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Abstract

In this work, epitaxial AIN layers depositited by molecular beam epitaxy on sapphire
and diamond substrates were investigated. In order to produce high quality epitaxial
layers, the growth parameters were adjusted carefully. By optimizing the substrate
temperature, the nitrogen flux, and the aluminum flux (total flux and III/V ratio)
it was possible to grow undoped AIN on sapphire substrates showing an rms surface
roughness of less than 5 nm. At the same time, the FWHM of the rocking curve recorded
at the (00.2) reflex was less than 100 arcsec showing the excellent crystalline quality.

Starting from this high quality AIN, the dopant silicon was added. It was found that
the actual incorporation of silicon atoms into the epitaxial AIN layer strongly depends
on the growth conditions: Using aluminum rich growth conditions, it is practically
impossible to incorporate a significant amount of silicon. By decreasing the aluminum
flux and increasing the nitrogen flux, stoichiometric ideal growth conditions can be
achieved, which allows silicon incorporation. However, if the silicon flux exceeds a
certain limit, which would correspond to a silicon concentration of about 5 x 10! cm =3,
an accumulation of silicon towards the surface can be observed. Such an accumulation
was also observed under aluminum rich conditions. In order to obtain doped AIN with a
homogeneous doping concentration versus the depth in the epitaxial layer, nitrogen rich
conditions have to be used during growth. This allows the fabrication of homogeneously
doped AIN:Si with a silicon concentration up to 5.2 x 10! cm=3.

The influence of the silicon doping on the structural properties of the host AIN
crystal was investigated using high resolution X-ray diffraction. Once the silicon con-
centration exceeds 1 x 10 cm™3, a significant change of the AIN:Si crystal can be
observed: increasing the silicon concentration up to 5 x 10** cm™3 results in a decrease
of the a lattice parameter by approximately 1.2 pm and an increase of the c lattice
parameter by about 1.0 pm. The crystal is stressed additionally by adding silicon resul-
ting in a increase of the biaxial compressive stress of up to 2.0 GPa. Further increase of
the silicon concentration leads to lattice relaxation. This result from X-ray diffraction
was independently confirmed by Raman spectroscopy investigations.

The FWHM of the rocking curve recorded at the (00.2) reflex is decreasing with
increasing silicon concentration to about 100 arcsec ([Si] = 4 x 10%° cm™3), i.e. the
lateral coherence length (which corresponds to the lateral crystal size) is increasing up
to more than 1 pm. Further increase of the silicon concentration leads to the generation
of polycrystalline phases within the epitaxial layer. This generation is due to the low
mobility of the silicon adatoms accompanied by the increasing probability of AlSi,N
cluster formation, which can act as seed crystals for new, arbitrarily orientated crystals.

XTEM measurements detected these polycrystalline phases. In addition, XTEM
investigations confirmed also the increase of the lateral crystal size with increasing
silicon concentration, as well as a great reduction of the screw dislocation density by
more than one order of magnitude as found by X-ray diffraction: in undoped, nitrogen
rich grown AIN layers the screw dislocation density is about 3 x 108 cm~2, while AIN
layers with a silicon concentration of 5 x 10%° cm ™3 show a screw dislocation density
of only 1 x 10" cm™2.

The reduction of the screw dislocation density and the increase of the lateral crystal
size indicate a surfactant-like behavior of silicon during growth. This is supported
by the variation of the rms surface roughness of AIN:Si as a function of the silicon



concentration: undoped and lightly silicon doped ([Si] < 2 x 10* ¢cm™) AIN exhibits
an rms surface roughness of about 3 nm — 8 nm. Increasing the silicon concentration
to [Si] = 5 x 10% cm ™2 leads to a reduction of the surface roughness to less than 1 nm.

The different dependencies of the dislocation densities on the silicon concentration
allow the determination of the respective formation mechanism. Screw dislocations are
generated during the (nonideal) coalescence of single crystallites. Edge dislocations on
the other hand are generated to relax lattice stress, as can be deduced from the very
similar dependencies of the edge dislocation density and the c lattice parameter.

Due to the strong influence of the silicon concentration on the crystalline properties
of AIN:Si epitaxial layers, the electronic properties are influenced in multiple ways.
While varying the donor density, at the same time the properties of the donors itself
are being changed. In low-doped AIN:Si ([S7] ~ 2 x 10! ¢cm™3) the activation energy
of the electronic conductivity is about 250 meV. Increasing the silicon concentration
to about 1 x 10?! cm™2 leads to an increase of the activation energy up to more than
500 meV in the now much more stressed AIN:Si epilayer. This strong increase of the
activation energy can be attributed to compensation of AIN:Si, e.g. the formation of DX
centers or the incorporation of nitrogen on aluminum lattice sites. The dependencies
of the electric conductivity (on e.g. the silicon concetration) are dominated by the
respective dependence of the charge carrier density.

Studies of the absorption coefficient as a function of the photon energy show five
defect staes within the optical bandgap. A closer look at the spectral dependence of the
absorption coefficient shows that the (mostly forbidden) optical transitions originate
from defect rich regions of the AIN:Si crystal. Doping with silicon seems to influence the
absorption coefficient only indirectly via the crystalline properties of the epitaxial layer.
Cathodoluminescence measurements show two major defect levels at photon energies
of about 3.5 eV and 4.4 eV. The origin of the luminescence is the recombination of an
electron from the conduction band or the donor level with a defect level in the bandgap.
This defect is suspected to be an oxygen-decorated aluminum vacancy.

Both measurements of the absorption coefficient and the near bandgap luminescence
show a decrease of the optical bandgap by more than 100 meV at room temperature
or more than 80 meV at 11 K, respectively, with increasing silicon concentration due
to the formation of band tails. These band tails can be generated e.g. by the formation
of Al,SiyN clusters, the incorporation of impurities, or local lattice strain.

Using the experience gained from growth of AIN on sapphire, AIN was also grown
on diamond substrates. Depending on the crystallographic orientation of the substrate,
significant differences concerning the epitaxial orientation were found. Growth on dia-

mond (111) results in a single domain AIN epitaxial layer with an epitaxial orientation
of

00.1](10.0) AIN]|[111](110)C.

However, growth on diamond (001) results in the appearance of two AIN domains,
whose crystals are rotated by 30° with respect to the other domains. The corresponding
epitaxial orientations are

[00.1](10.0)AIN,|[[001](110)C and  [00.1](11.0)AIN,,||[001](110)C.

To preferably grow one of the two domains, growth has to take place on misoriented
substartes. A misorientation of about 2.5° results in a ratio of about 53 % : 47 %
between the two domains.



Epitaxial AIN layers grown on diamond show tensile strain, which in combination
with the poor coalescence of the crystallites leads to a rupture of the grown layer.
Atomic force microscopy studies show this to happen preferably at the domain boun-
daries. Crystallites of the same orientation seem to coalesce much better. This is also
shown by the much higher lateral crystal size of epitaxial layers grown on diamond
(111) compared with layers on diamond (001). Also layers on diamond (001) show re-
gions of linked crystallites of the same orientation, which are separated from chains
consisting of crystals from the other domain by deep ditches. The growth conditions
for the crystallites seem to be excellent, which is shown by atomic steps within a single
crystal.

The optimum growth conditions for AIN on diamond substrates require a slightly
higher substrate temperature compared with the growth on sapphire. The reason for
this is that AIN grown on oxygen-terminated diamond has nitrogen face polarity, as
was deduced from the vertical position of a two-dimensional electron gas within a
GaN/AlGaN/GaN heterostructure.
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Kapitel 1

Einfithrung

1.1 Motivation

In dem im Jahr 1997 beschlossenen Kyoto-Protokoll verpflichteten sich die Teilnehmer-
staaten zur Reduktion der Emission von Treibhausgasen [Kyo 97]. Hierzu gehoren Me-
than (CH,), Distickstoffoxid (Lachgas, NyO), teilhalogenierte Fluorkohlenwasserstoffe
(H-FKW/ HFCs), perfluorierte Kohlenwasserstoffe (FKW /PFCs), Schwefelhexafluorid
(SFg) und Kohlendioxid (COs), welches als Referenzwert dient. Die Lénder der eu-
ropéischen Union haben sich hierbei verpflichtet, bis 2012 eine Senkung der Emissionen
um 8 Prozent im Vergleich zum Basisjahr 1990 zu erreichen. Deutschland muss hierbei
eine Reduktion der Emissionen von 21 Prozent erzielen. Abbildung 1.1 zeigt die Auf-
teilung der COo-Emission in Deutschland im Jahre 2003 nach den unterschiedlichen
Sektoren [Bun 05].

Verkehr 19%

_Haushalt 14%

Gewerbe
Industrie 7%

15%

Energieerzeugung 45%

Abbildung 1.1: Aufteilung der COy-Emission in Deutschland nach Sektoren fiir das
Jahr 2003. (aus [Bun 05])

Neben der Energieerzeugung wird vor allem vom Verkehr CO, erzeugt. So erzeugt
1 Liter Kraftstoff bei der Verbrennung je nach Kraftstoff-Sorte neben anderen Gasen

11



12 1. Einfiihrung

(z.B. Kohlenmonoxid) etwa 2.5 kg COy [UBA]. Wahrend der gesamte Ausstoff an CO,
seit 1990 um etwa 15 % abgenommen hat, ist der vom Verkehr erzeugte relative An-
teil angestiegen (siehe Abbildung 1.2). Auch der absolute Aussto§ hat um ca. 5 %
zugenomimen.
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Abbildung 1.2: Anteil des Verkehrs an der COy-Emission und gesamte COs-Emission
zwischen 1990 und 2003. (aus [Bun 05])

Ein schrittweiser Verzicht auf fossile Brennstoffe zum Betrieb von z.B. Kraftfahr-
zeugen wiirde die COs-Emission deutlich senken. Hierzu kann z.B. der Einsatz von
Elektromotoren beitragen, welche mit Strom aus einer emissionsfreien Brennstoftzelle
betrieben werden. Um eine vergleichbare Leistung der Automobile zu erreichen, muss
Hochleistungselektronik verwendet werden, welche u.a. erlaubt, Spannungen von meh-
reren 100 V zu schalten. Hierbei ist auf eine kompakte Bauweise zu achten, um den
Verlust an elektrischer Energie durch die Gewichtszunahme aufgrund der Elektronik
gering zu halten. Dies erfordert eine immer hohere Packungsdichte der Hochleistungs-
elektronik. Ein Anstieg der Packungsdichte um einen Faktor 10 innerhalb von 15 Jahren
wird hierbei beobachtet (dhnlich dem Moore’schen Gesetz) [Ued 06].

Die zur Herstellung der Bauelemente benotigten Materialien miissen hierbei eine
Reihe von besonderen Eigenschaften aufweisen. Neben der thermischen Stabilitdat sind
das Verhalten beim Schalten hoher Strome bzw. Spannungen und bei hohen Frequen-
zen, sowie eine hohe Durchbruchfeldstirke von entscheidender Wichtigkeit. Kennzah-
len solcher Eigenschaften sind einige “figures-of-merit“ (FOMs). Die Johnson-FOM
beschreibt das Verhalten bei hochfrequenten Schaltvorgéngen, die Keyes-FOM beriick-
sichtigt thermische Eigenschaften und die Baliga-FOMs charakterisieren das Schalten
von hohen Leistungen sowie eine Kombination von hohen Leistungen bei gleichzei-
tig hohen Frequenzen. Tabelle 1.1 zeigt eine Ubersicht der FOMs fiir eine Reihe von
Halbleitern.

Mit steigender Bandliicke des Halbleitermaterials ist im Wesentlichen auch ein An-
stieg der FOMs zu erkennen. Eine Ausnahme bildet AIN, wobei hier eine Verbesse-
rung der Materialqulitdt auch zu einer Erhohung der FOMs fithren sollte. Im Falle der
Hochleistungselektronik miissen nicht nur hohe Leistungen geschaltet werden kénnen,



1.1. Motivation 13

| Material || GaAs |6H—SiC| GaN |Diamant| AIN |
| Bandliicke | 1.4 eV | 3.1eV [34eV ] 55eV [6.2¢V |

JFM 7 460 1340 8100 480

KFM 0.5 5 1.7 24 3.2

BFM 13 920 6200 54300 89
BHFM 7 60 990 62900 150

Tabelle 1.1: “figures-of-merit“ relativ zu Silizium (FOMs = 1). Diese berechnen sich
aus der thermischen Leitfihigkeit A\jperm, der Durchbruch-Feldstérke E,, der Satti-
gungsdriftgeschwindigkeit v, und der Beweglichkeit p zu [Shu 96, Ued 06] Johnson-
FOM: JFM = E?v?/(47%); Keyes-FOM: KFM = Agpermy/cvs/(4me); Baliga-FOM:
BFM = euE}; kombinierte Baliga-FOM: BHFM = Ay pvs B2

sondern es wird auch eine nicht zu vernachlédssigende Warme erzeugt. Halbleiter mit
grofer Bandliicke bieten hierbei den Vorteil, dass die intrinsische Ladungstragerdichte
auch bei hohen Temperaturen vernachléssigbar klein bleibt.

Neben der Anwendung in Hochleistungsbauelementen finden Halbleiter mit grofer
Bandliicke auch zunehmend Anwendung in optischen Speichern.
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Abbildung 1.3: Entwicklung der optischen Speicher. Zur Erhchung der Speicherdichte
muss die Wellenlidnge des Lasers zur Auslesung stetig verringert werden. Die LaserDisc
wurde analog kodiert.

Die maximale Packungsdichte der optischen Speicher héingt stark von der Wel-
lenlénge des zum Auslesen verwendeten Lichts ab (Abbildung 1.3). Die maximale Grofle
der kleinsten Einheit des auszulesenden Speichers kann nicht kleiner als die halbe Wel-
lenldnge des Lichts sein. Um die Kapazitéit eines optischen Speichers zu erhéhen, muss
somit die Wellenlédnge des Lasers-Lichts verringert werden. Fiir den kommerziellen Ein-
satz solcher Speicher miissen hierfiir kompakte Lichtquellen entwickelt werden. Daher
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ist es notwendig, die Entwicklung von Halbleiter-Lichtquellen mit immer geringerer
Wellenlénge voranzutreiben, d.h. von Halbleitern mit einer hohen Bandliicke.

1.2 Halbleiter mit grofler Bandliicke

Mit zunehmender Bandliicke treten vermehrt Schwierigkeiten auf, die Leitfahigkeit (so-
wohl n-Typ als auch p-Typ) iiber einen weiten Bereich durch Dotieren zu variieren. Dies
stellt ein grundlegendes Problem von Halbleitern mit grofler Bandliicke dar. Einer der
Griinde hierfiir ist die grofle Bandliicke selbst. Um diesen Einfluss der Bandliicke auf
die Leitfahigkeit bzw. die Beweglichkeit und die Ladungstragerdichte zu veranschauli-
chen, wird die F(k)-Dispersion quasi-freier Elektronen in einer Dimension herangezogen
(sieche Abbildung 1.4).

a)
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Abbildung 1.4: a) E(k)-Dispersion quasi-freier Elektronen in einer Dimension. Am
Rande und im Zentrum der Brillouin-Zone entstehen mehrere Energieliicken E,q,(1),
Ey0p(2) und E,q,(3). Die schwarze Linie stellt die E(k)-Dispersion freier Elektronen
dar. b) Im vergroBerten Ausschnitt ist die F/(k)-Dispersion schematisch fiir zwei unter-

schiedliche Energieliicken E}, und EZ,  skizziert.

Aufgrund der Wechselwirkung der Elektronen mit dem periodischen Gitterpotenti-
al kommt es zu einer Aufspaltung der Bénder des freien Elektronengases (als schwarze
Linie in Abbildung 1.4a skizziert). Diese Aufspaltung ist umso grofler, je ndher sich
die Bénder kommen, d.h. im Zentrum (k = 0) und am Rande der Brillouin-Zone
(k = £7/a, a ist der Atom-Abstand im Kristallgitter) spalten die Energiebénder am
starksten auf, in einigem Abstand von diesen kritischen Punkten dagegen nur ver-
nachléssigbar wenig. Die Aufspaltung im Zentrum der Brillouin-Zone bestimmt die
Bandliicke eines direkten Halbleiters.

