
man die Wachstumsrate ablesen, die sich daraus ergeben wirde, wenn das Gallium voll-
standig in das GaN-Wachstum einginge:
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Abb. 5.15: a) Durchschnittliches Ga-Volumen auf einer Probenoberfliche nach einminiitigem Ga-Aufdampfen
(gestrichelter Pfeil nur zur Anschaulichkeit). b) In 3d 3/2 Linienintensitit bei Spektroskopie der Proben mit
verschiedenen Capschicht-Dicken. 2 Spektren der Serie (a) sind blasser dargestellt (1 und 3 nm). Unter einem
10 nm dicken Cap ist Indium bei einer Anregungsenergie von 1486,74 eV nicht mehr detektierbar (rote
flachste Messkurve). Eine Zunahme der Capschicht-Dicke wdire bei allen anderen Proben jeweils durch eine

Intensitdtsverringerung in der In 3d-Emission erkennbar.

Mit dem berechneten Galliumangebot ergibt sich flr Tea = 790 °C eine maximale
Wachstumsrate von etwa einer Monolage pro Minute bei zusatzlichem Stickstoff-Angebot.
Bei einem zehnminiltigem Wachstum kdnnte also maximal eine geschlossene Galliumnitrid-
schicht von 2,5 nm Dicke gewachsen werden. Das ist eine Schichtdicke, die aufgrund der
konstanten Ausdringtiefe der Elektronen eindeutig mit der Photoelektronenspektroskopie
nachgewiesen werden kann, wie Abb. 5.15 b) verdeutlicht. Sie zeigt die durch Anregung mit
der von 1486,7 eV gewonnenen Photoelektronenspektren der In 3d-3/2-Linien vergrabener
Quantenfilme von sechs unterschiedlichen Proben mit 1, 3, 5 und 10 nm dicken Capschich-
ten. Mit zunehmender Capschicht-Dicke hat die In 3d-Linie im Photoemissionsspektrum
geringere Intensitat, wenn man Messungen desselben Emissionswinkels vergleicht. Bei einer
Schichtdickenzunahme um mehrere Nanometer wiirde sich die In 3d-Lininenintensitat in
dhnlicher Weise verringern und lieBe sich durch einen Vergleich wie in Abb. 5.15 b) ab-
schatzen, oder auch indem man Messungen mehrerer Emissionswinkel zu einander in Be-
ziehung setzt. Fir Proben mit einer 10 nm dicken Capschicht (Abb. 5.15 b): rote, flachste
Messkurve) muss man fir die XPS-Messungen allerdings eine héhere Anregungsenergie
wahlen, weil andernfalls die Indiumbeitrdge nicht mehr nachweisbar sind, wie man an der
roten Messkurve in Abb. 5.15 b) sieht, die keinen In 3d-Peak mehr zeigt. Bei Messungen mit
der Anregungsenergie hv = 2984,3 eV in Normalemission sieht man den In 3d-Beitrag da-
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gegen noch deutlich. Dies ist zum Beispiel im Diagramm a) der Abb. 6.24 auf Seite 102 zu
sehen, wo die In 3d-Emissionen flr Proben mit 1-, 3- und 10-nm-Capschichten verglichen

werden.

Da bei allen in dieser Arbeit untersuchten Proben die In 3d-Linien im Spektrum auch
nach der Prdaparation mit Gallium noch gut zu erkennen sind (fir Proben mit 10-nm-
Capschicht wurde dafiir die Anregung mit 2984,3 eV gewahlt) und der berechnete Stoff-
mengenanteil von Indium an den an der Probenoberflache gemessenen Elementen (O, C,
Ga, In) fast unverandert ist, muss man schlussfolgern, dass nur ein Bruchteil des angebote-
nen Galliums eingebaut worden ist. Das Wachstum kann nur im Monolagen-Bereich statt-
gefunden haben. Man sieht allerdings Veranderungen im Photoemissionsspektrum, in AFM-
Aufnahmen und in LEED-Bildern, was im folgenden Auswertungsteil der Arbeit ausfuhrlich
diskutiert werden soll.

5.6 Vorbereitende Betrachtungen fiir die Auswertung der
valenzbandnahen Photoemissionsspektren

Emittierte Elektronen mit geringer Bindungsenergie erlangen durch die Anregung mit
Roéntgenstrahlen eine sehr hohe kinetische Energie, da sehr wenig Energie bendtigt wird um
sie auszuldsen. Dies wirkt sich zum einen negativ auf den Messfehler bzw. auf die Genauig-
keit der Messwerte aus, da ein relativer Fehler von beispielsweise 1 %o bereits eine Abwei-
chung von ~1,5 eV bedeutet, zum anderen haben diese Elektronen eine groBe Ausdringtie-
fe, was den detektierten Anteil an Elektronen, die von der Oberflache stammen, in der Mes-
sung verkleinert. Dies kann zum Teil durch Selektion eines groBeren Emissionswinkels aus-
geglichen werden (siehe Abb. 4.8 a). Eine Messung des Ga 3d/In 4d-Bereichs bei 60°-, 70°-
oder 80°-Emission bietet also potentiell die interessantesten Informationen (ber die Pro-
benoberflache.

Wie in Kapitel 4.2.2.3 ,Hybridisierungen der valenzbandnahen Energieniveaus” bereits
erwahnt ist, sind einige Vorbetrachtungen nétig, um die Photoemission im valenzbandna-
hen Energiebereich physikalisch sinnvoll auszuwerten, da hier Energieniveaus hybridisieren.
In Abb. 5.18 ist ein Photoemissionsspektrum dieses Energiebereichs am Beispiel zweier
InGaN-Proben dargestellt. Die Spektren stammen von Proben mit deutlich unterschiedli-
chem Indiumanteil, bei a) sind dies 28 %, bei b) 50 %. Der Auffalligste Unterschied in den
Spektren ist die unterschiedliche Intensitat der Emission um 18 eV. Diese Emission wird in
der Literatur dem In 4d-Niveau zugeordnet'®''9 In den Spektren der beiden InGaN-Proben
steigt ihre Intensitat mit dem Indiumgehalt, sie kann also, wie zu erwarten war, der Verbin-
dung In-N zugeordnet werden. Eine weitere Emission, von 19 - 22 eV, wird in der Literatur
der Ga 3d-Emission zugeschrieben''2', Sie umfasst die in Abb. 5.18 Ga-X und Ga-N be-
nannten Komponenten, wobei Ga-N bei ~20,2 eV den Hauptanteil ausmacht und die an
Stickstoff gebundene Komponente des Galliums bezeichnet. Der mit Ga-X bezeichnete bei
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~21 eV liegende Beitrag bezieht sich auf den in der Literatur meist mit Galliumoxid bzw.
Ga-O-Bindungen gleichgesetzten Anteil'?"'2>. Von 14 - 18 eV ist ein sehr flaches Energie-
band erkennbar, das in der Literatur mit dem N 2s-Niveau verbunden wird'26,

Fir alle beschriebenen Energieniveaus, Ga 3d, In 4d und N 2s, gilt aber, dass sie keine
Core Level sind, da sie mit anderen Energieniveaus hybridisieren. Damit unterscheiden sie
sich von denen anderer llI-V-Halbleiter, wie z. B. GaP und GaAs. In den 1990er Jahren disku-
tierte man noch, ob die Ga 3d-Niveaus eher zu den inneren Niveaus zu zdhlen, oder ob sie
bandartig seien, Lambrecht et al. berechneten bereits eine DOS des Energiebereichs, in der
Hybridisierungseffekte der Ga 3d- mit der N 2s-Emission beriicksichtigt wurden'?’, kamen
aber zu dem Ergebnis, dass es sich eher um getrennte Bander handelt. In der Literatur be-
zeichnete man Ga 3d- und In 4d-Niveaus (und tut dies noch) als Semi-Core Level oder als
Energieband 19127128 Es folgten Berechnungen mit Hilfe der Dichtefunktionaltheorie (DFT)
und vergleichende experimentelle Untersuchungen, mit denen verschiedene Hybridisierun-
gen in diesem Energiebereich nachgewiesen werden konnten. Bei GaN, InGaN, InN und
Gaz203 bilden sich verschiedene Hybridzustande aus: Im InGaN-System hybridisieren Ga 3d-
In 4d-Niveaus mit dem N 2s-Band'?®, in Ga20s das Ga 3d-Niveau mit dem O 2s-Band'’.

Ryan et al. konnten mit Emissionsspektroskopie unter Anregung mit weicher Réntgen-
strahlung zeigen (SXE, Soft X-ray Emission Spectroscopy), dass auch die N 2p-Zusténde in
hexagonalem In,GaixN mit den Ga 3d und den In 4d-Zustanden hybridisieren'". Sie fanden
diese Zustande in 19 bzw. 17 eV Abstand vom Valenzbandmaximum. Die von Ryan et al.
untersuchten Proben hatten (11 20)-Polaritat; spektroskopiert wurden InxGa1«N-Proben mit
x=0,0,1, 0,2 und 0,29. Beziiglich der Auswertung eines Photoelektronen-Spektrums erge-
ben sich daraus Konsequenzen fiir das Fitten der Daten, dhnlich wie beim Fitten von Auger-
linien (siehe Kapitel 4.2.2.2 "Auger-Linien im XPS-Spektrum"). Hybridzustande haben keine
Voigtprofile wie Core Level, sondern sind bandartig und ihre Modellfunktionen k&nnen
daher beim Fitten nicht physikalisch sinnvoll modelliert werden, da man weder die Linien-
form genau kennt noch die Beitrdge der einzelnen Elemente vollstédndig trennen kann. Im
Unterschied zur N 1s-Emission, die nur von Augerlinien berlagert wird, kann man diese
Schwierigkeit auch nicht durch das Verwenden einer anderen Anregungsenergie umgehen.

In Abb. 5.16 sind Zustandsdichten der valenzbandnahen Energiebereiche aus DFT-
Berechnungen fiir GaN und InN gezeigt, wie sie von a) Esser et. al.'® und b) King et al.'®®
vorgenommen wurden. Die Berechnungen sind fiir s-, p- und d-Niveaus getrennt gezeigt, in
a) Uberlappend in schwarz, orange und blau, in b) in getrennten Graphen untereinander. Es
sollen in a) nur die Zustandsdichten der besetzten Zustande (engl.: occupied states) von O -
-20 eV betrachtet werden. Der obere Teil zeigt die Zustandsdichte am Gitterplatz von Stick-
stoffatomen, der untere Teil am Gitterplatz von Galliumatomen. Die Zustandsfunktionen in
a) verdeutlichen folgende wichtige Erkenntnisse: zum einen, dass s-, p- und d-Beitrage
Uberlappen und nicht symmetrisch sind und zum anderen, dass die Ga 3d-Emission aus
zwei getrennten Teilen besteht (bei ~-12,5 und -15 eV, also in 2,5 eV Abstand). Man beach-
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te, dass die Richtung der Bindungsenergie-Achse in a) negativ zur Energieachse in XPS-
Spektren gezahlt wird. Zwar sind die Berechnungen der DOS in a) fiir kubisches GaN, jedoch
ist zu erwarten, dass diese nicht signifikant von der hexagonalen GaNs abweicht. Diesen
Schluss kann man ziehen, wenn man die Berechnungen von King et al. (Referenz'?) fiir ku-
bisches und hexagonales InNN zum Vergleich heranzieht, die sich sehr dhneln (hier nicht ge-
zeigt). Zwar ist es so, dass DFT-Rechnungen nicht vollstandig mit experimentellen Spektren
bereinstimmen. Die Ubereinstimmung ist jedoch ausreichend um die experimentell ge-
messenen Spektren zu erklaren. In Abb. 5.16 b) sieht man analog zu GaN, dass die Emissio-
nen, die energetisch 12 — 16 eV unter dem Valenzband liegen, nicht symmetrisch sind. Be-
sonders die Emissionen von 12 — 14 eV sind dabei fur s- und d-Niveaus sehr dhnlich und
lassen auf Hybridisierung schlieBen.

a) GaN - Zinkblende (kubisch) b) InN - Wurtzit (hexagonal)
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Abb. 5.16: a) Partielle Zustandsdichte(DOS) in Stickstoff-Lage (oben) und in Ga-Lage (unten) fiir kubisches
GaN (Zinkblende). Die DOS ist aufgeteilt in s- (schwarz), p- (orange) und d- (blau) Beitrdge. Quelle: Ref'*. b)
QPC-DFT-DOS-Berechnungen des Energiebereichs In 4d und VB in InN fiir hexagonales (Wurtzit) InN, aufge-

teilt in Beitrcige von s-, p- und d-Niveau und deren Summe (zuunterst). Quelle: Ref'*®

In dieser Arbeit wird der valenzbandnahe Energiebereich dennoch mit Voigtprofilen so
weit wie moglich angenahert, um die Grenzen der Interpretationsmaoglichkeit herauszuar-
beiten und zu diskutieren. Dabei steht jedoch von vornherein durch die Bandartigkeit der
Energiezustande fest, dass nur qualitative Aussagen und Tendenzen dargelegt werden kon-

nen.

Zunachst soll der Energiebereich des Ga 3d-Niveaus (bzw. —Bands) von 19 — 22 eV un-
tersucht werden. In Abb. 5.17 sind zwei Photoemissionsspektren einer der Quantenfilmpro-
ben vom Energiebereich 14 — 24 eV aus 60°-Emissionen abgebildet. Die Probe hat eine
Capschicht von 1 nm Dicke. Abb. 5.17 a) zeigt die Emission der Oberflaiche nach dem
Annealen im Stickstoffplasma und b) nach dem darauf folgenden Aufwachsen einer ultra-
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dinnen Galliumnitridschicht. Die Probe und ihre Praparation werden noch ausfihrlich in
Kapitel 6.2 diskutiert, dort sind dieselben Photoemissionsspektren in Abb. 6.16. noch einmal
abgebildet und erklart. Alle Fitparameter sind im Anhang (11.2) nachzuschlagen, fiir diese
Spektren unter Abb. 6.16.

Um Modellfunktionen numerisch an die Linienform des Ga 3d-Bands (grau) anzupas-
sen, bendtigt man zwei Peaks, wie in der Abbildung zu sehen ist. Die beiden Gallium-Anteile
sind mit Ga-X und Ga-N benannt. Wie bereits erwahnt, wird gewohnlich dem kleineren, Ga-
X, die Verbindung von Gallium zu Sauerstoff zugeordnet, dem groBeren die Verbindung
von Gallium zu Stickstoff. Tatsachlich weist die getemperte Probe einen deutlichen Sauer-
stoffanteil auf der Oberflache auf: Das O/Ga-Verhaltnis, das aus den (durch Sensitivitatsfak-
toren korrigierten) Intensitatsverhdltnissen der Core Level-Emissionen des O 1s und des
Ga 3p ermittelt wird, betragt 0,28. In Abb. 5.17 b) sieht man die Emission derselben Oberfla-
che nach dem Aufwachsen einer ultradiinnen GaN-Schicht. Die Intensitdt des Ga-X-
Beitrages ist im Rahmen der Messgenauigkeit gleich geblieben. Das O/Ga-Verhaltnis hin-
gegen betragt nur noch 0,04, was bedeutet, dass der Sauerstoffbeitrag auf der Probenober-
flache um 86 % verringert ist.

An diesem Beispiel sieht man deutlich, dass man den Ga-X-Beitrag nicht mit der Ga-O-
Verbindung gleichsetzen kann. Diese Beobachtung unterstitzt die Ergebnisse aus DFT-
Berechnungen, die zeigen, dass die Ga 3d-Emission aus mehreren Teilen besteht, speziell
einem Beitrag bei Bindungsenergien etwas oberhalb des Ga 3d-,Core Level”-Beitrags. Nur
zum Teil kann die Ga-X-Emission demnach auf die Verbindung Ga-O zuriickgefiihrt werden.
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Abb. 5.17: Photoemissionsspektren einer Quantenfilmprobe mit 1 nm-Capschicht a) nach dem Annealen im
Stickstoffplasma und einem O/Ga-Verhdltnis von 0,28 (ermittelt mit den Emissionslinien des O 1s und Ga 3p),
b) nach Uberwachsen mit ~1 nm GaN und einem O/Ga-Verhdiltnis von 0,04. Obwohl der Sauerstoffanteil auf
der Probe um 86 % abnimmt, veréindert sich die Ga-X-Komponente nicht. Sie kann folglich nicht allein der

Verbindung von Gallium- mit Sauerstoffatomen zugeordnet werden.
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Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Informationen aus den Ga 3d-Emissionen ver-
schiedener InxGaixN-Proben (x = 15, 28, 50 und 60) mit denen der Quantenfilm-Proben
kombiniert, um die Auswirkungen héherer Indiumanteile auf die Emission im Bereich 14 -
24 eV zu verfolgen und die Erkenntnisse in die Modellfunktionen einflieBen zu lassen. Am
Beispiel der beiden InGaN-Proben mit hohem Indiumgehalt aus Abb. 5.18, Ino.2sGao.72N und
InosGaosN, sollen die Parameter ,Abstand der Beitrage’ und ,Wert fir die Lorentzverbreite-
rung’ der In 4d-Emission untersucht und diskutiert werden, denn bei diesen Proben ist die
Intensitat des In 4d-Peaks wesentlich hoher als bei den verwendeten Quantenfilmproben.
Somit lasst er sich von anderen Beitrdgen besser abgrenzen und die Parameter sind deutli-

cher zu erkennen.

Die GauBbreiten der Emissionslinien der untersuchten InGaN-Proben nehmen mit ho-
herem Indiumgehalt zu, fir die abgebildeten Probenspektren betragen sie 1,26 eV fir
Ino28Gao.72N, 1,28 eV fir InosGaosN und 1,44 eV fir InosGaosN (nicht gezeigt). Die Spektren
wurden jeweils mit einer Pass-Energie von 10 eV erstellt. Auch die RMS-Rauigkeit der Pro-
ben nimmt mit dem Indiumgehalt zu: RMS (InosGaosN) = 5,1 nm auf 5 - 5 uym?, gegenlber
RMS (Ino.11GaosoN) = 0,6 nm. Daher kann man die starkere GauBverbreiterung auf die Pro-
benqualitat zurtickfihren. Im Gegensatz dazu sind die GauBbreiten der Quantenfilm-Proben
deutlich geringer (0,88+0,03 eV). Bezliglich der GauBbreiten verhalt sich die Emission in
diesem Bereich also wie ein Core Level.

Die Lorentzbreiten der In 4d- und Ga 3d-Niveaus der InGaN- (und auch der Quanten-
film-) Proben lassen sich durchgdngig mit 0,1+0,03 eV anpassen. Der In-N-Beitrag liegt bei
allen Proben im Abstand von -1,8+0,1 eV vom Ga-N-Beitrag, der Ga-X-Beitrag im Abstand
von 0,81+0,15 eV, vergleichbar mit dem aus den Messungen von Plucinski et al. fiir GaN
(000-1) ermittelten Abstand von 0,84 eV'*3, Der Abstand des Ga-N-Beitrags zum N 2s-Band
ist nur mit groBem Fehler anzugeben, da dieses nicht symmetrisch ist und auBerdem sehr
flach und breit (GauBbreite > 2 eV). Das N 2s-Band wurde dennoch mit einer symmetri-
schen Modellfunktion genahert. Diese liegt bei 3,2+0,25 eV. Die Intensitat der nachmodel-
lierten N 2s-Emission vergroBert sich mit hdherem In-Gehalt, was auch fir die nicht gezeig-
te Emission der InosGaosN-Probe gilt. Diese Beobachtung steht im Einklang mit der von
King et al. mittels QPC-DFT-Rechnungen gezeigten Hybridisierung des In 4d-Niveaus mit
dem N 2s-Band'®® (QPC-DFT - engl.: quasi particle corrected density functional theory —
Dichtefunktionaltheorie mit Korrektur fir Quasiteilchen).

Obwohl die Nachmodulation der Photoemissionslinien in Abb. 5.18 keinem gewdhnli-
chem Fit entspricht, ist das Residuum jeweils unter dem Graphen dargestellt. AuBerdem
sind die Emissionspeaks wie Core Level benannt und gefittet, auch wenn es sich offensicht-
lich um Hybridisierungen handelt, die eher bandartig und nicht zwangslaufig symmetrisch
wie Core Level sind. So wird auch in allen weiteren Graphen der in dieser Arbeit dargestell-
ten und diskutierten Ga 3d/In 4d/N 2s-Emission verfahren. Es soll damit die Ubersichtlich-
keit erhoht und die Diskussion der Daten erleichtert werden.
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Abb. 5.18: 80°-Ga 3d/In 4d/N 2s-Emissionen von InyGa;-xN-Proben mit a) x = 0,28 und b) x = 0,5, hv=1486,7
eV. Neben der deutlich unterschiedlichen Intensitdit des In-Beitrags kann man auch eine héhere Intensitdt des
N 2s-Bands bei Proben hoheren In-Gehalts beobachten.

Da es maoglich ist, auf den in dieser Arbeit untersuchten Proben metallische Beitrage
von Gallium oder Indium zu finden, wird aus Vergleichsmessungen mit deutlich metalli-
schen Beitragen von Gallium und Indium die Lage und GauBbreite ihrer Peaks ermittelt.
Sofern sich Metalltropfchen auf einer Probenoberflache bilden, kann ihre Photoemission
auch physikalisch sinnvoll gefittet werden, da nur solche Metallatome an die GaN-
Oberflache gebunden sind, die die Grenzschicht bilden. Bei den Metalltropfchen selbst ist
keine Hybridisierung zu erwarten.

Die Parameter Lage und GauBbreite von In-In und Ga-Ga dienten als Orientierung fir
die Linienformanalyse der metallischen Beitrédge in dieser Arbeit.

In Abb. 5.19 sind die Ga 3d-Emissionen der Oberflaichen zweier Quantenfilmproben
dargestellt, die Ga-reich prapariert wurden. Das Spektrum aus a) ist das einer Probe mit
5 nm GaN-Capschicht aus der Serie (c) mit einer (6x6)-Oberflachenrekonstruktion und ent-
stand nach dem Galliumaufdampfen auf GaN bei 745 °C in Stickstoffplasmaatmosphare.
Der dadurch erhaltene Schichtzuwachs betragt 0,5 nm zusatzlich zur Capschicht. Das Spekt-
rum aus b) ist das einer Probe mit 3 nm Capschicht aus der Serie (a) mit einer (1x1)-
Oberflachenperiodizitat und entstand nach dem Galliumaufdampfen bei 680°C in Stick-
stoffplasmaatmosphare. Die so aufgebrachte zusatzliche Schicht betragt 1 nm. (Weitere
Informationen zu a) siehe Kapitel 6.5, zu b) siehe Kapitel 6.3).

Die Ga-Ga-Emissionen liegen im Energiebereich von 17 bis 20 eV (griin gefarbte Peaks)
und weisen einen Abstand von ~1 eV zu den Ga-N-Beitrdgen auf, was typisch ist fir den
Abstand von metallischen zu nicht metallischen Beitragen'. In den Insets der Graphen sind
jeweils die Valenzband-Emissionen der entsprechenden Oberflache (aus Messungen der
Normalemission) dargestellt. Beide Valenzbander zeigen Zustande oberhalb des Valenz-
bandmaximums (VBM), die die Form eines flachen Plateaus haben. In a) Reichen diese Zu-
stande bis 0,44 eV an die Fermikante (Evin = O €V) heran, in b) bis auf 0,03 eV. Letzteres ent-
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spricht im Rahmen der Messgenauigkeit = Er. Im Vergleich mit anderen, hier nicht gezeig-
ten Proben lasst sich zusammenfassen, dass mit steigender Intensitdt des Ga-Ga-Anteils an
der Emission solche Zustande entstehen und immer weiter an die Fermikante heranreichen.

Parallel zur Kante im VB kann man in AFM-Bildern der entsprechenden Oberflachen
glatte, dreidimensionale Objekte in der GroBe von einigen 10 um beobachten, die man als
metallische Galliumtropfchen deuten kann. Die beschriebenen Zustande oberhalb des VBMs
werden daher in dieser Arbeit als Zeichen fiir zunehmend metallischen Charakter der Pro-
benoberflaiche gedeutet. Die GauBbreiten der metallischen Verbindungen (Ga-Ga genauso
wie In-In) sind durch die andere Bindungskonfiguration teilweise etwas geringer als die von
In-N und Ga-N im Halbleiter'*. Die GauBbreite Ga-Ga-Verbindung der Graphen aus Abb.
5.19 betragt fir beide Spektren 0,81 eV und weicht nur wenig von den GauBbreiten der
nichtmetallischen Beitrage mit 0,86 eV fiir a) und 0,84 eV fir b) ab.

—_
o
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Abb. 5.19: Ga 3d/In 4d/N 2s-Emission von Proben nach Ga-reicher Prédparation mit zugehérigem Valenzband
im Inset. Beitréige in den Spektren sind mit Asymmetrien gefittet. Indiumemissionen tragen aufgrund geringer
Informationstiefe nicht zur Messung bei. a) 5 nm Capschicht; das entsprechende AFM-Bild zeigte Gallium-
tropfchen. Inset: Es existieren Zusténde in der Bandliicke vom VBM bis 0,44 eV (vgl. Kapitel 6.5). b) 3 nm Cap-
schicht; Inset: Es existieren Zustdnde in der Bandliicke vom VBM bis 0,03 eV, im Rahmen der Messgenauigkeit
= Er (vgl Kapitel 6.3). Ermittelte Schichtdicken von aufgewachsener und metallischer Schicht auf der Proben-
oberfliche von a) bzw. b) betragen ~0,5 bzw. ~1,0 nm. LEED-Bilder zu a) bzw. b) in Abb. 6.1 auf Seite 69,
Probe 5 bzw. 3.

Im Folgenden Abschnitt sollen metallische Indiumbeitrage auf InGaN-Proben diskutiert
werden. In Abb. 5.20 ist die Emission der Oberflache einer Ino.1sGaossN-Probe dargestellt,
auf die bei Raumtemperatur im UHV Indium aus einer Effusionszelle aufgedampft wurde.
Spektrum a) zeigt die Emission von Ga 3d/In 4d/N 2s, Spektrum b) zeigt die Valenzbande-
mission. Die hochste Intensitat in a) hat die In-In-Emission. Sie liegt im Energiebereich von
16 bis 19 eV (rot gefarbter Peak), im selben Energiebereich wie das N 2s-Band. lhre Intensi-
tat Gbersteigt deutlich die der Ga 3d-Emission zwischen 20 und 23 eV (grau gestreift). Der
Abstand von In-N- zu In-In-Beitrdgen betragt 1,63 eV, ist also groBer als der Abstand von
Ga-N- zu Ga-Ga-Beitrdgen. Auch in diesem Valenzbandspektrum zeigen sich Energiezu-



5.6 Vorbereitende Betrachtungen fir die Auswertung der valenzbandnahen 65
Photoemissionsspektren

stande in der Bandliicke, die vom VBM bis 0,4 eV an die Fermikante heranreichen und fir
einen deutlich metallischen Charakter der Probe sprechen. Die aufgelassene Indiumschicht
betrug hier 1 bis 2 Monolagen®. Starker als bei den Quantenfilmproben mit metallischer
Gallium-Oberflachenschicht aus Abb. 5.19 ist die GauBbreite metallischen Indiums mit
0,7 eV deutlich geringer als die der nicht metallischen In 4d-Beitrage mit 0,87 eV. Der Ab-
stand des In-N- zum Ga-N-Beitrag liegt bei 1,8 eV, der metallische Beitrag von In-In liegt im
Abstand von 3,4 eV (In 4d 5/2) zum Ga-N-Beitrag. Durch die groBe Spin-Bahn-Aufspaltung
von 0,9 eV sind metallische Indiumbeitrdage deutlich vom N 2s-Band unterscheidbar und
sollten im Falle von Tropfchenbildung auf den Oberflachen eindeutig zu erkennen sein.
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Abb. 5.20: Photoemissionsspektren einer InGaN-Probe mit 1 bis 2 ML Indiumbedeckung von a) 14 bis 24 eV
und b) 0 bis 12 eV. a) Abstand Ga-N zu In-N ~-1.8 eV, Ga-N zu In-In ~3.4 eV. Der metallische Indiumbeitrag
(rot) liegt deutlich im selben Bereich wie das N 2s-Hybridband, b) zeigt Energiezustinde vom VBM bis an die
Fermikante.

Bisher wurden Emissionsspektren aus 80°-Messungen betrachtet. Obwohl der unter-
suchte Energiebereich bandartig ist, lassen sich die Beitrdge der verschiedenen Elemente
erstaunlich gut trennen und numerisch anpassen. Dies erkennt man daran, dass die Para-
meter der Modellfunktionen wenig von Probe zu Probe abweichen, im Residuum keine gro-
Beren Strukturen auftreten und gleichzeitig die Emissionsbeitrage die Kennzeichen haben,
die man nach den durchgefiihrten Praparationen auch erwartet.

Das verhalt sich anders, wenn man Spektren aus Messungen der normalen Emission
betrachtet. Dazu sind in Abb. 5.21 die Ga 3d/In 4d/N 2s-Photoemissionsspektren der im N-
Plasma praparierten (2x2)-Oberflachenrekonstruktion gezeigt, a) der 80°-Emission und b)
der normalen Emission. Beide Spektren zeigen fast gleiche Intensitdten der Bereiche Ga-X
und Ga-N und auch In-N. Die Intensitat des N 2s-Bands (gelbe Fillung) ist jedoch bei Nor-

malemission (b)) merklich hoher als bei einem Emissionswinkel von 80° (a)).

Mit den genannten Beitrdgen allein lasst sich die Modellfunktion in b) nicht an die
Messwerte anndhern, ein zur Anpassung benétigter Beitrag liegt im Bereich, in dem auch
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die Ga-Ga-Verbindungen emittieren (griine Fillung). Diesen Beitrag kann man wahrschein-
lich nicht auf einen metallischen Galliumbeitrag zurlickfiihren, da sich eine entsprechende
Asymmetrie der Core Level im gesamten Spektrum zeigen miisste, was aber nicht der Fall
ist. Moglich waren nichtmetallische Ga-Ga-Verbindungen. Diese waren dann durch die Pra-
paration im Stickstoffplasma besonders in tieferen Oberflachenschichten (bis ~5 nm Tiefe)
entstanden. Dem widerspricht ein unverandertes Verhaltnis von Gruppe-Ill- zu Gruppe-V-
Elementen, das aus Messungen mit der Ag La-Anregung in 53°-Emission ermittelt wurde.
Die Informationstiefe dieser Messungen betragt etwa 5 nm (mehr dazu in Kapitel 6.1.4.1).
Wahrscheinlicher ist, dass erst unter der ersten und zweiten Monolage, wo die Atome nicht
mehr die Oberflachengrenzschicht zum Vakuum bilden, sondern alle Atombindungen de-
nen des Kristallvolumens entsprechen, der Anteil der hybridisierenden Bindungen am Pho-
toelektronenspektrum Uberwiegt. Damit wirde sich die starkere Abweichung zu den Mo-
dellfunktionen mit Voigtprofil erklaren lassen und auch die héhere Intensitat des N 2s-
Bands.

Auch der In-N-Beitrag verhalt sich nicht, wie man es erwarten wirde. In der Messung
mit groBerer Informationstiefe, also in Abb. 5.21 b), sollte er eine hohere Intensitat haben
als bei der oberflachensensitiven Messung, die den InGaN-Quantenfilm kaum erreicht. Sei-
ne Intensitat ist aber etwa gleich geblieben, daher ist auch hier anzunehmen, dass die Mo-
dellfunktion nicht die tatsachlichen Verhaltnisse wiedergibt. Hinzu kommt, dass das Residu-
um in b) trotz Verwenden aller bekannten Beitrage Strukturen zeigt. In einem Core-Level-
Fitting wiese das auf nicht korrekte Parameter oder nicht berilcksichtigte Core-Level-

Beitrage hin.
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Abb. 5.21: Photoelektronenspektren des von Hybridzustdnden geprdgten Emissionsbereichs Ga 3d/In 4d/N 2s
der N-reichen (2x2)-rekonstruierten Oberfldche von Probe 1 (Quantenfilm-Probe mit 1 nm Capschicht der
Serie (a)). hv=1486,7 eV) bei a) 80°-Emission und b) normaler Emission. b) zeigt ein deutlich stdrkeres N 2s-
Band und ein inhomogenes Residuum. Der Beitrag Ga-Ga wdre hier gréBer als in der 80°-Messung in a), was
physikalisch nicht zu erwarten ist. Es liegt nahe, dass hier durch gréBere Informationstiefe anteilig mehr hyb-
ridisierende Atome zum Spektrum beitragen als bei a) und daher die Abweichungen zu den Modellfunktionen
mit Voigt-Profilen deutlicher sind.
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Alle genannten Kriterien sprechen daftir, dass fiir Spektren der Normalemission die in
der Anpassung der Modellfunktionen verwendeten Parameter und die Modellfunktionen
selbst nicht ausreichen oder nicht angemessen sind, um die physikalischen Gegebenheiten
korrekt wiederzugeben. Daher wird in dieser Arbeit auf Datenfits und deren Interpretation
fur Spektren dieses Energiebereichs aus normaler Emission verzichtet.

Die Modellfunktionen flihren bei oberflachensensitiveren Messungen zu keinen Wider-
spriichen mit dem, was man physikalisch erwartet, wenn man beachtet, dass es sich um
bandartige Emissionen hybridisierender Energieniveaus handelt und die Interpretation der
Daten entsprechend anpasst bzw. einschrankt. Fir Emissionsspektren aus 60° und 80° Emis-
sionswinkel konnten konsistente ,Fit"-Parameter Uber einen weiten Kompositionsbereich
von InxGa1-xN-Proben angewendet werden, wobei die Ergebnisse konsistent sind und physi-
kalisch sinnvoll erscheinen. Aus diesem Grund wird diese Art der Auswertung im weiteren
Verlauf dieser Arbeit angewandt.
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6 Ergebnisse und Diskussion

Es wurden 7 verschiedene Oberflachenrekonstruktionen auf den verschiedenen GaN-
Capschichten der Quantenfilm-Proben prapariert, wie auf den LEED-Bildern in Abb. 6.1 a)
bis g) gezeigt ist. Die Volumen-Elementarzelle ist jeweils gelb markiert, die im LEED-Bild
kleinere Oberflachen-Elementarzelle orange.

Probenserie Serie (a) Serie (b)

Probennummer Probe 1 Probe 3 Probe
Kapitelnummer 6.1 6.3 6.2
LEED-Bild der
Probe nach der
Praparation
Energie 48 eV 50 eV 53,7 eV
OF-Rek. nach Prap. (2x2) (1x1) (3x3)
d. +Ad,, 1Tnm+1nm 3nm + 1nm 1Tnm + 0,7 nm
Serie (c)
Probe 5 Probe 4 Probe 4b Probe 6
6.5 o 6.4 6.4 -
47,2 eV 56,7 eV 58,1 eV 70,6 eV
(6x6) (4x4) (4x4) (V3xV3)R30°
5nm + 0,5 nm 5nm + 0 nm 10 nm + 0 nm 3 nm

Abb. 6.1: a) — g) LEED-Bilder der Rekonstruktionen auf Quantenfilm-Probenoberfldchen. Markierung: EZ des
Volumens in gelb, EZ der Oberflichen (kleiner) orange.

Um die Ubersicht Gber die Messergebnisse zu erleichtern ist dieses Kapitel nach prapa-
rierter Oberflachenrekonstruktion und Dicke der Capschicht der Probe vor der Préparation
geordnet und in finf Unterkapitel aufgeteilt. Unterkapitel 6.1, 6.2, 6.3 und 6.5 behandeln
jeweils eine Probe mit einer bestimmten Oberflachenrekonstruktion, Kapitel 6.4 bildet eine
Ausnahme und behandelt parallel 2 Proben mit unterschiedlichen Capschicht-Dicken, aber
derselben (4x4)-Oberflachenrekonstruktion. Das LEED-Bild von Probe 6 dient nur dem Ver-
gleich, dieser Probe ist kein eigenes Unterkapitel gewidmet. Die Unterkapitel sind alle in
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gleicher Weise aufgebaut: Sie beschreiben, gegliedert in weitere Unterkapitel, zunachst die
Préparation der Probe und dann die Oberflichenmorphologie und die Ermittlung der
Schichtdicke der wahrend der Préparation entstandenen Oberflachenschicht. Danach folgen
die Ergebnisse aus den PL-Untersuchungen und der Photoemission.

Dabei sind die Ergebnisse der Praparationen der diinnsten Capschichten am wichtigs-
ten, denn diese sind gegenulber der Praparation am sensitivsten und gleichzeitig sind die
Ergebnisse am interessantesten im Hinblick auf das Aufbringen von Molekdlen fir die Sen-
sorik und das Gewahrleisten eines Uberlappens der Wellenfunktionen von Oberflichenmo-
lekiilen und Quantenfilm.

6.1 Galliumreiche (2x2)-Oberflachenrekonstruktion auf 1-nm-GaN-

Cap der Serie (a) — Probe 1

6.1.1 Praparation

Ausgehend von der in Kapitel 5.5 vorgestellten stickstoffreichen (2x2)-Oberflachen-
rekonstruktion (siehe Abb. 5.12 a) wurde eine Probe der Serie (a) mit 1 nm dicker Cap-
schicht prapariert wie in Abb. 6.2 a) dargestellt. Ziel war es, so zu praparieren, dass sich eine
(2x2)-Oberflachenrekonstruktion unter galliumreichen Wachstumsbedingungen bildet.

Zunachst wurden sowohl die Probe als auch die Galliumzelle erhitzt, die Galliumzelle
auf Tea = 750 °C, die Probe auf Terobe = 630 °C im Stickstoffplasma bei einem Stickstoff-
Partialdruck von p = 8,5 10° mbar. Dann wurde fiir 14 min die Verschlussklappe zur Galli-
umzelle gedffnet und sowohl die Galliumzelle als auch die Probe langsam weiter erhitzt bis
Tea = 810 °C bzw. Terobe = 750 °C. Dabei sollte die Temperaturdifferenz von Probe und Zelle
Uber die manuelle Kontrolle so konstant wie mdglich gehalten werden. Diese Art der Prapa-
ration ergab sich aus einer Reihe von durchgefiihrten Test-Praparationen. Bei diesen wurde
durch Einstellung verschiedener Proben- und Galliumtemperaturen eine Probenoberflache
prapariert und deren Qualitat anhand der LEED-Bilder beurteilt. Das hier verwendete Rezept
lieferte die Oberflachen mit den scharfsten und intensivsten LEED-Reflexen der Praparati-
onsreihe, weshalb davon ausgegangen werden kann, dass die so praparierte Oberflache die
beste Qualitat der Testreihe besaB3. Das Praparationsrezept lieferte jeweils reproduzierbare
Ergebnisse auf den verschiedenen Probenserien.

Das LEED-Bild der entstandenen Oberflachenrekonstruktion ist in Abb. 6.2 b) abgebil-
det. Die Volumeneinheitszelle ist gelb markiert (groBe Raute), Die Markierung verbindet
den von der Elektronenkanone Uberdeckten Zentralreflex und drei der Hauptreflexe der
ersten Beugungsordnung. Die Oberflachen-Einheitszelle ist orange markiert (kleine Raute).
Die Markierung verbindet einen Haupt- und drei Nebenreflexe, die auf der Halfte des Ab-
stands der Hauptreflexe zwischen diesen zu sehen sind.
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Die LEED-Reflexe des Ubergitters sind von unterschiedlicher Intensitit, die einzelnen
Reflexe teilweise nicht klar abgegrenzt. Dies deutet auf eine inhomogene Oberflache hin.
Wahrscheinlich ist eine Uberlagerung von (2x2)-rekonstruierten Gebieten mit Regionen
unregelmaBig angeordneter Adatome.
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Abb. 6.2: a) Temperaturkurven fiir Ga-Zelle und Probe wéhrend des Ga-Aufdampfens im Stickstoffplasma auf
die Probenoberfliche der Serie (a) mit 1 nm dicker Capschicht. b) LEED-Reflexe der entstandenen (2x2)-
Oberfldchenrekonstruktion mit gelb markierter (gréBerer) Volumen-EZ, die Oberfldchen-EZ (kleiner) ist

orange markiert.