Im vergroflerten Ausschnitt von Abbildung 1.4 ist die E(k)-Dispersion schema-
tisch fiir zwei Energieliicken E,, und EZ, skizziert. Mit zunchmendem Abstand vom
Zentrum der Brillouin-Zone wird die Aufspaltung vernachlédssigbar und die Bénder
néhern sich ihren ungestorten Verldufen an. Dies fithrt dazu, dass sich die Kriimmung
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der Bénder um k£ = 0 mit steigender Aufspaltung verkleinert. Die Bandkriimmung
O?E(k)/0k? ist mit der effektiven Masse m* der Elektronen bzw. Locher verkniipft:

= (Z20) (L)

h ist die Planck’sche Konstante h geteilt durch 27. Mit zunehmender Bandliicke,
d.h. mit abnehmender Bandkriimmung steigt somit die effektive Masse der Ladungs-
trager an. Abbildung 1.5 zeigt dies fiir einige Halbleiter mit direkter Bandliicke.
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Abbildung 1.5: Effektive Elektronenmasse in Abhéngigkeit von der direkten Bandliicke
einiger Halbleiter. (Daten aus [Chi 94])

Aufgrund des Anstiegs der effektiven Masse sinkt daher die Ladungstragerbeweg-
lichkeit u

e

p= (k) (12)

bei einem Anstieg der Bandliicke. 7(k) ist die Relaxationszeit und e die Elemen-

tarladung. Die Klammern (...) deuten den Mittelwert iiber die Geschwindigkeit der
Ladungstriiger an [See 89].

Im “tight binding“-Modell kann die Abhéngigkeit der Bandliicke vom Bindungsab-
stand zweier Atome verstanden werden. Uberlappen die Wellenfunktionen der Valenz-
elektronen zweier Atome, so kommt es zur Bildung von linearen Kombinationen dieser
Wellenfunktionen, wobei ein bindender und ein antibindender Zustand entstehen. Die
Aufspaltung zwischen beiden Zustdnden AFE nimmt mit abnehmendem Bindungsab-
stand stark zu [See 89]. Eine grofie Aufspaltung, d.h. eine hohe Bandliicke kann somit
nur entstehen, wenn die Bindungsabstdnde zwischen den Atome klein genug sind. Dies
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ist dann der Fall, wenn die beteiligten Atome ebenfalls klein sind. Der Abstand der
Atome erhoht sich z.B. wenn eines der Atome durch ein Atom eines anderen Elements
ausgetauscht wird, welches sich im Periodensystem in der selben Gruppe unterhalb des
urspriinglichen Elements befindet. Die Bandliicke erhoht sich somit bei einer Abnahme
der Kernladungszahl der Atome (vgl. hierzu das System Sn — Ge — Si — C bzw. InN —
GaN — AIN — BN).

Dieser Anstieg der Bandliicke mit sinkender Kernladungszahl hat einen direkten
Einfluss auf die Abhéngigkeit der relativen Dielektrizitédtskonstanten € von der Band-
liicke. Die Anzahl der Elektronen pro Atom ist gleich der Kernladungszahl. Der Realteil
der frequenzabhéngigen dielektrischen Funktion ergibt sich im Lorentz’schen Oszillator-
modell zu [Kop 93] (In diesem Modell wird angenommen, dass die Frequenz w geringer
als die Frequenz der transversalen optischen Phononen ist.)

Nye? w? — w?

gom* (w? — w?)’ 4 B2w?’
Ny ist die Elektronendichte, €y die Vakuum-Dielektrizitatskonstante, w die Kreisfre-

quenz und w; ergibt sich aus der Frequenz der Schwingung des ungeddmpften (3 = 0)
Oszillators wg zu

e=1+

(1.3)

(1.4)

Fiir elektronische Anwendungen ist die statische Dielektrizitdtskonstante (w — 0)
von Bedeutung. Diese berechnet sich aus

Nve2

2
Eom*wi

e(0) =1+ (1.5)

und ist somit direkt proportional zur Dichte der Elektronen Ny . Die Elektronen-
dichte errechnet sich aus der Kernladungszahl Z und dem Volumen der Einheitszelle
Vez za Ny = Z/Vgz. Hierbei nimmt die Elektronendichte mit steigender Kernladungs-
zahl zu, ebenso das Volumen der Einheitszelle. Insgesamt nimmt Z deutlich stérker als
Vpz mit steigender Kernladungszahl zu. Wéahrend z.B. das Volumen der Einheitszelle
im Materialsystem C — Si — Ge — Sn von Diamant zu Zinn um einen Faktor 6 steigt, so
nimmt gleichzeitig die Anzahl der Elektronen um mehr als das 8-fache zu. Zusétzlich
steigt, wie oben diskutiert, mit abnehmender Kernladungszahl die effektive Masse m*
an. Insgesamt ergibt sich eine Abnahme der dielektrischen Konstanten mit steigender
Bandliicke. Dies wird fiir Gruppe III-Nitride auch beobachtet (siche Tabelle 1.2).

Der tatsichliche Betrag der statischen Dielektrizitdtskonstanten hingt natiirlich
noch von den materialspezifischen Eigenschaften, wie z.B. der Frequenz der optischen
Phononen ab. Eine tendenzielle Zunahme der statischen Dielektrizitdtskonstanten mit
steigender Anzahl von Elektronen je Atom ist zu beobachten (siehe Abbildung 1.6).

Die Tiefe eines Donator- bzw. Akzeptorniveaus E berechnet sich im effektiven Was-
serstoffmodell zu

* 4 4 *
m e mee m m
~ 13.6 eV -

32m2e2e2h? 32m2e2h2 mes? mee2’
m. ist die freie Elektronenmasse. Eine Erhohung der effektiven Masse bei gleich-
zeitiger Abnahme der Dielektrizitédtskonstanten, wie bei einer Zunahme der Bandliicke

*

(1.6)
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InN [ GaN | AIN BN
Egp [eV] || 0.7% | 3.439 | 6.14 9 | 5.81(indirekt) ©
8.0(direkt) ©
e(0) | 105% | 99 [ 854 4.17°)

Tabelle 1.2: Bandliicke E,,, und statische Dielektrizitatskonstante £(0) der Gruppe III-
Nitride bei Raumtemperatur. Quellen: a) [Dav 02]; b) [Inu 03]; ¢) [Vur 01]; d) [Yod 96];
e) [Xu 91]

Anmerkung: Die thermodynamisch stabile Phase von BN liegt in der Zinkblende-
Struktur vor. Daneben wurden zahlreiche andere Kristallstrukturen entdeckt, darunter
auch die Wurtzitstruktur. Die angegebenen Wert beziehen sich auf BN mit Wurt-
zitstruktur. Es ist derzeit noch unklar, ob BN ein Halbleiter mit direkter oder mit
indirekter Bandliicke ist.

0—r———r—7— 77T 77— T 77—
18
16
14

10}

statische Dielektrizitatskonstante ¢(0)

o N A~ O O
— T

0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60
mittlere Anzahl von Elektronen je Atom
Abbildung 1.6: Statische Dielektrizitdtskonstante in Abhéngigkeit der mittleren Anzahl

von Elektronen je Atom fiir verschiedene Halbleiter. (Daten aus [Inu 03, Yod 96, Xu 91]
und [IOF)])

beobachtet wird, hat somit zur Folge, dass die Niveaus von Akzeptoren und Donatoren
tiefer in die Bandliicke wandern. Damit stehen weniger freie Ladungstriager n (oder p
im Falle von Lochern) fiir den Stromtransport zur Verfiigung, da diese thermisch in
das Leitungs-(Valenz-)band angeregt werden miissen:

n(T) = ng - exp <— 2kEBT> (1.7)

Da die Leitfahigkeit o entsprechend

o =neu (1.8)
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von der freien Ladungstragerdichte und der Beweglichkeit abhédngt und diese wie-
derum von der Bandliicke, ergibt sich insgesamt eine Abnahme der Leitfihigkeit mit
steigender Bandliicke. Dieser Effekt kann zwar durch eine Erhéhung der Dotierkonzen-
tration innerhalb eines gewissen Rahmens ausgeglichen werden, jedoch kann eine hohe
Konzentration von Fremdatomen viele Eigenschaften des Halbleiters (z.B. die optische
Absorption) stark beeintrachtigen.

Zusétzlich zu diesen Effekten stellt die Autokompensation ein Hindernis zum ef-
fektiven Dotieren von Halbleitern mit hoher Bandliicke dar. Die Autokompensation
durch intrinsische Defekte (z.B. Gitterfehlstellen) nimmt mit steigender Bandliicke
ebenfalls zu. Dies hangt mit der Bildungsenergie von Defekten bzw. Donatoren zusam-
men [Zun 03]. Ein Donator gibt ein oder mehrere Elektronen an das freie Elektronengas
des Halbleiters ab. Hierdurch erhoht sich die Fermi-Energie und die Bildungsenergie
Eform der Donatoren nimmt gleichzeitig proportional zur Fermi-Energie zu [Zun 03]:

AFEorm < ¢ER (1.9)

q ist der Ladungszustand des Donators. In gleichem Mafle nimmt die Bildungsener-
gie fiir Akzeptor-dhnliche Defekte mit dem Einbau eines Donators ab. Der Schnitt-
punkt der Bildungsenergien fiir Donator und Defekt bestimmt die maximal erreichbare
Dotierkonzentration im Halbleiter. Diese “pinning“-Energie ist nur unwesentlich vom
Halbleiter abhéngig, sondern ist an das Vakuum-Niveau gekoppelt [Zun 03]. Damit be-
stimmt der energetische Abstand des Leitungsbandminimums zum Vakuum-Niveau die
Position der “pinning“-Energie in der Bandliicke. Mit steigender Bandliicke erniedrigt
sich diese Elektronenaffinitat meist [Wal 03] (so z.B. im System InN — GaN — AIN),
d.h. die “pinning“-Energie sinkt relativ zum Leitungsbandminimum ab und verschiebt
sich eventuell sogar in die Bandliicke hinein. Damit wird ein Dotieren des Halbleiters
nahezu unmoglich.

Neben der Erzeugung von intrinsischen Defekten kénnen auch Verunreinigungen zur
Kompensation von Ladungstrigern fithren. Wird ein Fremdatom in einen Festkorper
eingebaut, so geht dieses eine Bindung mit Nachbaratomen ein. Hierdurch bilden sich
wiederum bindende und antibindende Zustidnde aus. Ist diese Aufspaltung nicht aus-
reichend grof3, so befindet sich der antibindende, unbesetzte Zustand innerhalb der
Bandliicke und kann mit Elektronen aus Donatoren besetzt werden. Je hoher die
Bandliicke ist, umso gréfler ist die Wahrscheinlichkeit hierfiir.

Selbst wenn es gelénge, einen idealen Halbleiter ohne Verunreinigung und Defekte
herzustellen, so konnen sich Donatoren unter Umstdnden gegenseitig kompensieren,
indem sie z.B. DX-Zentren bilden (siehe hierzu Kapitel 6.1).

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass eine hinreichende Erhéhung der
Bandliicke zu Schwierigkeiten bei der Dotierung (n- und p-Typ) fiihrt.

1.3 Gliederung der Arbeit

Im Rahmen dieser Arbeit wird der Verbindungshalbleiter Aluminiumnitrid untersucht.
Aufgrund der bereits diskutierten moglichen Auswirkungen einer hohen Bandliicke auf
die elektronischen und optischen Eigenschaften wird der Einfluss sehr hoher Dotierun-
gen mit Silizium von bis zu 5 x 10?* cm ™3 untersucht. Die Kapitel 2 und 3 beschreiben
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das heteroepitaktische Wachstum auf Saphir-Substraten und die noétigen Bedingun-
gen, welche es gestatten, sehr hohe Konzentrationen von Silizium homogen in AIN
zu dotieren. Die Einfliisse der Dotierung auf die morphologischen und vor allem die
strukturellen Eigenschaften von AIN:Si werden in Kapitel 5 diskutiert. Das Kapitel 6
behandelt die elektronischen Eigenschaften und diskutiert diese in Verbindung mit den
strukturellen Eigenschaften. Die Auswirkungen der Siliziumdotierung auf die optischen
Eigenschaften werden in Kapitel 7 behandelt. Hierbei werden zur Erklarung der beob-
achteten Effekte wiederum die strukturellen Merkmale der AIN:Si-Schichten herange-
zogen. In Kapitel 8 werden schliellich Ergebnisse zum heteroepitaktischen Wachstum
von Gruppe III-Nitriden auf Diamant-Substraten diskutiert.

1.4 Aluminiumnitrid

“Although binary A1N is rarely used in practical devices, it represents
the end point for the technologically important AlGaN alloy."
[I. Vurgaftman et al., J. Appl. Phys. 89, 5815 (2001).]

Mit diesen oder dhnlichen Worten beginnen sehr haufig Berichte iiber wissenschaft-
liche Untersuchungen an AIN. Dies spiegelt den im Vergleich zu der technologisch
wichtigen bindren Verbindung GaN sowie der terndren Gruppe III-Nitride (AlGaN)
mit einem hohen Gallium-Gehalt relativ geringen Stellenwert von AIN in der Halblei-
terforschung wider.

Im Gegensatz zu dieser eher negativen Aussage weist hexagonales AIN ein sehr be-
achtliches Spektrum interessanter Eigenschaften auf. Neben seiner direkten Bandliicke
von Eq, = 6.2 eV besitzt es eine hohe Durchbruchfeldstérke Fy = 3.3 MV /cm [Sta 01],
eine gute Warmeleitfahigkeit von Ay, = 3.2 W/cm-K [Sla 73, Sla 87] sowie eine exzel-
lente chemische und thermische Stabilitdt mit einer Zersetzungstemperatur von mehr
als 1000°C [Amb 96]. AIN ist deshalb ein idealer Kandidaten fiir den Einsatz in Hoch-
leistungsbauelementen unter extremen &dufleren Bedingungen. Aufgrund seiner nied-
rigen Dielektrizitdtskonstanten €, von 8.5 sind auch Hochfrequenzanwendungen ein
mogliches Einsatzgebiet. (Nachteilig auf die Schaltgeschwindigkeit wirkt sich jedoch
die hohe effektive Elektronenmasse von 0.3 m, [Vur 01] aus.) Die direkte Bandliicke
erlaubt die Verwendung von AIN in effizienten optoelektronischen Bauelementen zur
Detektion bzw. Erzeugung von ultraviolettem Licht. Kiirzlich wurde die Realisation
einer Leuchtdiode aus AIN berichtet [Tan 06]. Aufgrund der sehr niedrigen Austritts-
arbeit von Elektronen aus AIN [Nem 98] ist dies eine sehr effektive kalte Quelle fiir
freie Elektronen (Feldemitter, [Tan 04al), welche zur Anregung eines fluoreszierenden
Materials und damit z.B. als Lichtquelle in Flachbildschirmen dienen kénnen. Der Ver-
wendung von AIN in optoelektronischen und elektronischen Bauelementen steht jedoch
die niedrige Leitfahigkeit des AIN entgegen.

Der in Kapitel 1.2 diskutierte Effekt der groBen Bandliicke ist beim Ubergang von
GaN zu AIN noch sehr viel stiarker ausgepréigt als erwartet, wie in Abbildung 1.7 am
Beispiel der Aktivierungsenergie des Silizium-Donators in AlGaN gezeigt. Hierbei ist
ein deutlich stiarkerer Anstieg erkennbar, als nach dem effektiven Wasserstoff-Modell
erwartet wird (E(Si) in GaN: 37 meV, in AIN: 56 meV). Tabelle 1.2 gibt einen Uberblick
iiber die hierbei verwendeten Dotierkonzentrationen.
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Abbildung 1.7: Aktivierungsenergie von Si-dotiertem AlGaN in Abhingigkeit vom Al-
Gehalt. Die Aktivierungsenergien wurden aus verschiedenen temperaturabhingigen
Messungen gewonnen, wie der Leitfihigkeit [Stu 97, Zei 00], des spezifischen Wider-
standes [Nak 04], der Ladungtréigerdichte [Tan 02, Tan 04], [Pol 98] oder der Intensitét
der Photolumineszenz [Nam 02]. Eine Vergleich der aus SIMS ermittelten Silizium-
Konzentration und der Ladungstréagerdichte sowie der Abschétzung aus dem effektiven
Wasserstoff-Modell ergibt einen Bereich zwischen 30 meV (idealer Wasserstoff-dhnlicher
Si-Donator) und 90 meV (Vergleich von n und [Si]) [Ive 05].

Die Schwierigkeiten bei der Herstellung von gut leitfihigen AlGaN-Legierungen mit
einem hohen Aluminium-Gehalt sind neben dem Anstieg der Ionisierungsenergie der
Donatoren auch der Ausbildung von intrinsischen Defekten zuzuschreiben. So nimmt
die Bildung von Aluminium-Fehlstellen V5 aufgrund der Abnahme der hierfiir zu iiber-
windenden energetischen Barriere, der sogenannten Bildungsenergie Ef,,, (“formation
energy“) mit steigendem Aluminium-Gehalt zu [Sta 98]. Die Konzentration dieser De-
fektdichte np kann aus der Anzahl der moglichen Gitterplétze Ny (entspricht der Dichte
der Aluminium-Atome) berechnet werden zu

E orm
np = Npexp <_I{:—T> . (1.10)
[Stu 97] 5% 10" cm™ [Zei 00] 3 x 10" em™
[Nam 02] | 5 x 101 — 5 x 10'® cm™ || [Pol 98] 4 x 10" cm™
[Nak 04] 4 x 10" em™ [Tan 04] 4-9x10% cm™3
[Tan 02] 1 x 10"® cm™® [Tve 05] | 4 x 10" — 6 x 10* cm™

Tabelle 1.3: Silizium-Konzentrationen zu den in Abbildung 1.7 gezeigten lonisierungs-
energien des Silizium-Donators in AlGaN.
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Neben der Bildung von Punktdefekten fithren Verunreinigungen z.B. mit Sauerstoff
zur Ausbildung von tiefen Defekten in der Bandliicke. Im Gegensatz zu GalN stel-
len Sauerstoff-Verunreinigungen in AIN keine flachen Donatoren dar, sondern kénnen
durch Elektronentransfer DX-Zentren ausbilden (siehe Kapitel 6.1). Dies stellt eine
Autokompensation dar, da keine Elektronen fiir den Stromtransport zur Verfiigung ge-
stellt werden. Zusétzlich wirken die Fremdatome als Streuzentren fiir Elektronen und
verringern dadurch deren Beweglichkeit.

Um trotz der widrigen Umsténde leitfihiges AIN herzustellen zu kénnen, kann die
Ausbildung eines Stérbandes bzw. sogar ein Mott-Ubergang angestrebt werden. Aus
dem einfachen Mott’schen Modell [Mot 68] kann mittels

N, ~ <L>3 (1.11)

QBohr.eff

eine kritische Silizium-Konzentration von N, ~ 6.6 x 10?° cm~2 berechnet werden
(@Bohrefs ist der effektive Bohr-Radius), fiir den Fall, dass der Silizium-Donator eine
Aktivierungsenergie von 320 meV [Zei 00] besitzt. Diese Konzentration entspricht etwa
0.7 % der gesamten Atome. Bei dieser Abschitzung wird angenommen, dass Silizium
ein effektiver-Masse-Donator ist.

Bei einer solch hohen Silizium-Konzentration handelt es sich eher um eine Le-
gierung als um eine dotierte Probe. SizN, kann als zweiter Endpunkt des AISiN-
Legierungssystems betrachtet werden. Da Si3N, eine Bandliicke von etwa 4.3 eV [Lei 04]
besitzt, ist dessen intrinsische Ladungstréagerdichte und somit auch dessen elektrische
Leitfahigkeit sehr gering. Es ergeben sich fiir die Herstellung der Proben somit die
Anforderungen, eine hohe Konzentration von Si in AIN einzubringen, und gleichzeitig
dafiir zu sorgen, dass das Si in AIN als Donator arbeitet.
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Kapitel 2

Wachstum von Silizium-dotiertem

AIN

Zur Herstellung von Bauelementen aus Silizium-dotiertem AIN ist es wichtig, sowohl
die Dotierkonzentration, als auch die kristallinen Eigenschaften, und damit zusam-
menhéngend die elektrischen und optischen Eigenschaften, kontrolliert und reprodu-
zierbar durch die Bedingungen wihrend des Wachstums einstellen zu kénnen. Nach
einer Diskussion der moglichen Wachstumsbedingungen wird die experimentelle Her-
stellung von Silizium-dotierten AIN-Schichten auf Saphir-Substraten vorgestellt. Die
tiefenabhéngige Bestimmung der Materialzusammensetzung sowie die laterale Vertei-
lung der chemischen Elemente auf bzw. nahe der Oberfliche erméglichen die Ableitung
eines Modells fiir das Wachstum im Metall-reichen Regime. Ein Uberblick iiber die Ver-
unreinigungen der epitaktischen Schichten wird am Ende des Kapitels gegeben.

2.1 Wachstumsbedingungen fiir undotiertes und Si-
dotiertes AIN

2.1.1 Das Wachstumsfenster

Aus theoretischen Berechnungen, welche die Bildungsenergien moglicher Oberflachen-
rekonstruktionen auf der (00.1)-Oberfliche von AIN mittels first-principle-Berechnun-
gen bestimmen, konnen die Bedingungen fiir ein stabiles Wachstum abgeleitet werden.
Northrup et al. [Nor 97] haben diese Bildungsenergie fiir eine Reihe von mdoglichen
Oberfldchenrekonstruktionen bei undotiertem AIN abhéngig vom chemischen Potential
des Aluminiums berechnet. Die chemische Potentiale von Stickstoff yy und Aluminium
wa; entsprechen zusammen der Energie eines Al-N-Paares in AIN 2E(AIN). Des weite-
ren miissen die chemischen Potentiale geringer sein als die Energie je Atom in einem Al-
Kristall (Alg.) bzw. einem Stickstoff-Molekiil (N2): pa < E(Alfe) und py < E(Na).
Dies ergibt einen moglichen Bereich fiir pa; zwischen E(Alf..) — AH und p(Alfc.),
wobei AH = 3.33 eV die Bildungswérme von AIN ist und p(Als..) = 0 gewéhlt wird.
Das chemische Potential hdngt von den Wachstumsbedingungen ab. Aluminium-reiches
Wachstum fithrt zu einem hohen chemischen Potential fiir Al bzw. einem niedrigen che-
mischen Potential fiir Stickstoff, weshalb dieser sehr effizient eingebaut werden kann.
Die theoretisch betrachtete (2 x 2)-Oberflachenrekonstruktion wird auch experimentell

23



24 2. Wachstum von Silizium-dotiertem AIN

nachgewiesen [Lee 03]. Abbildung 2.1 zeigt die gefundene Bildungsenergie verschiedener
Oberfldchenrekonstruktionen als Funktion des chemischen Potentials von Aluminium.
In Abbildung 2.2 sind schematische Darstellungen von Oberflachenrekonstruktionen
gezeigt.
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Abbildung 2.1: Theoretisch berechnete Bildungsenergie von Zustédnden auf der (00.1)-
Oberflidche von AIN (nach [Nor 97]). Skizzen der zu Grunde liegenden Oberflédchenre-
konstruktionen sowie die verwendete Nomenklatur finden sich in Abbildung 2.2 und
deren Bildunterschrift bzw. im Text.

Stabile Oberfldchenrekonstruktionen ergeben sich im Falle einer negativen Bil-
dungsenergie. In jedem Falle besteht die oberste Schicht des Volumenmaterials aus
Aluminium-Atomen. Diese ist bei einer (00.1)-Oberfléche zugleich die Oberseite der
Aluminium-Stickstoff-Doppelschicht, weshalb man bei einem so ausgerichteten Kristall
von Al-face AIN spricht. Die Ausbildung einer stabilen Oberfldchenrekonstruktion ist
bei einem niedrigen chemischen Potential, d.h. Stickstoff-reichem Wachstum, nur fiir
eine Oberflache mit Stickstoff-Atomen moglich, welche auf dem H3-Adsorptionsplatz
angeordnet sind [Nor 97, Lee 03]. Bei der Bildung von AIN muss ein solches Stickstoff-
Atom zusétzlich seine Position auf einen T4-Adsorptionsplatz wechseln, sonst kommt
es zur Bildung von kubischem AIN. Hierbei ist das Stickstoff-Atom an drei darunter-
liegende Aluminiumatome gebunden, wobei es deren einzige freie Bindung absattigt.
Dies bedeutet, dass je Stickstoff-Adatom drei freie Aluminum-Atome zur Adsorption
bendétigt werden und somit besitzt eine stabile Oberfléche aus Stickstoff-Atome nur ein
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a) Adatom T4 b) Adatom H3

e) Seitenansicht
A dat Adatome
c) Al Fehlstelle (1 x 1)-Rekonstruktion I;:f::i

Abbildung 2.2: Skizzen der Gitterpldtze von Aluminiumatomen auf einer AIN (00.1)-
Oberfldche. a) In der Anordnung T4 befindet sich das Aluminium Adatom iiber
dem Schwerpunkt des von den drei darunterliegenden Aluminium-Atomen aufgespann-
ten Dreiecks und bildet mit diesen die Ecken eines Tetraeders. b) Befindet sich das
Aluminium-Atom auf dem Adsorptionsplatz H3, so ist es an drei darunterliegende Ato-
me gebunden, befindet sich gleichzeitig nicht iiber einem anderen Atom, d.h. iiber einer
“hohlen® atomaren Rohre [Nor 84]. Zusétzlich sind c¢) Aluminium-Fehlstellen sowie d)
eine (1 x 1)-Rekonstruktion der Oberfldche, bei welcher sich iiber jedem Aluminium-
Atom des Volumenmaterials ein weiteres Aluminium-Atom befindet. Ahnliche An-
ordnungen ergeben sich fiir Stickstoff-Adatome. Im Teilbild e) ist eine Seitenansicht
des Kristallgitters gezeigt. Die oberste Schicht des Kristalls besteht aus Aluminium-
Atomen, iiber welcher sich die Adatome anordnen. (nach [Nor 97])

Drittel der Dichte einer atomaren Monolage von Stickstoff im AIN-Volumenmaterial.
Aluminum-reiche Wachstumsbedingungen bzw. ein hohes chemisches Potential von
Aluminium ermoglichen eine Vielzahl von stabilen Rekonstruktionen der AIN-Oberfla-
che, wobei sich diejenige als giinstigste erweist, bei welcher sich ein Aluminium-Atom
iiber dem Schwerpunkt des von dreien darunter liegenden Aluminium-Atomen aufge-
spannten Dreiecks befindet und mit diesen die Ecken eines Tetraeders bildet. Hierbei
werden wiederum die freien Bindungen der darunter liegenden Aluminium-Atome ab-
gesattigt, und es kommt idealerweise zu einer Bedeckung der AIN-Oberfléiche mit einer
Aluminium-Lage mit einer Dichte, welcher einem Drittel der Dichte einer entsprechen-
den atomaren Monolage von Atomen im AIN-Volumenmaterial entspricht.

Ist es nicht moglich, eine stabile Oberflache zu bilden, so 16st sich diese auf und
das vorhandene Material wird schichtweise abgetragen. Dies geschieht z.B. bei sehr
Stickstoff-reichen Wachstumsbedingungen. Anstelle der stabilen Oberfléche kommt es
zur Bildung von Verbindungen aus drei Stickstoff-Atomen (Trimer). Diese sind insta-
bil und l6sen sich auf. Zusétzlich wird die Diffusionsldnge der Aluminium-Adatome
aufgrund der Vielzahl moglicher Bindungen an freie Stickstoftbindungen stark einge-
schrankt, was zu einer starken Aufrauung der Oberfliche fithrt. Diese wird fiir solche
Wachstumsbedingungen iiblicherweise beobachtetet (siche z.B. [Kob 03]). Wird nur die
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Stabilitat der Oberflédche betrachtet, so ist fiir Aluminium-reiches Wachstum stets eine
gute Oberfliache zu erwarten. Sehr Aluminium-reiches Wachstum fiihrt zur Ausbildung
einer metallischen Schicht iiber der wachsenden Probe, welche die Diffusion des Stick-
stoff zur Oberfléche der Probe behindert. Zusétzlich wird die Bildung von metallischen
Tropfchen beobachtet, unter welchen sich tiefe Graben ausbilden kénnen.

Eine konstante Ausbildung von genau einer drittel Monolage von entweder Stickstoff-
oder Aluminium-Adatomen ist experimentell nur sehr schwer zu realisieren. Innerhalb
eines gewissen Bereichs des chemischen Potentials sind zusétzlich zu diesen extremen
Bedingungen auch Mischzustdnde der beiden Extreme energetisch stabil. Abbildung
2.3 zeigt hierzu einen vergréflerten Ausschnitt von Abbildung 2.1.
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Abbildung 2.3: Vergroferter Ausschnitt aus Abbildung 2.1. Innerhalb des markierten
Bereichs des chemischen Potentials sind sowohl eine Oberflache aus Stickstoff-Atomen
als auch aus Aluminium-Atomen stabil (“idealer* Bereich).

Innerhalb des als “ideal” markierten Bereichs sind alle Rekonstruktionen der Ober-
fldche stabil, welche eine Bedeckung mit Adatomen mit maximal einer drittel Mo-
nolage besitzen. Uberschreitet die Bedeckung eine Monolage und ist gleichzeitig sta-
bil, so ermoglicht dies die Akkumulation von Aluminium, d.h. das Wachstum wird
“Aluminium-reich“ und es kann zur Ausbildung einer metallischen Schicht bzw. von
Aluminium-Tropfchen kommen. Die Grenze zwischen “idealem® und “Stickstoff-rei-
chem“ Wachstum markiert die Situation, bei welchem eine weitere Absenkung des
chemischen Potentials jegliche mit Aluminium bedeckte Oberfliche instabil werden
lasst. Insgesamt ergibt sich ein Wachstumsfenster (“ideal“), innerhalb dessen das AIN-
Wachstum auch bei kleinen Schwankungen der Wachstumsparameter stattfinden kann.

Die Grofle dieses Wachstumsfenster ist von der Substrat-Temperatur abhéngig. Aus-
gehend von der Annahme eines stets konstanten Stickstoff-Flusses konnen dessen Gren-
zen als Funktion des Aluminium-Flusses ® 4; sowie der Substrat-Temperatur konstru-
iert werden. Die Grenze zwischen Stickstoff-reichem und “idealem* Wachstum ist von
der Substrat-Temperatur nahezu unabhéngig. Identische Aluminium- und Stickstoff-
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Fliisse ermoglichen die Aufrechterhaltung einer Oberflachenrekonstruktion, bei welcher
sich eine drittel Monolage Stickstoff auf der Oberfldche befindet. Jedes auftreffende
Aluminium-Atom kann umgehend adsorbiert und in den Kristallverbund eingeglie-
dert werden. Daher ist die Desorption von Aluminium- (und Stickstoff-) Atomen ver-
nachléssigbar und die Grenze zwischen diesen beiden Wachstums-Regimen nur sehr
schwach von der Substrat-Temperatur abhéngig.