Die Auswirkungen der Praparation auf die Probenoberflache werden in den folgenden
Unterkapiteln beschrieben.

6.1.2 Morphologie und Dicke der aufgewachsenen Schicht

In Abb. 6.3 a) sind die Ergebnisse der AFM- Messungen dargestellt. Die Probe zeigt
nach der Praparation mit einem von 0,6+0,05 nm auf 0,7+0,05 nm gestiegenen RMS-Wert
eine leicht erhéhte Rauigkeit auf einem 5 - 5 ym? groBen Bereich an. Die Dichte der erkenn-
baren V-Defekte auf den AFM-Bildern hat sich durch die Praparation mehr als verdoppelt:
von 1,9 - 108/cm? auf der nicht praparierten und auch auf der dekontaminierten Oberfliche
auf 4,5 - 108/cm® nach der Préparation. Es sei hier angemerkt, dass es sich in dieser Arbeit
bei Angaben der Anderung von Defektdichten immer um Vergleiche der Messdaten dersel-
ben Probe handelt. Die Veranderung ist nicht auf lokale Unterschiede auf der Probenober-
flache zuriickzufihren, denn AFM-Bilder von verschiedenen Regionen der Probe zeigen
dieselbe Tendenz. Die Tiefe der V-Defekte streut sowohl vor als auch nach der Probenpra-
paration zwischen etwa 4 und 8 nm, woraus abzulesen ist, dass sie nicht in der neu aufge-
wachsenen GaN-Schicht ihren Ursprung haben. Eine vergleichbare Beobachtung ist in der
Literatur bisher nicht diskutiert worden, eine Deutung dieses Ergebnisses bedarf daher einer
tiefer gehenden Betrachtung:

Wie bereits in Kapitel 5.1 beschrieben wurde, entstehen Liniendefekte bereits wahrend
des Kristallwachstums von GaN an der Saphir-GaN-Grenzflache und es geht nur ein Teil von
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ihnen in V-Defekte Giber. Nach abgeschlossenem Wachstum verdndern sich Liniendefekte
nicht mehr wesentlich. Es ist daher nicht davon auszugehen, dass sich ihre Anzahl in der
GaN- oder der InGaN-Schicht durch die Probenpraparation geandert hat. Da V-Defekte
meist im Anschluss an diese Liniendefekte entstehen, liegt es nahe anzunehmen, dass mit
der Praparation verbundene Ursachen dazu geflihrt haben, dass Liniendefekte, die vor der
Praparation noch nicht in V-Defekte libergegangen sind, dies nach der Praparation tun.

Das Entstehen von V-Defekten ist bisher hauptsachlich in Verbindung mit dem Kristall-
wachstum untersucht worden. Der Grund dafir, dass sich Liniendefekte wahrend des Kris-
tallwachstums besonders haufig in der Nahe von GaN-InGaN-Grenzschichten zu V-
Defekten erweitern, und zwar verstarkt bei Indiumanteilen Gber 20 %, wird dem Induzieren
von Gitterverspannungen durch den Einbau von Indium zugeschrieben. Es ist aber durchaus
denkbar, dass auf anderem Weg verursachte Verspannungen auch nach dem Kristallwachs-
tum zum Entstehen von V-Defekten fiihren kdnnen, besonders wenn Temperaturen nahe
der Zersetzungstemperatur herrschen, wie das bei der erfolgten Praparation der Fall war.
Das Wirken der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten o von GaN3® und
INN'3*> kénnte eine Ursache dafiir sein. Bei Raumtemperatur sind diese fiir GaN und InN
(und somit auch fiir InGaN) dhnlich, ~3 bis 4 10°®/K, etwas unterschiedlich fiir die Kristall-
richtungen ¢ und a. Bei 400 °C ist der Unterschied zwischen GaN und InN jedoch schon
erheblich. Fir GaN ist o dann etwa doppelt so groB und betragt ~6 10/K, wahrend a fiir
InN mit 3 - 4 10°%/K etwa gleich bleibt.

Der InGaN-Quantenfilm ist bei Raumtemperatur stark kompressiv verspannt, auch bei
relativ geringen Indiumanteilen wie bei den vorliegenden Proben. Erst oberhalb einer
kritischen Schichtdicke von einigen 10 nm relaxiert eine auf GaN gewachsene Ino.11Gao.ssN-
Schicht. Fir Ino1sGaossN wurde zum Beispiel durch Photolumineszenzuntersuchungen eine
kritische Schichtdicke von 65 nm bestimmt'®. Durch die starkere Ausdehnung von GaN
gegeniber InGaN bei erhdhten Temperaturen wahrend Praparation der Probe wird die Ver-
spannung des InGaN-Quantenfilms, der ja zwischen zwei GaN-Schichten liegt, zunachst
verringert, beim Abkuhlen aber wieder verstarkt. Darlber hinaus ist auch ein Einfluss durch
das feste Aufschrauben der Probe auf den Probentrager moglich, hier entstehen zusatzliche
Verspannungen. Hinzu kommt, dass das Umfeld eines Liniendefekts immer verspannt ist,
besonders direkt Gber dem Defekt (in Wachstumsrichtung). Somit ist zu erwarten, dass es
besonders sensibel fiir Veranderungen der Verspannung wahrend hoher Temperaturen und
insbesondere starker Temperaturanderungen ist. Es ist daher denkbar, dass besonders in
den oberflachennahen Grenzflachenbereichen tber den Defekten Bindungen getrennt wer-
den um diese Spannung abzubauen, was dort zu neuen V-Defekten fiihren kénnte.

Die Wachstumsbedingungen fir GaN sind bei unter ~1050 °C aufgrund der niedrigeren
Mobilitit der Galliumatome nicht optimal’’, also auch nicht wihrend der im Rahmen dieser
Arbeit durchgefiihrten Préparation, die bei ~700 bis ~800 C stattfand. Dadurch wiirden neu
entstandene V-Defekte auch nicht Gberwachsen, was bei héheren Praparationstemperatu-
ren und dadurch gilinstigeren Wachstumsbedingungen fir GaN durchaus zu erwarten
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ware?138_ Ohne eine umfassende Untersuchung, die im Rahmen dieser Arbeit nicht geleis-
tet werden kann, muss die Ursache fir die Zunahme der sichtbaren V-Defekte allerdings
eine Annahme bleiben.

Von den Defekten abgesehen zeigen die AFM-Messungen, die in Abb. 6.3 a) dargestellt
sind, keine wesentliche Anderung der Oberflachenstruktur. Die Stufen sind weiterhin sehr
gut zu erkennen und zeigen die gleichen fransigen Rander vor und nach der Praparation.
Auf ein Schichtwachstum kann man aufgrund der AFM-Messungen nicht eindeutig schlie-
Ben — dariiber kann allerdings die Photoelektronenspektroskopie Aufschluss geben. Uber
die Intensitatsabnahme der Indiumlinie in den XPS-Spektren ist eine sehr genaue Bestim-
mung der Schichtdicke moglich. Sie setzt aber voraus, dass zum einen der Indiumanteil im
Quantenfilm gleich bleibt, und zum anderen, dass man die mittlere freie Weglange der
Elektronen im Material moglichst genau kennt. Ersteres wird durch Photolumineszenz-
messungen Uberprift (siehe Kapitel 6.1.3). Um letzteres zu untersuchen, wurden in der vor-
liegenden Arbeit zahlreiche Photoemissionsspektren gemessen, die es erlauben, den Wert
fur die mittlere freie Weglange fir die verwendeten Quantenfilm-Proben zu berechnen, was
im Folgenden Abschnitt erfolgt. Dadurch verkleinert sich der Fehler gegentiber der Verwen-
dung eines Literaturwertes.

In Abb. 6.3 b) ist die Photoemission des In 3d 3/2-Rumpfniveaus gezeigt, gemessen in
Normalemission und fiur die verschiedenen Capschicht-Dicken (graue Messkurven), ahnlich
zu Abb. 5.15 b). Der groBte, mit blauen Kreisen gekennzeichnete Peak stellt die Emission vor
der Probenpréparation dar, der kleinere, mit braunen Vierecken gekennzeichnete Peak die
Emission nach der Praparation. Letzterer hat eine Intensitat, die zwischen der fir 1 nm und
der fur 3 nm dicke Capschichten liegt. Das Spektrum wurde bei denselben Mess-
Einstellungen (Anregungsenergie, Anregungsleistung, Passenergie und Probenjustage) auf-
genommen, daher sind die Intensitaten direkt vergleichbar. (Aus dem Vergleich aller ge-
messenen Photoemissionsspektren ergibt sich, dass der Untergrund von Proben derselben
Serie bei gleichen Mess-Einstellungen nicht signifikant verschieden ist. Daher kann man die
Intensitat der Core-Level-Emissionen verschiedener Proben direkt zu einander in Beziehung
setzen.) Ein Intensitatsvergleich der Ga 3p-Emissionen von Probe 1 aus Messungen mit 80°
Emissionswinkel ergibt fiir diese keine signifikante Anderung der Intensitat vor und nach
der Praparation mit Gallium im Stickstoffplasma. Das Indium-Gallium-Verhéltnis, ermittelt
aus den durch Sensitivitatsfaktoren korrigierten Flachenverhaltnissen der In 3d 3/2- und der
Ga 3p-Emissionslinien, sinkt jedoch von 0,076 auf 0,004. Bei der 80°-Messung nach der Pra-
paration scheinen also hauptsachlich nur noch GaN-Anteile und sehr wenig InN-Anteile in
das Spektrum einzugehen. In Messungen in Normalemission sinkt das In/Ga-Verhaltnis von
0,076 vor der Praparation auf 0,040 nach der Praparation. Hier tragen nach der Praparation
auch weniger InN-Anteile zum Emissionsspektrum bei als vorher, jedoch ist der Effekt nicht
so groB3 wie bei den 80°-Messungen. Das lasst den Schluss zu, dass die In 3d-Emission
durch das Aufwachsen einer GaN-Schicht gemdl dem Absorptionsgesetz abgeschwacht

wird.
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Die Dicke dieser aufgewachsenen GaN-Schicht lasst sich durch eine kurze Modellrech-
nung abschdtzen, dazu wird zunachst die mittlere freie Wegléange (IMFP) der Elektronen
abgeschatzt. Ausgehend davon, dass die Intensitat / eines Beitrags vom Absorptionsgesetz
abhangt, gilt:

—As

I(As)=1,-"®, (14)

wobei As die Dicke der aufgewachsenen Schicht ist und A die mittlere freie Weglange
der Elektronen im Material. /o ist die maximale Intensitat der In 3d-Emission vor der Prapa-
ration (4s = 0) und durch Normierung gilt lo = | (As =0)= 1. Die Gesamt-Schichtdicke s Gber
dem Quantenfilm ergibt sich aus der Dicke der aufgewachsenen Schicht und der 1-nm-
Capschicht vor der Praparation, also s = As + 1 nm. Das entsprechende Photoemissions-
spektrum des In 3d-Energieniveaus der Probe vor der Praparation ist in Abb. 6.3 b) durch
blaue Kreise dargestellt. Einen weiteren Wert, und zwar den fir As = 2 nm, liefert eine mit
einer 3 nm dicken Capschicht gewachsenen Probe (s = 3 nm). Dieser liegt im Diagramm bei
etwa 0,3:/o. Im Diagramm sind in Grau die Messkurven von verschiedenen Proben darge-
stellt. FUr die Werte bei 1 und 3 nm gibt es je zwei leicht von einander abweichende Spek-
tren, sie stammen jeweils aus verschiedenen Probenserien. lhre Abweichung kann man als

den Fehlerbereich der Berechnung interpretieren. Damit gilt

A=— 2
In(0,3)

~1,7+0,2nm. (15)

In Abb. 6.3 c) ist die durch eine GauBkurve genaherte Emission des In 3d 3/2 und des-
sen in der Intensitdt nach dem Absorptionsgesetz abgeschwéachte Kurven fir A = 1,7 nm
und Capschichten von s = 1, 2, 3, 5 und 10 nm (schwarze Linien) dargestellt. Die Intensitat
der Originalspektren der In 3d-Emission (graue Messkurven) wird durch diese ,Simulation”
gut nachgebildet. Die Intensitat der nach der Praparation gemessenen In 3d-Emission, die
in Abb. 6.3 b) dargestellt ist (braune Vierecke), liegt sehr nahe bei der Simulation einer 2 nm
dicken Capschicht, also einer aufgewachsenen Schicht von As = 1 nm Dicke. Man kann also
aufgrund der Simulation die zusatzlich gewachsene Schichtdicke mit 1 nm abschatzen, was
2 Monolagen GaN entspricht. Allerdings bleibt diese Modellrechnung eine Abschatzung,
denn sie geht zum Beispiel von der Homogenitdt der Quantenfilme aus. Des Weiteren
hangt ihre Genauigkeit stark von der der Genauigkeit der Schichtdickenabschatzung der
Capschichten nach dem Wachstumsprozess ab. Diese sind mit Hilfe von Interpolation aus
Roéntgenvergleichsmessungen gewonnen. Die Vergleichbarkeit der Schichtdicken setzt sehr
dhnlich verlaufende Wachstumsprozesse voraus, im Einzelfall kann es jedoch zu kleinen
Abweichungen kommen. Des Weiteren tragt zum Fehler der berechneten Schichtdicke bei,
dass das Emissionsspektrum, aus dem die Werte fir die Berechnung stammen
(hv=1486,7 eV, Normalemission), justagebedingt eine um etwa 7 % geringere Intensitat als
die Werte der Messung vor der Praparation mit Gallium zeigt. Somit wird die Dicke der auf-
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gewachsenen Schicht systematisch Uberschatzt, da die Emissionsintensitat der In 3d- 3/2-
Emission unverandert aus den Spektren Gbernommen wurde. Der sich hieraus ergebende

Fehler liegt im Bereich von 0,2 nm.

In 3d ¥, NE hv = 1486,74eV C) L hv=14867 eV
L |— Simulation

n
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vor der Préparation nach der Praparation Bindungsenergie (eV)

Abb. 6.3: a) AFM-Bilder der Oberfléiche vor und nach der Pridparation, Balken bezeichnen 1 um. Die RMS-
Rauigkeit erh6ht sich durch die Prdparation nur wenig (0,6 — 0,7 nm, Variation lber die Probenoberfléiche
jeweils +0,05 nm), die Anzahl der sichtbaren V-Defekte verdoppelt sich etwa (1,9 - 108/cm? — 4,5 - 108/cm?).
b) In 3d-Emission verschiedener Proben mit verschiedenen Capschicht-Dicken (graue Linien), hervorgehoben:
vorliegende Probe vor der Prdparation (blaue Kreise) und danach (braune Vierecke). c) grau gefirbte Mess-
kurven wie in b), dartibergelegte GauB3kurven in schwarz, welche die Abschwichung nach dem Absorptions-
gesetz fiir A = 1,7 nm zeigen. Die In 3d-Emission des préparierten Quantenfilms (braune Vierecke) entspricht
demnach der einer ~2 nm dicken Capschicht, also einem Schichtzuwachs von 1 nm bzw. 2 Monolagen durch
die Prdparation.

Die in Abb. 6.3 b) gezeigten gemessenen und simulierten Kurven dienen der Anschau-
lichkeit und sollen das Prinzip verdeutlichen. Tragt man die Intensitdten der In 3d 3/2-
Emissionen als Flachenintegrale Uiber der mit A = 1,7 berechneten Schichtdicke auf, so erge-
ben sich die in Abb. 6.4 dargestellten Messpunkte.
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Abb. 6.4: Intensitdtsabhdngigkeit der In 3d 3/2-Emissionslinie von der Capschicht-Dicke. Schwarz: Fléchenin-
halte der In 3d 3/2-Emissionslinien der Proben mit verschiedenen Capschicht-Dicken. Grau gestrichelter
Graph: Exponentialkurve aus Gleichung (14) mit A = 1,7. Blau/braun: Fldcheninhalte der entsprechenden
In 3d 3/2-Emissionslinien aus Abb. 6.3 b). Braun: Die Capschicht-Dicke nach der Préparation mit Gallium im
Stickstoffplasma ldsst sich mit ~2 nm ablesen.
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Schwarz dargestellt sind die Werte der Flacheninhalte der zur Berechnung von A heran-
gezogenen In 3d 3/2-Emissionslinien der Proben mit verschiedenen Capschicht-Dicken. Der
grau gestrichelte Graph zeigt die aus ihnen ermittelte Exponentialkurve fiir den Intensitats-
abfall der In 3d 3/2-Emissionslinie mit zunehmender Capschichtdicke nach dem Absorp-
tionsgesetz aus Gleichung ( 14 ) mit A = 1,7. Sie nahert die Messwerte recht gut. Der blaue
Kreis und das braune Viereck reprasentieren die Flacheninhalte der entsprechenden
In 3d 3/2-Emissionslinien aus Abb. 6.3 b). Die Capschichtdicke nach der Prdparation mit
Gallium (braunes Viereck) ist anhand der integrierten Intensitat der Emissionslinie ermittelt
worden und lasst sich mit ~2 nm ablesen. Doppelte Werte bei den Capschicht-Dicken 1 nm
und 3 nm stammen von den verschiedenen Probenserien.

Um auszuschlieBen, dass die in Abb. 6.3 b) gezeigte Intensitatsabnahme der In 3d-
Emission in einer Beschddigung des Quantenfilms begriindet liegt, wurden auch die 80°-
Emissionen und Emissionen aus Messungen mit der zweiten zur Verfligung stehenden An-
regungsenergie ausgewertet. Die folgende Abbildung (Abb. 6.5) zeigt einen Vergleich der
In 3d-Linien aus Normal- und 80°-Emission aus Messungen vor der Praparation (blaue Krei-
se) bzw. danach (braune Vierecke); die Kirzel Al K« bzw. Ag L« bezeichnen dabei die Anre-
gungsenergie. Es wurde jeweils auf den Peak aus Messungen vor der Praparation normiert.
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Abb. 6.5: Vergleich der In 3d-Photoemissionslinien aus normaler Emission (NE) und im 80°-Winkel zur Ober-
fliche fiir die Emission vor der Préiparation (blaue Kreise, auf diesen Peak wurde jeweils normiert) bzw. da-
nach (braune Vierecke). Oberflichennahe Schichten zeigen einen stark reduzierten In-Beitrag nach der Pré-
paration. Anmerkung: Ag-Spektren verbreitert aufgrund geringerer Auflésung. Verschiebungen der Spektren

entsprechen den Originaldaten und sollen hier nicht diskutiert werden.

Man sieht, dass jeweils die Messung nach der Praparation (braune Vierecke) eine gerin-
gere Intensitat der In 3d-Emission zeigt. Die Graphen sind nach Informationstiefe der Mes-
sungen geordnet, diese nimmt von links nach rechts zu. Mit der 80°-Messung erreicht man
die oberflachennachsten Schichten (Al K« 80°, Informationstiefe ~1 nm). Die In 3d-Emission
nach der Prdparation ist hier fast nicht mehr nachweisbar, diese Schichten enthalten also
nach der Praparation kaum noch Indium. Tiefere Schichten enthalten mehr Indium, das zei-
gen die héheren In 3d-Beitrage von Messungen nach der Praparation in den Graphen 2 bis
4 in Abb. 6.5. (braune Vierecke). In den am tiefsten reichenden Messungen (Ag L) ist die
In 3d-Linienintensitdt von Messungen nach der Praparation fast so hoch wie davor. Ware
Indium aus dem Quantenfilm desorbiert, wirden tiefer reichende Messungen auch einen
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wesentlich niedrigeren Indiumanteil zeigen. Der beobachtbare Intensitatsunterschied ladsst
sich auf die Abschwachung der Linienintensitat durch das Absorptionsgesetz zurtickfihren,
da der Quantenfilm nach der Praparation tiefer vergraben liegt.

Um die aus den In 3d-Spektren ableitbare Annahme eines unbeschadigten Quanten-
films zu Gberprifen, wurden dessen Photolumineszenz-Eigenschaften untersucht.

6.1.3 Optische Eigenschaften - PL-Messungen an Probe 1

Eine Auswertung der in Abb. 6.6 dargestellten PL-Emissionslinien des Quantenfilms ist
nur qualitativ moglich, da verschiedene Anregungsleistungsdichten in den Messungen ver-
wendet wurden, die Messplatz-bedingt nur ungenau bekannt sind. Die Spektren wurden vor
(blau) und nach der Praparation (braun) aufgenommen. Die Fabry-Perot- Oszillationen sind
In b) herausgerechnet worden. Dazu wurden sie Uber eine schnelle Fouriertransformation
(FFT) in ihre Frequenzanteile zerlegt, die entsprechenden Frequenzanteile durch einen Tief-
passfilter entfernt und die verbleibenden Anteile zuriicktransformiert. Die Kurven sind
asymmetrisch - die Anwendung eines Fourierfilters tradgt der asymmetrischen Linienform
der PL-Emission Rechnung. Zuséatzlich zur Anwendung des Filters wurden alle Kurven in
Abb. 6.6 b) auf 1 normiert, um einen besseren optischen Vergleich der Emissionsenergie
und der Halbwertsbreite zu ermdglichen.
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Abb. 6.6: Qualitativer Vergleich der PL-Emission vor (blau) und nach der Prdparation (braun), gemessen mit
unterschiedlicher Anregungsleistung. Bei einem Erhéhen der Anregungsleistung treten generell eine Blauver-
schiebung und eine Verringerung der Halbwertsbreite infolge des QCSE auf, wie es die beiden braun geférb-
ten Emissionslinien in a) zeigen. Die PL-Emissionslinie vor der Préparation (blau) sollte demnach auf jeden
Fall bei geringeren Energien liegen als die der Kurve mit héherer Anregungsleistungsdichte (braun, Punkte),
und auBlerdem eine gréBere Halbwertsbreite aufweisen. Sie liegt aber bei héheren Energien und hat eine
geringere Halbwertsbreite, als Ursache ist eine Verdnderung des Quantenfilms wahrscheinlich. Emissionsli-
nien in a) zeigen Fabry-Perot-Oszillationen, die zur besseren Ubersicht in b) nach einer Fourieranalyse durch
einen Tiefpass-Filter entfernt wurden. b) Die auf 1 normierten Graphen verdeutlichen die Linienverbreiterung

und Rotverschiebung nach der Préparation.
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Anmerkung: Fiir die Auswertung der PL-Spektren in Ubersichten (Mappings) wie zum
Beispiel die der Viertelwafer in Abb. 5.7 wurden die Emissionslinien auf die gleiche Weise
von den Oszillationen bereinigt (Anwendung von FFT und Tiefpassfilter), um dann die Emis-
sionsenergie und die Halbwertsbreite zu ermitteln.

Generell fihrt eine hohere Anregungsleistung bei c-polaren InGaN/GaN-
EinfachQuantenfilmen, wie sie hier untersucht werden, zu einem Abschirmen des QCSE und
somit nicht nur zu einer Blauverschiebung der Emissionswellenlange, sondern auch zu ho-
herer Strahlungsintensitit und einer Verringerung der Linienbreite'3940, Dies I4sst sich auch
beim Vergleich der beiden braun dargestellten Kurven in Abb. 6.6 a) erkennen, die nach der
Probenpréparation aufgenommen wurden. Der mit hdherer Anregungsleistung aufgenom-
mene Peak (braune Punkte) sollte also auch im Vergleich zur Emissionslinie vor der Prapara-
tion (braune Linie) bei hoherer Energie liegen und eine héhere Strahlungsintensitat aufwei-
sen, bei geringerer Halbwertsbreite, sofern der Quantenfilm sich durch die Probenprapara-
tion nicht verandert hat. In Abb. 6.6 b) sieht man jedoch, dass er bei niedrigerer Energie
liegt. Ein Vorher-nachher-Vergleich mit einer Emission bei nominell &hnlicher Anregungs-
energie (durchgangig braun dargestellte Emissionslinie, Intensitat verzehnfacht), zeigt tat-
sachlich eine noch starkere Rotverschiebung. Alle 6 auf verschiedenen Stellen der Probe
nach der Praparation gemessenen Peaks zeigen dieselbe Tendenz (hier nicht gezeigt). Ver-
glichen wurden sie mit einer vor der Praparation erstellten Map der gesamten Probe mit
insgesamt 55 Messpunkten, um Abweichungen durch manuelle Justage zu minimieren. Es
ist davon auszugehen, dass die Probenpraparation in diesem Fall tatsachlich eine Rotver-
schiebung der Emissionslinien zur Folge hatte, auch wenn die Anregungsleistungen in den
Messungen nicht genau vergleichbar sind. Es ist auBerdem davon auszugehen, dass die
integrierte Intensitat der Emission abgenommen hat, obwohl hier durch die ungenaue An-
gabe der Anregungsleistung eine Restunsicherheit bestehen bleibt.

Aus den beschriebenen Veranderungen der PL-Emissionslinien ist abzulesen, dass der
Quantenfilm durch die Praparation eine deutliche Veranderung erfahren hat. Die Ursache
einer Rotverschiebung der Emission kénnen lokale Veranderungen in der Komposition des
Quantenfilms sein. Ein bekannter Effekt in InGaN-Quantenfilmen ist die Bildung von indi-
umreichen Gebieten wahrend des Wachstums in der GréBenordnung von maximal einigen
Nanometern''. Die photoangeregten Ladungstrdger im PL-Prozess besetzen dann zuerst
die niedrigsten Energiezustande, und da Gebiete mit hdherem Indiumgehalt eine kleinere
Bandliicke haben, wird die Rekombination in solche Regionen mit hdheren Indiumgehalten
verlagert. Dies ist bisher nur fir das Wachstum von Quantenfilmen untersucht worden, da
Temperaturen im Bereich 700 — 800 °C, wie sie hier vorliegen, in den fertigen Schichtstruk-
turen und wahrend des Betriebs fertiger Bauteile in der Regel nicht mehr vorkommen. Den-
noch ist denkbar, dass solche Bereiche sich auch nachtraglich im Quantenfilm bilden, wenn
Indiumatome bei hohen Temperaturen durch den Kristall in Richtung Capschicht diffundie-
ren, wie bereits in Kapitel 5.1 im Rahmen der Vorcharakterisierung der Proben mit Raster-
kraftmikroskopie beschrieben wurde. In XPS-Messungen der In 3d-Emission sind solche
Veranderungen nicht beobachtbar, jedoch ist ein spezieller Fall denkbar, in dem solche Ver-
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anderungen durch XPS-Messungen nicht beobachtbar waren: Wenn sich ein bestimmter
Anteil der Indiumatome bei der Diffusion ganz durch die Capschicht hindurch bewegt und
desorbiert: Eine VergréBerung der Signalintensitat durch Verteilung der Indiumatome in die
Capschicht wiirde dann ausgeglichen durch die Abnahme der Indium-Menge. Mit dem
verwendeten PL-Messaufbau sind solche Inhomogenitdten der Komposition nicht aufzulo-
sen, jedoch kann man die von ihnen verursachte Rotverschiebung der PL-Emission be-
obachten. Eine Verbreiterung der Linien bedeutet eine groBere Verteilung der emittierten
Wellenlangen und kann damit erklart werden, dass die Bildung dieser mit Indium angerei-
cherten Bereiche unregelmaBig und mit unterschiedlichen Indiumanteilen erfolgt. Wenn der
Abstand dieser Bereiche weiter ist als die Diffusionslange der durch die PL angeregten La-
dungstrager (die bei Raumtemperatur unter 100 nm liegt, siehe Kapitel 5.1), jedoch unter
der PL-Auflésungsgrenze, fihrt dies zur Verbreiterung der Emissionslinien.

Die Abnahme der integrierten Emissionsintensitat kann man nur vorsichtig interpretie-
ren. Ein erhdhter Anteil an Defektlumineszenz (gelbe Lumineszenz) ist moglich, kann aber
hier nicht Gberprift werden, da diese in der Vorcharakterisierung nicht dementsprechend
dokumentiert worden ist. Jedoch ist ein signifikanter Anteil des Effekts am beobachteten
Verlust der Strahlungsintensitat der Quantenfilmemission nicht zu erwarten, denn in den
Messungen, in denen die gelbe Lumineszenz gemessen worden ist, ist ihre Intensitat bei
den verwendeten Anregungsleistungsdichten im Vergleich zur Quantenfilmemission ver-
nachlassigbar gering. Selbst eine Verdopplung der Intensitat der Defektlumineszenz kénnte
die beobachtete Intensitdtsabnahme der Quantenfilmemission nicht erklaren. Eine wahr-
scheinlichere, mdgliche Erklarung ist, dass nach der Praparation der Anteil an nichtstrahlen-
der Rekombination hoher ist als vorher. Die Ursache dafiir kdnnen entstandene Gitterfehl-
stellen in der aktiven Zone sein, die als solche Rekombinationszentren bekannt sind'". Git-
terfehler, die bei der Diffusion von Indiumatomen entstehen kénnen, sind hier ein Beispiel,
andere sind Stickstoff-Fehlstellen oder Versetzungsfehler. Die Rasterkraftmikroskopie ver-
mittelt nur einen groben Eindruck von der Probenoberflache, aus dem man nur unvollstan-
dig auf die tatsachlich im Material vorhandenen verschiedenen Defekte schlieBen kann. Hier
kdnnte man weiteren Aufschluss zum Beispiel Giber Rasterelektronenmikroskopie eines Pro-
benquerschnitts oder auch durch Transmissionsmessungen erlangen. Fur die Ziele dieser
Arbeit geniigt es festzuhalten, dass der Quantenfilm dieser Probenserie nach der Praparati-
on noch existiert und ein PL-Spektrum mit verdnderten optischen Eigenschaften zeigt.

Es bleibt anzumerken, dass die in Abb. 5.1 gezeigten ~20 nm tief reichenden, pm-
groBen Beschadigungen der Probenoberflache, die durch die rasterkraftmikropischen Un-
tersuchungen festgestellt worden sind, von dieser Probe stammen und schon vor der Pra-
paration vorhanden waren. Ein Zusammenhang mit der schwer zu deutenden Verschiebung
der Emissionswellenlange ist mdglich, daher wurde die Praparation an einer weiteren Pro-
benserie mit 1 nm dicker Capschicht, Serie (b), wiederholt. Die Ergebnisse werden am Bei-
spiel der Praparation von Probe 2 in Kapitel 6.2 beschrieben.
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6.1.4 Charakterisierung durch Photoemission

6.1.4.1 N 1s-Rumpfniveau

Die mit der Anregungsenergie hv = 1486,7 eV gemessene Photoemissionslinie des
Stickstoffs, N 1s, ist tiberlagert von drei Ga-Auger-Emissionslinien der Art LaMasMas™2. Abb.
6.7 a) und b) zeigen jeweils den entsprechenden Ausschnitt des Spektrums. Die N 1s-
Emission ist dabei jeweils farbig markiert, Ga-LMM-Emissionen sind weil3 belassen. Nach
Antonides et al. liegen die Ga LMM-Linien bei den kinetischen Energien: 1089,9 + 0,3 eV,
1095,1 + 0,1 eV und 1098,6 + 0,3 eV'*. Sie kdnnen ber Voigt-Profile nur fehlerhaft nach-
gebildet werden, da Linien der Auger-Emissionen keine reinen Voigt-Profile aufweisen und
intrinsisch asymmetrisch sind', Es besteht jedoch die Méglichkeit der Messung der Auger-
Linien mit hoherer Anregungsenergie. Die Peaks haben dann eine geringere Aufldsung (ho-
here Halbwertsbreite), aber davon abgesehen dieselbe Linienform. Der Grund ist, dass die
Energie, die auf die Auger-Elektronen Ubertragen wird (und somit ihre gemessene kineti-
sche Energie), nicht von der Anregungsenergie der Rontgenquelle abhangt, sondern von
der energetischen Differenz AE der Schalen M und L. AE ist unverdndert wahrend einer
Messreihe, da es sich um dasselbe Material bei genau denselben Umgebungsbedingungen
handelt. Daher kann man fir die Linienformanalyse der Emission bei geringerer Anregungs-
energie die von der Anregung mit hoherer Energie gewonnenen Informationen Uber die
passenden Fitparameter verwenden. Lediglich Intensitdt und Halbwertsbreite der Emission
sind anzupassen. Auch die Informationstiefe beider Messungen ist dieselbe, anders als fir
Core Level-Emissionen. Dabei ist zu beachten, dass verwendete Fitparameter wie GauB- und
Lorentzbreite hier nicht physikalisch interpretierbar sind, sondern nur dem Nachbilden der
Linienform dienen, um die Auger-Beitrdge von den Rumpfniveau-Beitrdgen abzugrenzen.

Um die durch Galliumaufdampfen im  Stickstoffplasma  praparierte  (2x2)-
Oberflachenrekonstruktion, um die es in diesem Kapitel geht, von der gleichnamigen im
reinen Stickstoffplasma praparierten abzugrenzen, werden in Abb. 6.7 a) und b) zunachst
die Photoemissionsspektren beider gezeigt und im Folgenden Abschnitt verglichen und
diskutiert. Das Annealing der diinnen Schichten im Stickstoffplasma erzielte eine schwache
(2x2)-Rekonstruktion, wie es schon in Kapitel 5.5 ,Modifikation der Oberflachenstruktur”
beschrieben wurde. Die Photoemission dieser Probe im Energiebereich des N 1s-Niveaus ist
in Abb. 6.7 a) dargestellt. Das entsprechende LEED-Bild ist im Kapitel 5.5 in Abb. 5.12 ge-
zeigt. Abb. 6.7 b) zeigt die Photoemission des N 1s-Niveaus der durch Galliumaufdampfen
im Stickstoffplasma (Ga-reiche Praparation) praparierten Oberflache derselben Probe, auch
hier entstand eine (2x2)-Oberflachenrekonstruktion.
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Abb. 6.7 a) N 1s/Ga LMM-Photoemission der im  Stickstoffplasma  prédparierten  (2x2)-
Oberflichenrekonstruktion, b) N 1s/Ga LMM-Emission der durch Galliumauflass im N-Plasma préparierten
(2x2) -Rekonstruktion mit Nachbildung der Rumpfniveau- (farbig) und Auger-Beitrdge (wei3) durch Voigt-
profile. Griine Linie: Messdaten, rote Einhiillende: Summenkurve der Nachbildung. Anregungsenergie: 1486,7
eV, Emissionswinkel: 80°. Fitparameter: siehe Anhang ab Seite 157.

Die XPS-Messungen der 80°-Emission (Abb. 6.7) zeigen 3 vorherrschende Peaks, die Ga
LMM-Auger-Linien zugeordnet werden kdnnen (weiB). Bei ~398 eV liegt ein weiterer Peak
hoher Intensitét (orange), der dem Hauptanteil der Stickstoff-Core-Level-Emission N 1s
zugeordnet werden kann, also der Verbindung Stickstoff zu Gallium. Er ist daher mit N-Ga
bezeichnet. Bei ~399 eV und ~400 eV liegen kleinere Beitrdge, die man auch dem N 1s-
Core-Level zuordnen kann. Sie sind mit N-X und N-Y bezeichnet. Die einzelnen Beitrdge
sollen im Folgenden durch Vergleich beider Spektren a) und b) diskutiert werden.

Als erstes fallt auf, dass der Stickstoffpeak N 1s nach dem Annealen im Stickstoffplasma
((a), orange), groBer ist als nach der Ga-reichen Praparation (b)). Demnach weist die Ober-
flache im ersten Fall, a), mehr Stickstoffatome an der Oberflache auf als im zweiten Fall, b).
Was hier an der N 1s- und den Ga-LMM-Emissionen sichtbar ist, lasst sich auch durch be-
rechnete Stoffmengenanteile aus den Spektren der N 1s- und der Ga 3p-Core Level der
80°-Messung belegen. Die durch Sensitivitatsfaktoren korrigierten Flachenverhéltnisse er-
geben ein Ga/N-Verhaltnis von 1,4 fir die Oberflache nach dem Annealen im Stickstoff-
plasma und eines von 2,0 nach der Ga-reichen Praparation. Da der Indium-
Stoffmengenanteil in der 80°-Messung sehr gering ist, betragt auch das Verhaltnis von
Gruppe-llI- zu Gruppe V-Elementen firr b) 2,0. Dieses Ill/V-Verhéltnis betrifft das Stoffmen-
genverhéltnis in den obersten zwei bis drei Monolagen. Betrachtet man das Ill/V-Verhéltnis
bei einer Informationstiefe von ~5nm (Messung mit Anregungslinie Ag L« bei 80°-
Emission), ergibt sich ein anderes Bild, es ist gleichbleibend und betréagt nach der N-reichen
und nach der Ga-reichen Praparation 1,4. Das impliziert aber im Zusammenhang mit dem
Ergebnis der 80°-Messung, dass es unter der galliumreichen Oberflachenschicht von ~
1 nm eine Schicht mit weniger Gallium geben muss, sodass die Integration Uber ~5nm
Schichtdicke wieder ein Ill/V-Verhéltnis von 1,4 ergibt.
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Da das lll/V-Verhaltnis fur die weitere Auswertung eine wichtige GroBe ist, soll hier na-
her darauf eingegangen werden. In dieser Arbeit wurden zum Vergleich die Ill/V-
Verhaltnisse aller Proben mit der Anregungsenergie von 29843 eV (Ag Ls) aus XPS-
Messungen der Rumpfniveaus N 1s, Ga 3p und In 3d bestimmt, da diese keine Uberlage-
rung der N 1s- und Ga-LMM-Linien aufweisen und daher einen kleineren Messfehler bein-
halten. Es wurde die 53°-Emission gewahlt, um trotzdem Aussagen Uber eine mdoglichst
diinne Oberflachenschicht machen zu kénnen. Messungen bei diesem Emissionswinkel ha-
ben eine ahnliche Informationstiefe wie Messungen in Normalemission mit der Anregungs-
energie 1486,7 eV. Am Beispiel der hier diskutierten (2x2)-rekonstruierten Oberflache zeigt
sich jedoch, dass durch die zusdtzliche 80°-Messung mit niedrigerer Anregungsenergie
wesentlich detailliertere Informationen tber die untersuchte Oberflache zuganglich sind. So
zeigt sich der hohe Anteil an Galliumatomen auf der Oberflache nach der galliumreichen
Praparation nur bei der 80°-Messung, nicht aber bei der Messung in Normalemission.

Ein gleichbleibendes IlI/V-Verhaltnis von 1,4 scheint auf den ersten Blick hoch. Dadurch
dass die Wurtzit-Struktur des GaNs aus Doppelschichten von Gallium- und Stickstoffato-
men gleicher Anzahl besteht, erwartet man ein stochiometrisches Verhaltnis, das nahe bei 1
liegt™4. Die untersuchten Proben sind c-polar und im nicht praparierten Fall durch Galliu-
matome terminiert, daher liegt die nachste Lage Stickstoffatome erst 1,9 A unter den obers-
ten Ga-Atomen. Da die Intensitat ihres Emissionsbeitrags dem Absorptionsgesetz unterliegt,
erwartet man dadurch ein Ill/V-Verhéltnis >1, wenn man von einer Gleichverteilung von
Metall- und Stickstoffatomen ausgeht. An der verwendeten Anlage zeigten verschiedene c-
polare GaN- und InxGa1-xN-Proben mit x = 0,11, 0,15, 0,28, 0,40, 0,50 und 0,60 bei Anregung
mit Ag La und in 53°-Emission durchschnittlich 11l/V-Verhaltnisse von 1,4 — 1,6. Dabei zeig-
ten AFM-Aufnahmen, dass sie keine metallischen Tropfchen an der Oberflache aufwiesen.
Galliumtropfchen wurden vereinzelt ab einem Ill/V-Verhaltnis von 1,8 gefunden (Ag L« 53°-
Emission). Ein Ill/V-Verhaltnis von 1,4 — 1,6 ist demnach empirisch der Normalfall, wie in den
folgenden Kapiteln am Beispiel der anderen Proben immer wieder festzustellen ist.