Mit steigendem Aluminium-Fluss verschiebt sich die Bedeckung der Oberfléche
von einer drittel Monolage Stickstoff zunehmend zu einer Bedeckung der Oberfléche
mit Aluminium-Atomen. Eine steigende Substrat-Temperatur fithrt daher zu einer zu-
nehmenden Desorption von Aluminium-Atomen. Dies kann durch einen steigenden
Aluminium-Fluss ausgeglichen werden. Die Grenze zwischen “idealem* und Aluminum-
reichem Wachstum wird durch die Stabilitdt einer Oberfldche mit einer Monolage
Aluminium definiert, wobei die stabilste Rekonstruktion eine Oberflachenbedeckung
mit einer drittel Monolage Aluminium ist. Diese ungebundenen Aluminium-Atome
auf der Oberflache konnen desorbieren, wobei eine exponentielle Abhéngigkeit von
der Substrat-Temperatur T, und einer fiir Aluminium typischen Aktivierungsenergie
Eot, a1 vorliegt: Die Desorption ist proportional zu exp(—Eqkt a1/kTsy)-

Ein entsprechend diesen Uberlegungen berechnetes Wachstumsdiagramm fiir AIN
ist in Abbildung 2.4 gezeigt. Hierbei wird ein Stickstoff-Fluss ®n zu &y = Pap =
8.85 x 10! cm™2s7! angenommen. Dieser kann experimentell aus der Wachstumsrate
von AIN abgeschétzt werden, welches nahe dem Aluminium-reichen Wachstum-Regime
hergestellt wird und somit durch den Stickstoff-Fluss limitiert ist. Die Aktivierungs-
energie der Desorption des Aluminium ist anndhernd identisch mit der Aktivierungs-
energie des Strahldrucks der Effusionszelle von 2.9 eV. Somit ergibt sich fiir die Grenze
zwischen “idealem“ und Aluminium-reichem Wachstum

E,
CI)Al = (I)AI,O -+ A - exp (—ﬁ) (21)

mit den Parametern A = 1.75 x 10?" cm™2s7! und Ey4 4 = 2.9 V. Der Parameter

A kann aus der Wachstumsrate von AIN, welches unter Stickstoff-reichen Bedingungen
hergestellt wurde, ermittelt werden. In diesem Fall ist die Wachstumsrate durch den
Aluminium-Fluss limitiert.

Das theoretisch berechnete Wachstumsfenster stimmt sehr gut mit experimentellen
Messungen von Koblmueller et al. iberein [Kob 03]. Insbesondere die mogliche Varia-
tion des Aluminium-Flusses wird vom Modell exzellent vorhergesagt. Z.B. betragt das
Verhéltnis aus maximalem zu minimalem Aluminium-Fluss bei einer Substrattempe-
ratur von 860°C etwa 1.35, was einer Temperaturdifferenz der Aluminium-Zelle von
etwa 15°C entspricht.

2.1.2 Defektbildung und Einbau von Fremdatomen in AIN

Die Wahrscheinlichkeit der Bildung eines Kristalldefekts bzw. des Einbaus eines Frem-
datoms kann mittels dessen Bildungsenergie E¢,,.,, abgeschétzt werden. Die Bildungs-
energie beschreibt eine energetische Barriere, welche iiberwunden werden muss, um
den Defekt bilden zu kénnen. Die Defekt-Konzentration bzw. die Konzentration von
Fremdatomen [F] ist gegeben durch
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Abbildung 2.4: Berechnetes Wachstumsdiagramm fiir AIN.

Eform
[F] o exp ( e ) . (2.2)

Ebenso wie bei der Bildung einer stabilen Oberflidche kann durch die Defektbildung
oder den Einbau von Fremdatomen Energie gewonnen werden, z.B. in Form einer Re-
duktion der Verspannung, welche durch andere Verunreinigungen hervorgerufen wird.
Die Bildungsenergie ist wiederum vom chemischen Potential wihrend des Wachstums
bzw. von der Lage des Fermi-Niveaus wéihrend des Wachstums abhéngig. Abbildung
2.5 zeigt die theoretisch berechneten Bildungsenergien einiger Defekte in AIN [Sta 02].
Eine niedrige Bildungsenergie bedingt eine hohe Konzentration des Defekts. Abbildung
2.6 zeigt eine Zusammenstellung der Bildungsenergien der wichtigsten Verunreinigun-
gen Kohlenstoff, Sauerstoff und Silizium sowie der Aluminium-Fehlstelle.

Der Verlauf der Bildungsenergie als Funktion der Fermi-Energie héngt stark von
der verwendeten Berechnungsmethode ab. Wahrend z.B. Fara et al. [Far 99] eine hohe-
re Bildungsenergie fiir den substitutionellen Einbau von Silizium unter Aluminium-
reichen Bedingungen im Vergleich zum Einbau unter Stickstoff-reichen Bedingungen
erhalten, stellen Stampfl et al. [Sta 02] das Gegenteil fest. Ebenso ist die Fermi-Energie
wahrend des Wachstums unterschiedlich. Wird n-Typ AIN gewachsen, so befindet sich
die Fermi-Energie etwa bei 3.7 eV (N-reich) — 4 eV (Al-reich) [Far 99] bzw. 3.1 eV
(N-reich) — 4.3 eV (Al-reich) [Sta 02]. Daher werden unter Stickstoff-reichen Wachs-
tumsbedingungen bevorzugt Aluminium-Fehlstellen, V,;, gebildet. Aluminium-reiche
Bedingungen fiithren zur Bildung von Aluminium-Fehlstellen bzw. Sickstofffehlstellen
V. Antisite-Defekte sind nach diesen Berechnungen unter keinen Wachstumsbedin-
gungen in signifikanter Konzentration zu erwarten [Sta 02].

Die Position des Fermi-Niveaus unter den verschiedenen Bedingungen ergibt sich
durch selbstkonsistente Berechnungen [Wal 93]: Fiir ein chemisches Potential wird die
Bildungsenergie berechnet. Dies ergibt Konzentrationen der Defekte bzw. Fremdatome.
Das Fermi-Niveau ergibt sich aus der Ladungsneutralitéit. In der Praxis befindet sich
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Abbildung 2.5: Bildungsenergie von Defekten in AIN als Funktion der Fermi-Energie
wahrend des Wachstums fiir Aluminium- bzw. Stickstoff-reiche Wachstumsbedingun-
gen. Neben den Antisite-Defekten Aly und Ny, sind der Einbau auf Zwischengitter-
plitze Al; und N; sowie Fehlstellen Va; und Vy beriicksichtigt (nach [Sta 02]). Ein
Anstieg der Fermi-Energie ist gleichbedeutend mit einer steigenden n-Typ Dotierung.
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Abbildung 2.6: Bildungsenergie der Verunreinigungen Kohlenstoff, Sauerstoff, Silizium
und der Aluminium-Fehlstelle fiir Aluminium- und Stickstoff-reiche Wachstumsbedin-
gungen als Funktion der Fermi-Energie (nach [Far 99] und [Sta 02]). Die Pfeile deuten
die Lage des Fermi-Niveaus bei Wachstum von n-Typ AIN bei den unterschiedlichen

Wachstumsbedingungen an.
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das Fermi-Niveau am Schnittpunkt der Bildungsenergien des flachsten Donators und
des kompensierenden Defekts (z.B. V) [Far 99].

Durch eine geeignete Wahl der Substrat-Temperatur konnen somit die Defektdichte
sowie die Konzentration von Fremdatomen beeinflusst werden. Der tatséichliche Ein-
bau kann aber noch von zusétzlichen Faktoren bestimmt sein. So besitzt Sauerstoff
zwar eine hohe Bildungsenergie, jedoch reagiert Sauerstoff sehr effizient mit Alumi-
nium zu Aluminium-Oxid !. Neben der Bildungsenergie spielt der Haftkoeffizient des
Fremdatoms auf der Oberfldche eine grofie Rolle fiir dessen Einbau in den Kristall.
Ein Haftkoeffizient von 1 bedeutet, dass das Atom die Oberflache nicht mehr verlassen
kann und schliefllich in den Kristall eingebaut wird, ein Haftkoeffizient von 0 hingegen
ist gleichbedeutend mit einer sofortigen Desorption. Eine Abschitzung des Haftkoeffi-
zienten kann aus dem Dampfdruck p des jeweiligen Elements gewonnen werden.

Die Verdampfungsgeschwindigkeit vgy eines Elements ist thermisch aktiviert und
berechnet sich aus [Sou 86]

VEy = Vgv,0 X €Xp <—%> (23)

mit dem Parameter vgy, und der Aktivierungsenergie (). Der Dampfdruck ist von
derselben Aktivierungsenergie () abhéngig

)
= —— 2.4
p poxexp< ) (2.4)
wodurch sich fiir die Abhéngigkeit der Verdampfungsgeschwindigkeit vgy
VgV = UEV,0 X L (2.5)
Po

ergibt. Der (Temperatur-abhéngige) Dampfdruck kann experimentell ermittelt wer-
den. Fiir Silizium wurden vgyo = 1.21 x 10* m/s und eine Aktivierungsenergie von
4.1 eV gefunden [Sou 86]. Dies ergibt bei einer Temperatur von 860° eine Verdamp-
fungsgeschwindigkeit von 7.3 x 107% nm/s, d.h. es dauert etwa eine 5 Stunden um
eine Monolage Silizium zu verdampfen. Eigene Messungen der Aktivierungsenergie des
Silizium-Dampfdrucks ergeben einen Wert von 3.95 eV, wonach das Verdampfen einer
Monolage Silizium innerhalb etwa 1 Stunde geschehen sollte. Experimentell wurden
jedoch auch deutlich hohere Werte fiir @) bis zu 4.56 eV bestimmt (siche [Sou 86]).
Daher kann fiir Silizium ein Haftkoeffizient von 1 angenommen werden.

2.1.3 Dotieren von AIN mit Silizium

Wie in Kapitel 1.4 diskutiert, wird zur Erhohung der elektrischen Leitfihigkeit von AIN
die Ausbildung eines Stérbandes bzw. eines Mott-Ubergangs durch Dotieren mit Silizi-
um angestrebt. Hierzu ist es notwendig, Silizium bis zu einer Konzentration von mehr
als 6.6 x 10?® cm~2 in AIN einzubringen. Ausgehend von den theoretischen Betrach-
tungen der vorherigen Kapitel sollen im Folgenden die Wachstumsbedingungen auf die
Moglichkeiten hin untersucht werden, solch hohe Dotierkonzentrationen zu erreichen.

LODb eine solche chemische Reaktion evtl. bereits in der Bildungsenergie beriicksichtigt wird ist
fraglich, da dies in den zitierten Veroffentlichungen nicht erwédhnt wird.
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Die Bildungsenergie fiir den substitutionellen Einbau von Silizium auf einen Alu-
minium-Gitterplatz héngt stark von den Wachstumsbedingungen ab (siehe Abbildung
2.6). Den Berechnungen von Stampfl et al. [Sta 02] zufolge ist zwar die Bildungsenergie
fiir Stickstoff-reiche Bedingungen hoher als fiir Aluminium-reiche Bedingungen, jedoch
verschiebt sich gleichzeitig das Fermi-Niveau derart, dass kein Unterschied zwischen
den Wachstumsbedingungen festgestellt werden kann. Im Gegensatz dazu sagen Fa-
ra et al. [Far 99] eine kleinere Bildungsenergie fiir Stickstoff-reiches Wachstum voraus.
Zusétzlich mit der Verschiebung der Fermi-Energie ergibt sich ein Unterschied zwischen
den Bildungsenergien des Silizium-Einbaus unter den unterschiedlichen Wachstumsre-
gimes von etwa 1.3 eV. Bei einer Substrat-Temperatur von 860°C entspricht das einem
Unterschied in der Einbauwahrscheinlichkeit von etwa 6 x 10°. Experimentell wird sich
aufgrund der langen Verweildauer der Silizium-Atome auf der Oberflédche ein geringerer
Unterschied ergeben. Es ist jedoch zu unterscheiden zwischen substitutionell eingebau-
ten Silizium-Atomen und inkorporierten Silizium-Atomen, welche vom Kristall iiber-
wachsen werden und andere Positionen im Kristallgitter einnehmen. Insgesamt lésst
sich somit sagen, dass das Wachstum unter Stickstoff-reichen Bedingungen stattfinden
sollte, damit es zu einem effektiven substitutionellen Silizium-Einbau kommen kann.

Allerdings ist nicht bekannt, welche Auswirkungen ein massives Auftreten von Sili-
zium auf das chemische Potential auf der AIN-Oberfldche und damit auf das Wachstum
und den Silizium-Einbau hat. Es ist ebenfalls nicht bekannt, ob Silizium-dotiertes AIN
mit einer Silizium-Konzentration von mehr als 0.7 % at. mittels MBE hergestellt wer-
den kann, oder ob eine Loslichkeitsgrenze fiir Silizium existiert. Ein solches Limit gibt
es z.B. im Fall von ByAl;_\N, wo der Bor-Einbau auf maximal 6 % der Al-Atome
(3 % at.) [Gup 99] beschrankt ist. Ein Loslichkeitslimit fiir Silizium in AIN von mehr
als 6 % at. wird jedoch fiir mittels metallorganischer Gasphasenepitaxie (metal-organic
vapor-phase epitaxy, MOVPE) hergestelltes AIN berichtet [Kas 01].

Aufgrund der Unsicherheit der Bildungsenergie und des Einflusses von Silizium auf
die Stabilitdt der Oberfliachenrekonstruktion sowie der unbekannten Wachstumsbedin-
gungen von AljgsSig 12N-Legierungen [Kas 01] wurde der Silizium-Einbau in AIN im
folgenden fiir die drei Wachstums-Regime “Aluminium-reich“, “ideal“, und “Stickstoff-
reich“ untersucht. Aluminium-reiches Wachstum zeichnet sich durch die Bildung von
metallischen Tropfchen auf der Oberflidche aus, Stickstoff-reiches Wachstum kann an
einer, im Vergleich zu einer “ideal” gewachsenen, sehr rauhen Oberflédche erkannt wer-
den.

2.2 Wachstum von Silizium-dotiertem AIN

2.2.1 Herstellung der epitaktischen Schichten

Undotierte und Silizium-dotierte AIN-Schichten werden mittels Molekularstrahlepita-
xie (molecular-beam epitaxy, MBE) auf Saphir-Substraten (2 Zoll Durchmesser) ab-
geschieden. Diese sind derart ausgerichtet, dass die pseudo-hexagonale [00.1]-Richtung
senkrecht zur Substrat-Oberfldche steht (“c-plane“ Saphir). Auf einem solchermafien
orientierten Substrat wéchst AIN in (00.1)-Richtung auf (Al-face Polaritdt) [Dim 00].
Die Substrat-Temperatur wird durch thermische Strahlung von einer Wolframwendel
geregelt. Um eine effiziente Ankopplung des Substrats zu diesem Heizer zu erméoglichen,
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sind die Saphir-Substrate mit einer Riickseitenmetallisierung (500 nm Ti, 70 nm Pt)
versehen. Dies erzeugt zudem eine homogenere Temperaturverteilung auf dem Sub-
strat. Molekiilstrahlen aus Aluminium und Silizium liefern Standard Knudsen-Zellen,
atomarer Stickstoff wird mittels einer Oxford CARS rf Plasma-Zelle aus Stickstoffgas
gewonnen. In das Plasma wird eine Leistung von 425 W eingekoppelt. Der Gasfluss
betrigt etwa 1 sccm — 2 scem, was zu einem Druck von 1.5 x 107 mbar withrend
des Wachstums fiihrt. Der Hintergrunddruck in der Wachstumskammer betrigt etwa
5 x 1071 mbar. Die Asymmetrie der Molekularstrahlen aus den Zellen wird durch
Rotation des Substrates (ca. 15 Umdrehungen pro Minute) teilweise kompensiert. Epi-
taktische Schichten besitzen somit lediglich einen Gradienten in radialer Richtung.

Vor dem Wachstum wird das sich auf Wachstums-Temperatur befindliche Saphir-
Substrat zwei Minuten dem Stickstoff-Plasma ausgesetzt. Anschlieend werden die Zel-
len geoffnet, d.h. jedes Wachstum beginnt Stickstoff-reich. Am Ende des Wachstums
werden die Zellen verschlossen und der Stickstoftfluss fiir zusétzliche 20 Sekunden auf-
recht erhalten, um metallische Reste auf der Oberfliache zu verbrauchen. Anschlieend
wird die Substrat-Temperatur auf Raumtemperatur abgesenkt.

2.2.2 Optimierung der Wachstumsbedingungen von undotier-
tem AIN und Wachstum von Si-dotiertem AIN

Zur Findung der bestmoglichen Wachstumsbedingungen werden verschiedene Serien
von undotiertem AIN auf c-plane Saphir gewachsen. Hierbei ist es das Ziel, sowohl
die kristalline Qualitét (KristallitgroBe, Versetzungsdichte) als auch die Oberfléchen-
morphologie zu optimieren. Zur Charakterisierung wurden Rasterkraftmikroskopie und
Rontgendiffraktometrie benutzt.

Wachstumsrate

Durch Messungen der Schichtdicke bzw. der Wachstumsrate in Abhéngigkeit vom
Aluminium-Fluss (entsprechend einer verdnderten Aluminium-Zellen-Temperatur) kann
auf das ITI-V-Verhéltnis wihrend des Wachstums geschlossen werden. Die Wachstums-
raten verschiedener Proben sind in Abbildung 2.7 dargestellt.

Dia AIN-Wachstumsrate am Rand des Wafers ist unabhéngig vom Aluminium-
Fluss, d.h. der begrenzende Faktor ist der (im Vergleich zur Wafermitte geringere)
Stickstoff-Fluss, weshalb der Randbereich der Wafer Aluminium-reich gewachsen wird.
Dies wird auch an den hier gefundenen Aluminium-Tropfchen deutlich, welche mit
Durchmessern von etwa 5 bis 15 um im optischen Mikroskop gut zu erkennen sind
(sieche Abbildung 2.8).

Die Wachstumsrate im Wafer-Zentrum hingegen steigt mit zunehmendem Alumini-
um-Fluss an. Der Anstieg der Wachstumsrate ist jedoch schwécher ausgepragt als der
dafiir notige Anstieg des Aluminium-Flusses. Durch die zunehmende Bedeckung der
Oberflache mit Aluminium steigt zum einen die Desorption des Aluminium an, zum
anderen muss auftreffender Stickstoff im Falle hoher Aluminium-Fliisse zunéchst durch
die Aluminium-Schicht hindurch diffundieren, ehe er eine Bindung mit dem Kristall
eingehen kann. Innerhalb eines Ubergangsbereichs steigt die Wachstumsrate linear mit
dem Aluminium-Fluss an, ehe eine Séttigung auftritt, da hier die Wachstumsbedingun-
gen Aluminium-reich werden und es zur Ausbildung einer metallischen Schicht (bzw.
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Abbildung 2.7: AIN-Wachstumsrate in Abhéngigkeit von der Aluminium-Zellen-
Temperatur T'(Al — Zelle). Die Substrattemperatur betriagt 835°C, der von Stickstoff-
gas hervorgerufene Hintergrunddruck in der Wachstumskammer ist py;pg = 1.5 X
107% mbar. Zum Vergleich ist der Verlauf des Aluminium-Flusses als Funktion der
Zellen-Temperatur eingetragen.

Abbildung 2.8: Lichtmikroskopische Aufnahme der Oberfliche einer Aluminium-reich
gewachsenen Probe. Metallische Tropfchen sind deutlich erkennbar.

Aluminium-Trépfchen) auf der Probe kommt. Dieser Ubergangsbereich befindet sich
in der Regel sehr nahe am Bereich des Wafers, wo es zur Tropfchenbildung kommt.
Somit liegt hier die Vermutung nahe, dass es sich um den “idealen* Bereich handelt.
Dieser Bereich verschiebt sich von Probe zu Probe u.U. leicht. Anhand der Aluminium-
Zellen-Temperatur, bei welcher sich gerade noch keine Sattigung der Wachstumsrate
zeigt, kann der zum stéchiometrischen Wachstum benotigte Aluminium-Fluss aus der
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Wachstumsrate berechnet werden. Zum Wachstum der epitaktischen AIN-Schichten
muss somit eine Aluminium-Zellen-Temperatur von etwa 1200°C — 1205°C verwendet
werden.

Oberflichenmorphologie

Die Herstellung von epitaktischen Proben ist idealerweise verbunden mit “step-flow*-
Wachstum (zweidimensionales Wachstum), d.h. das schichtweise Aufbringen von AIN-
bilayern, sowie einer damit verbundenen geringen rms (rms = root mean square)
Oberflédchenrauigkeit von typischerweise weniger als 0.5 nm. Abbildung 2.9 zeigt exem-
plarisch Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen von undotiertem AIN fiir die drei Wachs-
tums-Regime Stickstoff-reich (oben), “ideal” (links unten) und Aluminium-reich (rechts
unten).

Wafer-Zentrum

200nmm
[r———

Abbildung 2.9: Rasterkraftmikroskopie-Aufnahme von undotiertem AIN. Das
Wachstums-Regime ist hierbei Stickstoff-reich (oben), “ideal“ (links unten) und
Aluminium-reich (rechts unten). Die Schichtdicke betrégt zwischen 500 nm (Wafer
Rand) und 800 nm (Wafer Zentrum). Die Wachstumsparameter sind: T'(Al — Zelle) =
1200°C, pyrer = 1.5 x 107° mbar, Ty, = 835°C. Dieses und auch alle folgenden AFM-
Bilder wurden mit der Software WSxM [WSxM] erstellt.
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Stickstoff-reiche Bedingungen fithren zu einer sehr rauhen, ungleichméffigen Ober-
fliche. Das Auftreten atomarer Stufen deutet hingegen zweidimensionales Wachstum
unter “idealen” und Aluminium-reichen Bedingungen an. Dies spiegelt sich in einer
sehr geringen Oberfldchenrauigkeit wider. Abbildung 2.10 zeigt die rms Oberfléchen-
rauigkeit in Abhéngigkeit von der Aluminium-Zellen-Temperatur fiir verschiedene Orte
auf einem Wafer.

8 T T - T |
L ®  Wafer-Rand 1
7L O zwischen Zentrum und Rand_|
| A A Wafer-Zentrum
6 4
E. St 4 A X\ 7]
24l o 1
[e)] \
.?u L '
€ 3r N .
[72] I \
Eal IR .
+ ] \\
1 . AR 4
S - S SR
1180 1190 1200 1210 1220

T (Al-Zelle) [°C]

Abbildung 2.10: Oberflichenrauigkeit in Abhéngigkeit von der Aluminium-Zellen-
Temperatur fiir Aluminium-reiche, ideale und Stickstoff-reiche Wachstumsbedingungen
(T, = 835°C, pyrpe = 1.5 x 1075 mbar). Die vermessene Fliche betrigt jeweils 1 ym
x1 pm.

Aluminium-reiches Wachstum am Wafer-Rand ergibt eine glatte Oberflédche mit
einer rms-Rauigkeit von in der Regel weniger als 1 nm. Unter “idealen® Wachstumsbe-
dingungen im Zwischenbereich ist das III-V-Verhéltnis deutlich geringer im Vergleich
zu Aluminium-reichen Bedingungen. Dies fiithrt mit sinkendem Aluminium-Fluss zum
Ubergang in das Stickstoff-reiche Regime und damit zu einem Anstieg der Oberfléichen-
rauigkeit. Ein #hnlicher Ubergang von Stickstoff-reichen zu “idealen® Bedingungen ist
mit steigendem Aluminium-Fluss erkennbar: Die Rauigkeit nimmt von etwa 5.5 nm auf
weniger als 0.5 nm ab.

Sehr Aluminium-reiches Wachstum fiihrt aufgrund der stabilen Oberfldchenrekon-
struktion sowie einer Erhéhung der Mobilitdt der Aluminium-Adatome stets zu ei-
ner glatten Oberflidche. Die Mobilitdt der Adatome wird durch die Absédttigung von
Stickstoff-dangling bonds erreicht [Kob 03]. Die geringe Rauigkeit kann jedoch nur zwi-
schen den metallischen Tropfchen festgestellt werden. Nach Entfernen der metallischen
Tropfchen mit Carot’scher Losung (HoSO4 und HoOs im Verhéltnis von ca. 2 : 1) sieht
man in Rasterelektronenmikroskopie-Aufnahmen Mulden (siche Abbildung 3.10).
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Kristallqualitat

Zur Charakterisierung der kristallinen Qualitidt wird die Halbwertsbreite (full width at
half maximum, FWHM) der am (00.2)-Reflex aufgenommenen rocking curves verwen-
det. Die FWHM ist bestimmt durch die laterale Kristallitgrofle sowie die Schrauben-
versetzungsdichte, wobei eine hohe laterale Kristallitgrofle sowie eine geringe Schrau-
benversetzungsdichte zu einer geringen FWHM fiihren. Eine ausfiihrliche Diskussion
der Verbreiterung der rocking curve findet sich in Kapitel 4.2.

Die laterale Kristallitgrofie ist zum einen bestimmt durch die Grofle der Kristallite
nach der Nukleation. Die Gréfle der Nukleations-Kristallite bestimmt auch die Dichte
der Schraubenversetzungen. Durch Koaleszenz kleiner Kristallite bilden sich gréflere
Kristallite, im Idealfall entsteht ein Einkristall. Sowohl fiir die Bildung grofler Kris-
tallite wahrend der Nukleation als auch fiir die Koaleszenz sind Aluminium-Adatome
mit einer hohen Mobilitdt notwendig, d.h. die Wachstums-Parameter miissen auf diese
Bedingungen abgestimmt werden. Abbildung 2.11 zeigt die Abhéngigkeit der FWHM
der rocking curves von der Aluminium-Zellen-Temperatur.
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Abbildung 2.11: FWHM der am (00.2)-Reflex aufgenommenen rocking curves in
Abhéngigkeit der Al-Zellen-Temperatur fiir drei Bereiche des Wafers, entsprechend
Aluminium-reich, “ideal* und Stickstoff-reich (T, = 835°C, pyrgr = 1.5 x 107> mbar).

Ein optimaler Aluminium-Fluss liegt bei den verwendeten Wachstumsparametern
fiir eine Aluminium-Zellen-Temperatur von 1200°C vor. Eine Erhohung des Aluminum-
Flusses fiihrt zu einer Erhohung der Zahl der Kristallite wihrend der Nukleation. Dies
fithrt zu einem Anstieg der Versetzungsdichte aufgrund der vermehrten Koaleszenz der
Einzelkristallite. Ein zu geringer Aluminium-Fluss unterbindet hingegen die Koaleszenz
zunehmend. Dies fiithrt zu einer Abnahme der FWHM der rocking curve, da ohne
Koaleszenz von Kristalliten die Bildung von Schraubenversetzungen stark abnimmt
und daher allein die laterale Kristallitgrofle die FWHM bestimmt.
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Substrat-Temperatur

Eine weitere entscheidende Rolle beim Wachstum spielt neben dem III-V-Verhilt-
nis vor allem die Substrat-Temperatur. Bei konstantem III-V-Verhiltnis wird hier-
durch das tatséchliche III-V-Verhéltnis auf der wachsenden Oberflédche bestimmt: Ei-
ne Erhohung der Substrat-Temperatur sorgt fiir eine Zunahme der Desorption von
Aluminium-Adatomen. Aufgrund der starken Bindung der reaktiven Stickstoff-Atome
an den AIN-Kristall ist die Desorption der Stickstoff-Adatome im Vergleich dazu zu ver-
nachlissigen. Sofern eine Erhohung der Substrat-Temperatur nicht zu einem Ubergang
zu Stickstoff-reichen Wachstumsbedingungen fiihrt, erhcht diese die Beweglichkeit der
Aluminium-Adatome, da z.B. bereits mit dem AIN-Kristall eingegangene Bindungen
an fehlerhaften Gitterplatzen leichter wieder aufgebrochen werden kénnen. Abbildung
2.12 zeigt die Abhéngigkeit der FWHM der rocking curve des (00.2)-Reflexes sowie die
rms Oberfldchenrauigkeit von der Substrat-Temperatur.
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Abbildung 2.12: FWHM der rocking curves des (00.2)-Reflexes und die rms
Oberfldchenrauigkeit in Abhéngigkeit von der Substrat-Temperatur Ty, fiir drei Be-
reiche des Wafers, entsprechend Aluminium-reich, “ideal® und Stickstoff-reich.

Eine Erhohung der Substrat-Tempratur fithrt unabhéingig von den Wachstums-
bedingungen (Aluminium-reich, “ideal“ bzw. Stickstoff-reich) zu einer Abnahme der
FWHM der Rocking curve. Ebenfalls verringert sich die Oberflachenrauigkeit mit stei-
gender Substrat-Temperatur unter Aluminium-reichen und “idealen“ Bedingungen. Die
Wachstumsrate wird nur gering von der Substrat-Temperatur beeinflusst, allein unter
Aluminium-reichen Bedingungen ist eine Abnahme der Wachstumsrate um ca. 10 %
festzustellen. Eine Substrat-Temperatur von 860°C erlaubt die Herstellung von kristal-
lin hochwertigen epitaktischen AIN-Schichten unter allen Wachstumsbedingungen und
wird daher im folgenden als Substrat-Temperatur gewéhlt.

Wachstum von Silizium-dotiertem AIN

Ausgehend von diesen Untersuchungen wurde eine Serie von Silizium-dotiertem AIN
mittels Molekularstrahlepitaxie auf Saphir-Substraten hergestellt. Die Substrat-Tem-
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peratur betréigt dabei 860°C. Die Aluminium-Zellen-Temperatur ist 1205°C, entspre-
chend einem Aluminium-Fluss von etwa 105 cm~2s7!. Der Silizium-Fluss ist die einzige
Variable und wurde zwischen 9 x 10® cm™2s7! und 6 x 10*® cm 257! durch Variation
der Si-Zellen-Temperatur im Bereich von 840°C bis 1320°C variiert.



Kapitel 3

Chemische Zusammensetzung von
Silizium-dotiertem AIN

Zur Untersuchung des Einflusses der Silizium-Dotierung auf z.B. die elektrischen Ei-
genschaften von AIN:Si ist es notwendig, die Konzentration der Silizium-Atome sowie
anderer Verunreinigungen zu kennen. Daneben ist auch deren laterale und vertikale
Verteilung in der Epischicht von Interesse. Die Bestimmung der vertikalen Verteilung
der chemischen Elemente in AIN erfolgt mittels der ERD-Analyse (elastic recoil de-
tection analysis ERDA), die laterale Verteilung kann mittels lateral aufgeloster Ront-
genfluoreszenz bestimmt werden.