In Abb. 6.7 b) sieht man neben der bereits erwahnten Verkleinerung der Stickstoff-
Hauptkomponente einen verringerten Flachenanteil der kleinen N 1s-Komponenten N-X
bzw. N-Y gegenilber a). die Komponenten liegen bei héheren Bindungsenergien als die
Hauptkomponente, die man der Bindung von N- zu Ga-Atomen zuordnen kann. Hohere
Bindungsenergien haben nur Verbindungen von N zu Elementen, die eine hohere Elektro-
negativitat haben als Gallium. Damit kommen dafiir nur Verbindungen von N zu O, N, C
oder H in Frage, also Oberflachenverunreinigungen. In der Literatur werden diese Emissi-
onslinien meist verschiedenen Verbindungen zu H zugeordnet'® >4/ Demnach ist auch
die Bindung von Stickstoff an Oberflachenverunreinigungen nach dem GaN-Wachstum
deutlich reduziert und es ist festzustellen, dass die galliumreiche Praparation im Stickstoff-
plasma auch einen dekontaminierenden Effekt hat. In Abb. 6.7 b) ist die mit N-Y bezeichne-
te Komponente bereits nicht mehr zu sehen, die mit N-X bezeichnete ist deutlich verklei-
nert. Insgesamt sinkt die Flache von N-bezogenen Komponenten um 27,6 %. Zu beachten
ist noch, dass die Stickstoff-Linie aufgrund des vergrabenen Quantenfilms auch eine Kom-
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ponente N-In haben sollte. Weil Indium eine geringere Elektronegativitat besitzt als Galli-
um, sollte diese bei kleineren Bindungsenergien liegen als die N-Ga-Komponente. Damit
wird sie allerdings vollstandig von der Gallium-Auger-Emission Uberlagert und kann nicht
sinnvoll nachgebildet werden, weshalb an dieser Stelle darauf verzichtet wurde. Die Intensi-
tat der In 3d-Emission in der 80°-Messung ist allerdings an der Nachweisgrenze, es befindet
sich also kaum Indium in der in der 80°-Messung spektroskopierten Schicht. Somit ist der
verursachte Fehler sehr klein und hat keinen wesentlichen Einfluss auf das Messergebnis.

Zusammenfassend belegt die vergleichende Auswertung der beiden Spektren der N 1s-
Emission, dass die im reinen Stickstoffplasma praparierte (2x2)-Oberflachenrekonstruktion
hauptsachlich durch N-Adatome gebildet wird, die in galliumreicher Umgebung praparierte
(2x2)-Rekonstruktion dagegen hauptsachlich durch Ga-Adatome.

Eine analoge vergleichende Auswertung der valenzbandnahen Ga 3d-Emission beider
Rekonstruktionen der Oberflache erfolgt im nachsten Abschnitt.

6.1.4.2 Valenzbandnaher Energiebereich, Ga 3d/In 4d/N 2s

Im folgenden Abschnitt werden die valenzbandnahen Emissionsspektren der N-reich
praparierten im Vergleich zur Ga-reich praparierten (2x2)-Oberflachenrekonstruktion disku-
tiert.
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Abb. 6.8: a) 80°-Ga 3d-Emission der (2x2)-rekonstruierten Oberfliche (identisch zu Abb. 5.21 a), N-reiche
Préparation), hv = 1486,7 eV. b) Ga-reich prdparierte (2x2)-Rekonstruktion: Ga-Ga-Beitrag grdBer (grin), In-
Beitrag kleiner (lila, Kreuzmuster), da von aufgewachsener Schicht iiberdeckt. Gesamtes Spektrum um 0,3 eV

zu héheren Bindungsenergien verschoben.

Abb. 68 a) Emission der stickstoffreich (2x2)-

Oberflachenrekonstruktion von Probe 1, Abb. 6.8 b) die der galliumreich praparierten. Beide

zeigt die praparierten

Spektren stammen aus Messungen mit der Anregungsenergie hv = 1486,7 eV und aus 80°-
Emission, analog zu den im Kapitel 6.1.4.1 diskutierten N 1s-Emissionsspektren.
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Die Spektren sind bis auf eine lineare Untergrundkorrektur direkt aus der Messung ent-
nommen. Man kann sehen, dass die Intensitdt des Hauptbeitrags Ga-N, grau gestreift, von
a) nach b) leicht abnimmt, der Beitrag Ga-X nimmt nur sehr leicht ab, so dass der Unter-
schied im Diagramm kaum sichtbar ist. Die Beitrdge I-N (lila, gekreuzt) und der des N 2s-
Bands (gelb) verringern sich ebenfalls. Einzig der Beitrag Ga-Ga nimmt zu.

Die Abnahme des In-N-Beitrags erscheint plausibel, da der InGaN-Quantenfilm der
Probe durch die Praparation, die zeitlich zwischen den Messungen von a) und b) erfolgt ist,
in b) durch eine 1 nm dickere GaN-Schicht tiberdeckt wird. Dies ist analog zu der in Kapitel
6.1.2 beschriebenen und in Abb. 6.3 b) dargestellten Verringerung der Intensitdt der In 3d-
Linie durch Capschichten verschiedener Dicke. Mit dem In-N-Anteil wird auch der Anteil des
N 2s-Bands kleiner durch die Hybridisierung bzw. starke Korrelation beider Energieniveaus
(siehe Kapitel 5.6). Ga-Ga-Verbindungen nehmen zu. Dies ist im Einklang mit der Beobach-
tung von Smith et al., dass die (2x2)-Oberflachenrekonstruktion nach galliumreicher Prapa-
ration auf c-polarem GaN durch Ga-Adatome gebildet wird, die sich an die Ga-terminierte
oberste Atomlage des Kristalls anbinden'?. Betrachtet man die Anteile der einzelnen Stoff-
mengen an der Gesamtemission des Ga 3d/In 4d/N 2s-Bands, so nimmt der Galliumanteil
insgesamt zu, was man nach der galliumreichen Praparation auch erwarten wiirde. Was man
nicht erwartet, ist die Abnahme der Gesamtintensitat im Energiebereich von 16 — 24 eV.
Eine Erklarung kann hier nicht gegeben werden, denn die Intensitatsabnahme ist auch nicht
mit einer Abnahme der Gesamtintensitat des Spektrums zu erklaren, da sowohl der Unter-
grund als auch alle tGbrigen Galliumemissionen (Ga LMM, Ga 3p, Ga 3s) nach beiden Prapa-

rationen unveranderte Intensitat zeigen.

Zusammenfassend deutet die Auswertung der Ga 3d/In 4d/N 2s-Band-Emission, ge-
nauso wie die der N 1s-Core-Level-Emission, darauf hin, dass die galliumreich préaparierte
(2x2)-Oberflachenrekonstruktion durch Ga-Adatome gebildet wird und sich diesbeziliglich
von der stickstoffreich praparierten (2x2)-Rekonstruktion unterscheidet.

Bisher nicht diskutiert wurde die Verschiebung des Spektrums um ~0,3 eV zu héheren
Bindungsenergien nach der galliumreichen Praparation. Dies soll im folgenden Abschnitt
geschehen.

6.1.4.3 Elektrisches Oberflachenfeld/Valenzband

Das elektrische Oberflaichenfeld unterscheidet sich vom elektrischen Feld des Volu-
mens: Fir n-GaN gibt es eine Ladungsverarmung an der Oberflache, die zur Folge hat, dass
sich Leitungs- und Valenzband zur Oberflache hin nach oben verbiegen. Bei InN ist die
Oberflachenbandverbiegung (OBV) aufgrund von Ladungsakkumulation abwarts gerichtet
(siehe Insets @ und @ in Abb. 6.9 b)). Daraus ergibt sich fir die ternare Verbindung InxGa1-
«N eine vom Indiumgehalt x abhangige OBV: Bei hohen Indiumanteilen ist die Bandverbie-
gung von InGaN-Verbindungen abwarts gerichtet, bei geringeren Indiumanteilen ist sie
aufwérts gerichtet. Wie der Verlauf der roten Kurve in Abb. 6.9 b) zeigt, liegt der Ubergang



6.1 Galliumreiche (2x2)-Oberflachenrekonstruktion auf 1-nm-GaN-Cap der Serie (a) — 85
Probe 1

bei etwa Ino20Gao71N™°. Dargestellt in rot sind hier Messwerte fiir die Barrierehéhe ®s in
InGaN in Abhdngigkeit vom Indiumanteil, wobei ®s den Abstand der Energie des Leitungs-
bandminimums zur Fermienergie bezeichnet. Bei den im Rahmen dieser Arbeit untersuch-
ten Proben mit x = 0,11 im Quantenfilm ist die Bandverbiegung demnach nach oben ge-
richtet, wie in Abb. 6.9 a) skizziert.

Aufgrund von Berechnungen fiir die vorliegenden Proben mit einer unbeabsichtigten
Silizium-Hintergrunddotierung von 5-10'%/cm? bis 1-10'"/cm? und einer lonisierungsenergie
von 13 meV fir die Donatoren (diese Werte sind Messungen an analog gewachsenen GaN-
Vergleichsproben entnommen) erwartet man, dass das Ferminiveau Er (blau gestrichelt) im
GaN-Bulk etwa 80 bis 100 meV unter dem Leitungsbandminimum (LBM, Eis, rote Linie) liegt.
Die Volumen-Bandliicke Eq von GaN betragt 3,4 eV, im Ino.11GaossN-Quantenfilm betragt sie
jedoch nur ~2,97 eV (gerechnet mit einem Bowing-Parameter von 1,4 flr eine verspannte
InGaN-Schicht nach'). Wie in der Skizze in Abb. 6.9 a) angezeigt, reicht die Tiefe der XPS-
Messungen im Durchschnitt bis dicht unter den Quantenfilm (orange gefarbter Bereich, 5
bis 11 nm). Berechnungen' zeigen, dass die Raumladungszone W sich bei der angenom-
menen Hintergrunddotierung dagegen 70 bis 100 nm weit erstreckt.

a) E tGaN-Cap b) g7
InGaN-QW ol \ i

1 GaN L Yband gap 1
20F B

Energy (eV)
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Abb. 6.9: a) Skizze des Banddiagramms der Quantenfilm-Proben: E: Energie, E;g: Leitungsband-Niveau, Eyg:
Valenzband-Niveau, x: Ortskoordinate, ¢g: Oberflichenpotential, Er. Ferminiveau, D: Donatorniveau, Evsm:
Valenzbandmaximum, Eogv: Oberfldchenbandverbiegung, W: Tiefe der Raumladungszone, gefdrbter Bereich:
Informationstiefe der XPS-Messung (Skizze nicht MaBstabsgetreu). b) Variation der Bandliicke und Barrieren-
héhe fiir InyGarxN (0001)-Oberfléiche. Quelle'*®

Um Aufschluss ber das elektrische Oberflachenfeld und seine Veranderung zu erhal-
ten, wurde nach beiden Praparationen das Valenzband spektroskopiert, die Spektren sind in
Abb. 6.12 a) Ubereinandergelegt abgebildet. Das Valenzbandspektrum der stickstoffreich
praparierten (2x2)-Oberflachenrekonstruktion ist blau gefarbt, das der galliumreich préapa-
rierten braun. Das Valenzbandmaximum (VBM) des ersten Spektrums liegt im Abstand von
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3,0 eV vom Ferminiveau, dem Nullpunkt der Bindungsenergie-Skala. Damit liegt es bei nur
etwas hoherer Energie als bei Gutt et al, deren ebenfalls im Stickstoffplasma préaparierte
(2x2)-rekonstruierte Oberflidche ein VBM bei 2,9 aufweist'’>. Das VBM des zweiten hier un-
tersuchten Spektrums liegt im Abstand von 3,3 eV vom Ferminiveau. Damit ergeben sich
gemaB der in Abb. 6.9 a) dargestellten Verhéltnisse 0,4 bzw. 0,1 eV fir das Oberflachenpo-
tential ®s, und 0,3 bzw. 0 eV fiir die Oberflaichenbandverbiegung Eosv. Das bedeutet eine
aufwarts gerichtete OBV fir die im Stickstoffplasma praparierte Oberflache und Flachband-
bedingungen an der mit Gallium prédparierten (2x2)-rekonstruierten Oberflache, die Band-
verbiegung wird hier durch die Praparation vollstindig kompensiert.

Die Ursache daflr setzt sich aus einem komplexen Zusammenwirken verschiedener
Faktoren zusammen: Gitterfehler wie Fremdatome und Ga- oder N-Vakanzen generieren
Energiezustande, die in der Bandliicke liegen. Eine beispielhafte Ubersicht tiber solche Zu-
stande, wie Lee et al."® sie fir GaN zusammengestellt haben, liefert Abb. 6.10. Darin ist zu
erkennen, dass Gallium-Vakanzen bei 0,2 eV, Stickstoff-Vakanzen bei 0,6 eV lber dem Va-
lenzbandmaximum liegen. Als besetzte Zustande sollten sie bei ausreichender Oberflachen-
sensitivitat und Energieaufldsung der Messung in Photoemissionsspektren sichtbar sein.
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Abb. 6.10: Schematisches Diagramm der Energieniveaus verschiedener Versetzungsfehler zwischen Leitungs-

band (Ecg) und Valenzband (Evg) von GaN. Besetzte Zustdnde sind mit gefiillten Kreisen markiert. Quelle:'%

Da die Energieaufldsung der durchgefiihrten XPS-Messungen bei 400 meV liegt und
die Signalintensitat am Valenzbandmaximum sowie die Oberflachensensitivitdt der Mes-
sung vergleichsweise gering sind, ist eine zweifelsfreie Zuordnung des Signals zu diesen
Zustanden bei den in dieser Arbeit untersuchten Spektren leider nicht mdglich. Dies wird in
Verbindung mit den in Abb. 6.11 gezeigten Valenzbandspektren noch deutlich werden.
Hinzu kommt, dass wahrend einer Messung das Oberflachenpotential von der Messung
selbst beeinflusst sein kann: Elektronen, die nach Absorption von Photonen nicht aus dem
Material ausgeldst werden, zum Beispiel aus StoBprozessen, die aber auf hdhere Energieni-
veaus gehoben werden, dndern die Ladungsverhaltnisse auf der Halbleiteroberflache. Damit
andert sich auch das Oberflachenpotential ¢s, was zu einem ,Offset” in der Energieachse
fihren kann, einer Oberflachen-Photospannung (engl.: surface photo voltage, SPV). Da die
Bestrahlungsstarke wahren der PES gleichbleibend ist, ist ein Einfluss allerdings nur auf die
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absoluten Werte von ¢s, Evem und Eosvzu erwarten, ohne Auswirkung auf die Verhéltnisse
bei energetischen Verschiebungen. Die Vergleichbarkeit mit Literaturwerten, die aus XPS-
Daten gewonnen wurden, ist ebenso gewahrleistet, da die Anregungsbedingungen ver-
gleichbar sind.

Neben der Abschatzung der OBV lassen sich aus der Linienform des Valenzbands noch
weitere Informationen gewinnen, deren Moglichkeiten im Folgenden Abschnitt umrissen

werden sollen:

Die genausten Informationen Uber den Energiebereich von Valenzbdndern liefert die
Ultraviolett-Photoelektronenspektroskopie (auch: Valenzbandspektroskopie), die fir die
anregende Strahlung eine UV-Quelle benutzt, meist eine Helium-Gasentladungslampe. Da
die Anregungsenergie mit 40,8 eV wesentlich kleiner ist als bei der Rontgen-
Photoelektronenspektroskopie, reicht sie nur zum Ausldsen von Valenzelektronen aus den
Oberflachenatomen. Die so gewonnenen Spektren sind also wesentlich oberflachensensiti-
ver als die Messungen mit hdherer Anregungsenergie. Hinzu kommt, dass die Energieauflo-
sung einer Messung mit geringerer Anregungsenergie hoher ist, sie betragt fir 40,8 eV
etwa 1 meV gegeniiber ~400 meV bei der in der XPS verwendeten Anregungsenergie von
1486,7 eV. Dies ermdglicht in der UPS das hoch aufgeldste Messen von Oberflachenzustan-
den im Valenzband, die dann bestimmten Oberflachenrekonstruktionen und sogar einzel-
nen Bindungen zugeordnet werden kénnen''. Abb. 6.11 zeigt hierzu ein Spektrum des
Energiebereichs von 0 bis 23 eV der Emission von GaN, spektroskopiert mit XPS (rot) und
UPS (blau), entnommen aus'. Bei der Anregung mit UV-Strahlung sieht man deutlich
Oberflachenbeitrage bei ~2 und ~3 eV (S1 und Sz), die im XPS-Spektrum nicht sichtbar sind.

XPS Al Ko (h1=1486.7eV)  Ga(4p)-N(2p)
UPS He Il (hv=40.8eV) -

Ga(Sd)HeIHi

N(2s) Ga(4s)-N(2p)

Intensitat (a. u.)

1/ Ga(3d)

20 15 10 5 0
Bindungsenergie (eV)

Abb. 6.11: Valenzbandspektren der GaN(00017)- (2x2)-Oberfldchenrekonstruktion, gemessen mit XPS (rot)
und UPS (blau), entnommen aus Gutt et al''3, Achsentitel (ibersetzt.

Himmerlich et al.’?' verglichen in ihren Untersuchungen verschiedene (2x2)-Rekon-
struktionen auf GaN. Dazu gehorten eine stickstoffreiche Rekonstruktion, wie sie nach dem
PAMBE-Wachstum (engl.: plasma assisted molecular beam epitaxy — Plasma unterstltzte
Molekularstrahlepitaxie) wahrend des Abkiihlens der Probe im Stickstoffplasma im RHEED
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zu sehen ist. Sie gehen von der Bildung einer N-Adatom-Rekonstruktion aus, also dhnlich
der vorliegenden (2x2)-Oberflachenrekonstruktion. Des Weiteren gehdrten zu den von
Himmerlich et al. untersuchten Proben eine, die in einem anschlieBenden Schritt im UHV
getempert wurde sowie eine, die sich nach dem Galliumaufdampfen einstellte. Dabei wur-
den keine merklichen Anderungen in den spektroskopierten Rumpfniveaus (Ga 2p, N Ts,
Ga 3d), jedoch Anderungen in der Form des Valenzbands gefunden''.

Die Anregungsenergie der in dieser Arbeit verwendeten Rontgenquelle ist fir Rumpfni-
veaus optimal und ist weniger empfindlich im Energiebereich der Valenzelektronen. Zudem
umfasst die Informationstiefe der Messung ~5 nm, sodass die Valenzbandinformationen
aus mehreren Schichten integriert werden und das Valenzband aus den oberflachennéchs-
ten Bereichen nur einen Teil des Spektrums ausmacht (siehe Abb. 6.9 a), die Informations-
tiefe der XPS entspricht etwa dem orange gefarbten Bereich). Dennoch kann man auch hier
Unterschiede in den Oberflachenzustanden der verschiedenen Praparationsschritte ablesen:

1 b)

) hv=1486,7 hv=1486,7
80r 0° Emission 1 257 0° Emission
m m
S 6o} | geof ]
e + Energie-
Hol o
G G zusténde
g 40y shiftt | g 157 1
£ 0,3 eV £
201 i 10t
E,p: 33/3.0 eV \
0 8 6 4 2 0 3 21
Bindungsenergie (eV) Bindungsenergie (eV)

Abb. 6.12: a) blau: Valenzbandspektrum der stickstoffreichen (blau) und der galliumreichen (braun) (2x2)-
Oberfldchenrekonstruktion, Evgm: 3,0 bzw. 3,3 eV: Verschiebung zu héheren Bindungsenergien nach der Prd-
paration. b) VergréBerung des Spektrums am VBM, Epi zur besseren Ubersicht angeglichen: die galliumreiche
(2x2)-Rekonstruktion zeigt etwas mehr Zusténde an der oberen Valenzbandkante.

Die auffélligste Veranderung in den vorliegenden Spektren in Abb. 6.12 ist die Ver-
schiebung der Emissionsenergie des Spektrums der galliumreichen gegeniiber der stick-
stoffreichen (2x2)-Rekonstruktion von ~0,3 eV, wie in a) gezeigt ist. Des Weiteren ist nach
dem Aufwachsen einer Schicht eine hdhere Intensitat von Zustanden an der oberen Valenz-
bandkante zu sehen, wie in der VergroBerung in b) dargestellt ist. Fir den Vergleich wurde
in b) die Lage der Valenzbander auf der Bindungsenergie-Achse angeglichen. Die Verschie-
bung betrifft das gesamte Spektrum und Ubersteigt den Fehlerbereich der Messung, daher
ist davon auszugehen, dass sie auf eine Oberflachenbandverbiegung zurtickzufiihren ist. Die
Zusammenhange, die das elektrische Oberflachenfeld beeinflussen, sind komplex, moglich
ist sowohl ein Einfluss der Oberflachenrekonstruktion als auch der Restverschmutzung, die
bei der stickstoffreichen Rekonstruktion (blaue Graphen) noch in starkerem MafB vorhanden
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war als bei der galliumreichen, jedoch ist bei einer Abnahme der Oxid-Verunreinigungen
normalerweise eine Verschiebung zu kleineren Bindungsenergien zu beobachten. Die Ursa-
che kann an dieser Stelle nicht abschlieBend geklart werden.

Des Weiteren féllt eine Zunahme der Zustande im Bereich von 1,7 bis 2,7 eV auf, wie
man in der VergroBerung der entsprechenden Ausschnitte der Valenzbandspektren in Abb.
6.12 b) sehen kann. Auch diese kdnnen verschiedene Ursachen haben, wie eine Zunahme
von Fehlstellen oder auf die Anderung der Oberflaichenrekonstruktion. Der Vergleich mit
den anderen praparierten Rekonstruktionen kann hier Aufschluss geben.

Weitere Informationen enthalt auch die Intensitatsverteilung der Valenzbandzustédnde.
Die Valenzbander in Abb. 5.13 a) zeigen zwei Maxima, bei ~9,5 und ~4,5 eV, deren Intensi-
tat unterschiedlich ist. Nach Skuridina et al.”', die XPS-Messungen an GaN und InN mit
einer Anregungsenergie von 1486,7 eV machten, zeigt ein hoheres Intensitdtsmaximum bei
kleineren Bindungsenergien bei GaN und InN Gruppe-llI-, also (0001)-Polaritdt an. Die Pola-
ritit des vorliegenden Bulkmaterials ist aus Réntgenmessungen und Atzexperimenten be-
kannt als (0001), kann also mit dem Photoelektronenspektrum des Valenzbandes mit der
Anregungsenergie der Al Ku -Linie (hv=1486,7 eV) bestatigt werden. Demnach haben alle in
dieser Arbeit verwendeten Proben (0001)-Polaritat sowie auch die aufgewachsenen diinnen
Filme. Der Vorteil der XPS ist in diesem Fall, dass die Oberflaichensensitivitdt genau aus-
reicht, die Polaritdt der obersten, ~5 nm dicken Schicht, also Capschicht und Quantenfilm,

eindeutig zu bestimmen.

Die Ergebnisse fir Probe 1 zusammenfassend kann man feststellen, dass XPS-
Messungen darauf hindeuten, dass durch Galliumaufdampfen im Stickstoffplasma auf eine
durch Stickstoff-Adatome gebildete (2x2)-Oberflachenrekonstruktion eine (2x2)-
Oberflachenrekonstruktion entstanden ist, die durch Ga-Adatome gebildet wird. Den Ober-
flachen kann eine Ga-Terminierung und c-Polaritdt zugeordnet werden. Das Photoelektro-
nenspektrum hat sich aufgrund der Praparation um 0,3 eV zu héheren Bindungsenergien
verschoben. Das bedeutet, es wurde eine nach oben gerichtete Oberflachenbandverbie-
gung von 0,3 eV bis auf 0 eV, also Flachbandbedingungen, reduziert.

6.2 Galliumreiche (3x3)-Oberflachenrekonstruktion auf 1 nm Cap
der Serie (b) — Probe 2

In der Literatur nimmt man die (3x3)-Oberflachenrekonstruktion auf InxGaixN im all-
gemeinen als Zeichen fiir die (000 1)-Polaritét einer Probe’?%'>21"5 |m Rahmen dieser Arbeit
ist diese Oberflachenrekonstruktion reproduzierbar auf (0001)-polaren Capschichten ver-
schiedener Dicke prapariert worden, deren Polaritat durch Photoelektronenspektroskopie
des Valenzbands'™' bestimmt werden konnte, wie im vorigen Kapitel (6.1.4.2) beschrieben
ist. Dazu gehort auch die hier untersuchte Probe 2.
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6.2.1 Praparation und Charakterisierung

Die Ausgangs-Oberflache wurde in einer Stickstoffplasma-Atmosphére prapariert, je-
doch bildete sich im Gegensatz zu allen anderen hier vorgestellten Oberflachen statt einer
(2x2)-Oberflachenrekonstruktion eine (1x1)-Oberflichenperiodizitdt. Ausgehend davon
wurde im Stickstoffplasma (p = 8,7 - 10> mbar) bei einer konstanten Probentemperatur von
750°C und einer Temperatur der Gallium-Effusionszelle von 810 °C fir 4 min die
Verschlussklappe der Galliumzelle gedffnet und so Gallium auf die Probenoberflache
aufgedampft. Es entstand eine (3x3)-Rekonstruktion, deren recht schwache LEED-Reflexe in
Abb. 6.13 b) mit skizzierter Einheitszelle abgebildet sind.

10(n3dY, NE @ VT 1674CY
—Simulation o %
08} 5 ° 1
- o1,7nm Cap
06f 7o\ @

04}

0,2

normierte Intensitat (a. u.)

0,0 g

454 53 e
vor der Préparation nach der Préparation 53,7 eV 1 nm Cap (3 x3) Bindungsenergie (eV)

Abb. 6.13: a) AFM-Bilder von der un-/priparierten Oberfliche mit 1 nm Cap der Serie (b); Balken bezeichnen
1 um. Bei gleichbleibender RMS-Rauigkeit nimmt die Dichte der sichtbaren V-Defekte zu. b) LEED-Reflexe der
entstandenen (3x3)-Rekonstruktion mit gelb/orange markierter Bulk- bzw. Oberflichen-EZ. c) XPS der
In 3d 3/2-Emission, normiert, vor (blaue Kreise) und nach der Préparation (braune Vierecke) sowie simulierte
Emission fiir verschiedene Cap-Dicken (graue Linien). Die Dicke der aufgewachsenen Schicht kann mit ~1,4
ML abgeschdtzt werden.

Die 2,5-2,5um? groBen Flachen der AFM-Bilder zeigen eine gestufte Oberflachen-
struktur mit leicht aufgefacherten Stufenkanten. Neben der stark angestiegenen Anzahl
sichtbarer Defekte von 6 - 108/cm? auf 2 - 10%/cm? ist die RMS-Rauigkeit der Oberflache, die
auf mehreren Flachen von je 55 ym? gemessen wurde, nicht merklich erhéht, obwohl die
V-Defekte im Durchschnitt tiefer reichen: Vor der Ga-reichen Prdparation reichen V-Defekte
im Durchschnitt 0,5 bis 1 nm tief, danach 1,5 bis 2,5 nm. Die Abschatzung der Schichtdicke
aufgrund der Verringerung der In 3d-Emissionsintensitat ergibt einen Materialzuwachs von
0,7 nm, wie man auch aus Abb. 6.14 ablesen kann (braun gefdrbter Messpunkt), bzw.
1,4 ML, sofern kein Indium desorbiert ist. Die gréBere durchschnittliche Tiefe der V-Defekte
ist also nicht durch die aufgewachsene Schicht erkldrbar, sondern ist auf Veranderungen
mindestens bis in die Capschicht hinein zuriickzufiihren. In Abb. 6.14 ist die bereits in Abb.
6.4 vorgestellte Naherungskurve fir die exponentielle Abschwachung der In 3d 3/2-
Emissionslinie zu sehen (grau gestrichelt). Die Intensitat der In 3d 3/2-Emission fir die Pro-
be nach der Praparation mit Gallium im Stickstoffplasma ergibt den braun markierten
Messwert, aus dem sich die Gesamt-Capschichtdicke von ~1,7 nm ablesen l&sst.
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Abb. 6.14: Intensitdtsabhédngigkeit der In 3d 3/2-Emissionslinie von der Capschicht-Dicke. Schwarz: Flidchen-
inhalte der In 3d 3/2-Emissionslinien der Proben mit verschiedenen Capschicht-Dicken. Grau gestrichelter
Graph: Exponentialkurve aus Gleichung (14) mit A = 1,7. Braun: Fldcheninhalt der (gleich geférbten)
In 3d 3/2-Emissionslinie aus Abb. 6.13 c). Die Capschicht-Dicke nach der Préparation mit Gallium im Stick-
stoffplasma léisst sich mit ~1,7 nm ablesen, was einen Zuwachs von 0,7 nm bedeutet.
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Abb. 6.15: In 3d 3/2-Emission vor (blaue Kreise) und nach der Prdparation mit Gallium (braune Vierecke) mit
2 Anregungsenergien (siehe Kiirzel fiir Réntgenlinie) und in 3 Winkeln aufgenommen. Normierte Darstellung:
Intensitdten von Diagramm zu Diagramm sind nicht vergleichbar, da jeweils die Intensitit des In 3d-
Maximums vor der Prdparation gleich eins gesetzt ist. Ordnung von links nach rechts: zunehmende Informa-
tionstiefe. Alle Emissionslinien zeigen ein Absinken der In 3d-Intensitdt durch die Prdparation. Pass-Energie:
30 eV, auBBer bei Al Ka NE: 10 eV.

Vergleicht man die Intensitdt der In 3d-Emission aus verschiedenen Ausdringtiefen vor
dem Galliumaufdampfen zur Intensitdt danach, sind die Unterschiede nur gering. Alle Dia-
gramme zeigen ein leichtes Absinken der Intensitdt nach der Praparation, gemaB der gerin-
gen Zunahme der Capschicht-Dicke. Tiefer reichende Messungen mit héherer Anregungs-
energie (Ag La) sind aufgrund des viel hdheren GaN-Anteils an der spektroskopierten
Schicht nicht so sensitiv fir die Intensitdtsanderung der In 3d-Emission. Man sieht im Ver-
gleich zu Abb. 6.5 in Kapitel 6.1.2 (Seite 76), die eine dhnliche Ubersicht fiir Probe 1 zeigt,
dass der Intensitatsunterschied in diesem Beispiel bei der Al Ka 60°-Messung viel geringer
ausféllt als dort bei der Al Ka 80°-Messung. Der Grund ist, dass die hier gezeigte 60°-
Messung eine groBere Informationstiefe hat als eine 80°-Messung (~2 nm vs. ~1 nm), also
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weiter in den InGaN-Quantenfilm hineinreicht und daher der InGaN-Anteil an der detektier-
ten Emission grofBer ist.

Abb. 6.16 zeigt die 60°-Emissionen des Ga 3d/In 4d/N 2s-Bereichs der a) im Stickstoff-
plasma praparierten Probe mit (1x1)-Oberflachenrekonstruktion und b) durch Galliumauf-
dampfen im Stickstoffplasma préaparierten Probe mit (3x3)-Oberflachenrekonstruktion
(Anregungsenergie hv = 1486,7 eV). Nach der Praparation mit Gallium ist eine erhdhte
Intensitat der Galliumanteile Ga-X und Ga-N (grau) zu beobachten. Auch ist eine Abnahme
des Indiumbeitrags I-N (lila, gekreuzt gefillter Graph) nach der galliumreichen Praparation
zu beobachten, daneben eine Zunahme des Galliumbeitrags Ga-Ga (griin gefillter Graph).
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Abb. 6.16: Spektren des Ga 3d/In 4d/N 2s-Bereichs von a) N-reich préparierter und b) Ga-reich prdparierter
Probe mit Anregungsenergie hv = 1486,7 eV, 60°-Emission. Gefittete Beitréige aufgrund der Bandartigkeit
dieses Energiebereichs sind als Tendenz zu verstehen. Ga-N-/N 2s-Beitrag grau/gelb gefiillt, Ga-Ga- bzw. In-
N-Beitrége griin, bzw. lila gekreuzt gefiillt Ga-X dunkelgrau. Deutliche Abnahme des In-N-Beitrages von a)
nach b), Zunahme des Ga-N- und Ga-Ga-Beitrages.

Bei der in Abb. 6.16 b) gezeigten Emission handelt es sich um die einer sehr sauberen
Probenoberflache. Diese weist auch in Messungen mit 30 eV statt 10 eV Passenergie (hdhe-
re Intensitat der Peaks) keinen sichtbaren O 1s-Beitrag mehr auf, weder bei 80°-Messungen
noch bei Normalemission. Durch Abb. 6.16 wird deutlich, dass der mit Ga-X bezeichnete
Beitrag tatsachlich auf die Hybridisierung zurlickzuflihren sein muss, wie in Kapitel 4.2.2.3
beschrieben. Spektren aus normaler Emission des Energiebereichs 14 bis 24 eV zeigen ein
Absinken der Intensitat des In-N-Beitrags (lila gekreuzt markierte Flache), der sich durch
eine Zunahme der Capschicht-Dicke erklaren lieBe, wie sie auch schon durch die Abnahme
der In 3d-Emission nahegelegt wird (siehe Abb. 6.13 c)). Hier soll die Photolumineszenz-
spektroskopie abschlieBend Auskunft dartiber geben, ob dies wirklich vom Materialzuwachs
Uber dem Quantenfilm oder vom Desorbieren des Indiums aus dem Quantenfilm herrihrt.
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6.2.2 Optische Eigenschaften - PL-Messungen an Probe 2

Bei der PL-Spektroskopie dieser Probe ist die Anregungsleistungsdichte, anders als das
bei Probe 1 der Fall war, fir die Messungen vor und nach der Praparation dieselbe, daher
kann davon ausgegangen werden, dass in beiden Messungen die Auswirkungen des QCSE
gleich sind. Die Ergebnisse dieser Messung stehen stellvertretend fiir die PL-Messungen der
anderen InGaN-Quantenfilm-Proben, da diese zu vergleichbaren Ergebnissen fihren und
diese Probe eine Sonderstellung einnimmt: Die 1 nm dicke Capschicht besitzt als diinnste
Capschicht die groBte Empfindlichkeit gegeniiber den Praparationsbedingungen. Wird der
Quantenfilm dieser Probe durch die Praparation nicht zerstort, so ist dies auf die Quanten-
filme mit dickeren Capschichten Ubertragbar, da der Aufbau der Proben bis auf die Cap-
schichtdicke identisch ist.

Abb. 6.17 a) und b) zeigen je ein Mapping der Lage der Emissionsenergie-Maxima auf
der Flache der 5- 10 mm groBen Probe vor dem Einschleusen in die UHV-Kammer (a)) und
nach der Praparation mit Aufdampfen von Gallium im Stickstoffplasma (b)). Man sieht eine
deutliche Inhomogenitat auf Abstanden im Millimeterbereich.
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Abb. 6.17: PL-Emissions-Map lber die gesamte Probenfliche: Lage des Emissionsenergiemaximums des
Quantenfilms vor (a)) und nach (b)) der Préparation. Man erkennt bei b) deutliche Gradienten im Bereich der
Ecken. a) - b) ist die Ubersicht der Energieabweichungen in der zentralen Probenregion durch Differenzbil-
dung der beiden rot umrandeten Gebiete aus a) und b). Schwarze Punkte: Messpunkte der Entnahme von
Spektren fiir die Evaluation des Mittelwerts der energetischen Abweichungen. c) Exemplarisch: Typische Ver-
dnderung eines Emissionsspektrums durch die Prdparation bei 750 °C: Fabry-Perot-Oszillationen (ber FFT-
Filter entfernt, Spektren von Punkt (4/1) (rot markierter Messpunkt in b) — a)). Nach Referenz'>3
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Die Veranderung nach der Praparation (b)) ist besonders in zwei gegeniiberliegenden
Ecken der Probe, in der Abbildung oben rechts und unten links, zu erkennen. In diesen Eck-
bereichen wird die Probe nach der Vorcharakterisierung auf den Probentrager geschraubt.

Ein Foto von Probe, Probentrdger und Probenhalter in der Vakuumkammer ist in Abb.
6.18 a) dargestellt. Der griin gerahmte Bereich der Abbildung markiert den Bildausschnitt,
der den Probenhalter mit aufgeschraubter Probe zeigt. Die Molybddnschrauben befinden
sich in zwei der Schraublécher des Probenhalters oben rechts und unten links. Abb. 6.18 b)
und c) zeigen denselben Bildausschnitt, b) zeigt ihn ohne Probe und Probentrager, so dass
man nur das Heizelement sieht. Es besteht aus mit Keramik isolierten Wolframdrahtschlau-
fen. ¢) zeigt den Bildausschnitt mit der Uberblendung von a) und b). Die rote Markierung
verdeutlicht die Grenzen des Bereichs der Heizschlaufen des Heizelements.

Abb. 6.18: a) Probenhalter mit Probe und markierter direkt beheizter Fliche b) Probenhalter ohne Probe mit
sichtbarer Keramikisolierung des Heizelements, c) Ubereinandergelegte Fotos. d) Thermoelement auf der

Probenmitte bei Messen der Oberflichentemperatur (fixiert durch Saphirscheibe).

In den Eckbereichen der Probe oben rechts und unten links ist nun die Emissionsener-
gie des Quantenfilms nach der Praparation deutlich hdher als in der Probenmitte. Die Blau-
verschiebung betragt etwa 40 meV und ist in Abb. 6.17 b) an der gelb-roten Farbung der
Eckbereiche zu erkennen. Diese Eckbereiche der Probe werden beim Tempern von den Mo-
lybdanschraubenkopfen mit erhitzt. Das eigentliche Erhitzen erfolgt durch das Heizelement
unterhalb des Probentragers, wie es in Abb. 6.18 b) und ¢) zu sehen ist. Somit ist zu erwar-
ten, dass die beiden Eckbereiche einer hoheren Temperatur ausgesetzt sind als der mittlere
Bereich der Probe, der nur von unten erhitzt wird.

Aus der Kalibrierung des Thermoelements (Beschreibung in Kapitel 5.3), in der ein zu-
satzliches Thermoelement wahrend des Temperns mittig auf der Probenoberflache aufge-
bracht war (ein Foto davon zeigt Abb. 6.18 d)), ist bekannt, dass die Temperatur dort immer
etwa 30 K niedriger als am Probentrager ausféllt. Man kann also wegen der besseren War-
meleitfahigkeit der Molybdanschrauben gegenilber der Probe davon ausgehen, dass die
Probenecken auch eine bis zu 30 K hohere Temperatur erreichen als die Probenmitte. Die
Warmeleitfahigkeit von Molybdén ist bei 300 K 3,7 mal so hoch wie die von Saphir, bei
1300 K ist sie ~16,6 mal so hoch (siehe dazu die Ubersicht der Warmeleitfahigkeiten fir
Saphir, Molybdédn und GaN in Kapitel 11 ,Verwendete Parameter”). Zuséatzlich zerstoren die
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von den Schrauben verursachten Kratzer die Schichten bis in die Tiefe von Mikrometern, so
dass Indiumatome aus dem naheren Umfeld der Kratzer leichter ins Vakuum diffundieren
kénnen als durch die geschlossene Capschicht, was insgesamt zur beobachteten Blauver-
schiebung in diesem Bereich fiihren kann. Hinzu kommt, dass auch die Verspannung des
Probenmaterials, die durch das Festschrauben der Probe auf dem Probentrager entsteht,
hier einen Einfluss haben kann.

In Abb. 6.17 b) erkennt man im Graphen unten links einen grau gefarbten Bereich. Der
entsprechende Probenbereich zeigt ein besonders hohes Energiemaximum der Emission,
auch hoher als das im gegeniberliegenden Probenbereich. Dies liegt in einer starkeren
Erhitzung des Probenbereichs (unten links) begriindet: Abb. 6.18 a) zeigt die auf den Pro-
bentrager geschraubte Probe. Der rot gerahmte Bereich ist der, unter dem sich der mit Ke-
ramik ummantelte Heizdraht befindet, den man in b) sieht. Abb. 6.18 c) zeigt beide Fotos
Uberblendet. Man sieht, dass die Schraube unten links direkt Gber dem Heizdraht liegt (in-
nerhalb der roten Umrandung). Die Schraube oben rechts liegt nicht direkt (iber dem Heiz-
element. Man kann also davon ausgehen, dass diese Schraube nicht so heiB wird wie die
untere, was die unterschiedliche Auswirkung der Préparation auf die Probe zur Folge hat.

Zur Verdeutlichung der Blauverschiebung zeigt Abb. 6.17 b) — a) ein Diagramm, in dem
die Differenz der energetischen Lage des Energiemaximums der Emissionslinien vor und
nach der Praparation tiber dem Ort in x-y-Koordinaten aufgetragen ist. Blau gefarbte Berei-
che zeigen eine Blauverschiebung, weille Bereiche zeigen keine Verschiebung der Emissi-
onsenergie. Auch an diesem Differenzdiagramm wird anschaulich, dass die Blauverschie-
bung in Schraubenndhe groBer ist als auf der Mitte der Probe. Fiir eine statistische Auswer-
tung wurden aus dem jeweils rot umrandeten Gebiet, in dem die Probentemperatur als
weitgehend homogen angesehen werden kann, die Spektren von 14 Messpunkten (in der
Skizze mit schwarzen Punkten markiert) verglichen. Sie zeigen eine geringe Blauverschie-
bung mit dem Mittelwert von 3 meV und einer Standardabweichung von 2 meV. Diese An-
derung der Emissionsenergie ist kleiner als die Variation, die zwei Messpunkte durchschnitt-
lich aufweisen, die in T mm Abstand auf der Probe liegen. Als Beispiel zeigt Abb. 6.17 ¢) die
oszillationsbereinigten Emissionslinien von Messpunkt (4/1) aus a) (schwarz, strich-punkt)
und b) (rot, durchgdngige Linie). Der Messpunkt ist im Differenzdiagramm a) — b) rot einge-
kreist. Die Justage der Probe fiir die PL-Messung erfolgt per Hand und ist somit nur auf
~1 mm genau. Hinzu kommt, dass auch bei Einstellung derselben Parameter bei der Mes-
sung dennoch kleine Abweichungen in beispielsweise der Anregungsleistungsdichte oder
dem Winkel der Probe zum Strahlengang bestehen kdnnen. Somit liegt die ermittelte Ab-
weichung von durchschnittlich 3 meV im Fehlerbereich der Messung. Die Abweichungen
der Emissionsenergie von Punkten auf der Probenmitte zu Punkten in den Eckbereichen
oben rechts und unten links ist jedoch mit 10 - 20 meV signifikant.

Da alle in dieser Arbeit untersuchten Proben in gleicher Weise auf Probentrager ge-
schraubt und erhitzt wurden, ist davon auszugehen, dass die Auswirkungen der Praparation
bei allen Proben ahnliche Gradienten aufweisen. Dies wurde bei allen Messungen und deren
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Auswertung berlcksichtigt, so dass zur Auswertung hauptsachlich die Messungen vom
Zentralbereich der jeweiligen Proben herangezogen wurden (dies betrifft alle Messmetho-
den), Messungen vom Probenrand lieferten entsprechend Vergleichswerte.

Eine Verbreiterung der Emissionslinien nach der Praparation konnte nicht festgestellt
werden: Die ausgewerteten Halbwertsbreiten der Emissionslinien sind unverandert, das
heiBt, sie streuen im gleichen Mal3 vor und nach der Praparation. Allerdings ist eine Verrin-
gerung der Emissionsintensitat nach der Praparation festzustellen, wie man in den Bei-
spielspektren in Abb. 6.19 erkennen kann. Abb. 6.19 a) zeigt dazu die Originalspektren der
PL, zwei aus der Messung vor der Probenpréparation (blau) mit unterschiedlicher Intensitat
und eine aus der Messung danach (rosa) mit deutlich niedrigerer Intensitat. Abb. 6.19 b)
zeigt dieselben Spektren nach der bereits beschriebenen Glattung. Die blau gefarbten Kur-
ven verdeutlichen die Intensitatsschwankungen der PL-Emission an verschiedenen Mess-
punkten, die Intensitat der rosa gefarbten Messkurve ist jedoch deutlich niedriger. Abb.
6.19 c) zeigt die Kurven aus b) nach Normierung. Daran ist ersichtlich, dass weder die Halb-
wertsbreite noch die Emissionsenergie der Kurve aus der Messung nach der Probenprapara-
tion signifikant von den anderen Kurven abweicht. Eine in gleicher Weise gemessene Refe-
renzprobe zeigte keinen solchen Intensitdtsverlust der Emission zwischen den Messungen,
woraus deutlich wird, dass die Ursache dafiir in einer Veranderung des Quantenfilms be-
griindet sein muss.
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Abb. 6.19: PL-Emission vor/nach der Probenprdparation (blau/rosa): Original-Spektren aus Abb. 6.17 c) sowie
ein weiterer Peak der Messung vor der Probenpréiparation, der das MaB3 der Intensitdtsstreuung verdeutlicht.
a) Originalspektren, b) durch schnelle Fouriertransformation und Tiefpassfilter gegldttete Spektren, c) nor-
mierte gegldttete Spektren. Nach der Préparation: deutliche Abnahme der integrierten Intensitdt, gleichblei-

bende FWHM, keine signifikante Verschiebung der Emissionsenergie.

Aus der in Kapitel 5.2 vorgestellten gemessenen Degradationsserie von 130 Spektren
auf demselben Messpunkt (vgl. Abb. 5.6), ist ersichtlich, dass die gemessene Intensitat am
selben Messpunkt bei mehrmaliger Anregung bei einer unbehandelten Probe im Gesamt-
durchschnitt um 10 % variiert, bei einer Praparierten Probe sind es 15 % Variation bei ver-
ringerter Gesamtintensitat. Die PL-Messungen bestatigen somit die Ergebnisse der Photo-
elektronenspektroskopie: Der Quantenfilm bleibt beim Tempern im Stickstoffplasma bis
~750 °C intakt, auch unter der dlinnsten Capschicht von 1 nm, ist aber verandert.
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Anders als bei der Probe mit 1 nm Cap aus der Serie (a) tritt bei der in diesem Kapitel
untersuchten Probe keine Rotverschiebung und keine Verbreiterung der Linien auf. Damit
kdnnen ein Clustern des Indiumanteils im Quantenfilm und ein Desorbieren des Indiums
aus dem Quantenfilm wahrend der Praparation ausgeschlossen werden. Da die Capschicht
dieser Probenserie nicht beschadigt war und die Anregungsleistungsdichten der beiden PL-
Messungen direkt vergleichbar waren, bieten die hier vorgenommenen Messungen belast-
bare Ergebnisse. Zudem kann man diese auf die anderen Probenserien Ubertragen, die ver-
gleichbar gewachsen und prapariert wurden, aber dickere Capschichten besitzen. Die Be-
obachtung der Abnahme der Emissionsintensitat legt allerdings auch hier (analog zur in
Kapitel 6.1 untersuchten Probe) den Schluss nahe, dass man durch die Praparation nicht
strahlende Rekombinationszentren schafft.

6.2.3 Elektrisches Oberflachenfeld/Valenzband

Abb. 6.20 a) zeigt noch einmal eine Skizze des Banddiagramms fur die Quantenfilm-
Proben, Abb. 6.20 b) zeigt die Ubereinandergelegten Valenzbandemissionen der im reinen
N-Plasma praparierten (1x1)-Oberflachenperiodizitat (hellblau) und der Ga-reich praparier-
ten (3x3)-Rekonstruktion (braun) bei hv = 1486,4 eV. Das Fotoemissionsspektrum ist nicht
verschoben, die Valenzbandmaxima liegen bei 3,02 eV, sehr nah bei dem der in Kapitel 6.1
behandelten Oberflache der Serie (a) nach der Vorpraparation (3,00 eV). Fir das Oberfla-
chenpotential ¢s ergeben sich gemaB Abb. 6.20 a) Werte von 0,38 eV vor und nach der
Praparation der galliumreichen (3x3)-Rekonstruktion. Die Oberflachenbandverbiegung liegt
bei Eosv = 0,28, ist also aufwarts gerichtet und andert sich nicht, obwohl die Oberflachen-
morphologie sich durch die Praparation stark verandert hat. Zum Beispiel ist die Dichte der
sichtbaren V-Defekte stark angestiegen: von 6 - 108 auf 2 - 10%/cm? Es entstehen durch die
Ga-reiche Praparation Energiezustande oberhalb des Valenzbands zwischen 1,5 und 3 eV,
dhnlich wie bei der Ga-reich praparierten (2x2)-Rekonstruktion aus Kapitel 6.1.4.3 (verglei-
che: Spektren der Valenzbander Abb. 6.12 a) und b)).

Das lll/V-Verhéltnis der oberflachennahen Schicht wurde durch eine XPS-Messung mit
der Anregungsenergie der Ag La-Linie in 53°-Emission bestimmt. Es sank von 1,6 vor der
Praparation auf 1,5 nach der Préaparation, war also in beiden Messungen jeweils etwas ho-
her als bei den in Kapitel 6.1 beschriebenen Oberflachen der Serie (a). Die Probe zeigte we-
der Metalltropfchen auf der Oberflache noch konnte eine Asymmetrie in den Photoemissi-
onsspektren gefunden werden, die auf metallische Anteile am Spektrum hinweisen wiirden.
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Abb. 6.20: a) Skizze des Banddiagramms der Quantenfilm-Proben zur Ubersicht b) VB-Emission der N-reich
praparierten (1x1)-Rekonstruktion (hellblau) und der Ga-reich prdparierten (3x3) (braun) bei hv = 1486,4 eV.
Das Spektrum ist nicht verschoben, Evgm = 3,02 eV = EogV = 0,28 eV und @z = 0,28 eV. Im VB-Spektrum der
Ga-reich priparierten Probe zeigen sich Zustdnde am oberen VB-Rand, dhnlich wie bei Probe 1 in Abb. 6.12.

6.3 Galliumreiche (1x1) auf 3 nm Cap der Serie (a) — Probe 3

Diese Oberflache unterscheidet sich in der Praparation und in ihren Eigenschaften von
den anderen untersuchten Rekonstruktionen, denn sie zeigt stark metallischen Charakter.
Sie bietet dadurch interessante Vergleichsmdglichkeiten fur die anderen Oberflachenrekon-

struktionen.

6.3.1 Praparation, Schichtdicke und elektrisches Oberflachenfeld

Zunachst wurde als Ausgangs-Oberflache eine (2x2)-Oberflaichenrekonstruktion im
Stickstoffplasma prapariert. Dann wurde auf die Probe im Stickstoffplasma bei ~650 °C Pro-
bentemperatur und einer Temperatur der Galliumzelle von ~950 °C fiir 15 min Gallium auf-
gedampft. Ein Bild der LEED-Reflexe der entstandenen Oberflache ist in Abb. 6.21 a) zu se-
hen. Es zeigt eine (1x1)-Symmetrie. Die Schichtdicke wurde wie in Kapitel 6.1.2 beschrieben
bestimmt. Die aufgewachsene Schicht zeigt laut Simulation (b)) eine Dicke von 1,2 nm, die
deutlich metallischen Charakter zeigt, wie man am Valenzbandspektrum in c) (braune Vier-
ecke) sieht: von der oberen VB-Kante bis zur Fermienergie sind gegeniiber dem Spektrum
der stickstoffreichen (2x2)-Rekonstruktion (blaue Kreise) Zustdnde entstanden. Das Valenz-
band wie auch das gesamte Spektrum sind zu kleineren Bindungsenergien verschoben, das
VBM um 0,8 eV, von 3,05 eV auf 2,25 eV. das Photoelektronenspektrum zeigt stark asym-
metrische Emissionslinien mit metallischen Komponenten, ein Beispiel hierzu ist die Ga 3d-
Emission, die in Abb. 5.19 b) (siehe Seite 64) gezeigt ist.
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Abb. 6.21: a) LEED-Reflexe mit gelb markierter EZ, Oberflichen-EZ b) In 3d-Emission vor (blaue Kreise) und
nach der Préparation (braune Vierecke) mit GauBkurven der Simulation fiir die Schichtdicke (grau bzw.
schwarz). Es wurde eine ~1 nm dicke Schicht aufgewachsen. c¢) Valenzbandspektren der Probe vor (blaue
Kreise) und nach der Préparation (braune Vierecke) (hv = 1486,7 eV). Es sind Energiezustinde vom VBM bis
zur Fermikante entstanden. Das gesamte Spektrum zeigt eine Verschiebung zu kleineren Bindungsenergien.
Evem = 3,05 = 225 eV = EpgV =025 - 1,05eV und ®p = 0,35 = 1,15 eV = starke nach oben gerichtete
Verbiegung.

Aus dem Vergleich mit anderen Proben/Praparationen, die dhnliche Zustéande in der
Bandllcke zeigten, kann man schlieBen, dass sich metallische Galliumtropfchen auf der
Probe befinden. Da diese Probe weiter prapariert wurde, stehen keine AFM-Messungen zur
Verfiigung. Die hier beobachtbaren Verdnderungen im Valenzband stellen einen wichtigen
Vergleich dar zu den VB-Spektren anderer hier untersuchter Proben, deren Spektren nicht
so stark verschoben sind und deren Oberflachenzustande nicht bis an die Fermikante her-
anreichen.

Fur das Oberflachenpotential ¢s ergeben sich nach Abb. 6.9 a) (Skizze der Oberflachen-
bandverbiegung) Werte von 0,35 bzw. 1,15 eV, und fir die Oberflaichenbandverbiegung
Eosv 0,25 bzw. 1,05 eV. Das bedeutet eine starke nach oben gerichtete Bandverbiegung
nach der Praparation, die wesentlich starker ist als bei den Oberflachen mit nicht metalli-
schem Charakter. Es ist die starkste in der Probenserie beobachtete Bandverbiegung. Die
zweitstarkste Bandverbiegung ist die der ebenfalls metallischen Oberflache aus Kapitel 6.5.
Die Diagramme der Ga 3d-Emission beider Proben kdnnen in Abb. 5.19 auf Seite 64 vergli-
chen werden. Sie zeigen deutliche Emissionsbeitrdge von Ga-Ga-Verbindungen, die auf-
grund von starker Asymmetrie metallischen Verbindungen zugeordnet werden kdnnen. Das
aus den XPS-Spektren ermittelte 1ll/V-Verhaltnis der oberflachennahen Schichten betragt
3,0 im Vergleich zum Wert von 1,2 der sauberen Oberflache. Auch das Ill/V-Verhéltnis weist
damit eindeutig auf den metallischen Charakter der Oberflache hin.
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6.4 Galliumreiche (4x4) auf 5 und 10 nm Cap der Serie (c) — Proben
4aund4b

6.4.1 Praparation, Oberflachenmorphologie und Schichtdicke

Die Praparation der Proben erfolgte vergleichbar zu der in Kapitel 6.1 (galliumreiche
(2x2)-Rekonstruktion), nur mit niedrigerer bzw. hdherer Probentemperatur bei Probe 4 a
bzw. 4 b. Der Verlauf der Praparationstemperaturen ist in Abb. 6.22 a) grafisch veranschau-
licht. Die Temperatur der Galliumzelle ist durch rote Kreise dargestellt, die der Probe durch
schwarze Vierecke.

Die Praparation der Probe 4 a mit 5 nm dicker Capschicht wurde wie folgt durchge-
fahrt: Die Galliumzelle wurde auf 720 °C erhitzt, die Probe im Stickstoffplasma (p = 8,5- 107
mbar) auf 550 °C, dann wurde fir 14 min die Galliumzelle ge6ffnet und sowohl Zelle als
auch Probe langsam weiter erhitzt bis auf 810 °C bzw. 700 °C. Die Temperaturdifferenz von
Probe und Ga-Zelle nahm wahrend der Praparation von ~170 °C auf 100 °C ab. Fir Probe
4 b mit 10 nm dicker Capschicht ist der Verlauf der Praparationstemperaturen in Abb.
6.22 d) aufgezeigt. Die Praparation erfolgte nach gleichem Prinzip wie bei Probe 4 a, nur mit
etwas niedrigerer Ga-Temperatur (~800 °C) und hoherer Probentemperatur. Diese erreichte
zeitweise ~750 °C bei nur noch 30 K Unterschied zur Temperatur der Ga-Zelle.
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Abb. 6.22: a) — ¢): 5 nm Cap (Probe 4 a): a) Oberflichenprdparation, b) LEED-Reflexe der prdparierten Ober-
fldche mit markierten EZ (Volumen: gelb, Oberfliiche: orange). c): AFM-Bilder der un-/prdparierten Probe. d) —
f): gleiches fiir 10 nm Cap (Probe 4 b). Balken in AFM-Bildern bezeichnen 1 um.
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Das AFM-Bild der Oberflache von Probe 4 b zeigt weniger homogene Stufenflachen,
der RMS-Wert auf 5 - 5 um? dnderte sich durch die Préparation genauso wie bei Probe 4 a,
von 0,6 nm auf 0,8 nm. Die RMS-Werte geben jedoch nur einen unvollstandigen Eindruck
der Rauigkeit der Probenoberfldchen. Bei Probe 4 b sieht man bereits optisch im AFM-Bild,
dass die einzelnen Stufen nach der Praparation inhomogener aussehen als vorher. Sie wei-
sen tatsachlich starkere Hohenvariationen auf. Betrachtet man eine Stufenflache, so liegt die
Hoéhenvariation durchschnittlich bei 0,3 nm, wahrend diese vor der Praparation mit Gallium
durchschnittlich nur 0,1 nm betragt.

Die Anzahl der sichtbaren V-Defekte hat sich bei beiden Proben etwas verringert: Die
unbehandelten Proben, 4 a genauso wie 4 b, zeigen eine Dichte von ~3 - 108/cm?, die pra-
parierten nur 2,48 - 108/cm? auf der Oberfliche von Probe 4 a und 2,24 - 108/cm? auf der
von Probe 4 b. Daflir haben die V-Pits auf Probe 4 b nach der Praparation wesentlich groBe-
re Tiefen (t) als vorher, im Durchschnitt gilt vor der Praparation t = 0,2 nm, nach der Prapa-
ration: t = 3 nm. Probe 4 a) hat sich diesbezlglich nicht verandert. Hier konnte ein teilwei-
ses Fullen der V-Defekte durch Wachstum in den Lochern wahrend der Praparation, ohne
dass die Schichtdicke sich verdndert hat, die verringerte Anzahl der sichtbaren V-Defekte
erklaren.

Die Oberflache von Probe 4 b hingegen ist starker verandert. Da auch hier keine ein-
deutig nachweisbare Schicht aufgewachsen wurde, kann dies ein Hinweis darauf sein, dass
sich wahrend der Praparation Adsorption und Desorption im Gleichgewicht befanden. Die
Praparationstemperatur lag mit 750 °C nahe an der Wachstumstemperatur von 770 °C. Eine
deutliche Dekomposition des GaNs ist selbst im Vakuum erst ab ~980 °C zu erwarten, je-
doch wurde ein geringer Materialabtrag bei GaN bereits ab Temperaturen von 710 °C beo-
bachtet’*, was fir die Méglichkeit eines Gleichgewichts von Adsorption und Desorption
wahrend der Praparation spricht. Die Ill/V-Verhaltnisse liegen fiir Probe 4 b leicht erhdht bei
1,8, fiir Probe 4 a hingegen sind sie stark erhdht und liegen bei 2,5 (in diesem Fall ermittelt
aus einer 80°-Messung). Trotz des vergleichsweise hohen IlI/V-Verhaltnisses von 2,5 zeigen
AFM-Messungen keine Galliumtrépfchen auf der Oberflache und die Core Level des XPS-
Spektrums aus Normalemission zeigen keine signifikante Asymmetrie. Allerdings zeigen die
Core Level-Spektren aus 80°-Messungen beider Proben eine leichte Asymmetrie (hier nicht
gezeigt). Eine mogliche Erklarung ist, dass sehr kleine metallische Tropfchen auf der Pro-
benoberflache entstanden sind, deren GréBe unterhalb der Auflésung der AFM-Messungen
liegt, oder die so vereinzelt auf der Probenoberflache vorkommen, dass sie nicht in den
AFM-Messungen beobachtet wurden,

Die Photoemission im valenzbandnahen Bereich ist in Abb. 6.23 a) dargestellt. Der blau
gefarbte Graph stellt die Photoemission vor der Praparation dar, der braun gefarbte Graph
die Emission nach der Praparation. Im Bereich von zwischen 1 eV und 4 eV ist ein Anstieg
der Emissionsintensitat fur die Probe 4 a nach der Praparation zu erkennen. Dies weist auf
Energiezustande in der Bandliicke hin, was wiederum auf einen metallischen Charakter der
Probenoberflaiche hindeuten kann. Die Intensitat dieser Emission ist jedoch sehr gering.
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Abb. 6.25 a) zeigt das Emissionsspektrum des Ga 3d/In 4d/N 2s-Bereichs von Probe 4 a,
dort ist ein deutlicher Beitrag von Ga-Ga-Verbindungen zu erkennen, jedoch auch kein ein-
deutig metallischer Beitrag, denn dann missten die Beitrdge eine deutliche Asymmetrie

zeigen.
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Abb. 6.23: a) In 3d 3/2-Emission fiir Probe 4 a mit (4x4)-Rekonstruktion auf 5 nm Cap (schwarz) im Vergleich
zu den wie in den vorherigen Kapiteln erstellten simulierten Emissionskurven fiir In 3d-Emissionen bei ver-
schieden dicken Capschichten (grau). Demnach ist kein Materialzuwachs liber dem Quantenfilm feststellbar.
hv = 1486,74 eV. b) Valenzbandemission der stickstoffreichen (2x2)-Rekonstruktion (blau) und der gallium-
reichen (4x4)-Rekonstruktion auf 5 nm Cap der Probe 4 a (braun). Es sind Oberfldchenzustinde entstanden

zwischen 1 und 4 eV. Weder das VB-Spektrum noch Eysm hat sich verschoben.
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Abb. 6.24: a) In 3d 3/2-Emission fiir Probe 4 b mit 10 nm Cap und (4x4)-Rekonstruktion (schwarz) und zum
Vergleich der Proben mit 1, 3 und 10 nm Cap mit stickstoffreicher (2x2)-Rekonstruktion (grau). Ein Material-
zuwachs lber dem Quantenfilm ist nicht eindeutig feststellbar. hv = 2984,3 eV. b) Valenzbandemission der
stickstoffreichen (2x2)-Rekonstruktion (blau) und der (4x4) auf 10 nm Cap (schwarz). Es sind Oberflichenzu-
sténde entstanden zwischen 1, 5und 4 eV. Die Verschiebung des VBM zu kleinerer Bindungsenergie von 3,36
zu 3,34 liegt im Fehlerbereich.
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Abb. 6.25: XPS-Spektrum der 80°-Emission des Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridbands der (4x4)-rekonstruierten
Oberfldchen, a) auf 5 nm dicker Capschicht der Probe 4 a, b) auf 10 nm Capschicht der Probe 4 b. Der Ver-
gleich zeigt weniger Ga-Ga-Beitrdge (griin) auf der mit héherer Temperatur préparierten Probe. Der kleinere
Ga-X-Beitrag in a) (dunkelgrau gestreift) korreliert mit einem leicht geringeren Sauerstoffrest-Anteil:
O/Ga= 0,06 gegeniiber b) O/Ga = 0,1 (jeweils aus O Ts- und Ga 3p-Emissionen der 80°-Messung ermittelt).

Abb. 6.25 zeigt die Photoemissionen der Proben 4 a und 4 b im Bereich von 14 bis 24
eV. Auffallig ist, dass man fir die Oberflache mit 5 nm dicker Capschicht, Probe 4 a, einen
etwas hoheren Ga-Ga-Beitrag (griin) als fur die Oberflache mit 10 nm dicker Capschicht
beobachten kann. Die relativen Flachenanteile der Ga-Ga-Emission am der Emission des
gesamten Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridbands betragen bei Probe 4 a 0,07 und bei Probe 4 b
0,04. Letzterer Wert entspricht genau dem der Ga-Ga-Emission der Ga-reich praparierten
(2x2)-Oberflachenrekonstruktion von Probe 1. Die Emissionsbeitrdge in a) wurden mit
leichter Asymmetrie von 0,029 angepasst, die in b) mit 0,014, was jeweils fiir einen leicht
metallischen Charakter der Probenoberflache spricht. Im Gegensatz zu den starken metalli-
schen Ga-Beitragen, wie sie bei Probe 3 zu beobachten waren, sind die GauBbreiten der Ga-
Ga-Beitrage bei Probe 4 a groBer als die der anderen Emissionsbeitrdge dieses Energiebe-
reichs, namlich 1,01 eV im Vergleich zu 0,95 eV. Dies kdnnte darauf zurlickzufiihren sein,
dass Ga-Ga-Emissionen der an den Kristall gebundenen, chemisorbierten Atome bei gering-
fugig anderer Energie liegen als metallische Beitrage von physisorbierten Atomen, die hier
moglicherweise einen Beitrag leisten. An dieser Stelle sollte allerdings die Ga 3d/In 4d/N 2s-
Emission wegen ihrer begrenzten Aussagekraft nicht Gberinterpretiert werden, weshalb hier
keine eindeutige Aussage getroffen werden kann.

Abb. 6.25 a) zeigt einen kleineren Ga-X-Beitrag (dunkelgrau gestreift) als b). Dies korre-
liert mit einem leicht geringeren Sauerstoffrest-Anteil. Das O/Ga-Verhaltnis betragt bei Pro-
be 4 a 0,06 gegeniiber O/Ga = 0,1 bei Probe 4 b (die Werte wurden jeweils aus O 1s- und
Ga 3p-Emissionen der 80°-Messung ermittelt).

In-N-Beitrage sind in den 80°-Messungen erwartungsgemal nicht zu detektieren, da
die Capschichten dicker als die Informationstiefe der Messung sind.
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Zusammenfassend kann gesagt werden, dass hier die (gleiche (4x4)-
Oberflachenrekonstruktion auf zwei verschieden dicken GaN-Capschichten bei unterschied-
lichen Probentemperaturen prapariert wurde. Obwohl beide Oberflachen viele Gemeinsam-
keiten aufweisen, sind die Unterschiede doch offensichtlich und zeigen einen héheren Gal-
liumanteil auf der bei niedrigerer Proben- und mit hoherer Galliumtemperatur praparierten
Probe 4 a. Gleichzeitig sieht die Probenoberflache in AFM-Aufnahmen fast unverandert aus,
wahrend die Praparation bei héheren Probentemperaturen, bis ~750 °C bei Probe 4 b, zu
raueren Stufenflaichen und zum Entstehen von ~3 nm tiefen V-Defekten fiihrte. Ein Ver-
gleich der Photoemissionsspektren beider Proben im Energiebereich von 0 — 24 eV zeigt
einen leicht metallischen Charakter beider Oberflachen (bei Probe 4 a starker als bei Probe
4 b), denn es lassen sich zusatzliche Oberflachenzustande am Valenzbandmaximum erken-
nen (bei Probe 4 a ausgepragter als bei Probe 4 b) und auch Emissionsanteile von Ga-Ga-
Verbindungen zwischen ~18 und ~20 eV. Die Flachenanteile an der Ga 3d/In 4d/N 2s-
Emission sind dabei dhnlich denen der Ga-reich praparierten Probe 1, die eine (2x2)-
Oberflachenrekonstruktion zeigte. Die beobachteten Unterschiede der Probenoberflachen
sind vereinbar mit den LEED-Aufnahmen, da diese nur schwache verschwommene (4x4)-
Reflexe zeigen, was auf eine nur bereichsweise rekonstruierte Oberflache hinweist.

6.5 Galliumreiche (6x6) auf 5 nm Cap der Serie (c) — Probe 5

6.5.1 Praparation
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Abb. 6.26: a) Temperaturkurven der Ga-Zelle (rote gefiillte Kreise) und der Probe (schwarze gefiillte Vierecke)
wdhrend der Prdparation. Offene graue Symbole kennzeichnen zum Vergleich die Préparationstemperaturen
von Probe 1(Ga-reiche (2x2)-Rekonstruktion) aus Kapitel 6.1. b) LEED-Reflexe der resultierenden (6x6)-
Oberflidche mit gelb markierter Volumen-EZ und orange markierter Oberfldchen-EZ. Rote Pfeile. ¢) Die Simu-
lation einer (6x6)-Oberfldchenrekonstruktion zeigt mehr Nebenreflexe.

Ausgehend von der Stickstoffreichen (2x2)-Oberflachenrekonstruktion wurde die Probe
fir 8 min bei ~610 bis 750 °C Probentemperatur und ~720 bis 800 °C Galliumtemperatur
wahrend des Auflasses im Stickstoffplasma getempert und dann fiir weitere 7 min bei den
Endtemperaturen gehalten. Eine Ubersicht Giber den Temperaturverlauf zeigt Abb. 6.26 a).
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Rote gefillte Kreise bezeichnen die Temperatur der Galliumzelle, schwarze gefillte Vierecke
die der Probe. Um einen direkten Vergleich zur Ga-reich praparierten (2x2)-
Oberflachenrekonstruktion zu ermdglichen, wurde der Temperaturverlauf der entsprechen-
den Praparation von Probe 1 im selben Diagramm dargestellt und ist mit offenen grauen
Symbolen gekennzeichnet. Im Unterschied zu den bisher praparierten Proben wurde nach
SchlieBen der Verschlussklappe der Galliumzelle sofort die Stickstoffplasmazelle abgeschal-
tet, so dass das Stickstoffangebot wahrend des Abklhlvorgangs der Probe stetig abnahm.
Es bildete sich eine (6x6)-Oberflachenrekonstruktion aus, deren LEED-Bild in Abb. 6.26 b)
dargestellt ist. Die Volumen-EZ ist gelb, die Oberflachen-EZ orange markiert. Zwischen je
zwei der sechs hellen Hauptreflexe befinden sich flinf schwache Nebenreflexe, die in der
Abbildung an zwei Achsen durch rote Pfeile gekennzeichnet sind. Die Reflexe sind schwach
und verschwommen und es fehlen die Nebenreflexe, die neben den Hauptachsen liegen.
Zum Vergleich ist daher in ¢) das simulierte LEED-Bild einer (6x6)-Rekonstruktion abgebil-
det, die Hauptreflexe sind hier weil umrandet. Auch bei dieser Oberflache kann man vom
LEED-Bild darauf riickschlieBen, dass nur Teilbereiche der Oberflache rekonstruiert sind.

6.5.2 Morphologie und Schichtdicke der aufgewachsenen Schicht

In Abb. 6.27 a) ist ein AFM-Bild von 1 - 2 um? der Probenoberfléche von Probe 5 vor der
Praparation abgebildet. Die schwarzen Balken im Bild bezeichnen 1 um. Wie bei den bereits
vorgestellten Oberflachen zeigt es eine geringe Oberflachenrauigkeit von 0,6 nm, homoge-
ne, glatte Stufenflachen und einige dunkle Punkte, die V-Defekten zugeordnet werden kon-
nen. Sie reichen, gemal den AFM-Messungen, im Durchschnitt 0,2 nm tief. Die mit Gallium
bedampfte Probe zeigt Bereiche unterschiedlicher Oberflichenmorphologie, die in b) und c)
abgebildet sind, wobei b) von der Probenmitte und c) vom unteren Probenbereich in der
N&he einer Molybdanschraube stammt. Die Bildausschnitte sind 2 - 1 um? groB und zeigen
eine erhohte Rauigkeit mit einem auf 0,9 nm gestiegenen RMS-Wert (gemessen jeweils auf
einer 5-5 pum groBen Flache). Bei beiden Oberflachenausschnitten b) und c) sind die vor-
mals vorhandenen Stufenkanten fast gar nicht mehr zu erkennen. Der in b) abgebildete
Oberflachenausschnitt zeigt deutliche dunkle Punkte, die auf V-Defekte hinweisen, die im
Durchschnitt in den AFM-Aufnahmen 3 nm tief reichen. Der in c) abgebildete Oberflachen-
ausschnitt zeigt helle Punkte, die auf das Vorhandensein von kleinen Galliumtrépfchen
schlieBen lassen.

Die Veranderung der Oberflichenmorphologie beider Ausschnitte lasst vermuten, dass
es einen Materialzuwachs an der Probenoberflache gegeben hat und des Weiteren, dass die
Wachstumsbedingungen auf den verschiedenen Probenbereichen unterschiedlich waren.
XPS-Messungen Uberspannen einen relativ groBen Bereich der Probenoberflache, da der
Messfleck auf der Probe eine Fliche von 3,51 mm? hat. Somit ist zu erwarten, dass die
Messungen Probenbereiche mit Metalltrépfchen beinhalten und die gemessenen Core Le-
vel demzufolge eine Asymmetrie zeigen. Wie bei anderen hier vorgestellten metallischen
Oberflachen ist auch die Entstehung von Energiezustdnden in der Bandllicke zu erwarten.
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Abb. 6.27 b) zeigt XPS-Spektren der In 3d 3/2-Emission der Probe vor dem Galliumauf-
dampfen (blaue Kreise) und danach (braune Vierecke). Die Intensitat des letzteren Emissi-
onspeaks wird, wie schon zuvor bei den Proben 1 bis 4 b, mit simulierten Emissionspeaks
fur verschiedene Capschicht-Dicken (grau dargestellt) verglichen. Sie entspricht etwa einer
Kurve mit 5,5 nm dicker Capschicht (schwarze Kurve). Die aufgewachsene Schicht hat damit
eine Dicke von etwa 0,5 nm, also etwa einer Monolage. Eine Asymmetrie ist in der Emission
des In 3d-Core-Levels zwar zu beobachten (siehe Abb. 6.27 d), braune Vierecke), der Peak
ist aber nur in einer Messung der Normalemission zu sehen und hat auch dort wegen der
groBen Capschicht-Dicke nur sehr geringe Intensitat. Daher ist flr eine aussagekraftige Li-
nienformanalyse das Signal-Rausch-Verhaltnis zu schlecht.

In3d’, | 1486,7 eV]

Normierte Intensitat (eV)

Bindungsenergie (eV)

Abb. 6.27: a) AFM-Bild der Oberfliche vor, b) und c) nach der Préparation. Die Oberfléche nach der Pripara-
tion zeigt eine erh6hte Rauigkeit und liberwachsene Stufen bei etwa gleicher Anzahl sichtbarer V-Defekte von
3-10%/cm? Balken markieren 1 um. ¢) zeigt auBerdem helle Punkte, das typische Aussehen von metallischen
Galliumtrépfchen. d) GemdB der Simulation (graue und schwarze Kurven) betrdgt die Dicke der aufgewach-
senen Schicht maximal 0,5 nm, also ~1 ML. Das gesamte Photoelektronenspektrum verschiebt sich nach der
Préparation zu kleineren Bindungsenergien, wie auch an der In 3d-Emission (braune viereckige Symbole)
erkennbar ist.

Deutlicher als am In 3d-Core-Level ist die Asymmetrie zum Beispiel in der Ga 3p-
Emission zu beobachten, die in Abb. 6.28 b) dargestellt ist. Die Abbildung zeigt Spektren
der 80°-Emission. Die Spektren sind unverandert aus der Messung Gibernommen, weil die
Unterschiede auf diese Weise sehr deutlich zu erkennen sind. Das Spektrum zeigt nach der
Praparation mit Gallium (braune Kurve) eine deutlich erhdhte Intensitdt bei héheren Bin-
dungsenergien, die durch eine signifikante Asymmetrie der Komponenten hervorgerufen
wird. Auch an diesem Core Level zeigt sich die Verschiebung zu kleineren Bindungsenergien
nach der Ga-reichen Prédparation, die das gesamte Spektrum betrifft und die bereits am
verschobenen In 3d 3/2-Emissionspeak in Abb. 6.27 d) erkennbar ist.

Abb. 6.28 a) zeigt noch einmal (Kopie von Abb. 5.19 a)) die Ga 3d/In 4d/N 2s-Emission
von Probe 5 nach der Ga-reichen Praparation und der Bildung einer (6x6)-Oberflachen-
rekonstruktion. Zur Anpassung der Modellfunktionen an die Spektren ist ein Asymmetriepa-
rameter o = 0,11 verwendet worden, was auf den metallischen Charakter der Oberflache
hinweist. Des Weiteren zeigt das Photoelektronenspektrum eine deutliche Ga-Ga-Kompo-
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nente (hellgriin), deren GauBverbreiterung etwas geringer ist als die der Ga-N-Komponente,
die in der Abbildung grau markiert ist. Geringere GauBbreiten sind typisch fiir metallische
Beitrdge - vergleiche zu diesem Spektrum auch die Beschreibung zu Abb. 5.19 a). Da kein
Indium auf der Probenoberflache detektierbar ist, ist davon auszugehen, dass sich metalli-
sches Gallium auf der Probenoberflache befindet, das fur die Asymmetrie der Emissionsli-
nien verantwortlich ist.

S’ 1,0F T T T = 120F T T - r
S a) Ga 3d hv: 1486,7 eV b) Ga3p hv=1486,7 eV
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Abb. 6.28: a) Kopie von Abb. 5.19 a) Ga 3d/In 4d/N 2s-Emission von Probe 5 nach Ga-reicher Prdparation.
Beitrdge in den Spektren sind mit einer Asymmetrie gefittet. Indiumemissionen tragen aufgrund geringer
Informationstiefe nicht zur Messung bei. b) Originalmesswerte der Ga 3p-Emission von Messungen ndch
Tempern im Stickstoffplasma (blau, (2x2)-Oberflichenrekonstruktion) und nach Ga-reicher Prdparation
(braun, (6x6)-Oberflichenrekonstruktion).

Anders als bei den bisher besprochenen Oberflachen, die eine Oberflachenrekonstruk-
tion zeigen (Proben 1, 2, 4 a und 4 b), ist hier die Ga-Ga-Komponente gréBer als die Kom-
ponente Ga-N, was fir eine Galliumbedeckung auf groBen Teilen der Probenoberflache
spricht. Dies kann nicht in den Praparationsbedingungen wahrend des Offnens der Gallium-
zelle begriindet sein, da die Praparation sehr ahnlich zu der von Probe 1 erfolgte. Abb.
6.26 a) zeigt zum Vergleich auch die Praparationsbedingungen der Ga-reichen (2x2)-
Rekonstruktion (graue, offene Symbole), bei der eine 1 nm dicke Schicht vergleichsweise
guter Qualitat gewachsen wurde. Diese zeigt keine Anzeichen von metallischen Rickstan-
den auf der Probenoberflache.