3.1 Methoden zur Bestimmung der chemischen Zu-
sammensetzung von AIN:Si

3.1.1 Lateral aufgeloste Rontgenfluoreszenz

Lateral aufgeloste Rontgenfluoreszenz-Messungen wurden am ESRF (European Syn-
chrotron Radiation Facility) in Grenoble durchgefiihrt. Als Quelle der Rontgenstrahlen
zur Anregung der Fluoreszenz dient ein Synchrotron der “dritten Generation“. Im Ver-
gleich zu einem Synchrotron der “zweiten Generation“ besitzt das Synchrotron der
“dritten Generation“ eine vergleichsweise geringe Emittanz (Emissionsvermogen), d.h.
eine relativ geringe Gesamtmenge an Photonen wird erzeugt. Wiahrend die spektrale
Breite in “&dlteren“ Synchrotrons sehr hoch ist, ist gleichzeitig die Intensitdt innerhalb
eines schmalen Energiebereichs verhiltnisméfiig gering. Viele Experimente benotigen
jedoch nur einen spektral engen Ausschnitt aus dem Gesamtspektrum, wobei gleich-
zeitig eine hohe Intensitédt erwiinscht ist. Ein Synchrotron der “dritten Generation®
ist optimiert auf eine méglichst hohe spektrale Helligkeit (Brillianz), d.h. Photonen je
Flache, Sekunde und Raumwinkel innerhalb einer gewissen (engen) Bandbreite (z.B.
innerhalb +0.1 % um die gewiinschte Energie). Im Vergleich mit der Synchrotronstrah-
lung, welche urspriinglich als Rontgenquelle verwendet wurde, erzielen Synchrotrons
der “dritten Generation* eine um etwa 10 — 10*-Mal so hohe Brillianz [X-ray 01].
Hierzu werden Elektronen in einem Speicherring mit einer Energie von 6 GeV zur
Emission von Rontgenstrahlen angeregt. Dies geschieht durch den Einsatz von Undu-
latoren, welche eine periodische magnetische Struktur der Periodenlénge A\, zur Ablen-

39
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung eines Undulators und die durch die periodi-
sche Anordnung eines Wechsel-Magnetfeldes induzierte oszillierende Bewegung eines
Elektrons.

kung der Elektronen erzeugen (siche Abbildung 3.1).
Die Elektronen emittieren entlang der Tangenten ihrer Trajektorie Rontgenstrahlen
aufgrund ihrer Oszillation in diesem periodischen Magnetfeld:

B(z) = By cos (2;:3) (3.1)

Ein wichtiger Parameter zur Charakterisierung der Elektronenbewegung ist der
Ablenk-Parameter K

GBO /\u
2mmec

Gilt K < 1, so ist die maximale Auslenkung der Elektronenbahn 6 = K/vy (y =
E./m.c?) sehr klein, und es dominiert die konstruktive Uberlagerung von Rontgen-
strahlen, da sich das Elektron auch weiterhin entlang seiner urspriinglichen Richtung
bewegt, in welche ebenfalls die Emission der Rontgenstrahlen geschieht. Wird die Aus-
lenkung zu grof3, so kann der interferierende Anteil der Rontgenstrahlen vernachléssigt
werden, da die Emission zunehmend in einen immer gréfferen Raumbereich stattfindet.
Dies nennt man einen Wiggler. Um konstruktive Interferenz zu ermoglichen, muss die
Periodenlédnge des Undulators A\, auf die gewiinschte Wellenldnge der Rontgenstrahlen
abgestimmt sein. Die Wellenldnge der Rontgenstrahlen mit der niedrigsten Energie (1.
Harmonische) betrigt

K = (3.2)

143K?

=53
“Oberschwingungen“ mit anderen Wellenldngen sind ebenfalls moglich, diese sind

jedoch deutlich unterdriickt und spektral auch wesentlich breiter. Die energetische Brei-

te des Spektrums der n-ten Harmonischen hingt von der Anzahl N der Perioden von
Magneten ab:

A A (3.3)

— Rk —~— (3.4)

Ein typischer Undulator besitzt etwa 50 — 100 Perioden, weshalb die spektrale Brei-
te lediglich 1 — 2 % der mittleren Energie betrigt. Diese kann durch einen zusétzlichen
Monochromator verkleinert werden, womit typischerweise eine Breite von etwa 0.1 %
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| Element |K—Absorptionskante| Ka;-Linie |

Silizium 1839 eV 1739.98 eV
Aluminium 1559.6 eV 1486.7 eV
Sauerstoff 543.1 eV 524.9 eV

Stickstoff 409.9 eV 392.4 eV
Kohlenstoff 284.2 eV 277 eV

Tabelle 3.1: K-Absorptionskante und Ka;-Linie der wichtigsten in AIN:Si vorhandenen
Elemente [X-ray 01].

der mittleren Energie erreicht wird. Hierzu wird der Rontgenstrahl zweimal an geeig-
neten Netzebenen eines Einkristalls reflektiert. Bei einer Energie von etwa 6 keV wird
Silizium in (111)-Orientierung benutzt, bei 2.5 keV kann Silizium in (220)-Orientierung
verwendet werden.

Der entstandene monochromatische Rontgenstrahl muss auf die Probe fokussiert
werden. Hierzu werden Zonenplatten verwendet. Hohere, unerwiinschte Beugungsord-
nungen der Zonenplatte werden durch eine Blende aus dem Strahl entfernt. Durch diese
Optik ist es moglich, einen Photonen-Fluss von etwa 4 x 1017 s~ tem ™! — 4x 10" s~tem ™!
zu erhalten.

Zur Untersuchung der Silizium-dotierten AIN-Schichten wurde eine Roéntgenpho-
tonenenergie von 2.5 keV gewihlt. Diese Energie erlaubt die Anregung der inneren
Elektronen der wichtigsten Elemente Silizium, Aluminium, Stickstoff, Kohlenstoff und
Sauerstoff (siche Tabelle 3.1), die in diesen Schichten auftreten. Eine hohere Energie
fithrt lediglich zur Anregung von eventuell vorhandenen anderen Verunreinigungen,
welche z.B. durch die chemische Reinigung mittels Carot’scher Sdure auf der Probe
adsorbiert sind, und der Uberdeckung der gewiinschten Signale, sowie einer spektralen
Verbreiterung der Rontgenstrahlen. Mittels Blenden und durch Fokussieren konnte ein
Strahl mit einem 300 nm x 700 nm groflen Querschnitt erhalten werden. Die zu unter-
suchende Probe wird auf einem Positionierer montiert, wodurch die Probe bewegt und
somit vom Rontgenstrahl gescannt werden kann.

Die einfallenden Rontgenphotonen schlagen tief sitzende Elektronen aus ihren Scha-
len heraus. Die frei gewordenen Plitze werden von Elektronen aus &dufleren Schalen
besetzt, wobei diese die fiir den Ubergang charakteristischen Linien aussenden, welche
von einen Detektor aufgezeichnet werden. Aus der Intensitéit der Sekundérstrahlung
kann qualitativ auf die Konzentration des jeweiligen Elements geschlossen werden,
quantitative Aussagen sind aufgrund der unterschiedlichen Streuquerschnitte bei der
Absorption der anregenden Rontgenphotonen sowie der neuerlichen Absorption der
emittierten K,-Photonen nur sehr schwierig zu treffen (siche Abbildung 3.2). Bei den
hier vermessenen Proben wurden jeweils quadratische Bereiche mit einer Kantenldnge
von 20 pm bei einer Auflésung von 140 x 60 Pixeln untersucht. Hierbei wird je Bildpunkt
ein Rontgenlumineszenz-Spektrum aufgenommen. Die Konzentration des untersuchten
Elements ist proportional zur Anzahl der counts innerhalb eines energetischen Bereichs
um die K,-Linie.

Aufgrund des geringen Massenabsorptionskoeffizienten von AIN (pqn = 920 cm?/g
fiir Rontgenstrahlen mit einer Energie von 2.5 keV; [Ber|) betrégt die durch eine 1 pum
dicke Epi-Schicht transmittierte Intensitét der anregenden Rontgenstrahlen noch etwa
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Abbildung 3.2: Massenabsorptionskoeffizienten von AIN und die Intensitdt der Ront-
genstrahlen nach Durchlaufen einer 1 pm dicken AIN-Schicht als Funktion der Photo-
nenenergie. (Daten von [Ber])

74 % (I/1y = exp(—panpd); p ist die Dichte von AIN und d die Schichtdicke). Abbil-
dung 3.2 zeigt den Massenabsorptionskoeffizienten von AIN als Funktion der Photo-
nenenergie.

Somit ist es folglich nur moglich, eine iiber die gesamte Schichtdicke gemittelte
Zusammensetzung der Epischicht zu erhalten.

3.1.2 Bestimmung der vertikalen Schichtzusammensetzung

Die Bestimmung der vertikalen Zusammensetzung erlaubt die Analyse elastisch ge-
streuter Atomkerne (elastic recoil detection analysis, ERD-Analyse). Hierbei werden
mittels hochenergetischer schwerer Ionen die Atome der zu untersuchenden Probe
quasi-elastisch aus dem Kristallgitter herausgestofien. Diese Projektile werden von ei-
nem Tandem-Van-de-Graaff-Beschleuniger erzeugt, wobei die kinetische Energie der
verwendeten Iod-Ionen (Isotop 127) 170 MeV betriagt. Die Ionen sind stark positiv
geladen und haben iiblicherweise mehr als 20 ihrer Elektronen verloren.

Der Strahl der 170 MeV 2"I"*-Tonen (n > 20) besitzt eine Ausdehnung von etwa
1 mm x 2 mm, weshalb diese Art der Bestimmung der Schichtzusammensetzung keine
Aussage iiber eine laterale Verteilung der chemischen Elemente zulésst.

Der Ionenstrahl trifft auf die Probe unter einem Winkel von 15°. Die Ionen stoflen
mit den Atomen der zu untersuchenden Probe, wobei dieser Stof quasi-elastisch ist, da
die Bindungsenergie der Atome im Kristallgitter von einigen eV im Vergleich zur hohen
Energie der Ionen vernachlissigbar ist. Die gestreuten Atome (Ejektile) verlassen den
Kristallverbund und werden unter einem Streuwinkel von 38° nachgewiesen. Abbildung
3.3 zeigt die Versuchanordnung schematisch.

Zur Detektion der Ejektile dienen ein Halbleiter-Detektor, welcher deren kinetische
Energie Eg.s; nach Durchlaufen von zwei Gasdetektoren ermittelt, sowie zwei Gas-
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Abbildung 3.3: Schematische Darstellung der Versuchsanordnung fiir die ERD-Analyse.

detektoren, welche CF; (100 mbar Druck) verwenden. In den beiden Gasdetektoren
verlieren die Ejektile durch Ionisation des CF4-Gases eine Energie AFE von [Lin 76|

2
AEoczm

InE. (3.5)

Z ist die Ladung und m die Masse des Ejektils. Der Energieverlust der Ejektile ist
somit sehr von dessen Masse m (hierdurch kann das Element zugeordnet werden), sowie
von der gesamten kinetischen Energie des Ejektils F = AE + Fg.s; abhingig. Die kine-
tische Energie des Ejektils Ej. ist bestimmt vom maximal moglichen Energietibertrag
vom lod-Ion der Energie Ejp,;:

Beje __dmM 5 cos” (3.6)
Eproj  (m+ M)

Der Energieiibertrag ist nur vom Streuwinkel o und von den Massen des Projektils
M und des Ejektils m abhéngig und umso effektiver, je geringer deren Unterschied ist.
Die hierbei iibertragene kinetische Energie verringert sich aufgrund der Wechselwirkung
des Ejektils mit dem zu durchquerenden Teil der Probe, ehe es in den Detektor gelangt.
Die Ejektile mit der hochsten Gesamtenergie stammen somit von der Oberfliche der
Probe, Ejektile aus tiefer liegenden Bereichen erfahren hingegen einen Energieverlust,
welcher sich unter Beriicksichtigung der Wechselwirkung mit den Atomen der dariiber-
liegenden Schicht modellieren lisst.

Eine Zuteilung der ermittelten Signale zu den verschiedenen chemischen Elementen
kann durch eine Auftragung des Element-spezifischen Energieverlusts in den Gasde-
tektoren AFE gegen die Gesamtenergie E erfolgen. Abbildung 3.4 zeigt dies fiir einige
typische in Silizium-dotiertem AIN vorkommende chemische Elemente.

Die einzelnen detektierten Ereignisse reihen sich an den in Abbildung 3.4 skizzierten
Kurven auf. Von der Probenoberfléche gestreute Atome erleiden keinen Energieverlust
durch die Probe und weisen somit die hochstmogliche Gesamtenergie auf. Experimen-
tell werden die hier gezeigten Kurven deutlich verbreitert. Im Falle der Elemente Koh-
lenstoff, Stickstoff und Sauerstoff ist der Abstand der Energieverlust-Kurven so grof,
dass die Verbreiterung keinen nennenswerten Einfluss auf das Detektionslimit besitzt.
Zwischen Aluminium und Silizium ist der Abstand jedoch aufgrund des kleinen Unter-
schiedes der atomaren Massen deutlich geringer und es werden mit steigender Dauer
der Messung eine zunehmende Anzahl von Ereignissen dem Silizium zugewiesen, welche
z.B. von Aluminium oder von Aluminium und Wasserstoft gleichzeitig erzeugt werden.
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Abbildung 3.4: Energieverlust AF als Funktion der Gesamtenergie F fiir einige chemi-
sche Elemente in dotiertem AIN. Der Energieverlust im Gasdetektor kann maximal so
grof} sein wie die Gesamtenergie.

Dem kann durch eine geringere Rate der Ereignisse entgegengewirkt werden. Die Dauer
der Messung kann nicht beliebig erhoht werden, da die Probe durch den Beschuss mit
hochenergetischen Ionen degradiert.

Zur Ermittlung der chemischen Zusammensetzung wird iterativ vorgegangen: Die
Ereignisse mit den hochsten Gesamtenergien werden Atomen zugewiesen, welche sich
auf der Oberfléche befunden haben. Hieraus kann die Zusammensetzung der Oberflédche
bestimmt werden. Im néchsten Schritt wird die atomare Schicht unter der Oberfléiche
betrachtet. Unter Beriicksichtigung des Energieverlustes beim Durchflug durch die
Oberfléchenschicht (einschliefllich der Streuquerschnitte der Atome der Oberfléche)
kann wiederum die Zusammensetzung dieser Schicht berechnet werden. Iterativ wird
die gesamte Schicht berechnet, wobei stets die vorher ermittelte Zusammensetzung der
dariiberliegenden Schichten in die Berechnung eingebracht wird.

Wihrend einer Messdauer von etwa 15 — 30 Minuten werden etwa 1 — 2 x 10°
Ereignisse festgestellt. Um zuverléssig die Konzentration eines Elements ermitteln zu
konnen, sind einige 100 Ereignisse notwendig, welche diesem Element eindeutig zuge-
wiesen werden kénnen. Dies bestimmt das Auflésungsvermogen der Messung. Aufgrund
der Unsicherheiten bei der Zuweisung von Ereignissen zum Element Silizium vor allem
bei geringen Konzentrationen ergibt sich ein Detektionslimit von etwa 5 x 101 cm 3.
Aufgrund der relativ geringen Statistik an Ereignissen von insgesamt “nur“ 1 — 2 x 108
ist die Bestimmung der Konzentration von Elementen nur mit einem relativ grofien
Fehler moglich. Zusitzlich zur geringen Statistik verfilschen z.B. Uberlagerungen von
Detektionsereignissen, wie sie etwa bei mehr als etwa 1000 — 2000 Ereignisse je Sekunde
auftreten, die Messung. Bei einer solchen Uberlagerung werden z.B. zwei Stickstoffato-
me gleichzeitig detektiert, was scheinbar einem Atom der doppelten Masse (Silizium)
entspricht. Insgesamt ergibt sich fiir ERD-Messungen ein Unsicherheitsfaktor von etwa
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1.5, d.h. die gemessene Konzentration kann von der tatsichlichen um einen Faktor 1.5
abweichen. Der Einfallswinkel von 15° bestimmt die Auflosung in der Tiefe zu etwa
10 nm.

Eine Verringerung des Einfallswinkels wiirde die Tiefenauflosung zwar deutlich
erhhen [Dol 98], erlaubt jedoch keine Bestimmung der Materialzusammensetzung in
einer Tiefe von einigen 100 nm. Bei der Bestimmung der Silizium-Konzentration [S7]
in AIN ist nicht nur die absolute Konzentration wichtig, sondern vor allem die Kon-
zentration als Funktion der Tiefe, wofiir eine Auflésung von 10 nm ausreicht.

Die ERD-Analyse kann ausschliefllich die Konzentration eines Elements bestim-
men, nicht jedoch die Bindungsverhéltnisse zu den Nachbaratomen. Eine sehr rauhe
Oberfldche mit einer rms-Rauigkeit von mehr als dem Auflésungsvermogen hingegen
kann die ERD-Analyse beeintrichtigen, indem eine zu grofie Oberflédche simuliert wird,
welche eine scheinbar hohere atomare Packungsdichte aufweist und somit eine erhthte
Konzentration eines Elements ergibt.

3.2 Einfluss Metall-reicher Wachstumsbedingungen
auf den Silizium-Einbau

Aufgrund des inhomogenen Flusses von Aluminium und Silizium auf den Saphir-Wafer
sowie der kleinen Unterschiede der Substrattemperatur herrschen an unterschiedlichen
Orten auf dem Substrat unterschiedliche Wachstumsbedingungen. Der Unterschied des
Siliziumflusses auf die Probe ist hingegen vernachléssigbar gering, wie spéter noch
diskutiert wird (siehe Kapitel 3.6.2). Dies erméglicht die Untersuchung des Silizium-
Einbaus fiir eine Vielzahl von Wachstumsbedingungen mit einer geringen Anzahl von
Proben. Um den Einfluss von Metall-reichen Wachstumsbedingungen zu untersuchen,
wurden daher Proben aus dem Randbereich der Wafer verwendet.

3.2.1 Tiefenabhingige Schichtzusammensetzung

Abbildung 3.5 zeigt mittels ERD-Analyse gewonnene Tiefenprofile von Metall-reich ge-
wachsenen AIN-Epischichten fiir einige Silizium-Fliisse bzw. Silizium-Zellen-Tempera-
turen.

Metall-reiches Wachstums resultiert in einer sehr ausgeprigten Abhéngigkeit der
Silizium-Konzentration [Si] von der Tiefe. In allen Proben wird eine Akkumulation
von Silizium in einer oberflichennahen Schicht festgestellt. Der Akkumulation folgt
eine kontinuierliche Abnahme der Silizium-Konzentration mit zunehmender Tiefe. Bis
zu einer Silizium-Zellen-Temperatur von 1240°C zeigen alle Schichten ab einer Tiefe
von etwa 250 nm keine messbare Silizium-Konzentration. Ein hoherer Silizium-Fluss
fithrt zu einer wesentlich langsameren Abnahme der Silizium-Konzentration mit zu-
nehmender Tiefe.

Unabhéngig vom Silizium-Fluss ist die Silizium-Konzentration in allen Proben in
hinreichender Entfernung von der Oberfliche kleiner als 5 x 10! cm ™3, was dem De-
tektionslimit der ERD-Analyse entspricht. Mit steigender Silizium-Zellen-Temperatur
steigt lediglich die Silizium-Konzentration nahe der Oberflédche. Dies lasst vermuten,
dass es sich bei dem detektierten Silizium im wesentlichen nicht um in den AIN-
Kristall eingebautes Silizum handelt, sondern um Silizium-Ausscheidungen. Mittels
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Abbildung 3.5: Tiefenprofile von Silizium in Metall-reich gewachsenem AIN:Si fiir ver-
schiedene Silizium-Zellen-Temperaturen.

Raman-Spektroskopie kann dies belegt werden. Einen weiteren Hinweis auf Silizium-
Ausscheidungen liefert die laterale Schichtzusammensetzung, bestimmt aus lateral auf-
gelosten Rontgenfluoreszenz-Messungen.

3.2.2 Laterale Silizium-Verteilung

In Abbildung 3.6 ist die aus lateral aufgelosten Rontgenfluoreszenz-Messungen ge-
wonnene laterale Verteilung von Silizium fiir Silizium-Fliisse zwischen ®&g; = 2 X
10" ecm™2s7! und ®g; = 6 x 10 cm™2?s™! (entsprechend Silizium-Zellen-Temperaturen
zwischen 1040°C und 1320°C, vgl. Kapitel 3.4) dargestellt.

Durch Vergleich der lateralen Silizium-Verteilung mit der Tiefen-aufgelosten Vertei-
lung (Abbildung 3.5) kann ein Detektionslimit von ca. 1x 10%° cm ™ (gemittelt iiber die
gesamte Dicke der Probe) abgeschétzt werden. Die Tiefenprofile der AIN-Schichten mit
einem Silizium-Fluss entsprechend den Zellen-Temperaturen 1080°C und 1200°C sind
sehr dhnlich, weshalb sich eine ebenfalls dhnliche laterale Verteilung erwarten lésst.
Bei einer Silizium-Zellen-Temperatur von 1120°C kann jedoch keinerlei laterale Va-
riation festgestellt werden, weshalb das Silizium-Detektionslimit iber der maximalen
Konzentration dieser Schicht liegen sollte.

Bei einem geringen Silizium-Fluss ist keinerlei rdumliche Verteilung der Intensitét
der Silizium K,-Linie erkennbar. Ab einem Silizium-Fluss von etwa 2 x 102 cm 25!
konnen ringférmige Strukturen aus Silizium mit einem Durchmesser von ca. 5 pm er-
kannt werden. Eine weitere Erhohung des Silizium-Flusses fithrt zu einer deutlicheren
Ausbildung der Ringstruktur. Die Ringe besitzen dabei einen Durchmesser von bis zu
10 pm und sind damit von &hnlicher Gréfle wie die beobachteten metallischen Tropf-
chen. Abbildung 3.7 zeigt die laterale Silizium-Verteilung einer Probe, welche sowohl
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steigender Silizium-Fluss

Ts, = 11603€

Abbildung 3.6: Laterale Silizium-Verteilung von Metall-reich gewachsenem AIN. Der
zugegebene Silizium-Fluss steigt von links oben nach rechts unten von &g, = 2 x
10 em 257! auf ®g; = 6 x 10" ecm~2?s7!. Die Silizium-Zellen-Temperaturen variiert
zwischen 1040°C und 1320°C. Die Silizium-Konzentration steigt von schwarz nach weif3
an. Metallische Tropfchen auf der Probenoberfliche wurden vor der Messung mittels
Carot’scher Sdure entfernt.

unbehandelt als auch nach dem Entfernen der metallischen Aluminium-Trépfchen mit
Carot’scher Sdure (HySO4:Hy02=2:1) vermessen wurde. In beiden Fillen sind die Ringe
gut zu erkennen.
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Abbildung 3.7: Laterale Verteilung von Silizium vor (links) und nach Atzen in
Carot’scher Sdure. Die Kantenldnge betrdgt 20 pm, der Silizium-Fluss ist etwa
1.4 x 10" cm 257!

Die Ergebnisse der ERD-Analyse und die laterale Verteilung des Siliziums kénnen
anhand des folgenden Modells erkléart werden.
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3.2.3 Modell zur Verteilung des Silizium in und auf AIN

Bei sehr Metall-reichem Wachstum von AIN befindet sich wiahrend des Wachstums eine
geschlossene metallische Aluminium-Schicht auf der wachsenden Probe, welche thermo-
dynamisch stabil ist (siehe Kapitel 2.1.1). Auftreffende Stickstoff-Atome besitzen unter
diesen Bedingungen ein sehr niedriges chemisches Potential und neigen daher zur Bil-
dung von AIN. Aufgrund der nur sehr geringen Loslichkeit von Stickstoff in fliissigem
Aluminium (1 x 107! at. % beim Schmelzpunkt von Aluminium bzw. 2 x 1076 at. %
bei 1000°C; [Lan 91)) diffundiert Stickstoff gut durch die Aluminium-Schicht und ver-
bindet sich auf der AIN-Oberfldche zu AIN. Silizium-Atome andererseits konnen sehr
gut in Al gel6st werden, wie das bindre Phasendiagramm in Abbildung 3.8 zeigt.
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Abbildung 3.8: Phasendiagramm des Aluminium-Silizium-Legierungssystems.

Insbesondere kann in Aluminium bei einer Temperatur von 860°C ein Silizium-
Gewichtsanteil von mehr als 35 % gelost werden. Dies ist deutlich mehr als durch den
verhéltnisméafig geringen Silizium-Fluss nachgeliefert werden kann. Daher reichert sich
Silizium in der metallischen Aluminium-Schicht an, ohne jedoch in den AIN-Kristall
in nennenswerten Mengen eingebaut zu werden. Ein héherer Si-Fluss fiihrt lediglich zu
einer starkeren Anreicherung in der Al-Schicht.

Nach Beendigung des Wachstums (die Substrat-Temperatur ist bei 860°C) liegt
demnach folgende Schichtstruktur vor: Auf der AIN-Epischicht befindet sich eine me-
tallische Aluminium-Schicht. Diese enthélt einen dem Silizum-Fluss proportionalen An-
teil an Silizium. Wird die Substrat-Temperatur gesenkt, so minimiert die Aluminium-
Schicht ihre Oberfléiche durch Ausbildung der spéater sichtbaren metallischen Tropf-
chen. Eine Abkiihlung der Aluminium-Silizium-Verbindung fiihrt aufgrund der Verrin-
gerung der Loslichkeit des Silizium in Aluminium zu einer Ausscheidung von Silizium
(sieche Abbildung 3.8). Dies geschieht bevorzugt an den kiltesten Punkten. Diese be-
finden sich auf der AIN-Oberflédche, da sich die AIN-Epischicht neben der Abgabe
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der Warme durch Strahlung auch durch Wéarmeleitung zum Saphir-Substrat und zum
Substrat-Halter abkiihlt. Zum Zeitpunkt der Silizium-Ausscheidung hat sich die me-
tallische Aluminium-Silizium-Schicht schon in einzelne Tropfchen aufgeteilt, weshalb
sich das Silizium in der beobachteten kreisférmigen Anordnung ausscheidet. Beim an-
schlieBenden selektiven Atzen der Aluminium-Tropfchen bleiben diese Ausscheidungen
auf der Probe zuriick. Abbildung 3.9 stellt diesen Vorgang nochmals graphisch dar.
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Abbildung 3.9: Entstehung der ringformigen Silizium-Ausscheidungen. Wéahrend
des Abkiihlens der Probe bilden sich Aluminium-Silizium-Tropfchen. Bei weiterer
Abkiihlung wird an der kalten AIN-Oberfliche Silizium ausgeschieden, welches auch
nach selektivem Atzen der Aluminium-Tropfchen mit Carot’scher Losung zuriickbleibt.

Eine mogliche Erklarung fiir die beobachtete Tiefenabhéngigkeit der Silizium-Kon-
zentration liefert eine Verfeinerung des eben vorgestellten Modells. Nach dem Entfer-
nen der metallischen Tropfchen findet sich eine Vielzahl tiefer “Krater” mit einer dem
Durchmesser der Tropfchen vergleichbaren rdaumlichen Ausdehnung (siehe Abbildung
3.10). Die Silizium-Ausscheidung bzw. -Anreicherung sollte nicht nur an Oberfléche
der AIN-Epischicht stattfinden, sondern auch an der Grenzflédche zwischen den Tropf-
chen und dem AIN Volumenmaterial (“Kraterwand®), da das Substrat wéhrend des
Abkiihlens kélter als die metallischen Tropfchen sein sollte. Das Ergebnis dieses Mo-
dells der Silizium-Ausscheidung bzw. -Anreicherung ist in Abbildung 3.10 dargestellt.

AL Si, Si

AIN

Abbildung 3.10: Verteilung des Silizium nach dem Ausscheidungsprozess und nach Ent-
fernen des Aluminium-Tropfchens (links). Rechts ist eine Rasterelektronenmikroskopie-
Aufnahme einer gedtzten AIN:Si-Probe gezeigt. Es sind Gruben erkennbar.
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Diese Gruben sind mit einer diinnen Al,Siy-Schicht unbekannter Zusammensetzung
ausgekleidet. Die Auskleidung kann an der unterschiedlichen Helligkeit dieser Bereiche
in der Rasterelektronenmikroskopie- Aufnahme erkannt werden. Auf der Oberfliache au-
Berhalb des Grabens befindet sich zudem elementares Silizium. Ausgehend von diesem
Modell ist das Silizium zur Oberflédche hin angereichert und fillt dann linear mit der
Tiefe ab. Abbildung 3.11 zeigt einige ausgewihlte Daten aus Abbildung 3.5 in linearer
Darstellung.
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Abbildung 3.11: Lineare Darstellung einiger Daten aus Abbildung 3.5.

Zunichst ist ein Anstieg der Silizium-Konzentration mit zunehmender Tiefe zu
beobachten. Dies kann auf Abschattungseffekte zuriickgefiithrt werden, da der Einfalls-
winkel der hochenergetischen Iod-Ionen 15° betrégt und somit ein Teil der Oberfléiche
nicht von allen méglichen Ionen getroffen werden kann. Ebenfalls ist der Austrittswinkel
der zu detektierenden Atome mit nur 23° sehr gering. Dies fiihrt zu einer Fehlinter-
pretation von Silizium-Atomen, welche von der riickseitigen Oberfléche der Ausschei-
dungen stammen und damit vor ihrer Detektion zun&chst eine Schicht unbekannter
Dicke durchfliegen miissen, dabei Energie verlieren und somit scheinbar aus tieferen
Regionen stammen. Der Beginn des Abfalls der Silizium-Konzentration kann somit zur
Abschétzung der Dicke der Ausscheidungen an der Oberfliche dienen. Der folgende
Abfall ist linear, was auf eine homogene Bedeckung einer Kegel-férmigen Vertiefung
mit einer AlSi-Legierung schlieflen lasst. Innerhalb von ca. 200 nm sinkt die Silizium-
Konzentration dann unter die Nachweisgrenze.
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3.3 Silizium-Einbau in AIN unter “idealen‘ Wachs-

tumsbedingungen

Eine Verringerung des III-V-Verhéltnisses fiithrt zu einer Reduktion und schliefllich zur
Auflésung der metallischen Aluminium-Schicht auf dem wachsenden AIN-Kristall. Un-
ter “idealen“ Bedingungen ist diese vollig verschwunden, es liegt jedoch noch immer
eine stabile Oberfldche vor, welche gutes Kristallwachstum ermoglicht. Aufgrund der
fehlenden Aluminium-Schicht kann auf die Probe auftreffendes Silizium leichter in die
AIN-Schicht eingebaut werden. “Ideale” Wachstumsbedingungen sollten daher einen im
Vergleich zu den Metall-reichen Bedingungen deutlich effektiveren Einbau von Silizium
in AIN erméglichen. Zudem erniedrigt sich nach Fara et al. [Far 99] die Bildungsenergie
fiir den substitutionellen Silizium-Einbau bei einem Wechsel der Wachstumsbedingun-
gen von Aluminium-reich nach Stickstoff-reich.

Abbildung 3.12 zeigt die mittels ERD-Analyse gewonnene Tiefenprofile der Sili-
zium-Konzentration in unter “idealen“ Bedingungen hergestellten AIN-Epischichten.
Eine Dotierung mit Silizium ist deutlich besser moglich als unter Aluminium-reichen
Wachstumsbedingungen.
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Abbildung 3.12: Tiefenprofile von Silizium-dotierten AIN-Epischichten, hergestellt un-
ter den fiir AIN “idealen“ Bedingungen. Die Silizium-Konzentrationen wurde in einer
Tiefe von 400 nm (Markierung) bestimmt, um Effekte durch die Oberfléche (z.B. durch
eine hohe Rauigkeit) auszuschlieflen.

Ein relativ geringer Silizium-Fluss (Silizium-Zellen-Temperatur von 1080 °C) fiihrt
zu einem in der Tiefe homogenen Einbau von Silizium. Mit steigendem Silizium-Fluss
erhoht sich auch die Silizium-Konzentration im Kristall. Die bestimmte Silizium-Kon-
zentration in Abhéngigkeit von der Silizium-Zellen-Temperatur ist in Abbildung 3.13
gezeigt. Die Bestimmung der Silizium-Konzentration erfolgt in einer Tiefe von 400 nm,
um einen moglichen Einfluss der Oberflidchenbeschaffenheit auszuschlielen.