Eine Erklarung dafiir geben die Bedingungen nach SchlieBen der Galliumzelle: Offen-
sichtlich flhrte das Abschalten der Stickstoffplasmazelle und das Abnehmen des Stickstoff-
Partialdruckes nach dem Aufdampfen des Galliums in der Abklhlphase der Probe dazu,
dass nicht genug reaktiver Stickstoff zur Verfiigung stand, dass noch vorhandenes Gallium
sich mit Stickstoff verbinden und am Kristall anlagern konnte. Das aufgedampfte Gallium
lagerte sich offenbar als metallischer Film oder/und als Tropfchen an der Probenoberflache
ab.

Bei dem durch die In 3d-Emission abgeschatzten Schichtdickenzuwachs von nur ~1 ML
nach 7 min gleichbleibender Wachstumsbedingungen bei T (Ga-Zelle) = 800 °C hatte eine
gewachsene GaN-Schicht gemaB der Abschatzung aus Kapitel 5.5.1 und Abb. 5.15 a) maxi-
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mal 7 nm dick sein kénnen (1 ML/min), was zeigt, dass sehr viel mehr Gallium als reaktiver
Stickstoff zur Verfligung stand.

6.5.3 Elektrisches Oberflachenfeld/Valenzband
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Abb. 6.29: a) Skizze der Energieniveaus bei Bandverbiegung b) Valenzbandspektren der N-reichen (2x2)-
Rekonstruktion (hellblau) und der Ga-reichen (6x6) (braun) mit Zustdnden in der Bandliicke vom VBM bis an
die Fermikante. Bandverbiegung: Eopy = -0,04 eV (Flachband), ®g = 0,06 eV fiir die (2x2)-Rekonstruktion,
Eosv= 0,63 eV, ®p = 0,73 eV (nach oben gerichtete Bandverbiegung) fiir die (6x6)-Rekonstruktion.

Abb. 6.29 a) zeigt zur besseren Orientierung noch einmal die Skizze der Energieniveaus
fur den Fall der aufwarts gerichteten Bandverbiegung. Abb. 6.29 b) zeigt zwei Valenz-
bandspektren, einmal das der im N-Plasma getemperten Oberfliche, die eine (2x2)-
Rekonstruktion (hellblau) im LEED-Bild zeigte, und zum anderen das der unter Ga-reichen
Bedingungen préparierten (6x6)-Oberflachenrekonstruktion (braun). Man sieht hier deutlich
die Verschiebung des Spektrums zu niedrigeren Bindungsenergien nach der letzten Prapa-
ration. Das VBM verschiebt sich durch die Praparation um 0,67 eV, von 3,34 auf 2,67 eV.
Demnach ergibt sich fir die Bandverbiegung gemaf der energetischen Verhaltnisse, wie sie
in Abb. 6.29 a) dargestellt sind: Eosv = -0,04 eV, also eine leichte Abwarts-Verbiegung bzw.
im Rahmen des Fehlers Flachbandbedingungen an der Oberflache und ein Oberflachenpo-
tential von ®s = 0,06 eV vor dem Ga-Auflass. Nach der unter Ga-reichen Bedingungen er-
folgten Praparation ist die Bandverbiegung wieder nach oben gerichtet: Eosv = 0,63 eV mit
einem Oberflachenpotential von ®s = 0,73 eV.

Des Weiteren sieht man am Valenzbandspektrum in Abb. 6.29 b) (sowie im Inset in
Abb. 5.19 a)), dass wahrend der unter Ga-reichen Bedingungen erfolgten Préparation Ener-
giezustande in der Bandllicke entstanden sind, die bis nahe an die Fermikante heranreichen.
Man kann in Betracht ziehen, dass sich metallische Inseln auf der Probenoberflache gebildet
haben, die eine ,eigene” Fermikante aufweisen, welche bei 0,38 eV im Vergleich zur Fermi-
kante der Kristalloberflache liegt. Die Ermittlung dieses Werts ist in Abb. 6.29 b) an den
Energiezustéanden zwischen Valenzbandmaximum und Nullpunkt der Bindungsenergieskala
skizziert.



6.6 Zusammenfassung: Eigenschaften und Verdanderungen der Quantenfilme durch die 109
Praparation

Das ermittelte Ill/V-Verhaltnis aus einer Messung der 53°-Emission von Ga, In und N
bei der Anregungsenergie der Ag La-Linie betragt 1,8 und ist damit genauso hoch wie bei
Probe 4 b, bei der die Intensitdt der Energiezustande oberhalb des Valenzbandes deutlich
geringer ausfiel und diese nur zwischen 1, 5und 4 eV zu beobachten waren (vergleiche Abb.
6.24 b).

Zusammenfassend ist festzustellen, dass die hier untersuchte Oberflache eindeutig me-
tallisch ist, wie die durch die AFM-Aufnahmen teilweise erkennbaren Tropfchen bereits
vermuten lieBen. Im Vergleich zur ebenfalls metallischen Oberflache von Probe 3 (Kapitel
6.3) zeigt das LEED-Bild hier allerdings die schwachen Reflexe einer (6x6)-
Oberflachenrekonstruktion. Durch die eindeutigen Hinweise auf metallisches Gallium auf
der Probenoberflache wird umso deutlicher, dass die im LEED beobachtete Oberflachenre-
konstruktion nur auf Teilbereichen der Probe bestehen kann. Wahrend des Abkihlens der
Probe stand offensichtlich viel mehr Gallium als Stickstoff zur Verfligung. Dies kann zu der
Tropfchenbildung gefiihrt haben, die man in den AFM-Bildern beobachtet. Dass es haupt-
sachlich in Schraubennédhe zu Tropfchenbildung kam, kann auf den Temperaturgradienten
auf der Probe =zurlickzufihren sein, kdnnte aber auch zum Beispiel mit Dichte-
Inhomogenitaten im Galliumstrahl wahrend des Aufdampfens zusammenhangen und kann
hier nicht abschlieBend erklart werden.

6.6 Zusammenfassung: Eigenschaften und Veranderungen der
Quantenfilme durch die Praparation

Die Praparation von GaN/InGaN-Quantenfilmproben bei mehreren hundert Grad
Celsius kann zur Beschadigung der Probenoberflache und des Quantenfilms flhren. Tem-
per-Experimente von Ino1sGaossN ohne GaN-Capschicht zeigten, dass bei Temperaturen
Uber 660 °C das Indium beginnt aus dem Material auszudiffundieren und ins Vakuum zu
desorbieren?’. Der Grund ist die geringere Bindungsstirke der In-N gegeniiber der Ga-N-
Bindung. Dieser Effekt ist umso starker, je groBer der Indiumgehalt im Material ist, kann
aber durch eine GaN-Capschicht reduziert bzw. zu hoheren Temperaturen hin verschoben
werden. Inwieweit sich die spezifischen Eigenschaften der Quantenfilme unter einer GaN-
Capschicht durch die hier durchgefiihrte Préparation verdndert haben, soll im Folgenden
zusammengefasst werden.

Es wurden erfolgreich Oberflachenrekonstruktionen auf den 1 — 10 nm dinnen Caps
der Quantenfilme prapariert mit (2x2)-, (3x3)-, (4x4)- und (6x6)-Periodizitat. Materialzu-
wachse von 0 bis 2 nm konnten nachgewiesen werden. Dabei rauten die Oberflachen leicht
auf und zeigen im Durchschnitt eine doppelt so hohe Dichte an sichtbaren V-Defekten, die
auBerdem um ~3 nm tiefer reichen als vor der Praparation mit Gallium. Die Praparationsbe-
dingungen von bis zu 750 °C Probentemperatur und Temperaturen der verwendeten Galli-
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umeffusionszelle zwischen 700 und 850°C hatten verandernde Auswirkungen auf die Quan-

tenfilme, aber zerstorten sie nicht.

Die Rauigkeit der Proben ist nach einer Ga-reichen Praparation durchschnittlich leicht
erhéht und die Proben Die LEED-Bilder der Oberflachen zeigen mit schwachen und teilwei-
se unvollstandigen Nebenreflexen, verglichen mit den Hauptreflexen des Kristallgitters. Es
kann davon ausgegangen werden, dass sich auf den Proben rekonstruierte, aber auch gro-
Be nicht rekonstruierte Bereiche gebildet haben. Die praparierten Rekonstruktionen konn-
ten durch Auswertung der XPS-Messungen als Ga-Adatom-Rekonstruktionen bestimmt
werden. Es zeigte sich dabei, dass der Ga 3d/In 4d/N 2s-Emissionsbereich, der von Hybridi-
sierungen der d- und s-Niveaus der beteiligten Atomsorten gepragt ist, in XPS-Messungen
bei 80°-Emissionswinkel wertvolle Informationen liefern kann, obwohl er nicht wie gewdhn-
liche Core Level gefittet werden kann. Die sich bildenden Ga-Ga-Anteile sind in diesen
Spektren deutlich zu erkennen.

Zwei der Proben zeigen Energiezustéande, die vom Valenzband bis an die Fermikante
heranreichen, bei gleichzeitig starker Erhéhung der Ga-Ga-Emission und asymmetrischer
Emissionslinien und sind daher als metallisch einzuordnen. Die starker metallische Oberfla-
che zeigt (1x1)-LEED-Reflexe, die weniger stark metallische eine (6x6)-Periodizitat. Da letz-
tere Probe auf Teilbereichen der Oberflache Galliumtropfchen zeigt, ist anzunehmen, dass
sich hier rekonstruierte Bereiche zwischen metallisch bedeckten Bereichen gebildet haben.

Alle Proben mit Capschicht-Dicken > 1 nm zeigen eine Verschiebung der Photoemissi-
onslinien zu kleineren Energien durch die Ga-reiche Praparation. Die Probe der Serie (b) mit
1 nm Capschicht zeigt eine unveranderte Lage der Photoemissionslinien, die der Serie (a)
eine zu hoéheren Energien verschobene. Letzteres konnte mit der Qualitédt der Probe zu-
sammenhangen, die bereits vor der Praparation groBere Locher von ~1 pm Durchmesser
und Uber 24 nm Tiefe aufwies.

Die Veranderung der optischen Eigenschaften wurde ausfihrlich am Beispiel der PL-
Emission der Probe mit der diinnsten Capschicht diskutiert, da diese am empfindlichsten
gegeniliber starken thermischen Verdnderungen ist. Eine signifikante energetische Ver-
schiebung oder Verbreiterung der PL-Emissionslinien ist nicht zu beobachten, was erkennen
lasst, dass die Quantenfilme weder zerstort sind, noch sich Indium-Cluster gebildet haben.
Jedoch ist eine Verringerung der PL-Intensitat auf etwa ein Drittel zu beobachten. Eine Ver-
ringerung der PL-Intensitat wird beispielsweise auch von Thaler et al.’™>> beschreiben: In
einer Studie von 200 nm dicken InxGa1xN-Quantenfilmen fur x = 0,8 bis 0,20 beobachteten
sie, dass die PL-Intensitat der Filme nach einer thermischen Behandlung sich zunachst ver-
ringerte, bevor eine Dekomposition des Films durch Réntgendiffraktometrie (XRD: X-ray
diffraction) nach dem Tempern bei héheren Temperaturen nachgewiesen werden konnte.
Die Intensitdtsabnahme der PL-Emission fiihrten sie auf das Generieren von Punktdefekten
im Quantenfilm zurtick. Diese Deutung ist auch bei den hier untersuchten Filmen die wahr-
scheinlichste: eine Verschlechterung der Schichtqualitat, die nichtstrahlende Rekombinati-
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onszentren generiert vermindert die Intensitat der PL-Emission. Die AFM-Bilder der Oberfla-
chen, die eine hohere Rauigkeit und eine gestiegene Anzahl an sichtbaren Defekten aufwei-
sen, stutzen diese Argumentation.

AbschlieBend lasst sich also sagen, dass die Quantenfilme nach der Praparation noch
Photolumineszenz zeigen, was die eigentliche Fragestellung dieser Arbeit positiv beantwor-
tet: Es lassen sich auf ultradiinnen Capschichten Oberflachenrekonstruktionen praparieren,
was wichtig fir das gezielte Aufbringen von organischen Molekdilen auf die Oberflachen ist.
Eine Wechselwirkung mit den Atomen des Quantenfilms, die die PL-Emission des Quanten-
films verandert, konnte auch bei geringerer PL-Intensitat erkannt werden. Eine Capschicht-
dicke von 1,7 nm nach der Praparation ist allerdings sehr dick fiir das angestrebte Ziel eines
Uberlapps der Wellenfunktionen von Quantenfilm und aufgebrachten Molekiilen. Hier
musste die Préparation dahingehend verbessert werden, gezielter nur die Oberflachenperi-
odizitat zu beeinflussen ohne Schichten aufzuwachsen. Es sollte auch daran gearbeitet wer-
den, die Praparationstemperaturen zu verringern. Damit ware einerseits ein Schritt zu glat-
teren Oberflachen mdglich, die keine so groBe Zunahme an V-Pits zeigen, und wahrschein-
lich auch die Ursache fiir die Verminderung der PL-Intensitat reduziert.
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6.6.1 Tabellarische Ubersicht der Ergebnisse

Zur besseren Ubersicht sind die wichtigsten Ergebnisse hier tabellarisch aufgelistet:

Cap Serie Nr.  Periodi- Ga-/N- Evgm Eosv  Ps d V-Pits  RMS /v
der Probe zitat reich (eV) (eV) (eV) (nm) (10%cm? (nm) Tropfchen
Tnm@ 1 (2x2) N 3,00 0,30 040 - 1,92 0,6 nein 1,4
Tnm@ 1 (2x2) Ga 3,30 0,00 0,10 1 4,6 0,7 nein 1,4
Tnm(b) 2 (2%2) N 302 028 1038 - 6 0,6 nein 1,6
Tnm(b) 2 (3x3) Ga 302 028 1038 07 20 0,6 nein 1,5
3nm@) 3 (2%2) N 305 025 035 - 1,72 0,6 nein 1,2
3nm@ 3 (1x1) Ga 225 105 115 1 - -* 3,0
5nm(c) 4a (2x2) N 336 -006 004 - 3 0,6 nein 1,5
5nm(c) 4a (4x4) Ga 3,36 -006 004 O 2,48 0,8 nein 2,5%*
10 nm (c) 4b (2%2) N 334 -004 006 - 1,6 0,6 nein -
10 nm (c) 4b (4x4) Ga 334 -004 006 O 2.24 0,8 nein 1,8
5nm() 5 (2%2) N 334 -004 006 - 3 0,6 nein 1,7
S5nm() 5 (6x6) Ga 267 063 073 05 3 0,8 ja 1,8

d: Dicke der aufgewachsenen Schicht.

*: Es existiert kein AFM-Bild, aber es ist von Tropfchenbildung auszugehen.

**. Der Wert stammt aus einer 80°-Messung und ist oberflachensensitiver als die anderen,
die aus 53°-Messungen stammen.
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7 Oxidierung von llI-N-Halbleitern

In diesem Kapitel werden zunachst die Ergebnisse der thermischen Oxidierung N-
polaren Indiumnitrids von D. Skuridina'™® zusammengefasst. Diese sollen als Vergleich die-
nen zu den in dieser Arbeit dhnlich praparierten Galliumnitridoberflachen.

Indiumnitrid oxidiert sehr leicht und schnell: Bereits ohne thermische Unterstiitzung
bildet sich an Luft bzw. Sauerstoffatmosphdre bereits nach wenigen Minuten ein Indi-
umoxidfilm'™’. Daher sind Bauelemente starken QualitatseinbuBen und starkem Verfall un-
terworfen. Auch beim Kristallwachstum kann sehr leicht Indiumoxid gebildet werden. Indi-
umoxidverunreinigungen stehen im Verdacht der Grund zu sein, weshalb die Bandliicke von
InN viele Jahre Uberschatzt wurde. Die Schichten, die sich nach RT-Oxidation bilden, sind
amorph und von schlechter Qualitat. Thermische Oxidierung bietet die Mdglichkeit, wohl-
geordnete Schichten zu bilden. Die Arbeit von D. Skuridina™® zeigt die Entstehung eines
wohlgeordneten ultradiinnen Films nach wenigen Minuten Praparation.

Eine bereits an Luft oxidierte In-polare InN-Probe wurde in der UHV-Kammer bei
450 °C fur 11 min bei einem Umgebungsdruck von 10* mbar in einem durch eine Plasma-
zelle aktivierten Stickstoff-Luft-Gemisch oxidiert. Um die durch eine solche Prdparation ent-
standene amorphe Schicht Indiumoxid in eine kristalline Schicht umzuformen, wurde die
Praparation bei gleichzeitigem Aufdampfen von ~ 1ML Indium wiederholt. In LEED-
Aufnahmen waren Reflexe zusatzlich zu den (1x1)-Reflexen des Volumens zu erkennen,
deren Einheitszelle viermal so groB war wie die Volumen-Einheitszelle. Die Reflexe waren
klein und scharf abgegrenzt, was auf eine regelméafige, homogene Oberflaichenanordnung
der Atome auf einer glatten Oberflache hindeutet. Nach einem Aus- und Wiedereinschleu-
sen ins Ultrahochvakuum mit anschlieBendem Tempern der Probe zeigten sich dieselben
LEED-Reflexe (siehe Abb. 7.1 a) fir die saubere InN-Oberflache und b) fiir die oxidierte
Oberflache), was auf die Ausbildung eines stabilen Atomgitters hinweist. Photoemissions-
messungen zeigten die VergroBerung der O-In-O (In-O-In)-Komponente der In-3d- (O-1s-)
—Linie. In Zusammenhang mit STM-Messungen konnte die entstandene Oberflache identifi-
ziert werden als InN mit diinnen, sehr glatten Indiumoxid-Kristalliten von 1n203'*® in der
kubischen Bixbyite-Struktur, deren Einheitszelle viermal so groB ist wie die des darunter
liegenden Indiumnitrids.
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Abb. 7.1: LEED-Beugungsbild a) einer sauberen rekonstruierten (1x1) und b) einer thermisch oxidierten InN-
Oberfliche, die eine (4x4)-Periodizitit aufweist und damit einer rekonstruierten InN Oberfliche sehr dhnlich
sieht. gelbe Rauten: hexagonale EZ von InN, rote Raute: EZ der entstandenen Oxidschicht. Bilder aus Ref'>®

Die leichte und schnelle Oxidation von InN-Oberflachen bietet vielversprechende An-
wendungsmdglichkeiten, z. B. Bauelemente mit transparenten, stabilen Schichten zu verse-
hen, die zudem sehr glatt sind. Das verwandte Sesquioxid Gaz0s3, das zu den elektrisch lei-
tenden Oxiden zahlt, wird im Folgenden auf dhnliche Mdglichkeiten untersucht.

In der Literatur sind bereits unterschiedliche Ansatze fir die thermische Oxidierung von
GaN bei Préparationstemperaturen zwischen 450 und 900 °C beschrieben*+122123 Wolter et
al. beobachteten nach 25-stiindiger Praparation bei Temperaturen bis 750 °C die Ausbil-
dung dinner Galliumoxidschichten, wahrend sie dickere Galliumoxidschichten, die sich ein-
deutig Ga20s3 zuordnen lieBen, erst ab Praparationstemperaturen von tber 900 °C beobach-
ten'??, G. Steinhoff ermittelte in seiner Forschungsarbeit tiber Gruppe-Ill-Nitride eine Prapa-
rationstemperatur von 600 °C als die, die die beste Qualitdt seiner Oxidschichten hervor-
brachte',

In der vorliegenden Arbeit wurde GaN bei 750 °C — 850 °C thermisch oxidiert. Im Fol-
genden werden die Ergebnisse der Oxidierung von drei unterschiedlichen Oberflachen be-
schrieben, im Unterkapitel 7.1 von substratfreiem GaN, (Abb. 3.2 a)) im Unterkapitel 7.2 von
auf Saphir gewachsenem GaN (siehe Abb. 3.2 b)), das keinen Quantenfilm besitzt, dariiber
hinaus jedoch den gleichen Aufbau hat wie die Quantenfilm-Proben der Serie (c). Im dritten
Unterkapitel, Kapitel 7.3, wird die Oxidierung einer Oberflache aus der Serie (c) mit 5 nm
Quantenfilm beschrieben (siehe Abb. 3.1 ¢)). Die durch die Préparation entstehenden Ober-
flachen gleichen sich in der Oberflachenperiodizitat, wie man in den LEED-Bildern beobach-
ten kann, und sie dhneln stark einer Oberfliche, die Dong et al.’® nach der Oxidation von
Ga-polaren GaN-Oberflachen beobachteten. Diese ist in Abb. 7.4 d) dargestellt und wird im
folgenden Kapitel zum Vergleich mit den hier praparierten Oberflachen herangezogen.

Die von Dong et al. praparierte Oberflache ist eine durch die Molekularstrahlepitaxie
(MBE) gewachsene GaN-Schicht, die als Ausgangsoberflache eine 1+1/6-Symmetrie zeigt.
Direkt nach dem Wachstum in einer UHV-Wachstumskammer wurde die Probe in einer
angeschlossenen UHV-Kammer oxidiert. Dazu lieBen die Autoren ultra-reines Sauerstoffgas
durch ein Einlassventil in die UHV-Kammer stromen. Durch STM-Messungen in der
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angeschlossenen UHV-Kammer konnten sie nach der Praparation zwei morphologisch
unterschiedliche Phasen auf der Probenoberflache beobachten: neben einer rauen Phase
mit ungeordneter 2x-Periodizitat eine glattere mit (3v3x3V3)R30°-Periodizitat, die mit den
hier praparierten Oberflachen vergleichbar ist.

Alle Unterkapitel folgen derselben Struktur: Zunachst wird die Praparation beschrieben,
dann werden die Ergebnisse der morphologischen Betrachtung und Schichtdickenberech-
nung besprochen und dann die Ergebnisse der XPS diskutiert, die in Kapitel 7.3 fur die Pro-
be mit Quantenfilm durch PL-Messungen erganzt werden. Den Abschluss jedes Unterkapi-
tels bilden die Betrachtung des Valenzbandspektrums und die Diskussion seiner Bedeutung
fur das elektrische Oberflachenfeld.

7.1 Thermische Oxidierung substratfreien Galliumnitrids

7.1.1 Dekontamination und Oxidation

Die Oberflache wurde zunachst dekontaminiert. Da das Galliumaufdampfen im Stick-
stoffplasma einen dekontaminierenden Effekt bei den Quantenfilmproben zeigte, wurde es
auch hier in den Dekontaminationsprozess integriert.

Die Oberflache wurde zunachst (Praparationsschritt 1) im Stickstoffplasma getempert
und anschlieBend fir 9 min zusatzlich Gallium aufgedampft. Dabei wurde ahnlich vorge-
gangen wie bei der Prdparation der Quantenfilmproben, die Galliumeffusionszelle wurde
auf 860 °C erhitzt und dann die Verschlussklappe gedffnet. Wahrend des Aufdampfens sank
die Temperatur der Effusionszelle stetig bis auf 815°C ab, die Probentemperatur wurde
leicht von 740 bis 715 °C verringert, sodass beide Temperaturen wahrend dieses Zeitraums
etwa gleichmaBig abnahmen. Zur besseren Ubersicht sind der Probenaufbau und die vorbe-
reitende Praparation in Abb. 7.2 a) und b) dargestellt.

Es entstand eine (2x2)-Oberflachenrekonstruktion, deren LEED-Bild in Abb. 7.2 c) ab-
gebildet ist. Es zeigt schwache, verwaschene LEED-Nebenreflexe, die Hauptreflexe sind in
der Abbildung die sechs kleineren, hellen Reflexe am duBeren Rand des LEED-Bildes. Diese
Oberflache bildete die Ausgangsoberflache fiir die nachfolgende thermische Oxidation.

Die vorpraparierte Oberfliche zeigt keinen Kohlenstoff in den Photoelektronen-
Spektren (hier nicht gezeigt), aber noch geringe Anteile von Sauerstoff mit einem O/Ga-
Verhaltnis von 0,14 bei einer 78°-Messung, das aus den Core-Level-Emissionen von O 1s
und Ga 3p ermittelt wurde. In Messungen in normaler Emission ist Sauerstoff nicht mehr
nachweisbar, was zeigt, dass es sich hier um Restverschmutzungen handelt, die nur die Pro-
benoberflache betreffen und nicht im Volumenkristall eingebaut sind.
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Abb. 7.2: a) Probenstruktur. b) Vorpréparation: Temperaturverlauf wihrend der Dekontaminationsphase der
galliumreichen  Vorprdparation substratfreien GaNs. ¢) LEED-Reflexe der entstandenen (2x2)-
Oberfldchenrekonstruktion. (Sechs helle Reflexe am duBeren Rand des LEED-Bildes sind die Hauptreflexe, der
Zentralreflex in der Mitte ist von der Elektronenkanone verdeckt. Nebenreflexe sind schwdcher, gréBer und
verschwommen und befinden sich auf halbem Abstand zwischen den Hauptreflexen, bzw. zwischen Hauptre-
flexen und Zentralreflex.) Diese Oberfliche bildet die Ausgangs-Oberfliche fiir die thermische Oxidation.

Es folgte in einem zweiten Schritt die eigentliche Préparation, die thermische Oxidie-
rung. Dazu wurde eine Sauerstoffflasche an die der an der Kammer befindlichen EZR-
Plasmaquelle angeschlossen und mit dieser eine Sauerstoffplasma-Atmosphédre erzeugt.
Der Kammerdruck betrug 6,5 - 10 mbar und die Probe wurde fiir 60 min bei einer Proben-
temperatur von 790 °C getempert.

Zum Abschluss folgten zwei kleinere Experimente: Praparationsschritt 3: Die oxidierte
Oberflache wurde aus der UHV-Kammer ausgeschleust und AFM-Messungen an ihr durch-
geflhrt um sie dann wieder in die UHV-Kammer einzuschleusen. Praparationsschritt 4: In
einem weiteren Experiment wurde die Probe nochmals ausgeschleust und ein Klebeband
auf die Oberflache geklebt. Nach Abziehen des Klebebands wurde sie wieder in die UHV-
Kammer geschleust und bei 590 °C getempert um Verschmutzungen durch den Vorgang
des Ausschleusens und vom Klebeband zu entfernen. Hier sollte iberpriift werden, ob sich
die beobachtete Oxidschicht durch das Klebeband von der Probenoberflache I6sen lasst.

Zusammengefasster Ablauf der Praparationen:

1. Vorprdparation mit Galliumaufdampfen im Stickstoffplasma
2. Thermische Oxidierung
3. Aus- und Wiedereinschleusen

4. Klebebandexperiment

7.1.2 Morphologie und Schichtdicke

Abb. 7.3 a) zeigt Veranderung der Oberflichenmorphologie der Probe durch
Vorpraparation und thermische Oxidierung bei substratfreiem GaN. Balken in den AFM-
Bildern bezeichnen 1 um. Das erste AFM-Bild zeigt die Oberflache vor jeglicher Praparation,
das zweite nach der thermischen Oxidierung. Die Oberflachenrauigkeit nahm durch die
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Oxidation leicht zu wie in den topografischen AFM-Aufnahmen zu sehen ist, und zwar von
einem RMS-Wert von 0,14 auf 0,20 nm. Die Anzahl der sichtbaren V-Defekte verdoppelte
sich von 3,2 - 10’/cm? auf 6,4 - 107/cm?, vergleichbar mit der Verdopplung bei den Quanten-
film-Oberflachen aus Kapitel 6, allerdings eine GréBenordnung kleiner. Ein Vergleich der
Oberflachenmorphologie durch die AFM-Aufnahmen in Abb. 7.3 a) zeigt starke Verande-
rungen durch die Praparation: vormals glatte, weitreichende Stufenkanten sind nach der
Praparation sehr undeutlich. Es Uberwiegt eine homogene, raue Oberflachenstruktur. Die
RMS-Werte sind jedoch wenig verandert.
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Abb. 7.3: Verdnderung der Oberfldchenmorphologie durch Vorprdparation und Oxidierung bei substratfreiem
GaN: a) AFM vor jeglicher Prdparation und nach der thermischen Oxidierung: Die RMS-Rauigkeit steigt von
0,1 auf 0,2 nm, die Oberflichenstruktur wird deutlich rauer, Stufenkanten sind kaum noch zu erkennen. b)
Die LEED-Reflexe der thermisch oxidierten Oberfliiche zeigen eine (3V3x3V3)R30°-Periodizitit. Gelb: Volu-
men-EZ. Orange, klein: um 30° gedrehte Oberflichen-EZ. c) Emissionslinien des N 1s Rumpfniveaus,
gemessen mit der Anregungsendergie von hv = 2984,3 eV geben eine obere Grenze fiir die Dicke der
Oxidschicht: d < 2 nm.

Die LEED-Reflexe nach der Oxidierung zeigen eine (3v3x3+v3)R30°-Periodizitat, wie sie
auch schon Dong et al. auf ihren oxidierten GaN-Oberflachen beobachtet haben. Aus
Auger-Messungen konnten sie eine Sauerstoffbedeckung von 2,1 + 0,5 ML ermitteln (ihr
entsprechendes Oberflichenmodell ist in Abb. 7.18 c) auf Seite 136 abgebildet). Die in
dieser Arbeit praparierte Oxidschicht ist maximal 2 nm dick, wie sich aus den XPS-
Messungen ermitteln lasst. Die Intensitat des Stickstoffpeaks, dessen Emissionslinie in Abb.
7.3 c) fur drei verschiedene Emissionswinkel dargestellt ist, nimmt exponentiell mit der
Schichtdicke ab, die ihn bedeckt. Eine Messung in einem Emissionswinkel von 78° hat bei
der Anregungsenergie von hv =2984,3 eV eine Informationstiefe von maximal 2,2 nm.
(Analog zur Berechnung der mittleren freien Wegldnge A der Elektronen im Probenmaterial
fur die Anregungsenergie 1486,7 eV in Kapitel 6.1.2, kann A fur die Anregungsenergie von
hv = 2984,3 eV als 3,1£0,4 eV bestimmt werden. Die Informationstiefe betragt damit bei 0°-
Emission ~10 nm). Da die Stickstoff-Emissionslinie des N 1s-Niveaus bei einer 78 °-Messung
noch zu sehen ist, kann die bedeckende Schicht also nicht dicker als 2,2 nm sein. Durch
einen Flachenvergleich der Sauerstoff-O 1s-Emission mit der von auf Saphir gewachsenem
GaN, wie er im Kapitel 7.2.3 beschrieben wird, ist eine weitere Eingrenzung auf maximal
0,6 nm mdglich.
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Eine Angabe in Monolagen ist erst dann mdglich, wenn man ein bestimmtes Modell fiir
den Kristallaufbau zugrunde legt. Da Dong et al. auf ihren Oberflachen zwei morphologisch
unterschiedliche Phasen nachweisen konnten, ist davon auszugehen, dass sich auf den hier
praparierten Oberflaichen auch zwei Phasen befinden kénnen. Das macht eine Angabe in
Monolagen schwierig. Die ermittelten Ill/V-Verhéltnisse bei 53° und 0° Emissionswinkel
betragen 1,98 bzw. 1,85. Ahnlich hohe Werte sind auf den Quntenfilm-Proben 4b und 5 zu
beobachten gewesen, von denen bei Probe 5 eindeutig metallisches Gallium auf der
Oberflache zu beobachten war. Auf den AFM-Aufnahmen der oxidierten Oberflache (siehe
Abb. 7.3 a)) sind keine tropfchenférmigen Hohenvariationen zu beobachten, daher ist das
hohe llI/V-Verhéltnis nicht auf Metalltropfchen auf der Probenoberflache zuriickzufihren.
Auch zeigen die Rumpfniveau-Emissionen keine Asymmetrie. Daher ist davon auszugehen,
dass die Stickstoff-Verarmung der Oberflache durch die Oxid-Bedeckung zu diesem IlI/V-
Verhaltnis fihrt. Es kann als Vergleichswert fir die in den Kapiteln 7.2 und 7.3 oxidierten
Oberflachen dienen.

An der praparierten Oberflache wurden keine STM-Messungen durchgefihrt, daher ist
ein direkter Vergleich mit der Oberflache von Dong et al. aus Referenz'>® nicht méglich. Des
Weiteren ist der Einfluss der Ausgangs-Oberflachenrekonstruktion schwer einzuschatzen.
Eine 1+1/6-Periodizitat entsteht durch eine Doppellage Gallium, die wie ein flissiger Film
Uber der GaN-Oberflache liegt. Das Modell einer solchen Oberflache in Seitenansicht ist in
Abb. 23 c) abgebildet. Sie enthalt als galliumreichste GaN-Oberflaiche mehr, aber
schwacher gebundene Galliumatome als die hier verwendete galliumreiche (2x2)-
Oberflachenrekonstruktion™8, deren Struktur der in Abb. 2.3 b) dargestellten dhnlich ist. Die
LEED-Bilder der oxidierten Oberflachen zeigen einen leichten Unterschied: Obwohl die
Reflexe in obiger Abb. 7.3 b) nicht so scharf sind wie bei Dong et al,, zu sehen in Abb. 7.4 d),
erkennt man &aquidistante Reflexe zwischen den Hauptreflexen des GaN-Volumenkristalls.
Im simulierten LEED-Bild in Abb. 7.4 c) sind die Hauptreflexe des GaN-Volumenkristalls wei3
umkreist, die schwachen Nebenreflexe sind hier als dunklere Punkte dargestellt.

Die Reflexe im LEED-Bild der von Dong et al. oxidierten Probe sind etwas anders
angeordnet (Abb. 7.4 d)), die hellen Reflexe der LEED-Bilder von b) und d) stimmen jedoch
Uberein. Wie in den folgenden Kapiteln 7.2 und 7.3 bei der Oxidierung von GaN-
Oberflachen geringerer Qualitdt noch deutlich werden wird, ist die Sichtbarkeit der
schwacheren Nebenreflexe sehr stark von der Qualitdt bzw. Rauigkeit der GaN-Oberflache
abhangig, jedoch sind sie auf den hier untersuchten Proben immer dquidistant. Es ist daher
unwahrscheinlich, dass dieser Unterschied in der beobachteten Periodizitat lediglich in der
Schichtqualitdit der Ausgangs-Oberflache begriindet liegt. Wahrscheinlicher ist ein
struktureller Unterschied der beiden Oberflaichen. Der Einfluss der Periodizitdt der
Ausgangs-Oberflache und der Prdparationstemperatur kénnten hier Ursache sein. Auch
eine Auswirkung der Dicke des Oxidfilms ist denkbar, denn diese betragt bei den hier be-
trachteten Oxidfilmen genau wie bei Dong et al. nur einige Monolagen. Damit stellen die
Schichten einen Ubergang zu kristallinem Ga»0s dar. Es ist davon auszugehen, dass die
Anordnung der Atome an der Grenzschicht zu GaN von der an der Oberflache von kristalli-
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nem Ga203 abweicht. Daher erwartet man, dass in Abhangigkeit von der Dicke des Oxid-
films leicht veranderte LEED-Reflexe auftreten.

Um das LEED-Bild der praparierten Oberflaiche von der sehr dhnlich aussehenden
1+1/6-Oberflachenrekonstruktion abzugrenzen, sind beide in Abb. 7.4 a) und b) nebenei-
nander abgebildet. Eine Verbindungslinie der Hauptreflexe Uiber den zentralen Reflex bei
beiden LEED-Bildern (rot gestrichelt) verlauft in a) direkt Gber die 1+1/6-Nebenreflexe, wah-
rend sie bei der (3Y3x3V3)R30° in b) mittig daran vorbei geht (siehe Pfeile am oberen Re-
flex-Paar).

d)

60 eV
Dong et al.

Simulation
(3v3X3v3)R30°

Abb. 74: a) (1+1/6)-LEED-Reflexe einer préparierten Vergleichs-GaN-Probe (Farben invertiert) b) LEED-
Reflexe von GaN nach thermischer Oxidierung, Aus- und Wiedereinschleusen in die UHV-Kammer. Rote ge-
strichelte Achsen: Kennzeichnung des Unterschieds von a) zu b), rote Pfeile in b) weisen zum Vergleich auf 11
Reflexe einer Nebenachse, die in der Simulation in c¢) wei8 hervorgehoben sind. c) Reflexe einer
(3V3x3V3)R30°-Periodizitdt, Hauptreflexe des (1x1)-Kristallgitters wei3 umrandet. Hellgriin: hervorgehobene
Reflexe wie im echten LEED-Bild in b). d) (3V3x3V3)R30°-Reflexe auf bei 550°C oxidiertem GaN aus
Referenz'*® (Dong et al.).

Die helleren Hauptreflexe des (1x1)-Volumengitters in b) entsprechen im simulierten
LEED-Bild c) den weiB umrandeten Punkten. Um diese herum gruppieren sich 6 Reflexe in
Anordnung eines regelmaBigen Sechsecks, von denen die vier duBeren besonders hell er-
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scheinen. Zusatzliche, schwachere Spots fiillen die Zwischenrdume zwischen den Hauptre-
flexen in gleichmaBigen Abstanden. Sie sind sehr lichtschwach und in der Nahe des zentra-
len Reflexes gar nicht zu erkennen. In Abb. 7.4 b) kennzeichnen rote Pfeile die 11 Reflexe,
die auf einer Linie neben den Hauptreflexen liegen und die sich mit der Simulation in c)
vergleichen lassen (weiBe Punkte). Auf diese Weise kann die Oberflachenanordnung der
Atome eindeutig einer (3V3x343)R30°-Periodizitat zugeschrieben werden, zusatzlich zum
Messen der Abstande der relativ unscharfen Reflexe vom Hauptreflex.

Es bleibt noch zu verifizieren, dass es sich um die LEED-Reflexe einer Schicht eines kris-
tallinen Materials wie Ga203 handelt und nicht um die einer Oberflachenrekonstruktion von
GaN. Diese bestiinde nicht dauerhaft, sondern ware nach wenigen Tagen in der Vakuum-
kammer oder nach dem Kontakt der Probenoberflache mit Luft bei Normaldruck degradiert
und in LEED-Messungen nicht mehr nachweisbar. Sie wirde sich auch durch ein Annealen
der Oberflache nicht mehr einstellen. In der Literatur wurde bereits beschrieben, dass sich
an GaN-Oberflachen mit Kontakt zu Sauerstoff Ga-O-Bindungen ausbilden und das naturli-
che Oxid auf GaN Uberwiegend vom Typ Ga203 ist'?*159-161 Fiir eine direkte Bestatigung der
Kristallinitdt der Oberflache wurde hier die Probe aus der Vakuumkammer ausgeschleust,
einige Minuten an Luft behalten und wieder eingeschleust. Anders als bei einer Oberfla-
chenrekonstruktion blieb die Oberflaichensymmetrie erhalten und lieferte ein wiederer-
kennbares, wenn auch etwas schwacheres LEED-Bild. Dies zeigte nach dem Tempern bei
530 °C im UHV fast die alte Qualitat - Abb. 7.4 b) stammt von dieser Oberflache. Auch nach
5 Monaten der Lagerung in Stickstoffatmosphare zeigten alle in dieser Arbeit beschriebe-
nen oxidierten GaN-Oberflichen bei Wiedereinschleusen noch (3V3x3v3)R30°-LEED-
Reflexe, die nach dem Tempern klarer wurden. Damit sind sie eindeutig kristallin und so-
wohl von GaN-Oberflachenrekonstruktionen zu unterscheiden, die selbst unter UHV-
Bedingungen schon nach wenigen Tagen nur noch eine (1x1)-Periodizitat zeigten, als auch
von gewdhnlichen Oxid-Verunreinigungen, die keine weitreichende Ordnung besitzen und
keine zusatzlichen LEED-Reflexe verursachen.

7.1.3 Weitere Charakterisierung durch Photoemission

Ein Nachweis Uber die Entstehung von B-Gaz0s ist schwierig zu flhren, denn die ent-
standene Schicht ist zu dinn fur zum Beispiel XRD-Messungen. Wolter et al. bestimmten
nachtraglich aus einer 25 Stunden lang bei 900°C oxidierten Oberfldche eine Wachstumsra-
te von 5 nm pro Stunde. Die finale Oxidschicht lie sich durch Réntgenuntersuchungen als
B-Gaz20s3 identifizieren'®2. Mit XPS kann der Beweis nicht zweifelsfrei erbracht werden, es

kdnnen aber einige Hinweise gefunden werden, die im Folgenden erdrtert werden.

Die Linienformen des Ga 3d-Emissionsbereichs sind unterschiedlich bei GaN und bei
Gaz0s. In Abb. 7.5 a) sind die Photoemissionslinien im Energiebereich von ~16 - ~26 eV
Ubereinandergelegt dargestellt fiir einen an Luft gespaltenen B-Ga20s3-Kristall (gestreifte
Flache) und fiir eine unpraparierte Quantenfilm-Probe mit 10 nm GaN-Capschicht aus der
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Serie (c) (griine Flache). Ahnlich zu den Hybridisierungen, die in GaN auftreten, weist auch
die Emission von B-Gaz20s3 in diesem Bereich Hybridisierungen auf. Diese fiihren auch hier zu
teilweise deutlichen Abweichungen der eher bandartigen Emissionen von Voigt-Profilen.
Besonders auffallig ist dies in dem mit ,Ga 3d-Schulter” bezeichneten Bereich, den man
leicht fir eine Uberlagerung einer Ga 3d-Linie mit einer anderen Komponente, wie zum
Beispiel Ga-Ga, halten kann. Es handelt sich aber um die normale Form der Ga 3d-Emission
von B-Gaz20s. Abb. 7.5 b) zeigt die von Navarro-Quezada et al. im Rahmen der DFT gerech-
nete Zustandsdichte (DOS, density of states), im Energiebereich von 0-25¢eV. An den
ebenfalls berechneten Beitrdgen der s- (rot) und p-Orbitale (griin) ist zu erkennen, dass hier
Hybridisierungen in den iberwiegenden Bereichen der Ga 3d- und der Valenzbandregion
vorliegen und alle Beitrage intrinsisch asymmetrisch sind (im Unterschied zur Asymmetrie
aufgrund metallischer Beitrdge, die sich durch einen Korrekturfaktor beschreiben lasst). Wie
bei GaN und InGaN verhindert hier also die Bandartigkeit der Emissionen die Linien-
Nachbildung durch Voigt-Profile.
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Abb. 7.5: a) Zum Vergleich Ubereinandergelegte Photoemissionsspektren von GaN (griin) und p-GazO3 (ge-
streift) im Energiebereich 0 — 26 eV, die bei -Ga 0Oz durch Hybridisierung der d- und s-Zustdnde geprdgt ist
(Ga 3d-Schulter, O 2s-Band) und bei GaN durch die Hybridisierung der d- und s-Zustdnde von Ga 3d und
N 2s. b) Fiir B-Gaz03 gerechnete DOS des Energiebereichs 0 — 25 eV. (Der Nullpunkt der Energieachse wurde
dem Experiment angepasst.,) Quelle: Referenz®, (ibersetzt.

Das Entstehen einer Oxidschicht auf GaN sollte in der Reduktion der Intensitdt des N 2s-
Bands und einem Anstieg der Intensitdt des O 2s-Bands erkennbar sein. Die entstandene
Schicht erwies sich jedoch als zu diinn um eine ausreichende Verdnderung in den Spektren
aus Normaler Emission erkennen zu lassen. Spektren aus 60°- bis 80°-Emissionen zeigen
aufgrund ihrer hoheren Oberflachensensitivitat deutlichere Unterschiede. Diese haben al-
lerding immer noch sehr geringe Intensitat, da die Emissionsanteile des Galliumoxids am
Spektrum aufgrund der extrem diinnen Oxidschicht klein sind. Dennoch lasst sich an diesen

Emissionslinien am besten verifizieren, dass GaN an der Probenoberflache durch die Prapa-
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ration oxidiert ist, wie ein Vorher-nachher-Vergleich der Ga 3d-Spektren in Abb. 7.6 fiir sub-

stratfreies GaN zeigt.

a) GaN b) GaN
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Abb. 7.6: Substratfreies GaN a) vor und b) nach der Oxidierung. a) zeigt Hybridzustandsbereiche Ga-X und
das N 2s-Band. b) zeigt: Ausbildung des O 2s-Bands; Intensitdtssteigerung im Bereich Ga-X, welche mit einer
Zunahme der Ga-O-Verbindungen korrelieren; Intensitdtssteigerung im mit Ga 3d-Schulter bezeichneten
Bereich, die von Ga-Ga-Emissionsbeitréigen zu unterscheiden ist, aber nicht abgegrenzt werden kann, redu-
Zzierte Intensitdt des N Ts-Bands.

Abb. 7.6 zeigt einen Vergleich Spektren aus 78°-Emission im Energiebereich 16 — 27 eV
von substratfreiem GaN nach verschiedenen Praparationsschritten. a) zeigt die Photo-
emission nach der Vorpraparation, in der Gallium im Stickstoffplasma aufgedampft wurde,
sodass diese Oberflache eine galliumreiche (2x2)-Oberflachenrekonstruktion aufweist. Abb.
7.6 b) zeigt die Photoemission derselben Probe nach dem nachsten Praparationsschritt mit
einer thermisch oxidierten Oberflache und einer (3¥3x3v3)R30°-Periodizitit an der Proben-
oberflache. b) zeigt deutliche Verdnderungen in der Linienform durch die Parparation: Das
mit O 2s bezeichnete Emissionsband ist nur in b) zu beobachten und muss daher durch die
Oxidation der Oberflachenatome des GaNs entstanden sein. Die Intensitat des N 2s-Bands
ist in b) reduziert. Eine Schulter (bezeichnet als Ga 3d-Schulter) ist bei b) in dem Bereich zu
erkennen, in dem in a) der Ga-Ga-Beitrag liegt. Physikalisch kdnnte man eine Zunahme der
Ga-Ga-Beitrage annehmen und dies dadurch erklaren, dass sich GaN bei den hohen
Praparationstemperaturen zersetzt hat und Rickstande von Gallium auf der Probe liegen.
Diese wurden sich allerdings bei Temperaturen tber 500 °C zu Tropfchen zusammenziehen
(siehe Kapitel 5.5.1) und diese waren wiederum in AFM-Messungen zu beobachten. AFM-
Bilder der Oberflache weisen jedoch nicht auf die Existenz von Trépfchen hin. Auch das
Photoemissionsspektrum des Valenzbandes weist nicht auf das Vorhandensein metallischen
Galliums hin, es zeigt keine Energiezustande Uber dem VBM (vgl. Abb. 7.10 c), braune
Kurve). Die Emissionslinien des gesamten Spektrums weisen keine Asymmetrie auf, die man
im Falle von metallischen Anteilen auf der Probenoberflaiche beobachten musste. Der Ga-
Ga-Beitrag konnte zu klein sein um diese Hinweise in den Spektren zu finden, oder es
kdnnte sich um eine (nicht metallische) Galliumterminierung der Oberflache handeln. Da
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aber wahrend der Prdparation nur Sauerstoffplasma und das in der Materialoberflache
enthaltene Gallium zur Verfigung standen, kann man nicht davon ausgehen, dass Ga-Ga-
Bindungen an der Oberflache bestehen blieben oder sich gebildet haben. Wahrscheinlicher
ist, dass hier die Linienformen der Ga 3d-Emissionen von Galliumoxid und GaN Uberlagert
sind und es sich bei dem Emissionsbeitrag um die ,Ga 3d-Schulter” des Galliumoxids
handelt, diese Frage kann jedoch durch die hier erfolgten Messungen nicht eindeutig
beantwortet werden.

Die Intensitat des Ga-X-Beitrags in b) (dunkelgrau gefarbte Flache) ist wesentlich hoher
als in a) (die Spektren geben die Emissionsintensititen nach Abzug eines linearen
Untergrunds wieder). Der Ga-O-Anteil am Ga-X-Beitrag sollte nach der Oxidation der GaN-
Oberflache groBer sein als vor der Oxidation, eine vergroBerte Intensitat von Ga-X war also
zu erwarten. Hier gilt jedoch, wie bereits in Kapitel 5.6 diskutiert wurde, dass ein nicht
trennbarer Anteil von Ga-X keine Korrelation zu Sauerstoff bzw. Ga-O aufweist. Gleichzeitig
ist die Intensitat des Ga-N-Anteils in b) verringert (hellgrau gefarbte Flache), was man auch
erwartet, wenn die GaN-Oberflache von einer Oxidschicht bedeckt ist. Damit zeigen alle
Bereiche der Emission von 16 bis 26 eV eine Verdnderung zur Linienform des Gaz0s hin.

Die in Abb. 7.7 dargestellten Emissionslinien zeigen die Entwicklung der
Sauerstoffkomponenten in der Oberflachenschicht. Der Emissionswinkel betragt bei allen
Messungen 80° und die Passenergie 10 eV. Gezeigt sind die unveranderten Intensitaten
nach Abzug eines linearen Untergrunds. Man sieht in a) eine leichte Sauerstoffbedeckung
der Oberflaiche nach dem Tempern im UHV bei 600°C. Sie lasst sich in zwei Kompoenten
zerlegen, die mit O* (gelb) und O** (blau, gestreift) bezeichnet sind. Nach der
Dekontamination im Stickstoffplasma mit gleichzeitigem Galliumangebot war der
Sauerstoffbeitrag bis zur Nachweisgrenze reduziert und Kohlenstoff nicht mehr
nachweisbar. Es ist also davon auszugehen, dass es sich hier um eine Restverschmutzung
der Oberflaiche handelt. b) zeigt die adsorbierten Anteile von Sauerstoff nach der
thermischen Oxidierung mit einem deutlich tGberwiegenden Anteil der Komponente O*.
Kohlenstoff war auch nach dieser Praparation auf der Oberflache nicht nachweisbar. In ¢) ist
zu erkennen, dass nach dem Aus- und Wiedereinschleusen der Probe in die UHV-Kammer
die Intensitat von O** erhoht ist, wahrend die von O* verringert ist. Hier wird deutlich, dass
der Kontakt mit in Luft enthaltenem Sauerstoff vordringlich eine Erh6hung von O** bewirkt
und die bei hohen Temperaturen ablaufende Oxidation Uberwiegend eine andere
Sauerstoffspezies, O* generiert. O* ist nach dem Luftkontakt entweder Uberdeckt oder

zerstort.

Fir den leichteren Vergleich sind in den Diagrammen der folgenden beiden Abbildun-
gen jeweils unten links die relativen Flachenanteile von O** am gesamten O 1s-
Emissionspeak angegeben. Die Intensitdten der Emissionslinien sind bis auf einen abgezo-
genen linearen Untergrund unverandert aus den Messungen ibernommen.
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Abb. 7.7: Entwicklung der O 1s-Emission bei 80°-Emissionswinkel mit den Préiparationen: a) Restverschmut-
zung nach Tempern im UHV bei 600°C b) nach thermischer Oxidation und mit (3 13 x3 V3)R30°-Periodizitdt c)
nach Aus- und Wiedereinschleusen in die UHV-Kammer d) nach dem Klebebandexperiment. Zahlen in den
Diagrammen unten links bezeichnen den Fldchenanteil von O** an O 1s gesamt.

Um festzustellen, ob die als B-Ga20s angenommene Oberflachenschicht auch bei
mechanischer Einwirkung bestehen bleibt oder nur schwach gebunden ist, wurde die Probe
noch einmal ausgeschleust und ein Klebeband aufgeklebt und wieder abgezogen. Die
Emissionslinie nach dem Wiedereinschleusen in die UHV-Kammer und Annealen ist in
Diagramm d) in obiger Abbildung Abb. 7.7 dargestellt. Die Oberflache war noch stark mit
Resten des Klebefilms kontaminiert, wie im Spektrum an deutlichen Kohlenstoff- und
Siliziumbeitragen erkennbar ist (nicht gezeigt). Die Probe zeigt in der Mitte der Oberflache
nur eine kaum erkennbare (1x1)-Periodizitdt, an den Probenrdndern etwas starkere Reflexe
wie sie in Abb. 7.8d) abgebildet sind: Sehr schwache LEED-Intensitaten der (1x1)-
Hauptreflexe mit noch schwacheren diffusen Intensitdten radial auBen um die Hauptreflexe
herum. Diese kénnten von stark iiberdeckten Oberflachenbereichen mit (3v3x3v3)R30°-
Periodizitat stammen oder auch von sehr kleinen, inseldhnlichen Bereichen mit
(3V3x3v3)R30°-Periodizitat. Fiir eine zu groBen Teilen ungeordnete Bedeckung der Oberfl4-
che mit Adsorbaten spricht auch der hohe Untergrund, den das gesamte LEED-Bild zeigt.
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Abb. 7.8: a) — ¢) Photoelektronenspektren des O 1s unter Normalemission (hv = 1486,7 eV): Nach der Vorpri-
paration war die O Ts-Peakintensitdt unter der Nachweisgrenze. a) nach thermischer Oxidierung, b) nach
Aus- und Wiedereinschleusen ins UHV, c¢) nach Klebebandexperiment; der Pfeil gibt die Richtung der energeti-
schen Verschiebung des Spektrums an. Zahlen in den Diagrammen unten links geben den Flédchenanteil von
O**an O 1s gesamt an. d) LEED-Reflexe der Oberfliche nach dem Klebebandexperiment bei 68,0 eV

Bis auf das nach dem Klebebandexperiment gemessene Spektrum sind die Emissionsli-
nien nicht signifikant verschoben (die Verschiebung ist kleiner als der Fehlerbereich, der mit
AE= £0,03 eV angenommen wird).
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Wenn man die Entwicklung der O 1s-Spektren und der beiden Komponenten O* und
O** fir beide Emissionswinkel vergleicht, fallt auf, dass in den 0°-Messungen nach der
thermischen Oxidierung der relative O**-Anteil an der O 1s-Emission generell etwas kleiner
ist als in der 80°-Messung. Nach dem nachfolgenden Luftkontakt auBerhalb der UHV-
Kammer ist der Unterschied klein, nach dem Klebebandexperiment ist er sehr groB3. Bei gro-
Berer Informationstiefe erreicht man demnach mehr O*-Anteile (gelb). Diese Beobachtung
spricht dafir, dass O* durch eine Schicht O** iberdeckt ist.

Da die LEED-Bilder immer dann eine deutliche (3V3x3+3)R30°-Periodizitit zeigen, wenn
die Komponente O* grof ist, ist davon auszugehen, dass O* der Verbindung von O zu Ga in
der kristallinen Form des Galliumoxids zuzuordnen ist. Dagegen muss O** einer ungeordne-
ten Sauerstoffkomponente zugeordnet werden, denn wo der O*-Anteil liberwiegt, zeigt das
LEED-Bild diese Periodizitat nicht mehr. Diese Komponente lasst sich anscheinend leichter
durch Annealen von der Probenoberflache entfernen als O*, denn sie ist nach dem Tempern
kleiner als O*, ist also wahrscheinlich schwacher gebunden. Sofern diese Annahme stimmt,
sollte sie sich durch die folgenden Untersuchungen an weiteren oxidierten GaN-
Oberflachen bestatigen lassen.

Die Zuordnung der Komponente O** kann Uber die Elektronegativitats-Skala von Pau-
ling interpretiert werden: Auf dekontaminiertem, Ga-terminierten GaN, von welchem das
O 1s-Spektrum in Abb. 7.7 a) stammt, muss eine Restkomponente des Sauerstoffs an Ga
gebunden sein (O*), die andere Komponente kann an O, N, C oder H gebunden sein — alle
diese Elektronegativitaten sind kleiner als die von Ga und die entsprechenden Komponen-
ten mussen bei héheren Bindungsenergien liegen. Ausgehend von einer Betrachtung der
Emission der Rumpfniveaus von N und C in Abhangigkeit vom Emissionswinkel sind sich
diese als Reaktionspartner unwahrscheinlich, weil sie in oberflachensensitiven Messungen
nach der Oxidierung mit reduzierter Intensitat oder gar nicht nachweisbar sind. Am wahr-
scheinlichsten ist die Zuordnung zu OH-Gruppen, wie dies in der Literatur vorgeschlagen
wird'08162163 - 7yr Ubersicht sind relative Flachenanteile von O** an der Gesamt-Emission

des O 1s-Niveaus in Zahlen im jeweiligen Diagramm unten links angegeben.

Die Beobachtungen nach dem Klebebandexperiment lassen keinen eindeutigen Schluss
bezilglich der Beschaffenheit der Oxidschicht zu. Die Schicht scheint zwar eher mit Riick-
standen Uberdeckt als zerstort, da in Normalemissions-Messungen der Anteil von O* groBBer
ist als in 80°-Messungen, aber da Messungen mit gréBerer Informationstiefe (aus Messun-
gen mit hdherer Anregungsenergie) in diesem Fall nicht zur Verfliigung stehen, kann die
Vermutung nicht Gberpriift werden. Da also die Dicke der verbliebenen Oxidschicht nicht
genau genug bekannt ist, ist es auch moglich, dass sich Teile von ihr abgeldst haben. Dies
wirde ebenfalls zu schwacheren zusatzlichen LEED-Reflexen flhren. Fir eine zweifelsfreie
Aussage ware es notig, dieses Experiment zu wiederholen.

Um einen Hinweis auf die Terminierung der Oberflache zu erhalten, wurde die Ga 2p-
Emissionslinie spektroskopiert.
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Abb. 7.9: Photoemissionsspektren des Ga 2p in a) 78°- und b) 0°-Emission, jeweils nach der Vorprdparation
(blau) und nach der thermischen Oxidierung (braun) aufgenommen. c) Fldcheninhalte der Kurven nach Ab-

zug eines linearen Untergrunds, Intensitdten unverdndert aus den Messungen libernommen.

Die Emission des Ga 2p-Niveaus hat ihren Ursprung aufgrund der hohen Bindungs-
energie in den oberflaichennahen Schichten des Materials, daher eignet sich diese Emissi-
onslinie gut um die Materialanteile des Galliums an der Oberflache zu untersuchen. Eine
grobe Abschatzung der Informationstiefe kann erfolgen mit Hilfe der von Seah und Dench®
ermittelten Kurve fur die Mittlere freie Wegldnge von Elektronen in Festkorpern in Verbin-
dung mit einer Interpolation aus den fir die verwendeten Oberflachen ermittelten Werten
(siehe Abb. 4.8 b)). Bei einer Anregungsenergie von 1486,7 eV und einer Bindungsenergie
der Ga 2p 3/2-Elektronen von 1120 eV verbleibt den Elektronen noch eine kinetische Ener-
gie von ~370 eV, fiir die die mittlere freie Weglange etwa 0,5 — 0,9 nm betragt. Daraus
ergibt sich eine Informationstiefe der Messung von 1,6 — 2,8 nm fiir die Normalemission
(0°). In Abb. 7.9 a) sind Spektren in 78°-Emission, in b) in 0°-Emission abgebildet, jeweils aus
Messungen nach der Vorpraparation (blau) und nach der thermischen Oxidierung (braun).

Es fallt auf, dass in a) (78°-Messung) nach der Vorpraparation (blau) die Ga 2p-Emission
eine geringere Intensitat hat als nach der thermischen Oxidierung (braun). Das bedeutet,
dass nach der Oxidierung mehr Gallium an der Oberflache zu finden ist als davor, obwohl
wahrend der Praparation kein Gallium aufgedampft wurde und davon ausgegangen wird,
dass die Oberflache nach der Vorpraparation Ga-terminiert war. Wie aus Abb. 7.9 b) ersicht-
lich ist, hat das Gallium dafir in der tiefer reichenden Messung einen leicht reduzierten An-
teil. Der optische Eindruck fiihrt allerdings durch verénderte GauBbreiten zu einer Uber-
schatzung des Unterschieds: in der 78°-Emission steigt der Flachenanteil von 100 % auf
134 %, in Normalemission sinkt er von 100 % auf 99 %. Eine Abnahme um 1 % ist im Rah-
men des Fehlers keine Verdnderung, jedoch bedeutet es dennoch, dass unter der Gallium-
reichen obersten Schicht eine Ga-verarmte Schicht liegen muss, andernfalls wiirde die In-
tegration Uber beide Schichtanteile nicht insgesamt denselben Intensitatswert liefern. Die
Emissionslinien des Ga 3p (hier nicht gezeigt) weisen dieselbe Tendenz auf. In Anbetracht
der geringen Informationstiefe der 78°-Messung von nur ~0,6 nm ist die Wahrscheinlichkeit
hoch, dass die oxidierte Oberflache Ga-terminiert ist. Moglich ist auch, dass die Ga-Lagen in
der neu gebildeten Schicht dichter zusammenliegen als in GaN. Sicher ist aber, dass es zu
einer Umordnung der Atome an der Oberfliche gekommen ist, wobei eine Ga-verarmte
unter einer Ga-reichen Schicht entstanden ist.
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Flachenintegrale der Photoemissionsspektren der Ga 2p 3/2-Emission (a. u.)
nach den beiden Praparationsschritten

Emissions- Informations- Vorpraparation thermische
winkel tiefe (2x2) Oxidierung
78° ~0,3-0,6 nm 100 % 134 %
0° ~1,6 - 2,8 nm 100 % 99 %

Des Weiteren ist eine Verschiebung der Ga 2p-Emission zu hdheren Bindungsenergien
zu beobachten, wie auch beim Valenzband, was im folgenden Kapitel beschrieben wird. Die
Verschiebung fiir die Emission des Ga 2p betragt 0,35+0,03 eV.

7.1.4 Elektrisches Oberflachenfeld/Valenzband

Das Valenzbandmaximum der GaN-Oberflache hat sich nach der thermischen Oxidie-
rung um 0,28+0,06 eV zu hoheren Bindungsenergien verschoben, wie in Abb. 7.10 darge-
stellt ist. Die Abbildung zeigt das Valenzband nach der Vorpraparation in Blau, nach der
Oxidation der GaN-Oberflache in Braun. Das zum Vergleich mit grauen Punkten angezeigte
Valenzband einer polierten und bei 600 °C getemperten B-Ga203-Oberflache liegt aufgrund
der hoheren Bandlicke von 4,85eV bei noch hoéheren Bindungsenergien,

Evem = 4,7310,03 eV, und erstreckt sich Giber einen weiteren Energiebereich.
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Abb. 7.10: Das VBM hat sich durch die Oxidation um 0,28 eV zu héheren Bindungsenergien verschoben
(vorher: blaue Kurve, nachher: braune Kurve); VB von Ga>O3 zum Vergleich (graue Punkte).

Leider ist die Dotierung des substratfreien GaNs nicht bekannt und damit auch nicht
die Lage des Ferminiveaus im Kristall. Demnach kann nur die relative Veranderung der
Oberflachenbandverbiegung (Eosv) und des Oberflachenpotentials (®¥s) nach der Oxidierung
mit -0,28+0,03 eV angegeben werden. Die Verschiebung ist, wenn man die Unsicherheiten
beim Ermitteln von Er und Evem in Betracht zieht, vom gleichen Betrag wie die des Ga 2p:
0,32 + 0,03 eV und spiegelt die Verschiebung des gesamten Spektrums wieder.
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7.2 Thermische Oxidierung von GaN auf Saphirsubstrat

Die auf freistehendem GaN gewonnenen Beobachtungen und Erkenntnisse sollen nun
mit denen verglichen werden, die man von GaN-Schichten gewinnen kann, die auf Sa-
phirsubstrat gewachsen sind. Durch die Gitterfehlanpassung an das Substrat sind hier die
Verspannungen des Materials groBer, was zu einer hoheren Anzahl an Defekten und raue-
ren Oberflachen flihrt. Demnach sind Unterschiede in den Oberflacheneigenschaften zu
erwarten.

7.2.1 Praparation

Die Oberflache wurde in mehreren Schritten prapariert: Zuerst wurde sie fir 40 min im
Stickstoffplasma bei 600 °C getempert und im Anschluss fir 10 min Ga aufgelassen bei an-
fanglichen Temperaturen von Tea = 850 °C und Tn+ = 750 °C. Beide Temperaturen wurden
langsam gesenkt bis Tea = 820 °C und Tn+ = 720 °C, wie in Abb. 7.11 a) verdeutlicht ist. Die
Oberflachensymmetrie wurde an dieser Stelle nicht Uberprift, es ist allerdings aufgrund der
Praparationsbedingungen davon auszugehen, dass eine Ga-reiche (2x2)-Periodizitat ent-
stand.

Es folgten drei Oxidierungsschritte: 1. 12 min bei 800 °C, 2. 23 min bei 790 °C, 3.1 h
40 min bei 820 °C. Zwischen den Oxidierungen wurde das Beugungsbild kontrolliert. Das
LEED-Beugungsbild von der Probe nach der ersten Oxidierung zeigt sehr diffuse (1x1)-
Hauptreflexe, manche Bereiche der Oberflaiche produzieren deutliche Nebenreflexe einer
(3¥3x3v3)R30°-Periodizitat. Die Reflexe, die nach dem zweiten Oxidierungsschritt im LEED-
Bild zu sehen sind, sind homogen auf der gesamten Probenoberfliche die einer
(3v3x3v3)R30°-Periodizitat und des Weiteren deutlich scharfer als nach dem ersten Oxidie-
rungsschritt. Das LEED-Bild ist in Abb. 7.11 b) abgebildet. Es lasst neben den Hauptreflexen
und den helleren Spots um diese herum auch noch die schwacheren Reflexe dazwischen
erkennen. Nach dem dritten Oxidierungsschritt sank der Kammerdruck fir 12 h um eine
GroBenordnung, auf 1,5-10° mbar, und die LEED-Beugungsreflexe wurden schwécher.
Daher wurde die Oberflache fiir 45 min bei 590 °C im UHV getempert. Das entsprechende
LEED-Bild, das in Abb. 7.11 d) gezeigt ist, zeigt weniger klare Reflexe als nach dem zweiten
Oxidierungsschritt. Die schwachsten Zwischenreflexe sind darauf kaum noch zu erkennen.
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Abb. 7.11: a) Temperaturen wéhrend Ga-reicher Vorpréparation im Stickstoffplasma b) Beugungsreflexe nach
1. Oxidierungsschritt: (1x 1) mit entstehender (3v3x3v3)R30°-Periodizitét c) 2. Oxidierungsschritt: klare Refle-
xe der (3¥3x3V3)R30°, d) schwiichere Beugungsreflexe nach Luftkontakt durch Aus- und Wiedereinschleusen.

Auch bei dieser Probe hat sich also offensichtlich eine kristalline Oxidschicht auf der
Oberflaiche gebildet. Abb. 7.11 b) zeigt offenbar einen Ubergang von einer (1x1)- zur
(3V3x3v3)R30°-Periodizitat nach dem 1. Oxidierungsschritt. Am oberen und unteren Rand
der Probe waren die Beugungsreflexe der (3v3x3v3)R30°-Periodizitdt deutlicher (hier nicht
gezeigt). Nach der 2. Oxidierung (c)) sind die Reflexe klarer. Das LEED-Bild ist etwas, aber
nur wenig verwaschener als das von thermisch oxidiertem, substratfreiem GaN, was an der
hier raueren Oberflache liegen kann. Dennoch sind auch einige der schwacheren Nebenre-

flexe zu erkennen.

7.2.2 Morphologie und Schichtdicke

In Abb. 7.12 a) sind die AFM-Bilder der Oberflache vor und nach der Oxidierung abge-
bildet. Schwarze Balken im Bild bezeichnen 1 um. Der deutlichste erkennbare Unterschied
ist der, dass die Stufenflachen im zweiten Bild nicht mehr so homogen sind, sondern die
Oberflache durch viele kleine, etwas dunklere, punktférmige Bereiche ,verrauscht” wirkt. Es
handelt sich um im Durchschnitt 0,5 nm tiefe, lochartige Vertiefungen, die in den AFM-
Bildern einen V-formigen Querschnitt haben. Es kdnnte sich hierbei um neu entstandene V-
Defekte handeln, sie werden aber beim Zadhlen der V-Defekte nicht berticksichtigt. Durch
die Oxidierung tritt demnach ein deutliches Aufrauen der Probe auf, das auch die vormals
deutlich erkennbaren Stufenkanten Uberlagert. Die RMS-Werte d@ndern sich nur wenig, von
0,6 auf 0,7 nm. V-Defekte sind nach der Oxidierung mehr und deutlicher zu erkennen als
davor: vor der Oxidierung 9 - 10°/cm?, danach 1,46 - 10'%/cm?. Die Tiefe der V-Defekte ist
vergroBert: Wahrend sie vor der Oxidierung 1 — 2 nm tief sind, sind sie danach 2 — 3 nm tief.
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Abb. 7.12: a) AFM-Bilder der vor und nach der Oxidierung, Rauigkeit ist erh6ht. Balken bezeichnen T um.
b) N Ts-Emissionen bei Emissionswinkel von 53° vor der Oxidierung (0.) und nach dem 2. und 3. Oxidierungs-
schritt (2. bzw. 3.). Daneben die Simulation der Hohe der entsprechenden GauBkurven nach dem Absorpti-
onsgesetz mit A = 3,7 nm.

Durch Spektroskopie des N 1s-Rumpfniveaus bei hv = 2984,3 eV kann die Schichtdicke
grob abgeschatzt werden: Spektren der N 1s-Emission von Messungen bei 53° Emissions-
winkel nach den einzelnen Oxidationsstufen zeigen eine kontinuierliche Intensitatsabnah-
me, wie in Abb. 7.12 b) zu beobachten ist (grau gefllte, nummerierte Kurven). Nach dem 1.
Oxidationsschritt ist diese sehr klein (nicht gezeigt), nach den Oxidationsschritten 2. und 3.
deutlich. Eine Abnahme der Peak-Intensitat nach dem Absorptionsgesetz und mit der fiir
diese Anregungsenergie ermittelten mittleren freien Wegldnge von A = 3,1 nm ist im Simu-
lationsteil der Abbildung zu sehen. Es ergibt sich eine Oxid-Schichtdickenabschdtzung von
0 nm fiir die Ausgangsschicht nach der Vorpraparation, 0,1 nach der 1. Oxidierung (nicht
gezeigt) und 0,4 bzw. 0,6 nm nach den Oxidierungsschritten 2. bzw. 3. Dazu korrelieren zu-
nehmende Ill/V-Verhdltnisse, die die N-Verarmung der Oberflache wiedergeben, wie in der
folgenden Ubersicht zusammengestellt ist:

I1l/V-Verhaltnis Dekontamination 1. th. Ox. 2. th. Ox. 3. th. Ox.

53°-Emission 1,49 1,76 1,86 1,95
0°-Emission 1,68 - 1,78 1,91

Die 3. thermische Oxidation der hier untersuchten Oberflache zeigt im Vergleich zu
thermisch oxidiertem substratfreiem GaN also auch im 1ll/V-Verhéltnis groBe Ahnlichkeit.

7.2.3 Weitere Charakterisierung durch Photoemission

Nach der Vorpraparation und den einzelnen Nachpraparationen zeigt die XPS der O 1s-
Emission, wie in Abb. 7.13 a) bis d) dargestellt, eine kontinuierliche Zunahme der O 1s-
Emissionsintensitdt mit jedem Prdparationsschritt. Dies ist dhnlich wie bei der Oxidierung
substratfreien GaNs, die in Kapitel 7.1.3 beschrieben ist. Der relative Flachenanteil des O**
am O 1s (blaue gestreifte Flache) nimmt nur leicht ab, die entsprechenden relativen Anteile
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sind fur den einfacheren Vergleich in den Abbildungen jeweils unten links Gber dem Peak
notiert. Die absolute Flache/integrierte Intensitdt des O**-Beitrags nimmt bei den Oxidie-
rungen 1. und 2. etwas zu. Bei der 3. Oxidierung wird O** leicht reduziert, was mit dem zu-
satzlichen Annealing-Schritt zusammenhangen kann. O* nimmt sowohl absolut als auch
relativ gesehen mit jedem Oxidierungsschritt zu. Die Entwicklung des O 1s-Peaks in Spek-
tren der normalen Emission in e) bis h) zeigen ebenso eine kontinuierliche Zunahme von O*
und einen absolut gesehen etwa gleichbleibend geringen Anteil von O**.

~2507a) 015 hv=1486,7 eV rb) 1. th. Ox. 1) 2.th.ox. <~ 11d) 3. th. Ox.
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Abb. 7.13: Entwicklung der O Ts-Emissionsintensitét nach Vorpréparation und 1. bis 3. Oxidation in oberfld-
chensensitiver 78°-Messung: a) bis d), und Normalemission: e) bis h). Nach jeder Oxidation ist der Emissions-
beitrag O* vergroBert, wihrend O** etwa gleich bleibt (absolute Fldche/integrierte Intensitdt). Verschiebun-
gen des Spektrums und der O Ts-Emission sind durch Pfeile angedeutet. Die Intensitidten der Emissionslinien

sind bis auf einen abgezogenen linearen Untergrund unverdndert aus den Messungen libernommen.

Zur besseren Ubersicht sind die Daten fiir die relative Entwicklung der integrierten In-
tensitdt von O** und O* hier noch einmal in einer Tabelle zusammengefasst. Die Flache des
Emissionspeaks nach der Vorpraparation (Dekontamination) wird hierbei als Vergleichswert
(100 %) genommen.

Integrierte Intensitdt Dekontamination 1.th.Ox.  2.th.Ox. 3. th. Ox.

Oo** 100 % 222 % 311 % 361 %
o* 100 % 198 % 235% 183 %

Die Spektren nach der 3. Oxidierung sind denen nach der Oxidierung von substratfrei-
em GaN aus Kapitel 7.2.3 in Abb. 7.7 b) und Abb. 7.8 a) sehr dhnlich, sogar wenn man die
absoluten Flachen des O*-Anteils vergleicht. Ein solcher Vergleich ermoglicht eine vorsich-
tige Abschatzung der Oxid-Schichtdicke auf dem substratfreien GaN: die absoluten Flachen
aus den dargestellten Nachbildungen der Linienformen sind fiir substratfreies GaN 334 bzw.
1354 Flacheneinheiten aus 80°- bzw. 0°-Messungen und fiir die hier beschriebene Oberfla-
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che des auf Saphir gewachsenem GaNs 381 und 1397 Flacheneinheiten (78°/0°-Messung),
also etwas groBer. Da letztere Werte einer Schichtdicke von ~0,6 nm entsprechen, sollte die
Schichtdicke zu den ersteren Werten flr substratfreies GaN nicht gréBer sein als diese, also
maximal 0,6 nm, wie in Kapitel 7.1.2 bereits erwdahnt wurde.

Der Energiebereich von 15 bis 27 eV zeigt dieselben Veranderungen im Photoemissi-
onsspektrum durch die Oxidierung wie die Oberflache substratfreien Galliumnitrids. In Abb.
7.14 a) und b) sind die Photoemissionsspektren der vorpraparierten und der thermisch oxi-
dierten Oberflache gezeigt. Der Emissionsanteil mit der starksten Intensitat ist die mit Ga-N
bezeichnete (hellgrau gestreifte Flache). Seine Intensitat ist nach dem 3. Oxidierungsschritt,
dessen Emissionsspektrum in b) dargestellt ist, verringert. Es entsteht des Weiteren nach
der Oxidation eine Emission im Bereich 22 - 26 eV, (orange Flache in b)), ahnlich der, wie sie
auch bei Galliumoxid zu beobachten ist, und die daher dem O 2s-Band zugeordnet werden
kann. Es vergroBert sich auBerdem die Intensitat der mit Ga-X bezeichneten Emission sowie
die Schulter zwischen 19 und 20,5 eV (weiB, gestreift). Der Emissionsbeitrag des N 2s-Bands
aus der Hybridisierung von Ga 3d und N 2s nimmt in der Intensitat ab. Alle diese Verande-
rungen deuten auf das Vorhandensein von Galliumoxid an der Probenoberflache hin.

hv=1486,7
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hv=14867 |[b) Ga3d
78°-Emission I 3. th. Ox.

a) Ga 3d
150 FVorprap.

Intensitat (cps)

i
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0 \_AM ZSl-Bnd
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Abb. 7.14: Photoemissionsspektren des Energiebereichs 15 bis 27 eV, a) vor der Oxidierung b) nach der 3.
thermischen Oxidierung. Man erkennt in b) das Entstehen der Emissionsanteile des O 2s-Bands (orange Fld-
che), eine Intensitdtszunahme bei den Emissionsbeitrdgen Ga-X (dunkelgrau), Ga 3d-Schulter (weiB3, gestreift)
sowie des groften Beitrags, Ga-N (hellgrau, gestreift), und die Verringerung der Intensitit des N 2s-Bands
(gelb) zwischen 16 - 19 eV. Die integrierte Intensitdt aller Beitrdge zusammen ist vor der Oxidierung genauso

groBB wie danach.

Auch die Ga 2p-Emission zeigt eine ahnliche Entwicklung wie bei substratfreiem GaN
aus Kapitel 7.1.3. Nach jeder thermischen Oxidierung steigt der Ga-Anteil in der oberfla-
chensensitiven 78°-Messung, wie in Abb. 7.15 a) zu erkennen ist, obwohl auch hier wahrend
der Oxidierung kein Gallium angeboten wurde (Vorpraparation: blaue Kurve, 2. bzw. 3.
thermische Oxidierung hellbraune bzw. dunkelbraune Kurve). Der Gallium-Anteil in der tie-
fer reichenden Messung ist nach jedem Praparationsschritt reduziert. Da dies aus der Abb.
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7.15 b) nicht ohne weiteres zu erkennen ist, sind die Veranderungen der integrierten Inten-
sitat in einer tabellarischen Ubersicht zahlenmaBig zusammengefasst.

a) 2000F 503 " hv=1486.7 ev| 2)25000fGa2p 7/, ' " hv=14867 eV
g- 1500 —Vorprap. 78°-Emission} 20000 _vorprap. 0°-Emission
= —2.th. Ox. 15000 —2. th. Ox.

g 1000t —3. th. Ox. 100001 —3.th. Ox.
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1121 1120 11191118 1117 1116 0131 7120 1119 1118 1117 1116
Bindungsenergie (eV)

Abb. 7.15: Photoemissionsspektren des Ga 2p in a) 78°- und b) 0°-Emission, jeweils nach der Vorpréparation
(blau) und nach 2. (hellbraun) und 3. thermischer Oxidierung (dunkelbraun) aufgenommen. Emissionsintensi-
titen entsprechen den Original-Messungen.

In der 78°-Emission steigt der Flachenanteil von 100 % (2.647 Einheiten) auf 129 %
(3.411 Eineheiten) nach der 2. und 134 % (3.538 Einheiten) nach der 3. Oxidierung. Bei
Normalemission sinkt er von 100% (41.498 Einheiten) auf 92 % (38.111 Einheiten) und nach
der 3. thermischen Oxidierung auf 90 % (37.260 Einheiten). Auch hier erkennt man, dass
eine Umordnung der Atome stattgefunden hat, die eine Ga-Verarmung unter einer Ga-
angereicherten Schicht generiert hat, genau wie bei der Probe aus substratfreiem GaN aus
Kapitel 7.1. Die Beobachtung der Ga-reichen Schicht passt zum Oberflachen-Modell einer
gebundenen Doppellage Gallium von Dong et al,, das in Abb. 7.18 d) abgebildet ist. Auch
das Vorhandensein der Ga 3d-Schulter in der Ga 3d-Emission (Abb. 7.14 b)) wiirde dazu
passen, denn man die Ga 3d-Schulter als Uberlagerung eines Ga 3d-O 2s-Anteils und eines
Ga-Ga-Anteils interpretieren, da man die beiden Emissionen aufgrund der diskutierten
Bandartigkeit nicht auseinander halten kann. Dies gilt auch fur substratfreies GaN, das die-
selbe Schulter zeigt, siehe Abb. 7.6 b).

Flachenintegrale der Spektren (a. u.) nach den Praparationsschritten

Emissions- Vorpraparation 2. thermische 3. thermische
winkel Oxidierung Oxidierung
78° 100 % 129 % 134 %

0° 100 % 92 % 90 %

Zu erkennen ist auch eine energetische Verschiebung der Emissionslinie nach den Pra-
parationen. Fur die Messung in Normalemission (Abb. 7.15 b)) erfolgt diese durch die
2. Oxidierung im Vergleich zur vorpraparierten Probe in Richtung kleinerer Bindungsener-
gien, nach der 3. wieder zu héheren und damit insgesamt zu héheren Bindungsenergien
durch die Oxidierungen. Damit sind die Verschiebungen mit denen des O 1s-Peaks aus Abb.
7.13 a) — d) zu vergleichen. In den Ga 2p-Spektren der 78°-Emission geht die Verschiebung
kontinuierlich in Richtung hdhere Bindungsenergien. Dies kann damit zusammenhangen,
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dass leichte Aufladungen an der Probenoberflaiche entstehen, also ein Zeichen fiir eine
Oberflachenphotospannung sein, die sich auf oberflachensensitivere Messungen starker
auswirkt. Moglicherweise haben hier auch lokale Unterschiede der Probenoberflachenei-
genschaften einen Einfluss, denn eine 80°-Messung kann durch die Verkippung der Probe
nicht genau denselben Messfleck der Probe haben wie eine 0°-Messung.

7.2.4 Elektrisches Oberflachenfeld/Valenzband

Abb. 7.16 a) bis d) zeigen die Valenzbandemissionen der vorpraparierten (blaue Gra-
phen) und in drei Schritten oxidierten Oberflache (braune Graphen).

Das Valenzbandmaximum der praparierten Probe liegt nach der Vorpraparation bei
3,52+0,06 eV. Damit liegt es bereits bei hdheren Energien als bei allen Quantenfilm-Proben
und auch der substratfreien GaN-Probe (vergleiche dazu die ,Tabellarische Ubersicht der
Ergebnisse” in Kapitel 6.6.1 auf Seite 112). Evem verschiebt sich durch die 1. Oxidierung im
Vergleich zum Niveau der vorpraparierten Probe zunachst in Richtung kleinerer Bindungs-
energien, nach der 2. wieder zu héheren und nach der 3. zu noch héheren Bindungsener-
gien als nach der Vorpraparation. Damit liegt es nicht so hoch wie bei oxidiertem substrat-
freiem GaN, aber hoher als bei allen nicht oxidierten GaN-Proben. Alle Verschiebungen
liegen auBerhalb des Fehlerintervalls.

7
26
£50+
Ta0f
§30-
EZO-

O By 302 Vi AW Eyou™ e T =300V
121086420121086.42012.10864‘20121086420

Bindungsenergie (eV)

'al) Vdrprép. I ] 'bl) 1.Ith. Ox g 'cl) 2. Ith. (I)x. <:| e 'cll) 3.Ith. Ox<:|

o o

Abb. 7.16: a) — d) Valenzbandemissionen bei Anregungsenergie hv = 1486,7 eV. Pfeile iiber dem VBM kenn-
zeichnen die Richtung, in die sich das VBM (und das gesamte Spektrum) verschoben haben.

Auffallig sind das Verschieben des Spektrums zu geringeren Bindungsenergien im ers-
ten Oxidierungsschritt und die Verschiebung in die umgekehrte Richtung in den Oxidie-
rungsschritten danach. Da diese Entwicklung bei den Spektren beider Anregungsenergien
zu beobachten ist, kann ein Fehler durch unterschiedliche Justage ausgeschlossen werden.
Offensichtlich geht die Verschiebung erst ab einer Galliumoxid-Bedeckung von etwa 0,4 nm
in Richtung hohere Bindungsenergien. Die resultierende gesamte Verschiebung von der
vorpraparierten Probe zur 3. Oxidierungsstufe betragt nur 0,08 eV.
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7.3 Oxidierung: GaN-Capschicht tiber InGaN-Quantenfilm, Serie (c)

Die Oxidation einer diinnen GaN-Schicht Uber einem InGaN-Quantenfilm sollte sich
nicht bis in den Quantenfilm fortsetzen, wenn die Préparation analog zu den bisher be-
schriebenen Oxidierungen durchgefiihrt wird. Denn anders als bei GaAs, bei dem bei lange-
rer Oxidierung der Sauerstoff auch bis in tiefere Schichten vordringt'®', wurde bei GaN be-
obachtet, dass es bei Praparation unter 900 °C nur bis zur Sattigung von ~2 ML oxidiert und
sich auch bei Temperaturen (iber 900 °C nur sehr langsam dickere Oxidschichten bilden'®’.
Da die Abschatzung in Kapitel 7.2.2 auBerdem eine Oxidschichtdicke von 0,6 nm nach ins-
gesamt 1 h 40 min Oxidation ergab, sollte es moglich sein, die Oberflache einer 5 nm di-
cken Capschicht getrennt vom Quantenfilm thermisch zu oxidieren. Dies wurde im Folgen-

den Experiment Gberpruft.

7.3.1 Praparation und Schichtdicke

Es wurden 2 Praparationsschritte durchgefihrt: 1. Dekontamination im UHV (500 °C,
30 min) und im Stickstoffplasma (~650 °C, 20 min, Tn+ = 6- 10 mbar), dann zusatzlich mit
Gallium-Angebot fir 5 min bei Tea = 820 °C und Terobe = 750 °C. Gallium wurde hier verkiirzt
angeboten, da keine Schicht gewachsen, sondern lediglich die Dekontamination unterstiitzt
werden sollte. Aufgrund der bisher beschriebenen Vergleichsmessungen lasst sich die ent-
standene Schichtdicke durch diese Vorpraparation auf <1 ML abschatzen, Messungen ste-
hen dazu nicht zur Verfligung. 2. Nach dem Abkihlen der Probe im Stickstoffplasma wurde
diese wieder erhitzt: bis 500 °C im UHV, dann bis 820° in Sauerstoffatmosphére bei 5 - 10
> mbar. Es folgte die Oxidierung im Sauerstoffplasma fir 40 min bei 800 °C und einem
Druck von p = 7 - 10 mbar.

Nach der thermischen Oxidierung zeigte die Oberfliche in LEED-Bildern eine
(3V3x3v3)R30°-Periodizitat, wie auf Abb. 7.17 b) zu sehen ist. Die Reflexe sind im Vergleich
zu denen von thermisch oxidiertem substratfreiem GaN (vergleiche Abb. 7.3 b), Seite 117)
weniger deutlich, die schwacheren Reflexe gar nicht zu erkennen. Dies korreliert mit einer
raueren Oberflache als bei substratfreiem GaN, ndmlich mit einem praparationsbedingt von
0,6 nm auf 0,8 nm gestiegenen RMS-Wert. Auch die Anzahl sichtbarer V-Defekte stieg an,
von 3 - 108 auf 4,3- 108/cm? Die AFM-Aufnahmen dazu sind in Abb. 7.17 a) dargestellt.
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RMS: 06 nm — 0,8 nm
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Abb. 7.17: a) AFM-Aufnahmen der Oberfliche vor und nach der Oxidation. Die Anzahl sichtbarer V-Defekte
stieg von 3 - 108 auf 4,3- 10%/cm? b) LEED-Reflexe einer (33 x3V3)R30°-Periodizitdt nach der Oxidation. Im
Vergleich zum Oberfldchenfilm auf substratfreiem GaN in Abb. 7.3 weniger deutlich.

Man kann davon ausgehen, dass durch die geringere Qualitat der Schicht und ihre gro-
Bere Rauigkeit die Oberflache keine so weitreichende Ordnung und Homogenitat besitzt
wie die des substratfreien Galliumnitrids, und der Unterschied in der Klarheit der LEED-
Reflexe darin begriindet liegt.

Insgesamt hat sich durch die Préparation gegeniiber der im Stickstoffplasma dekonta-
minierten Probe die Schichtdicke Uber dem Quantenfilm nicht verdndert, wie man in Abb.
7.18 a) daran erkennen kann, dass die In 3d-Linien der im Stickstoffplasma getemperten
(blau dargestellt) und der thermisch oxidierten Probe (braun dargestellt) dieselbe Intensitat
haben.
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Abb. 7.18: a)/b) Emissionslinien der Oberfliche mit 5 nm Capschicht a) In3d 3/2-Emission nach der thermi-
schen Oxidation ldsst auf eine Capschicht unverdnderter Dicke schlieBen (dekontaminierte/thermisch oxidier-
te Probe: blaue/braune Kurve, Simulationskurve fiir 5 nm Cap: schwarz). b) N 1s-Emission der dekontaminier-
ten/thermisch oxidierten Oberfliche (blaue/braune Kurve) ldsst auf eine 0,4 nm dicke stickstofffreie Schicht
an der Oberfliche schlieBen. ¢)/d) von Dong et al.'*® gerechnete und vorgeschlagene Kristallmodelle fiir die
beiden von ihnen untersuchten Ga-Oxid-Bedeckungen, c) ist der (3V3x3V3)R30°-Periodizitit zuzuordnen.
Darstellung: Ga: grtin, O: rot, N: grau.

lAndererseits zeigt eine Abschdtzung der Dicke der Oxidschicht mit Hilfe der N 1s-
Emission aus 53°-Messungen mit hv = 2984,3 eV einen Wert von 0,4 nm. Im Vergleich zur
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Schichtdickenabschatzung aus 7.2.2 scheint dies plausibel: hier wurde 40 min bei 800 °C
oxidiert gegeniiber insgesamt 35 min bei <800 °C, die auch eine Schicht von ~0,4 nm erga-
ben. Dazu passt ein Ill/V-Verhéltnis von 1,94 bzw. 1,91, gemessen mit hv = 2984,3 eV bei
53°- bzw. 0°-Emission, das dem Ill/V-Verhaltnis der in Kapitel 7.1 beschriebenen thermisch
oxidierten Oberflache sehr dhnlich ist und zu dem aus Kapitel 7.2 (3. th. Ox., 1,95 bzw. 1,91)
fast identisch. Die Schichtdickenabschdtzungen von Cap- und Oxidschicht passen nur zu-
sammen, wenn in der Capschicht N-Atome durch O-Atome ersetzt wurden um das Galli-
umoxid zu bilden.

Waéhrend der Oxidation der GaN-Oberflache stand kein Gallium fur die Bildung des
Oxids zur Verfigung auBer dem der vorpraparierten Oberflache. Diese war Ga-terminiert
und besal maximal die Ga-Adatome der (2x2)-Rekonstruktion (<1,5 ML Ga insgesamt).
Damit stand weniger Ga bereit als bei der von der von Dong et al. zur Berechnung (first-
principles total energy calculations) der Kristallmodelle verwendeten Oberflache mit einer
(1+1/6)-Oberflachenrekonstruktion, bei der >3 ML Ga zur Verfiigung standen. Die Modelle
fur die Oberflache mit Oxidschicht sind in Abb. 7.18 c) und d) abgebildet. Eine Atomanord-
nung wie im Modell in ¢) auf den Oberflachen der hier untersuchten Proben ist dennoch
denkbar, wenn man davon ausgeht, dass N-Atome bei der Oxidation aus der GaN-
Oberflachenschicht geldst und durch O-Atome ersetzt wurden. Die Autoren gehen davon
aus, dass dieser Mechanismus bei ihren Proben stattgefunden und zu der in d) dargestell-
ten Anordnung gefiihrt hat. Die hier untersuchten Proben scheinen zumindest diesen Me-
chanismus zu bestatigen.

Aufgrund der fur diese Oberflache vergleichsweise geringen zur Verfliigung stehenden
Datenmenge ist eine Absicherung des Ergebnisses lber mehrere Messungen und Anre-
gungsenergien nicht moglich, daher bleibt die Struktur der Oberflache hypothetisch.

Die Verschiebung der Emissionslinie des N 1s von ~0,5 eV (hv = 2984,3 eV) wird hier
nicht interpretiert, da sie nur bei diesem Spektrum auftrat — die Valenzbandemission, die
noch in Kapitel 7.3.4 diskutiert wird, zeigt dagegen nur eine Verschiebung von 0,1 eV.

7.3.2 Weitere Charakterisierung durch Photoemission

Die Ga 3d-Emission bei 80° Emissionswinkel zeigt die bekannten Anzeichen der thermi-
schen Oxidierung, siehe Abb. 7.19 a). Zwischen 22 eV und 26 eV ist ein Emissionsbeitrag
entstanden, der O 2s-Emissionen zugeordnet werden kann (orange Flache). Ga-X (20 -
22 eV, dunkelgraue Flache) ist vergréBert, wie man dies bei einem hdheren Sauerstoffanteil
an der Oberflache erwartet, das N 2s-Band (19 — 16 eV) hat sich stark verkleinert.
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Abb. 7.19: a) Ga 3d-Emission der Quantenfilmprobe nach thermischer Oxidierung bei 80° Emissionswinkel.
Anzeichen Oxidation zu Ga»O3 wie bei allen bisherigen Oberflidchen: O 2s-Band ist entstanden, Ga-X ist ver-
gréBert, Ga 3d-Schulter vorhanden, N 2s-Band stark verkleinert. b) bzw. ¢) O Ts-Emissionen aus 80°- bzw. 0°-
Messungen. O** liegt tiberwiegend an der Oberfliche, O* entspricht der Hauptkomponente O-Ga.

Das Sauerstoff-Rumpfniveau O 1s zeigt die gleiche Charakteristik wie bei den bislang
oxidierten Oberflachen: O** hat einen relativen Anteil von 17 % an der obersten Schicht
(identisch zu dem in Kapitel 7.2.2) und zeigt in tiefer reichenden Messungen einen geringe-
ren Anteil von 11 %, ist der Messung nach also eine Oberflachenkomponente. O* entspricht
der Hauptkomponente: O, das an Ga gebunden ist. Damit ist gezeigt, dass auch auf einer
Capschicht Gber einem InGaN-Quantenfilm eine Oxidschicht prapariert werden kann.

In Bezug auf den InGaN-Film ist festzustellen, dass bei der 80°-Emission flr
hv = 1486,7 eV Indium weder vor noch nach der Praparation in den Photoemissionsspek-
tren nachweisbar ist. Eine Messung bei normaler Emission zeigt auch keine Veranderung
der Intensitat der In 3d-Emission, wenn man die thermisch oxidierte und die dekontaminier-
te Oberflache vergleicht (siehe Abb. 7.18 a)). Demnach ist kein Indium aus dem Quantenfilm
in die Capschicht diffundiert.

Im Folgenden soll nun mit Hilfe der Photolumineszenz weiter untersucht werden, in-
wieweit die Praparation Auswirkungen die Struktur des Quantenfilms hat.

7.3.3 Optische Eigenschaften/PL-Messungen

Es wurden PL-Messungen von der praparierten Probe und einer Referenzprobe jeweils
vor und nach der thermischen Oxidierung durchgefiihrt. Die PL-Messungen vor der Oxidie-
rung stammen aus den von den Viertelwafern erstellten Mappings, die bereits in Kapitel 5.2
,Vorcharakterisierung mit Photolumineszenz-Spektroskopie” beschrieben sind. Die Spektren
aus diesen Messungen sind bei einer geringeren Anregungsleistungsdichte entstanden als
die nach der Praparation. Daher kdnnen sie nicht direkt mit den Spektren verglichen wer-
den, die aus Messungen nach der Préparation der Oberflachen stammen. Es kénnen nur die
Unterschiede in den Verdnderungen von Probe und Referenzprobe ausgewertet werden.
Die Referenzprobe wurde aus einem ahnlichen Wafer-Abschnitt eines anderen Wafer-
Viertels gewahlt, so dass die Proben sich in ihrer Lumineszenz-Charakteristik, also der Inten-
sitats- und Energieverteilung der Emissionspeaks, sehr ahneln. Abb. 7.20 a) bzw. b) zeigen je
vier Lumineszenz-Kurven der Probe bzw. der Referenzprobe, die vor der Praparation aufge-
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nommen wurden. Abb. 7.21 a) und b) zeigen die entsprechenden nach der Oxidierung auf-

genommenen Kurven.
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Abb. 7.20: Quantenfilm-Emission von je 4 Messpunkten der zu préparierenden Probe und einer
Referenzprobe, beide mit 5 nm Capschicht aus der Serie (c), vor der Prdparation. Die Emissionsintensitdten an
verschiedenen Positionen auf der Probenoberfliche unterscheiden sich deutlich, der Unterschied zwischen

Probe und Referenzprobe ist klein.
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Abb. 7.21: Quantenfilm-Emission derselben Bereiche nach der Prdparation. Die Emissionsintensitdt auf
verschiedenen Bereichen der Proben unterscheidet sich, der Unterschied von Probe zu Probe ist jedoch gréBer.

Aufgrund der manuellen Justage und weil die Viertelwafer nach der 1. Messung erst zu
Proben geschnitten wurden, liegen die Messpunkte vor und nach der Oxidation nur mit
einem Fehler von ca. £1 mm an denselben Probenstellen.Die einzige zweifelsfrei interpre-
tierbare GrofBe ist hier die Intensitat, die deutliche Unterschiede zeigt. Sie ist bei der ther-
misch oxidierten Probe a) wesentlich geringer als bei der Referenzprobe b), obwohl beide
vor der Praparation nur leicht unterschiedlich waren. Damit ist zumindest gezeigt, dass eine
Oxidierung dhnliche Auswirkungen auf den Quantenfilm hat wie die Praparation im Stick-
stoffplasma mit Galliumangebot: Die PL-Emission des Quantenfilms und also auch der
Quantenfilm selbst bleiben erhalten bei jedoch deutlich geringerer Emissionsintensitat.
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7.3.4 Elektrisches Oberflachenfeld/Valenzband

Anders als bei der thermischen Oxidierung der Oberflache des substratfreien Gallium-
nitrids war hier das Spektrum der Ausgangsoberflache nach der Ga-reichen Praparation
nicht bekannt und das VBM wird mit der im Stickstoffplasma getemperten Oberflache ver-
glichen. Die beobachtete Verschiebung betragt 0,1 eV.

80 |hv=1486,7 eV a)| b);
— NE —_
wv >
S 60t s
5 g
é 40+ %
£ £

20+ ¥ =

LAca? Eey=3:30 — 342 eV
0 I I I
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Abb. 7.22: a) Valenzbandemission bei hv=1486,7 eV der sauberen Oberfliche (hellblaue Kurve) und der
thermisch oxidierten (braune Kurve) b) VergréBerung des VBM, Intensitcit der Kurven normiert.

Es ergibt sich fir die thermisch oxidierte Oberflache eine Oberflaichenbandverbiegung
von Eosv = ~-0,1 eV, also eine leicht abwarts gerichtete OBV, und ein Oberflachenpotential
von ®p = ~0 eV.

7.4 Tabellarische Ubersicht der Ergebnisse:

Zur besseren Ubersicht sind die wichtigsten Ergebnisse hier tabellarisch aufgelistet:

Cap Serie Kap. Periodizitdt  Evem Eosv s d V-Pits  RMS /v
der Probe (eV) (eV) (eV) (nm) (108cm? (nm) Trépfchen (53°)
GaN a) 7.1 (2x2) 3,45 - - 0 0,32 0,1 nein 1,39
GaN a) 7.1 (3v3x3v3)R30° 3,75 - - 0,6 0,64 0,2 nein 1,98
GaN b) 7.2 (2x2) 352 -02 -01 0 90 0,6 nein 1,49
GaN b) 7.2 (3v3x3v3)R30° 3,60 -03 -02 06 140 0,7 nein 1,95
5nm() 7.3 - 3,30 0,0 0,1 0 3,0 0,6 nein -

S5nm(c) 7.3 (3Vv3x3V¥3)R30° 342 -0,1 0 0*/04 4,3 0,8 nein 1,94

* Die Schichtdicke 0 bezieht sich auf die mittels In 3d-Emission ermittelte Schichtdi-
ckenveranderung durch die Oxidationsreaktion.
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7.5 Zusammenfassung: Thermische Oxidierung von GaN

Es wurden 3 Arten von GaN-Oberflachen thermisch oxidiert: substratfreies GaN, GaN,
welches in der MOVPE auf Saphir gewachsen wurde und eine Probe GaN mit InGaN-
Quantenfilm unter einem 5 nm dickem GaN-Cap aus der Serie (). Alle Proben zeigten bei
LEED-Messungen eine (1x1)-Periodizitat im unpraparierten Zustand. Sie wurden vorprapa-
riert, indem sie erst im UHV und dann bei héheren Temperaturen im Stickstoffplasma ge-
tempert wurden. Am Ende der Stickstoffplasma-Praparation wurde fir 5 bis 10 min zusatz-
lich atomares Gallium angeboten. Nach dieser Vorpraparation zeigten die Oberflachen eine
(2x2)-Periodizitat, nur bei der Probe mit Quantenfilm wurde dies nicht gepruft. Als Haupt-
praparation erfolgte danach die Oxidierung bei ~800 °C in einer Sauerstoffplasmaat-
mosphare.

Bei allen Oberflichen bildeten sich die LEED-Reflexe einer (3V3x3V3)R30°-Periodizitat
nach der Oxidation aus. Die Beugungsbilder zeigten mit hoherer Qualitat der Probenober-
flache (geringere Oberflachenrauigkeit) nach ahnlichen Praparationsbedingungen klarere
Beugungsbilder und eine hohere Anzahl von Nebenreflexen. Es konnten Oxid-Schichtdicken
von bis zu ~0,6 nm nach etwa zweistindiger Oxidierung bestimmt werden. Die geringe
Dicke der Schicht kénnte nach den Erfahrungen von Wolter et al.? an der geringen Prépa-
rationstemperatur liegen: Sie beobachteten ein gesteigertes Wachstum von ~5 nm/h erst
ab Praparationstemperauren tber 900 °C.

Die Oxidschichten unterscheiden sich in ihrer Anbindung der Sauerstoffatome an die
Oberflache von an Luft und bei Raumtemperatur adsorbiertem Sauerstoff. Sie sind stabil an
Luft und lassen sich nach dem Wiedereinschleusen in die Vakuumkammer durch Tempern
im Vakuum teilweise vom an Luft adsorbierten Sauerstoff befreien. Die (3V3x3V3)R30°-
Oberflachenperiodizitat bleibt dabei erhalten, da es sich um keine Oberflachenrekonstrukti-
on handelt, sondern um eine stabile Oxidschicht. Durch die Praparation einer Quantenfilm-
Probe mit 5 nm Capschicht konnte gezeigt werden, dass die Dicke der bedeckenden Schicht
sich durch das Entstehen einer weniger als 1 nm dicken Oxidschicht nicht andert. Stattdes-
sen konnten Hinweise dafir gefunden werden, dass die oberflachennachsten N-Atome bei
der Oxidation durch O-Atome ersetzt werden. Diesen Mechanismus schlagen auch Dong et
al.”™® in einem ihrer zwei Modelle vor, mit denen sie die mégliche Anordnung der Oberfla-
chenatome oxidierter GaN-Oberflachen beschreiben. Eines davon ordnen sie der in LEED-
Bildern beobachteten Periodizitat zu (siehe Abb. 7.18 ¢)). Die hier untersuchten Oberflachen
weichen in zwei Punkten von den von Dong et al. gemachten Beobachtungen ab: 1. Die hier
gemachten LEED-Bilder zeigen eine leicht abweichende Anordnung der Nebenreflexe der
beobachteten (3V3x3V3)R30°-Periodizitit. 2. In den hier durchgefiihrten Messungen ist
eindeutig unter der galliumreichen Oberflachenschicht eine Galliumverarmung im Vergleich
zum GaN vor der Oxidierung festzustellen, die Dong et al. nicht beschreiben.

Fir die eindeutige Bestatigung oder das Widerlegen einer Ga-Terminierung wie im
Modell von Dong et al.”™® (Abb. 7.18 ¢)) ist die Oberflichensensitivitdt der XPS zu gering,
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diese Frage muss unbeantwortet bleiben. Die Messdaten weisen darauf hin, dass selbst bei
80°-Emission die Informationstiefe der Messung noch tber 1 nm betrdgt und man daher
die obersten beiden Atomlagen nicht separat betrachten kann. Die Untersuchung der O 1s-
Emission lasst auch zu, dass die Terminierung durch Sauerstoff erfolgt, denn es ist bei allen
Proben eine nicht verschwindende Oberflachenkomponente Sauerstoff (O**) zu finden.

Durch die Praparation bei Probentemperaturen um 800 °C werden in der Capschicht
vorhandene aber Giberwachsene V-Defekte freigelegt und die Oberflache der Proben aufge-
raut. Die RMS-Rauigkeit steigt dabei im Durchschnitt um 0,1 nm. Obwohl im Falle der
Quantenfilm-Probe die V-Defekte bis durch den Quantenfilm reichen, bleibt das enthaltene
Indium im Quantenfilm - es desorbiert nicht und diffundiert auch nicht in die Capschicht.
Allerdings verandert die Praparation den Quantenfilm derart, dass die PL-Intensitat stark
sinkt.

Obwohl sich die Qualitdt der Oberflachen und auch die des InGaN-Quantenfilms durch
die Praparation verschlechtert haben, ist mit den hier vorgenommenen Untersuchungen
folgendes eindeutig gezeigt worden:

1. Der Ino.11GaossN-Quantenfilm Idsst sich durch eine 5 nm diinne GaN-Capschicht so-
weit stabilisieren, dass er Praparationstemperaturen von 800 °C flr einen Zeitraum von
40 min standhalt, ohne dass Indium in die Capschicht diffundiert.

2. Die PL-Emission ist nach Praparationstemperaturen von tber 800 °C fir 40 min ver-
mindert, aber noch vorhanden. Uber eine Verschiebung der Emissionsenergie kann keine
Aussage getroffen werden.

3. Es lieBen sich dinne, kristalline Oxidschichten auf GaN und auf GaN-Capschichten
Uber vergrabenen Quantenfilmen bilden, deren Schichtdicke unter 1 nm betragt. Sie sind in
LEED-Bildern deutlich durch eine (3v3x3v3)R30°-Periodizitdt zu erkennen und sind stabil
gegeniiber Luftkontakt bei Standardbedingungen.
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8 Zusammenfassung

Die technologische Entwicklung der heutigen Zeit befasst sich zunehmend mit der
Kombination traditionell verwendeter Materialien mit organischen Verbindungen. Dadurch
ergeben sich eine Vielzahl neuer Anwendungsgebiete und oft einfachere und kostengtinsti-
ge Bauelemente.

In dieser Arbeit wurde untersucht, wie sich das bereits in der Halbleitertechnologie weit
verbreitete Materialsystem InGaN und insbesondere auf Saphir gewachsene GaN-Kristalle
mit einem 3 nm dicken Ino11GaossN-Quantenfilm und GaN-Capschichten von 1 bis 10 nm
Dicke fur das Aufbringen von organischen Molekiilen fiir sensorische Anwendungen gezielt
vorbereiten und strukturieren lassen. Das Sensor-Konzept ist hierbei, eine Reaktion organi-
scher Oberflaichenmolekiile auf Umgebungsveranderungen an den Quantenfilm zu Ubertra-
gen, dessen Photolumineszenzeigenschaften dadurch verdndert werden. Fir den Informa-
tionstibertrag ist es notwendig, dass die GaN-Schicht tGber dem Quantenfilm so diinn ist,
dass die Wellenfunktionen der organischen Molekiile mit denen der Teilchen des Quanten-
films Uberlappen, wenige bis unter 1 nm. Die nétige Oberflachenpraparation erfolgt im Ult-
rahochvakuum bei Temperaturen bis 800 °C. Diese Arbeit kann die Frage, ob die duBerst
temperaturempfindlichen InGaN-Quantenfilme die Praparation berstehen und das Kon-
zept sich prinzipiell realisieren lasst, positiv beantworten.

Es konnte in dieser Arbeit gezeigt werden, dass InGaN-Quantenfilme mit ultra-diinnen
GaN-Capschichten von 1 bis 10 nm eine Praparation dieser Capschichten bis 800 °C im
Sauerstoff- bzw. Stickstoffplasma und das Aufwachsen weiterer diinner GaN-Schichten
Uberstehen, ohne dass Indium aus dem Quantenfilm in die Capschicht diffundiert. Alle
Quantenfilmproben zeigten auch nach der Prdparation Photolumineszenz, die allerdings
durch die praparationsbedingten Veranderungen des Materials deutlich verringert war. Dies
lasst jedoch eine Verwendung der Quantenfilme im angestrebten Sensorkonzept immer
noch zu. Die Voraussetzung fir die Umsetzung des Sensorkonzepts, der Erhalt des Quan-
tenfilms wahrend und nach der Praparation, ist mit den Ergebnissen dieser Arbeit als erfillt
nachgewiesen. Auf den Oberflachen lieBen sich verschiedene Oberflachenrekonstruktionen
praparieren, die auch das gezielte Aufbringen von organischen Molekilen ermdglichen. Da
die préparierten Oberflaichen aufgeraut sind gegenliber dem Ausgangsmaterial, besteht
noch Optimierungsbedarf bei der Praparation.
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In dieser Arbeit konnte auch eine weniger als 1 nm diinne, kristalline Galliumoxid-
schicht auf GaN hergestellt und untersucht werden. Eine dhnliche Oberflache wurde bereits
von den Autoren Dong et al. prapariert und diskutiert. Fiir die in dieser Arbeit beobachtete
Oxidschicht konnte jedoch ein leicht anderer Aufbau nachgewiesen werden als fir die
Oberflache von Dong et al.

Es konnte auBerdem erstmals gezeigt werden, dass ein so diinner Galliumoxidfilm auch
auf einer 5 nm diinnen GaN-Capschicht prapariert werden kann, ohne den darunter liegen-
den Quantenfilm zu zerstoren. Dabei wird keine Schicht aufgewachsen, sondern die obers-
ten Atomlagen der vorhandenen Capschicht umstrukturiert. Die Oxidierung des Materials
fuhrte auch hier, wie bei der Praparation von GaN-bedeckten InGaN-Quantenfilmen mit
GaN-Schichtwachstum, zu einer erhéhten Oberflachenrauigkeit und zu einer Verringerung
der PL-Intensitat des Quantenfilms. Jedoch lieB sich dadurch zeigen, dass man die Oberfla-
che Uber dem Quantenfilm auch starker verandern kann als durch eine Oberflachenrekon-
struktion oder dem Verstarken der Capschicht, und dass die Kombination von GaN mit sei-
nem transparenten, halbleitenden Oxid (TSO) Ga20s. auch auf derartige, ultradiinne Quan-
tenfilmstrukturen erweiterbar ist.



145

9 Literaturverzeichnis

10.

11.

12.

13.

14.

15.

McLaughlin, D. V. P. & Pearce, J. M. Progress in Indium Gallium Nitride Materials for
Solar Photovoltaic Energy Conversion. Metall. Mater. Trans. A 44, 1947-1954 (2013).

Hsu, L.-H. et al. Enhanced photocurrent of a nitride-based photodetector with InN
dot-like structures. Opt. Mater. Express 4, 2565 (2014).

El Gmili, Y. et al. Multilayered InGaN/GaN structure vs. single InGaN layer for solar
cell applications: A comparative study. Acta Mater. 61, 6587-6596 (2013).

Podolska, A. et al Biocompatibility of semiconducting AlGaN/GaN material with
living cells. Sensors Actuators, B Chem. 169, 401-406 (2012).

Cimalla, I. et al AlGaN/GaN biosensor-effect of device processing steps on the
surface properties and biocompatibility. Sensors Actuators, B Chem. 123, 740-748
(2007).

Alvi, N. ul H. et al. An InN/InGaN quantum dot electrochemical biosensor for clinical
diagnosis. Sensors (Basel). 13, 13917-13927 (2013).

Jewett, S. A, Makowski, M. S., Andrews, B., Manfra, M. J. & lvanisevic, A. Gallium
nitride is biocompatible and non-toxic before and after functionalization with
peptides. Acta Biomater. 8, 728-733 (2012).

Hofstetter, M. et al. In vitro bio-functionality of gallium nitride sensors for radiation
biophysics. Biochem. Biophys. Res. Commun. 424, 348-353 (2012).

Riele, L. et al. Reconstruction dependent growth of lead phthalocyanine layers on
GaAs(001) surfaces. Phys. Rev. B 84, 205317 (2011).

Salomon, E., Angot, T., Papageorgiou, N. & Layet, J.-M. Self-assembled monolayer of
tin-phthalocyanine on InSb(001)-(4x2)/c(8x2). Surf. Sci. 596, 74-81 (2005).

Bruhn, T., Fimland, B.-O. & Vogt, P. Electrophilic surface sites as precondition for the
chemisorption of pyrrole on GaAs(001) surfaces. J. Chem. Phys. 142, (2015).

Yeh, D.-M., Chen, C.-Y,, Lu, Y.-C, Huang, C.-F. & Yang, C. C. Formation of various
metal nanostructures with thermal annealing to control the effective coupling energy

between a surface plasmon and an InGaN/GaN quantum well. Nanotechnology 18,
265402 (2007).

Itskos, G. et al. Efficient dipole-dipole coupling of Mott-Wannier and Frenkel excitons
in (Ga,In)N quantum well/polyfluorene semiconductor heterostructures. Phys. Rev. B
- Condens. Matter Mater. Phys. 76, 1-7 (2007).

King, P. D. C. et al. Band gap, electronic structure, and surface electron accumulation
of cubic and rhombohedral In203. Phys. Rev. B - Condens. Matter Mater. Phys. 79, 1-
10 (2009).

Bierwagen, O. Indium oxide—a transparent, wide-band gap semiconductor for
(opto)electronic applications. Semicond. Sci. Technol. 30, 24001 (2015).



146

9 Literaturverzeichnis

16.

17.

18.

19.

20.

21.

22.

23.

24.

25.

26.

27.

28.

29.

30.

31.

32.

33.

34.

35.

Kurz, A. Neue transparente, elektrisch leitfahige Schichten, hergestellt durch nass-
chemische Verfahren. (Dissertation, Universitat des Saarlandes, 2006).

Samedov, K. Synthese und Charakterisierung von molekularen Precursoren fiir die
Herstellung von diinnen transparenten halbleitenden Oxidschichten und deren
Anwendung flir Diinnschichttransistoren (TFTs). (Dissertation, Technische Universitat
Berlin, 2011). http://dx.doi.org/10.14279/depositonce-2780

Ueda, N. & Hosono, H. Anisotropy of electrical and optical properties in f-Ga203
single crystals. Appl. Phys. Lett. 71, (1998).

Wu, J. et al. Small band gap bowing in In1-xGaxN alloys. Appl. Phys. Lett. 80, 1-12
(2002).

Caro Bayo, M. A. Theory of elasticity and electric polarization effects in the group-IiI
nitrides.  (PhD  Thesis, University  College  Cork,  2013). License:
https://creativecommons.org/licenses/by-nc-nd/3.0/

C. J. Sun et al. Thermal stability of GaN thin films grown on (0001) Al203, (0112)
Al203 and (0001)Si 6H-SiC substrates. J. Appl. Phys. 76, 236 (1994).

Sasaki, T. & Zembutsu, S. Substrate-orientation dependence of GaN single-crystal
films grown by metalorganic vapor-phase epitaxy. J. Appl. Phys. 61, 2533 (1987).

Schmidt, W. G. lll - V compound semiconductor (001) surfaces. Appl. Phys. A 75, 89—
99 (2002).

Feenstra, R. M., Chen, H. Ramachandran, V. Smith, A. R. & Greve, D. W.
Reconstructions of GaN and InGaN surfaces. Appl. Surf. Sci. 166, 165-172 (2000).

Smith, A. R, Feenstra, R. M., Greve, D. W., Neugebauer, J. & Northrup, J. E.
Reconstructions of the GaN 0001\ Surface. Phys. Rev. Lett. 79, 3934-3937 (1997).

Ambacher, O. et al. Thermal stability and desorption of Group Il nitrides prepared by
metal organic chemical vapor deposition. J. Vac. Sci. Technol. B 14, 3532 (1996).

Friedrich, C. et al. Preparation and atomic structure of reconstructed (0001) InGaN
surfaces. J. Appl. Phys. 112, 33509 (2012).

Sakuta, H., Kawano, Y., Yamanaka, Y., Kurai, S. & Taguchi, T. Diffusion of In atoms in
InGaN ultra-thin films during post-growth thermal annealing by high-resolution
Rutherford back-scattering spectrometry. Phys. Status Solidi C Conf. 2, 2407-2410
(2005).

Levinshtein, M. E., Rumyantsev, S. L. & Shur, M. Properties of advanced semiconductor
materials: GaN, AIN, InN, BN, SiC, SiGe. (Wiley, 2001).

Leszczynski, M. et al. Thermal expansion of gallium nitride. J. Appl. Phys. 76, 4909-
4911 (1994).

Hangleiter, A. Optical properties of nitride heterostructures. Phys. Status Solidi C
Conf. 0, 1816-1834 (2003).

Kim, M. H. et al. Origin of efficiency droop in GaN-based light-emitting diodes. Appl.
Phys. Lett. 91, (2007).

Thomsen, M., Jonen, H. Rossow, U. & Hangleiter, A. Effects of spontaneous
polarization on GalnN/GaN quantum well structures. J. Appl Phys. 109, 123710
(2011).

Rais-Zadeh, M. et al Gallium nitride as an electromechanical material. J
Microelectromechanical Syst. 23, 1252-1271 (2014).

Rau, B. Spontane und stimulierte Emission von (Al, In, Ga) N-Halbleitern -


http://dx.doi.org/10.14279/depositonce-2780

9 Literaturverzeichnis 147

36.

37.

38.

39.

40.

41.

42.

43.

44,

45.

46.

47.

48.

49.

50.
51.

52.

53.

54.

Untersuchungen von konventionellen Heterostrukturen und einer neuartigen
‘feldfreien’ Struktur. (Dissertation, Humboldt-Universitat zu Berlin, 2003).

Ueda, N. Hosono, H., Waseda, R. & Kawazoe, H. Synthesis and control of
conductivity of ultraviolet transmitting $-Ga203 single crystals. Appl. Phys. Lett. 70,
3561-3563 (1997).

Midller, S. Schottky-Kontakte auf Zinkoxid- und [-Galliumoxid-Dinnfilmen:
Barrierenformation, elektrische Eigenschaften und Temperaturstabilitat. (Dissertation,
Universitat Leipzig, 2016).

Tippins, H. H. Optical Absorption and Photoconductivity in the Band Edge of Beta-
Ga203. Phys. Rev. 140, A316-A319 (1965).

Maeng, W. J., Choi, D.-W., Park, J. & Park, J.-S. Indium oxide thin film prepared by low
temperature atomic layer deposition using liquid precursors and ozone oxidant. J.
Alloys Compd. 649, 216-221 (2015).

Lorenz, M. R, Woods, J. F. & Gambino, R. J. Some Electrical Properties of the
Semiconductor B-Ga203. J. Phys. Chem. Solids 28, 403-404 (1967).

Kokubun, Y., Miura, K., Endo, F. & Nakagomi, S. Sol-gel prepared $-Ga203 thin films
for ultraviolet photodetectors. Appl. Phys. Lett. 90, 1-4 (2007).

Hosono, H. Recent progress in transparent oxide semiconductors: Materials and
device application. Thin Solid Films 515, 6000-6014 (2007).

Lin, C. F,, Chen, K. T. & Huang, K. P. Blue Light-Emitting Diodes With an Embedded
Native Gallium Oxide Pattern Structure. IEEE Electron Device Lett. 31, 1431-1433
(2010).

Kim, H. Park, S.-J. & Hwang, H. Thermally oxidized GaN film for use as gate
insulators. J. Vac. Sci. Technol. B Microelectron. Nanom. Struct. 19, 579 (2001).

Higashiwaki, M., Sasaki, K., Kuramata, A., Masui, T. & Yamakoshi, S. Gallium oxide
(Ga203) metal-semiconductor field-effect transistors on single-crystal-3-Ga203
(010) substrates. Appl. Phys. Lett. 100, 1-4 (2012).

Shimamura, K. et al Epitaxial Growth of GaN on (100) B-Ga203 Substrates by
Metalorganic Vapor Phase Epitaxy. Jpn. J. Appl. Phys. 44, L7-L8 (2005).

Lee, C., Chen, H. & Lee, H. Metal — oxide — semiconductor devices using Ga 2 O 3
dielectrics on n -type GaN. 82, 4304-4306 (2003).

Navarro-Quezada, A. et al. Surface properties of annealed semiconducting f-Ga203
(100) single crystals for epitaxy. Appl. Surf. Sci. 349, 368-373 (2015).

Momma, K. & lzumi, F. VESTA: a Three-Dimensional Visualization System for
electronic and structural Analysis. J. Appl. Crystallogr. 44, 1272-1276 (2011).

Geller, S. Crystal Structure of -Ga203. J. Chem. Phys. 33, 676-684 (1960).

He, H. et al First-principles study of the structural, electronic, and optical properties
of Ga203 in its monoclinic and hexagonal phases. Phys. Rev. B 74, 1-8 (2006).

Bermudez, V. M. M. The structure of low-index surfaces of p-Ga203. Chem. Phys.
323, 193-203 (2005).

Morales, E. H., He, Y., Vinnichenko, M., Delley, B. & Diebold, U. Surface structure of
Sn-doped in203 (111) thin films by STM. New J. Phys. 10, 125030 (2008).

Marezio, M. Refinement of the crystal structure of In 2 O 3 at two wavelengths. Acta
Crystallogr. 20, 723 (1966).



148 9 Literaturverzeichnis

55. DACHS, H. Die Kristallstruktur des Bixbyits (Fe, Mn)203 . Zeitschrift fiir Krist. - Cryst.
Mater. 107, 370 (1956).

56. Hamberg, I, Granqvist, C. G., Berggren, K. F., Sernelius, B. E. & Engstr??m, L. Band-
gap widening in heavily Sn-doped In203. Phys. Rev. B 30, 3240-3249 (1984).

57.  Weiher, R. L. & Ley, R. P. Optical properties of indium oxide. J. Appl. Phys. 37, 299-
302 (1966).

58.  Christou, V. et al. High resolution x-ray photoemission study of plasma oxidation of
indium-tin—oxide thin film surfaces. J. Appl. Phys. 88, 5180-5187 (2000).

59.  Wejtens, C. H. L. & Van Loon, P. a. C. Influence of annealing on the optical properties
of indium tin oxide. Thin Solid Films 196, 1-10 (1991).

60.  Dounia, R, Kadiri, A. & Addou, M. Etude des propriétés électrooptiques et modéle de
bandes de In203 en couches minces. J. Chim. Phys. 89, 2091-2106 (1992).

61. BENOY, M. D. & PRADEEP, B. Preparation and characterization of indium oxide
(In203) films by activated reactive evaporation. Bull. Mater. Sci. 20, 1029-1038 (1997).

62.  Miskys, C. R, Kelly, M. K, Ambacher, O. & Stutzmann, M. Freestanding GaN-
substrates and devices. Phys. Status Solidi C Conf. 0, 1627-1650 (2003).

63.  Kelly, M. K. Large free-standing GaN substrates by hydride vapor phase epitaxy and
laser-induced liftoff. Jpn. J. Appl. Phys. 38, L217-L219 (1999).

64.  Park, S.S., Park, .-W. & Choh, S. H. Free-Standing GaN Substrates by Hydride Vapor
Phase Epitaxy. Jpn. J. Appl. Phys. 39, L1141-L1142 (2000).

65. Bergmann, L, Niedrig, H. & Eichler, H. J. Optik: Wellen- und Teilchenoptik. (de
Gruyter, 2004).

66. SPM modi und Messmethoden. Semilab Germany GmbH (2015). Available at:
http://dme-spm.de/spmmodi.html. (Accessed: 21st June 2017)

67. Davidson, J. A. et al. Photoluminescence studies of InGaN / GaN multi-quantum
wells. Semicond. Sci. Technol. 15, 497-505 (2000).

68. Ibach, H. & Luth, H. Festkérperphysik - Einfiihrung in die Grundlagen. (Springer;
Auflage: 7, 2009). doi:10.1007/978-3-540-85795-2

69. Seah, M. P. P. & Dench, W. A. A. Quantitative electron spectroscopy of surfaces: A
standard data base for electron inelastic mean free paths in solids. Surf. Interface
Anal 1, 2-11 (1979).

70.  Smith, A. R, Feenstra, R, Greve, D. W. Neugebauer, J. & Northrup, J. E.
Reconstructions of the GaN (0001) Surface. Phys. Rev. Lett. 79, 3934-3937 (1997).

71. Hermann, K. & Van Hove, M. A. LEEDpat42. (2015).

72.  Patterson, A. L. A Fourier Series Method for the Determination of the Components of
Interatomic Distances in Crystals. Phys. Rev. 46, 372-376 (1934).

73.  SPECS. User Manual for the PHOIBOS Hemispherical Energy Analyzer Series. 88
(2006).

74.  Damascelli, A, Hussain, Z. & Shen, Z. Angle-resolved photoemission studies of the
cuprate superconductors. Rev. Mod. Phys. 75, 473-541 (2003).

75.  Hifner, S. Photoelectron Spectroscopy - Principles and Applications. (2003).
doi:10.1007/978-3-662-09280-4

76.  Specs GmbH. High Energy XPS Using a Ag La Source - Technical Information. (2009).



9 Literaturverzeichnis 149

77.

78.

79.

80.

81.

82.

83.

84.

85.

86.

87.

88.

89.

90.

91.

92.

93.

94.

Krawczyk, M. Zommer, L., Jablonski, A, Grzegory, I. & Bockowski, M. Energy
dependence of electron inelastic mean free paths in bulk GaN crystals. Surf. Sci. 566~
568, 1234-1239 (2004).

Jablonski, A. The electron attenuation length revisited. Surf. Sci. Rep. 47, 33-91
(2002).

Powell, C. J. & Jablonski, A. The NIST Electron Effective-Attenuation-Length
Database. J. Surf. Anal. 9, 322-325 (2002).

Werner, W. S. M. Electron transport in solids for quantitative surface analysis. Surf.
Interface Anal 31, 141-176 (2001).

Melorose, J., Perroy, R. & Careas, S. Springer Handbook of Materials Measurement
Methods. Statewide Agricultural Land Use Baseline 2015 (Springer Berlin Heidelberg,
2006). doi:10.1007/978-3-540-30300-8

Alamé, S. Surface Properties of Clean and Adsorbate-Terminated In(Ga)N Layers.
(Diplomarbeit, Technische Universitat Berlin, 2012).

Pauc, N., Phillips, M. R, Aimez, V. & Drouin, D. Carrier diffusion processes near
threading dislocations in GaN and GaN:Si characterized by low voltage
cathodoluminescence. Superlattices Microstruct. 40, 557-561 (2006).

Evoy, S., Craighead, H. G. Keller, S, Mishra, U. K. & DenBaars, S. P. Scanning
tunneling microscope-induced luminescence of GaN at threading dislocations. J. Vac.
Sci. Technol. B Microelectron. Nanom. Struct. 17, 29 (1999).

Necas, D. & Klapetek, P. Gwyddion: An open-source software for SPM data analysis.
Cent. Eur. J. Phys. 10, 181-188 (2012).

Rawn, C. J. & Chaudhuri, J. Lattice Parameters of Gallium Nitride at high
Temperatures and Resulting Epitaxial Misfits with Alumina and Silicon Carbide
Substrates. Denver X-ray Conf. Appl. X-ray Anal. 43, 338 (2009).

Holec, D. et al. Equilibrium critical thickness for misfit dislocations in lll-nitrides. J.
Appl. Phys. 104, (2008).

Moseley, M. et al. Electrical current leakage and open-core threading dislocations in
AlGaN-based deep ultraviolet light-emitting diodes. J. Appl. Phys. 53104, 53104
(2014).

Kim, J. et al. Influence of V-pits on the efficiency droop in InGaN/GaN quantum wells.
Opt. Express 22, A857 (2014).

Sharma, N. Thomas, P. Tricker, D. & Humphreys, C. Chemical mapping and
formation of V-defects in InGaN multiple quantum wells. Appl. Phys. Lett. 77, 1274~
1276 (2000).

Cho, H. K, Lee, J. Y., Yang, G. M. & Kim, C. S. Formation mechanism of V defects in
the InGaN/GaN multiple quantum wells grown on GaN layers with low threading
dislocation density. Appl. Phys. Lett. 79, 215-217 (2001).

Wu, X. . et al. Dislocation generation in GaN heteroepitaxy. J. Cryst. Growth 189-190,
231-243 (1998).

Lester, S. D., Ponce, F. A, Craford, M. G., Steigerwald, D. A. & Lester, S. D. High
dislocation densities in high efficiency GaN - based light - emitting diodes High
dislocation densities in high efficiency GaN-based light-emitting diodes. Appl. Phys.
Lett. 66, 1249-1251 (1995).

Nakamura, S. The roles of structural imperfections in InGaN-Based blue light-
emitting diodes and laser diodes. Science (80-. ). 281, 956-961 (1998).



150

9 Literaturverzeichnis

95.

96.

97.

98.

99.

100.

101.

102.

103.

104.

105.

106.

107.

108.

109.

110.

111.

112.

113.

Rosner, S. J,, Carr, E. C, Ludowise, M. J., Girolami, G. & Erikson, H. I. Correlation of
cathodoluminescence inhomogeneity with microstructural defects in epitaxial GaN
grown by metalorganic chemical-vapor deposition. Appl. Phys. Lett. 70, 420-422
(1997).

Sheen, M. H, Kim, S. D., Lee, J. H, Shim, J. I. & Kim, Y. W. V-pits as Barriers to
Diffusion of Carriers in InGaN/GaN Quantum Wells. J. Electron. Mater. 44, 4134-4138
(2015).

Chang, C. Y., Li, H, Shih, Y. T. & Lu, T. C. Manipulation of nanoscale V-pits to optimize
internal quantum efficiency of InGaN multiple quantum wells. Appl. Phys. Lett. 106,
(2015).

Moram, M. A. & Vickers, M. E. X-ray diffraction of Ill-nitrides. Reports Prog. Phys. 72,
36502 (2009).

Southern-Holland, R., Halsall, M., Wang, T. & Gong, Y. Power density dependent
photoluminescence spectroscopy and Raman mapping of semi-polar and polar
InGaN/GaN multiple quantum well samples. Phys. Status Solidi Curr. Top. Solid State
Phys. 13, 274-277 (2016).

Kuokstis, E. et al Two mechanisms of blueshift of edge emission in InGaN-based
epilayers and multiple quantum wells. Appl. Phys. Lett. 80, 977-979 (2002).

Langer, T. et al. Origin of the ‘green gap’: Increasing nonradiative recombination in
indium-rich GalnN/GaN quantum well structures. Phys. Status Solidi 8, 2170-2172
(2011).

Reshchikov, M. A. & Morkog, H. Luminescence properties of defects in GaN. J. Appl.
Phys. 97, 1-95 (2005).

Lee, S. et al. Electronic structures of GaN edge dislocations. Phys. Rev. B 61, 16033-
16039 (2000).

Demchenko, D. O., Diallo, I. C. & Reshchikov, M. a. Yellow luminescence of gallium
nitride generated by carbon defect complexes. Phys. Rev. Lett. 110, 1-5 (2013).

Cahill, D. G, Lee, S.-M. & Selinder, T. I. Thermal conductivity of kappa-Al203 and
alpha -Al203 wear-resistant coatings. J. App 83, 5783 (1998).

Ho, Y. C, Powell, R. W. & Liley, P. E. Thermal Conductivity of the Elements: A
Comprehensive Review. J. Phys. Chem. Ref. Data 3, 810 (1974).

Shibata, H. et al. High Thermal Conductivity of Gallium Nitride (GaN) Crystals Grown
by HVPE Process. Mater. Trans. 48, 2782-2786 (2007).

Gangopadhyay, S. et al. Surface oxidation of GaN(0001): Nitrogen plasma-assisted
cleaning for ultrahigh vacuum applications. J. Vac. Sci. Technol. A Vacuum, Surfaces,
Film. 32, 51401 (2014).

Bermudez, V. Kaplan, R, Khan, M. & Kuznia, J. Growth of thin Ni films on GaN
(0001)-(1x 1). Phys. Rev. B 48, 2436-2444 (1993).

Schulz, C. et al. Cleaning of GaN(2"110) surfaces. J. Vac. Sci. Technol. A Vacuum,
Surfaces, Film. 29, 11013 (2011).

Geller, R. (Richard). Electron cyclotron resonance ion sources and ECR plasmas.
(Institute of Physics Pub, 1996).

Scofield, J. H. Theoretical Photoionization Cross Sections from 1 to 1500 keV. 257,
(1973).

Gutt, R. et al. Electronic structure of gan(0001)-2x2 thin films grown by PAMBE. Phys.
Status Solidi - Rapid Res. Lett. 2, 212-214 (2008).



9 Literaturverzeichnis 151

114.

115.

116.

117.

118.

119.

120.

121.

122.

123.

124.

125.

126.

127.

128.

129.

130.

131.

132.

Smith, A. R. et al. GaN(0001) surface structures studied using scanning tunneling
microscopy and first-principles total energy calculations. Surf. Sci. 423, 70-84 (1999).

Bermudez, V. M. The fundamental surface science of wurtzite gallium nitride. Surf.
Sci. Rep. 72, 147-315 (2017).

Morkog, H. Handbook of nitride semiconductors and devices, Materials Properties,
Physics and Growth. 1, (John Wiley & Sons, 2009).

Azuma, Y. et al. Improved measurement results for the Avogadro constant using a
28Si-enriched crystal. Metrologia 52, 360-75 (2015).

Kuo, C. T. et al. Natural band alignments of InN/GaN/AIN nanorod heterojunctions.
Appl. Phys. Lett. 99, (2011).

Himmerlich, M. Surface characterization of indium compounds as functional layers
for (opto) electronic and sensoric applications. (Dissertation, Technische Universitat
[Imenau, 2008).

Beach, R. A, Piquette, E. C. & McGill, T. C. XPS study of oxygen adsorption on (3x3)
reconstructed MBE grown GaN surfaces. MRS Internet J. Nitride Semicond. Res. 4, art.
no.-G6.26 (1999).

Himmerlich, M. et al GaN(0001) surface states: Experimental and theoretical
fingerprints to identify surface reconstructions. Phys. Rev. B - Condens. Matter Mater.
Phys. 88, 1-7 (2013).

Wolter, S. D. et al. X-ray photoelectron spectroscopy and x-ray diffraction study of
the thermal oxide on gallium nitride. Appl. Phys. Lett. 70, 2156 (1997).

Steinhoff, G. Group llI-Nitrides for Bio- and Electrochemical Sensors. (Dissertation,
Technische Universitat Miinchen, 2008).

Duan, T. L, Pan, J. S. & Ang, D. S. Investigation of surface band bending of Ga-face
GaN by angle-resolved X-ray photoelectron spectroscopy. ECS J. Solid State Sci
Technol. 5, 1-5 (2016).

Shiozaki, N., Sato, T. & Hashizume, T. Formation of thin native oxide layer on n-GaN
by electrochemical process in mixed solution with glycol and water. Japanese J. Appl.
Physics, Part 1 Regul. Pap. Short Notes Rev. Pap. 46, 1471-1473 (2007).

Hedman, J. & Martensson, N. Gallium Nitride Studied by Electron Spectroscopy.
Phys. Scr. 22, 176 (1980).

Lambrecht, W. R. L. et al X-ray photoelectron spectroscopy and theory of the
valence band and semicore Ga 3d states in GaN. Phys. Rev. B 50, 14155-14160
(1994).

Cobet, C. Linear optical properties of Ill-nitride semiconductors between 3 and 30
eV. (2005).

King, P. D. C. et al. Valence band density of states of zinc-blende and wurtzite InN
from x-ray photoemission spectroscopy and first-principles calculations. Phys. Rev. B
77, 115213 (2008).

Navarro-Quezada, A. et al Near valence-band electronic properties of
semiconducting B-Ga203 (100) single crystals. Phys. Rev. B 92, 195306 (2015).

Ryan, P. et al. Band-gap evolution, hybridization, and thermal stability of InxGa1-xN
alloys measured by soft X-ray emission and absorption. Phys. Rev. B 65, 205201
(2002).

Esser, N. et al. VUV-ellipsometry on GaN: Probing conduction band properties by
core level excitations. Phys. Status Solidi Basic Res. 242, 2601-2609 (2005).



152

9 Literaturverzeichnis

133.

134.

135.

136.

137.

138.

139.

140.

141.

142.

143.

144.

145.

146.

147.

148.

149.

150.

151.

Plucinski, L. et al Photoemission study of sulfur and oxygen adsorption on
GaN(000T). Surf. Sci. 600, 116-123 (2006).

Hung, W. H., Hsieh, J. T., Hwang, H. L., Hwang, H. Y. & Chang, C. C. Surface etching of
InP(100) by chlorine. Surf. Sci. 418, 46-54 (1998).

Wang, K., Reeber, R. R, Wang, K. & Reeber, R. R. Thermal expansion and elastic
properties of InN. Appl. Phys. Lett. 79, 1602-1604 (2001).

Parker, C. A. et al. Determination of the critical layer thickness in the InGaN/GaN
heterostructures. Appl. Phys. Lett. 75, 2776-2778 (1999).

Son, K. S. et al. Formation of V-shaped pits in GaN thin films grown on high
temperature GaN. J. Cryst. Growth 261, 50-54 (2004).

Wu, X. H. et al. Structural origin of V-defects and correlation with localized excitonic
centers in INnGaN/GaN multiple quantum wells. Appl. Phys. Lett. 692, 14-17 (2003).

Wang, T., Nakagawa, D. Wang, J., Sugahara, T. & Sakai, S. Photoluminescence
investigation of InGaN/GaN single quantum well and multiple quantum wells. Appl.
Phys. Lett. 73, 3571 (1998).

Kuroda, T. & Tackeuchi, A. Influence of free carrier screening on the luminescence
energy shift and carrier lifetime of InGaN quantum wells. J. Appl. Phys. 92, 3071
(2002).

Chichibu, Sh. F. et al Comparison of Optical Properties of GaN/AlGaN and
InGaN/AlGaN Single Quantum Wells. Jpn. J. Appl. Phys. 39, 2417-2424 (2000).

Antonides, E., Janse, E. C. & Sawatzky, G. A. LMM Auger spectra of Cu, Zn, Ga, and
Ge. |. Transition probabilities, term splittings, and effective Coulomb interaction.
Phys. Rev. B 15, 1669-1679 (1977).

Specs GmbH. PHOIBOS Hemispherical Energy Analyzer Series - Manual Version 3.1.
(2008).

Hellman, E. S. Preparation of stoichiometric GaN(0001)-1x1: an XPS study. MRS
Internet J. Nitride Semicond. Res. 9, 1-10 (2004).

Falta, J. et al. Cleaning and growth morphology of GaN and InGaN surfaces. Phys.
Status Solidi 248, 1800-1809 (2011).

Hattori, A. N., Endo, K., Hattori, K. & Daimon, H. Surface treatments toward obtaining
clean GaN(0001) from commercial hydride vapor phase epitaxy and metal-organic
chemical vapor deposition substrates in ultrahigh vacuum. Appl. Surf. Sci. 256, 4745-
4756 (2010).

Kumar, M., Kumar, A, Thapa, S. B., Christiansen, S. & Singh, R. XPS study of triangular
GaN nano/micro-needles grown by MOCVD technique. Mater. Sci. Eng. B Solid-State
Mater. Adv. Technol. 186, 89-93 (2014).

Smith, A. R. et al. Reconstructions of GaN(0001) and (0001) surfaces: Ga-rich metallic
structures. J. Vac. Sci. Technol. B Microelectron. Nanom. Struct. 16, 2242—-2249 (1998).

Veal, T. D. et al Transition from electron accumulation to depletion at InGaN
surfaces. Appl. Phys. Lett. 89, 202110 (2006).

Orsal, G. et al. Bandgap energy bowing parameter of strained and relaxed InGaN
layers. Opt. Mater. Express 4, 1030 (2014).

Skuridina, D. et al. Polarity determination of polar and semipolar (1122) InN and GaN
layers by valence band photoemission spectroscopy. J. Appl Phys. 114, 173503
(2013).



9 Literaturverzeichnis 153

152.

153.

154.

155.

156.

157.

158.

159.

160.

161.

162.

163.

164.
165.

166.

Smith, A. R, Feenstra, R. M., Greve, D. W., Neugebauer, J. & Northrup, J. E. Scanning
tunneling microscopy of the GaN (00071) surface. Appl. Phys. A Mater. Sci. Process. 66,
947-951 (1998).

Alamé, S. et al Preparation and structure of ultra-thin GaN (0001) layers on
In0.11Ga0.89N-single quantum wells. Mater. Sci. Semicond. Process. 55, 7-11 (2016).

Groh, R, Gerey, G., Bartha, L. & Pankove, J. I. On the thermal decomposition of GaN
in vacuum. Phys. Status Solidi 26, 353-357 (1974).

Thaler, G. T., Koleske, D. D., Lee, S. R, Bogart, K. H. A. & Crawford, M. H. Thermal
stability of thin InGaN films on GaN. J. Cryst. Growth 312, 1817-1822 (2010).

Skuridina, D. Structure and preparation of polar and semipolar InN surfaces. (Disser-
tation, Technische Universitat Berlin, 2014). http://dx.doi.org/10.14279/depositonce-
4126

Eisenhardt, A, Himmerlich, M. & Krischok, S. Characterization of as-grown and
adsorbate-covered N-polar InN surfaces using in situ photoelectron spectroscopy.
Phys. Status Solidi Appl. Mater. Sci. 209, 45-49 (2012).

Dong, Y., Feenstra, R. M. & Northrup, J. E. Oxidized GaN (0001) Surfaces studied by
Scanning Tunneling Microscopy and Spectroscopy and by First-Principles Theory. J.
Vac. Sci. Technol. B 2080, 1-15 (2006).

Bermudez, V. M. Study of oxygen chemisorption on the GaN(0001)-(1x1) surface. J.
Appl. Phys. 80, 1190-1200 (1996).

Prabhakaran, K., Andersson, T. G. & Nozawa, K. Nature of native oxide on GaN
surface and its reaction with Al. Appl. Phys. Lett. 69, 3212 (1996).

Watkins, N. J., Wicks, G. W. & Gao, Y. Oxidation study of GaN using x-ray
photoemission spectroscopy. Appl. Phys. Lett. 75, 2602-2604 (1999).

King, S. W. et al. Cleaning of AIN and GaN surfaces. J. Appl. Phys. 84, 5248-5260
(1998).

Li, D. et al. Selective etching of GaN polar surface in potassium hydroxide solution
studied by x-ray photoelectron spectroscopy. J. Appl. Phys. 90, 4219-4223 (2001).

Hesse, R. unifit FOR WINDOWS. (2012).

Doniach, S. & Sunjic, M. Many-electron singularity in X-ray photoemission and X-ray
line spectra from metals. J. Phys. C Solid State Phys. 3, 285-291 (1970).

Morcoc, H. Handbook of Nitride Semiconductors and Devices. (Wiley-Vch Verlag
GmbH & Co. KGaA, 2008).


http://dx.doi.org/10.14279/depositonce-4126
http://dx.doi.org/10.14279/depositonce-4126




155

10 Abkurzungsverzeichnis

Im Text werden fast ausschlieBlich die englischen Abkirzungen fir Fachbegriffe ver-

wendet, die deutschen Abklirzungen werden im Text weder genannt noch benutzt. Die eng-

lischen Begriffe stehen im Abklirzungsverzeichnis in Klammern hinter der englischen Abkdr-

zung.

AFM

a. u. (arbitrary units)
Bulk

CB (conducting band)
DFT

DOS (density of states)
EZR

FET

Ga203

GaN

HEMT(high electron mobility transistor)

IMFP (inelastic mean free path)
InGaN

InN

LB

LBM

LD

LED (light emitting diode)

LEED (low energy electron diffraction)

MPS-ECR (mini plasma source, electron
cyclotron resonance)

MOS (metal oxide semiconductor)

OBV

OLED (organic LED)

PL

Precursor

PES

QW (quantum well)

QPC-DFT - engl.: quasi particle correc-
ted density functional theory

RMS (root mean square)

SL (super lattice)

Rasterkraftmikroskop
willkurliche Einheiten

Volumen (beim Kristall)
Leitungsband
Dichtefunktionaltheorie
Zustandsdichte
Elektron-Zyklotron-Resonanz
Feldeffekt-Transistor
Galliumoxid

Galliumnitrid

Transistor mit hoher Elektronenbeweglichkeit
Mittlere freie Wegldnge, die ein Teilchen ohne
zu stoBen zurlcklegt
Indiumgalliumnitrid
Indiumnitrid

Leitungsband
Leitungsbandminimum
Laserdiode

Licht emittierende Diode
Niederenergetische Elektronen-
Diffraktometrie
Mini-Plasmaquelle

Metall-Oxid-Halbleiter
Oberflachenbandverbiegung
organische LED
Photolumineszenz-Spektroskopie
Prakursor, Ausgangsprodukt
Photoelektronenspektroskopie
Quantenfilm
Dichtefunktionaltheorie mit Korrektur fiir Qua-
siteilchen

quadratisches Mittel
Uberstruktur
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TCO (transparent conductive oxide)

TFT (thin film transistor)

TD (threading dislocation)

UHV

uv

VB

VBM

XPS (X-ray photoelectron spectroscopy)

transparente, elektrisch leitendes Oxid
Diinnfilm-Transistor
DurchstoBversetzung

Ultrahochvakuum

ultraviolett

Valenzband

Valenzbandmaximum
Rontgen-Photoelektronenspektroskopie
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11 Verwendete Parameter

11.1 Warmeleitfahigkeit von GaN, Saphir und Molybdan
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Abb. 11.1 Wérmeleitfdhigkeiten fiir GaN (rot gefiillte Kreise), Saphir (griine offene Karos) und Molybdén (blau
gefiillte Sterne) im Bereich von 300 — 1300 K.

11.2 Parameter fir die Modellfunktionen

Jede Tabelle zeigt die Fitparameter der Modellfunktionen zu den gemessenen Emissi-
onslinien aus den verschiedenen Kapiteln. Die Anpassung erfolgte Uber Voigt-Profile, die
mit Hilfe der kommerziellen Software Unifit'®* erstellt wurden, die mit dem Anpassungs-

Algorithmus nach Marquardt arbeitet.

Angegeben sind jeweils die energetische Lage der Linien (Ebin) bzw. die chemische Ver-
schiebung der Komponenten (AE), die GauBbreite o (experimentelle Verbreiterung), die
Lorentzbreite y (natlrliche Linienbreite/Lebensdauer-Verbreiterung), das Verzweigungsver-
héltnis R, die Spin-Bahn-Aufspaltung AEso, der Asymmetrie-Parameter o nach Doniach und
§unjié165 und der Flachenanteil A an der Gesamt-Peak-Flache (ohne Gewichtung durch Sen-

sitivitatsfaktoren).

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 5.17: Siehe die Parameter von
Abb. 6.16 , die dieselben Spektren zeigt.
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Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 5.18 a):

Y e ™ Epin /AE o ¥ R AEso a A
;g (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 20,12 1,259 0,100 0,666 04 0 0,49
Ga-X +0,80 1,259 0,100 0,666 04 0 0,10
In-N -1,84 1,259 0,100 0,666 0,9 0 0,37
N 2s- -3,42 2,518 0,100 - - 0 0,05

AuBer fir das N 2s-Band wurden y, R, AEso und a wahrend der Kurvenanpassung fest-
gehalten, o wurde mit dem Faktor 1,0 mit o Ga-N verknipft.

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 5.18 b):

¥ Epin /AE o y R AEso a A
N (eV) (eV) (eV) (eV) relativ

Ga-N 19,81 1,282 0,100 0,666 04 0 0,34

Ga-X +0,80 1,282 0,100 0,666 04 0 0,08

In-N -1,84 1,292 0,100 0,666 09 0 0,53

N 2s-Band -3,42 2,564 0,100 - - 0 0,05

AuBer fur das N 2s-Band wurden y, R, AEso und o wahrend der Kurvenanpassung fest-
gehalten, o wurde mit dem Faktor 1,0 an oGa-n gebunden.

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 5.19 a):

Epin /AE o y R AEso a A

‘ (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 19,57 0,84 0,10 0,666 04 0,11 0,37
Ga-X +0,82 0,84 0,10 0,666 04 0,11 0,13
Ga-Ga -1,06 0,81 0,10 0,666 04 0,11 0,48
N 2s-Band -2,94 2,35 0,10 - - 0,11 0,02

Es wurden R und AEso wahrend der Kurvenanpassung festgehalten, oca-x bzw. yca-x und

alle o wurden mit dem Faktor 1,0 an gca-n bzw. yca-N bzw. aca-n gebunden.

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 5.19 b):
e Epin /AE o % R AEso a A

— (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 19,45 0,86 0,10 0,666 04 0,14 0,20
Ga-X +0,80 0,86 0,10 0,666 04 0,14 0,04
Ga-Ga -1,01 0,81 0,10 0,666 04 0,14 0,74
N 2s-Band -2,70 1,92 0,10 - - 0,14 0,01

Es wurden R und AEso wahrend der Kurvenanpassung festgehalten, oca-x bzw. yca-x und

alle o wurden mit dem Faktor 1,0 an gca-n bzw. yca-N bzw. aca-n gebunden.
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Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 5.20 a):

Evin /AE o y R AEso a A
(eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 20,62 0,87 0,10 0,666 04 0,09 0,10
Ga-X +0,70 0,87 0,10 0,666 04 0,09 0,06
In-N -1,80 0,87 0,10 0,666 09 0,09 0,09
In-In -3,43 0,70 0,10 0,666 09 0,09 0,62
N 2s-Band -3,28 1,91 0,10 - - 0,09 0,03

Es wurden R und AEso wahrend der Kurvenanpassung festgehalten, oca-x bzw. yca-x und

alle o wurden mit dem Faktor 1,0 an gca-n bzw. yca-N bzw. aca-n gebunden.

Fitparameter zu N 1s/Ga LMM aus Abb. 6.7 a): ((2x2) N-reich)

Epin /AE o Y R AEso x A
] (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
N-Ga 398,00 0,940 0,145 - - 0 0,23
N-X +1,11 0,854 0,145 - - 0 0,02
N-Y +1,96 0,854 0,145 - - 0 0,02
Ga-LMM1 396,75 2,249 0,103 - - 0 0,53
Ga-LMM3 -3,50 2,249 0,103 - - 0 0,13
Ga-LMM2 -1,73 1,397 0,30 - - 0 0,07
Fitparameter zu N 1s/Ga LMM aus Abb. 6.7 b) ((2x2) Ga-reich):
P 1 Een/AE o Y R AEso o A
?‘\A" (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
N-Ga 398,374 0,940 0,140 - - 0 0,20
N-X +1,11 0,854 0,140 - - 0 0,01
N-Y - - - - - 0 -
Ga-LMM1 396,80 2,249 0,100 - - 0 0,56
Ga-LMM3 -3,33 2,249 0,100 - - 0 0,15
Ga-LMM2 -1,74 1,397 0,29 - - 0 0,08

Vergleich Ga-reich zu N-reich: N 1s verschoben um 0,374 eV, Ga LMM nicht. N-Flache
von 0,27 auf 0,21 gefallen.

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 6.8 a) ((2x2) N-reich):

Ebin /AE o y R AEso a A
(eV) (eV) (eV) (eV) relativ
20,32 0,96 0,11 0,666 04 - 0,74
+0,86 0,96 0,11 0,666 04 - 0,12
-1,02 1,01 0,11 0,666 04 - 0,01
In-N -1,93 0,96 0,11 0,666 0,9 - 0,10

N 2s-Band -3,11 1,97 0,11 - - - 0,03
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Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 6.8 b) ((2x2) Ga-reich):

Ebin /AE o Y R AEso a A
(eV) (eV) (eV) (eV) relativ
20,69 0,97 0,11 0,666 0,4 - 0,76
+0,82 0,97 0,11 0,666 04 - 0,14
-1,03 0,97 0,11 0,666 0,4 - 0,04
In-N -1,8 0,97 0,11 0,666 09 - 0,03
N 2s-Band -3,22 1,94 0,11 - - - 0,03

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 6.16 a) ((1x1) N-reich):

Epin /AE o y R AEso a A
/ (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 20,09 0,93 0,11 0,666 04 - 0,70
Ga-X +0,81 0,95 0,11 0,666 04 - 0,14
Ga-Ga -1,0 1,11 0,11 0,666 04 - 0,01
In-N -1,74 0,93 0,11 0,666 09 - 0,11
N 2s-Band -3,22 2,11 0,11 - - - 0,04

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 6.16 b) ((3x3) Ga-reich):

"5 Ewn/AE o Y R AEso a A
%@ (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 20,14 0,85 0,11 0,666 04 - 0,72
Ga-X +0,80 0,92 0,11 0,666 04 - 0,15
Ga-Ga -1,00 1,01 0,11 0,666 04 - 0,02

In-N -1,78 0,85 0,11 0,666 09 -
N2s-Band  -3,29 192 0,11 - - -

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 6.25 a) ((4x4) 5 nm Cap):

Epin /AE o y R AEso o A

: (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 20,20 0,95 0,10 0,666 04 0,029 0,73
Ga-X +0,79 0,95 0,10 0,666 04 0,029 0,13
Ga-Ga -1,10 1,01 0,10 0,666 04 0,029 0,07

N 2s-Band -2,81 2,67 0,10 - - 0,029 0,07
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Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 6.25 b) ((4x4) 10 nm Cap):

Evin /AE o y R AEso a A

/ (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 20,16 0,87 0,11 0,666 04 0,014 0,75
Ga-X +0,77 0,87 0,11 0,666 04 0,014 0,16
Ga-Ga -1,0 0,70 0,11 0,666 04 0,014 0,04
N 2s-Band -2,74 1,94 0,11 - - 0,014 0,05

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 7.6 a), substratfreies GaN nach
Vorpraparation:

Epin /AE o % R AEso a A
y (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 20,46 0,96 0,11 0,666 0,4 - 0,82
Ga-X +0,90 0,96 0,11 0,666 0,4 - 0,12
Ga-Ga -1,15 1,06 0,11 0,666 04 - 0,02
O 2s-Band - - - - - - -
N 2s-Band -3,06 2,03 0,11 - - - 0,04

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 7.6 b), substratfreies GaN nach
thermischer Oxidierung:

Ebin /AE o y R AEso a A
(eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 20,65 0,99 0,10 0,666 04 - 0,58
Ga-X +0,70 0,99 0,10 0,666 04 - 0,30
Ga-Ga -1,00 1,10 0,10 0,666 04 - 0,04
O 2s-Band +3,12 3,26 0,10 - - - 0,07
N 2s-Band -3,15 2,03 0,10 - - - 0,01

Fitparameter zu O 1s aus Abb. 7.7 a) — d), substratfreies GaN, 80°-Emission:

vor ke Epin /AE o] Y R AEso o A
Lo | (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
a) O* 531,70 1,43 0,13 - - - 0,70
a) O** +1,27 1,43 0,13 - - - 0,30
b) O* 531,70 1,43 0,13 - - - 0,91
b) O** +1,27 1,43 0,13 - - - 0,09
c) O* 531,71 1,50 0,13 - - - 0,71
c) O** +1,27 1,58 0,13 - - - 0,29
d) O* 531,39 1,44 0,13 - - - 0,14

d) O** +1,28 1,44 0,13 - - - 0,86
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Fitparameter zu O 1s aus Abb. 7.8 a) — ¢), substratfreies GaN, 0°-Emission:

PO e e Evin /AE o y R AEso a A
) X (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
a) O* 531,67 1,34 0,10 - - - 0,93
a) O** +1,28 1,34 0,10 - - - 0,07
b) O* 531,72 1,33 0,13 - - - 0,79
b) O** +1,27 1,40 0,13 - - - 0,21
c) O* 531,27 1,53 0,10 - - - 0,31
c) O** +1,24 1,53 01,0 - - - 0,69

Fitparameter zu O 1s aus Abb. 7.13 a) — d), GaN auf Saphir, 78°-Emission:

Do ot Epin /AE o y R AEso a A
N (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
a) O* 531,87 1,35 0,10 - - - 0,72
a) O** +1,20 1,35 0,10 - - - 0,28
b) O* 531,16 1,26 0,10 - - - 0,74
b) O** +1,20 1,26 0,10 - - - 0,26
c) O* 531,49 1,35 0,10 - - - 0,77
c) O** +1,20 1,35 0,10 - - - 0,23
d) O* 531,75 1,35 0,10 - - - 0,83
d) O** +1,20 1,35 0,10 - - - 0,17

Fitparameter zu O 1s aus Abb. 7.13 e) — h), GaN auf Saphir, 0°-Emission:

9ok S Epin /AE o y R AEso o A
(eV) (eV) (eV) (eV) relativ
531,31 1,43 0,10 - - - 0,72
+1,27 1,43 0,10 - - - 0,28
531,67 1,34 0,10 - - - 0,93
+1,28 1,34 0,10 - - - 0,07
531,72 1,33 0,13 - - - 0,79
+1,27 1,34 0,13 - - - 0,21
531,27 1,53 0,10 - - - 0,31

+1,24 1,53 0,10 - - - 0,69
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Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 7.14 a), GaN auf Saphir, Vorpra-
paration:

R Evin /AE o Y R AEso a A
(eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 20,44 0,90 0,13 0,666 04 - 0,75
Ga-X +0,75 0,99 0,14 0,666 04 - 0,20
Ga-Ga -1,01 1,08 0,14 0,666 04 - 0,02

O 2s-Band - - - - - - -

N2s-Band  -3,15 192 0,13 - - - 0,03

Parameter zu Ga 3d/In 4d/N 2s-Hybridband aus Abb. 7.14 b) GaN auf Saphir, th. Ox:

e Epin /AE o y R AEso o A
-~ (eV) (eV) (eV) (eV) relativ
Ga-N 20,64 1,00 0,11 0,666 0,4 - 0,58
Ga-X +0,70 1,00 0,11 0,666 0,4 - 0,30
Ga-Ga -1,09 1,10 0,11 0,666 04 - 0,04

O 2s-Band +3,02 2,99 - - - - 0,07

N 2s-Band -3,18 2,02 0,11 - - - 0,01
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