Der Anstieg der Silizium-Konzentration mit zunehmender Silizium-Zellen-Tempera-
tur bzw. Silizium-Fluss kann mittels einer Aktivierungsenergie von etwa (4.4+0.4) eV
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Abbildung 3.13: Arrhenius-Darstellung der Silizium-Konzentration in Abhéngigkeit der
Silizium-Zellen-Temperatur. Die epitaktischen Schichten sind unter “idealen“ Bedin-
gungen hergestellt worden. Das Si-Tiefenprofil der bei einer Si-Zellen-Temperatur von
1320°C hergestellten AIN:Si-Epischicht ist auch in einer Tiefe von 400 nm noch nicht
homogen.

beschrieben werden. Dies ist etwas hoher als die Aktivierungsenergie des Silizium-
Flusses von ca. (3.9 £ 0.2) eV. Dies bedeutet, dass die Zunahme der Silizium-Konzen-
tration in der AIN-Schicht stéarker ausfillt, als die Zunahme des Silizium-Flusses auf
die Probe erwarten lassen wiirde. Die Ursache hierfiir ist nicht bekannt, eine méogliche
Ursache sind die “idealen“ Wachstumsbedingungen.

Auch unter “idealen® Wachstumsbedingungen kann sich eine Monolage Aluminium
auf der Epischicht befinden (siche Kapitel 2.1.1). Trifft zusétzlich eine grofie Menge
Silizium (Fluss > 10 cm™2s™!) auf die Probe, so wird die Oberflichenbedeckung
durch Aluminium und Silizium erhtht und es kommt zur Ausbildung einer &hnlichen
Schicht wie der metallischen Aluminium-Schicht bei sehr Aluminium-reichen Bedingun-
gen. Diese Schicht kann wiederum Silizium 16sen, und erst wenn eine Sattigung eintritt
kann Silizium aus dieser Schicht zum AIN-Kristall gelangen. Die Séattigung passiert fiir
hohe Silizium-Fliisse schneller als fiir niedrige Fliisse. Vom gesamten Silizium-Fluss auf
die Probe wird somit ein fester Bruchteil des Siliziums in der Oberfldchenschicht ak-
kumuliert, der “Uberschuss“, welcher im Vergleich zum Silizium-Fluss stéirker ansteigt
mit steigender Silizium-Zellen-Temperatur, wird in die Schicht inkorporiert.

Die Ausbildung einer solchen Schicht auf der Oberfliche zeigt sich auch in der
Tiefen-Abhéngigkeit der Silizium-Konzentration. Ebenso wie bei Metall-reich gewach-
senen Schichten findet sich auch hier eine Akkumulation von Silizium nahe der Ober-
fliache, diese ist jedoch wesentlich schwécher ausgepréigt. Neben der Silizium-Akku-
mulation wird auch eine Abnahme der Wachstumsrate mit steigendem Silizium-Fluss
beobachtet. Ein Silizium-Fluss von ®g; = 6 x 10'3 cm~2s~! fiihrt zu einer Verringerung
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der Wachstumsrate um 15 %. Dies kann durch die Abschirmung der reaktiven Stickstoff-
Spezies erklart werden, welche zusétzlich durch die Aluminium-Silizium-Schicht diffun-
dieren miissen, ehe sie in den Kristall eingebaut werden konnen.

Obwohl sich unter “idealen“ Bedingungen eine homogene Dotierung mit Silizium-
Konzentrationen von mehr als 10?! cm™ erreichen lassen, ist die stets vorhandene
Silizium-Akkumulation nahe der Oberfliache nicht wiinschenswert. Zur Herstellung von
homogen dotierten Proben miifite anschliefend die oberste Schicht weggeétzt werden.
Dies kann nur mittels Ionenétzen geschehen, was wiederum zu Kristallschdden auch im
darunterliegenden Material fiihrt. Alternativ besteht die Moglichkeit, die Wachstums-
bedingungen sehr Stickstoff-reich zu wéhlen.

3.4 Silizium-Dotierung von AIN unter Stickstoff-
reichen Wachstumsbedingungen

Eine weitere Veranderung der Wachstumsbedingungen vom “idealen“ in das Stick-
stoff-reiche Regime erniedrigt die Bildungsenergie fiir den substitutionellen Einbau von
Silizium in AIN weiter [Nor 97, Far 99] und sollte damit die Voraussetzungen fiir ef-
fektives Silizium-Dotieren von AIN nochmals verbessern. Zudem sollten diese Wachs-
tumsbedingungen sicherstellen, dass sich keine Aluminium-Silizium-Schichten auf dem
wachsenden Kristall befinden. Die in Abbildung 3.14 dargestellten Tiefen-aufgelosten
Verteilungen von Silizium in AIN fiir einige Silizium-Zellen-Temperaturen zeigt eine
solche Verbesserung.

Mit Ausnahme der beiden Proben, welche unter den hochsten Silizium-Fliissen her-
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Abbildung 3.14: Tiefenprofile des Silizium in AIN-Epischichten, hergestellt unter

Stickstoff-reichen Wachstumsbedingungen. Die Silizium-Konzentration wird in einer
Tiefe von 400 nm ermittelt (Markierung).
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gestellt wurden, finden sich keine Anzeichen fiir eine Silizium-Akkumulation an der
AIN:Si-Oberfléche mehr. Der Silizium-Einbau erfolgt sehr homogen und effektiver als
unter den “idealen“ Bedingungen. So wird z.B. bei einer Silizium-Zellen-Temperatur
von 1240°C unter sehr Stickstoff-reichen Bedingungen etwa 1.5-mal so viel Silizium
inkorporiert wie die “idealen“ Bedingungen ermdglichen.

In den beiden Schichten mit der hochsten Silizium-Konzentration ist wieder ei-
ne Akkumulation des Siliziums zur Oberflidche hin erkennbar. Diese Schichten weisen
ebenfalls eine stark erhohte Oberflichenrauigkeit auf (siehe Kapitel 5.1), wodurch sich
die Anzahl der Atome nahe der Oberfliche vergrofiert und somit die laterale Dichte
der Atome erhoht wird. Die rms-Rauigkeiten der beiden Proben mit der zweithéchs-
ten und der hochsten Silizium-Konzentration betragen 17 nm bzw. 26 nm. Entspre-
chend hoch sind die Abstidnde zwischen hochstem und niedrigstem Punkt (z-Range)
in den Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen: 110 nm und 270 nm. Dies entspricht auch
anndhernd der Tiefe, ab welcher eine homogene Verteilung des Siliziums beobachtet
wird.

Somit kann festgestellt werden, dass die Dotierung von AIN mit Silizium unter
Stickstoff-reichen Bedingungen sehr effektiv gelingt. Dies zeigt auch die Abhéngigkeit
der Silizium-Konzentration von der Silizium-Zellen-Temperatur (Abbildung 3.15).
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Abbildung 3.15: Arrhenius-Darstellung der Silizium-Konzentration in Abhéngigkeit
von der Silizium-Zellen-Temperatur. Die AIN:Si-Epischichten sind unter Stickstoff-
reichen Bedingungen gewachsen worden.

Aus der Steigung der linearen Ausgleichsgeraden der Arrhenius-Darstellung kann
eine Aktivierungsenergie von etwa (3.84+0.2) eV berechnet werden, was gut mit der Ak-
tivierungsenergie des experimentell ermittelten Silizium-Dampfdrucks von (3.9+0.2) eV
iibereinstimmt. Daher kann auf einen sehr effektiven Einbau eines konstanten Anteil
des auf der AIN-Schicht auftreffenden Siliziums in die Epischicht geschlossen werden.
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Unter Beriicksichtigung des hohen Haftkoeffizienten von etwa 1 kann der Silizium-Fluss
als Funktion der Silizium-Zellen-Temperatur 7(St7 — Zelle) bestimmt werden zu

Eart(S7)
kT (Si — Zelle)

mit den Parametern ®g;9 = 6.2 x 10%* cm™2s™! und FE.x(Si) = 3.8 eV. Dies
ermoglicht dariiber hinaus durch Extrapolation die Abschétzung der Silizium-Konzen-
tration von Proben, wahrend deren Wachstum Silizium-Zellen-Temperatur zu nied-
rig war, um eine Silizium-Konzentration oberhalb der Detektionsschwelle der ERD-
Analyse von 5 x 10! cm ™2 zu dotieren.

Durch Stickstoff-reiches Wachstum ist es somit gelungen, homogen dotiertes AIN
mit Silizium-Konzentrationen zwischen 7.5x 10*® cm™3 und 5.2x10%! cm ™2 herzustellen.

(I)Si (T(SZ — 26”6)) = (I)Si,O X exp (— (37)

3.5 Einfluss des II1I-V-Verhaltnisses auf den Einbau
von Silizium in AIN

Fiir den Einbau von Silizium sind entsprechend der bisher dargestellten Ergebnisse
Stickstoff-reiche Bedingungen notwendig. Um als mdégliche Ursachen fiir die Variati-
on des Silizium-Einbaus z.B. eine Inhomogenitét des Silizium-Flusses ausschlieflen zu
konnen, werden alle Proben aus der Mitte des Wafers entnommen. Die Aluminium-
und Silizium-Fliisse (®g; = 6 x 102 ecm™2s™!) wurden dabei konstant gehalten, al-
lein der Stickstoff-Partialdruck in der Wachstumskammer, d.h. der Fluss der reaktiven
Stickstoff-Spezies und damit das III-V-Verhéltnis wurde variiert. Abbildung 3.16 zeigt
die Silizium-Konzentration sowie die Wachstumsrate in Abhéngigkeit des Stickstoff-
Partialdrucks.

Mit steigendem Stickstoff-Partialdruck wird ein Anstieg der Wachstumsrate be-
obachtet. Durch den Anstieg an reaktiven Stickstoff-Spezies wird die mittlere Ver-
weildauer eines Aluminium-Adatoms auf der Oberflache zwischen dem Auftreffen und
dem Einbau, und somit die Aluminium-Desorption verringert, was zu einer Erhohung
der Wachstumsrate fithrt. Die Silizium-Konzentration besitzt ein Maximum bei einem
Stickstoff-Partialdruck von etwa 1.5 x 1075 mbar.

Abbildung 3.17 zeigt die Tiefenprofile der Silizium-Konzentration der mit unter-
schiedlichen Stickstoff-Fliissen hergestellten Epischichten. Ein niedriger Stickstoff-Par-
tialdruck bzw. -Fluss fithrt zu Metall-reichen Bedingungen mit der dafiir charakte-
ristischen Silizium-Akkumulation nahe der Oberfliche. Eine Erhohung des Stickstoff-
Flusses fiithrt zu Stickstoff-reichen Bedingungen und einem homogenen Silizium-Einbau.
Ein weiterer Anstieg des Stickstoff-Flusses fiihrt zu einer scheinbaren Abnahme der
Silizium-Konzentration, wiahrend der Einbau weiterhin homogen mit der Tiefe ist.
Der Riickgang der Silizium-Konzentration ist auf die erhohte Wachstumsrate zuriick-
zufithren. Der Anstieg der Wachstumsrate entspricht in etwa der Abnahme der Silizium-
Konzentration.

Fiir einen vorgegebenen Silizium-Fluss kann somit die Silizium-Konzentration durch
das ITI-V-Verhéaltniss zusétzlich variiert werden. Um eine maximale Konzentration zu
erzielen, miissen die Wachstumsbedingungen Stickstoff-reich gew&hlt werden, jedoch
nicht zu Stickstoff-reich, da in diesem Fall die gestiegene Wachstumsrate die Silizium-
Konzentration verringert.
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Abbildung 3.16: Silizium-Konzentration (in einer Tiefe von 400 nm) und Wachstums-
rate in Abhéngigkeit vom Stickstoff-Partialdruck in der Wachstumskammer, py/pe.
Die Aluminium- und Silizium-Fliisse (®g5; = 6 x 102 cm™2s7!) wurden dabei nicht
verdndert. Der Einschub zeigt die Silizium-Konzentration in Abhéngigkeit der Wachs-
tumsrate.
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Abbildung 3.17: Tiefenprofile von Silizium fiir unterschiedliche Stickstoff-Partialdriicke

in der Wachstumskammer. Weder der Aluminium-Fluss noch der Silizium-Fluss (®g; =

6 x 10'2 cm~2s7!) wurde dabei veréindert.

3.6 Weitere Bestandteile der AIN:Si-Schichten

Abbildung 3.18 zeigt die Tiefenprofile der typischerweise in einer Stickstoff-reich ge-
wachsenen AIN:Si-Probe vorkommenden chemischen Elemente. Die Konzentrationen
anderer Verunreinigung sind unterhalb der Detektionsschwelle der ERD-Analyse von
etwa 5 x 108 cm=3.
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Abbildung 3.18: Tiefenprofile aller typischerweise in Stickstoff-reich gewachsenen
AIN:Si-Epischichten vorkommenden chemischen Elemente. Der Silizium-Fluss betrigt
by, = 1.4 x 10" cm2571L.

Neben den in relativ geringer Konzentration auftretenden Verunreinigungen Was-
serstoff und Bor sind vor allem Kohlenstoff und Sauerstoff zu beachten. Mit einer
Konzentration von etwa 1 x 10?° cm™ sollte vor allem Sauerstoff einen deutliche
Einfluss z.B. auf die optischen Eigenschaften der AIN:Si-Schicht besitzen. Neben den
unerwiinschten Verunreinigungen ist das Dotierelement Silizium vorhanden. Die Bau-

steine des Kristalls Aluminium und Stickstoff besitzen eine Konzentration von etwa
4.8 x 10%2 cm 3.

3.6.1 Aluminium und Stickstoff

Aufgrund der sehr hohen Dotierkonzentration des Silizium von bis zu ca. 5 % aller
im Kristall vorkommenden Atome kénnen Variationen der Aluminium- oder Stickstoff-
Konzentration in Abhéngigkeit des Silizium-Flusses bzw. der Silizium-Zellen-Tempera-
tur einen Hinweis auf die Einbau-Position des Siliziums in AIN ergeben. Die Konzen-
trationen von Aluminium und Stickstoff sind in Abbildung 3.19 dargestellt.

Der Unterschied zwischen den Konzentrationen von Aluminium und Stickstoff riihrt
von den unzulédnglich bekannten Parametern her, welche in das Simulationsprogramm
zur Auswertung der ERD-Analyse eingehen.

Wihrend die Stickstoff-Konzentration unabhéngig vom Si-Fluss ist, sinkt die Alu-
minium-Konzentration fiir sehr hohen Silizium-Fluss ab. Diese Abnahme der Alumini-
um-Konzentration [Al] entspricht der Zunahme der Silizium-Konzentration, d.h. [Al] +
[Si] ist konstant. Dies weist auf einen substitutionellen Einbau der Silizium-Atome
auf Aluminium-Gitterplatze hin, durch den Aluminium-Atome aus dem Kristall ver-
dréngt werden. Ein Vergleich mit der in Abbildung 3.20 gezeigten Abhéngigkeit der
Aluminium- und Stickstoff-Konzentrationen in Metall-reich gewachsenen Proben kann
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Abbildung 3.19: Silizium-, Aluminium- und Stickstoff-Konzentration in Stickstoff-reich
gewachsenem AIN:Si.

ein Messartefakt ausschlieSen. Hier findet sich zwar ebenfalls ein Abfall der Aluminium-
Konzentration, dieser ist jdoch deutlich geringer als bei Stickstoff-reichem Wachstum.
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Abbildung 3.20: Aluminium- und Stickstoff-Konzentration in Metall-reich gewachse-
nem AIN.

Auf den substitutionellen Einbau der Silizium-Atome kann allein aus dem Vergleich
der Konzentrationen geschlossen werden. Die Abnahme der Aluminium-Konzentration
mit steigender Silizium-Konzentration ist deutlich geringer als die Messunsicherheit der
Aluminium-Konzentration.
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3.6.2 Verunreinigungen in AIN:Si
Wasserstoff und Kohlenstoff

Wasserstoff kann bis tief in die Probe (500 nm) in Spuren (5 x 10'® cm™3) festgestellt
werden. In der Ndhe der Oberfliche steigt die Konzentration des Wasserstoffs stark
auf iiber 102 cm™3 an. Der Ursprung des Wasserstoffs tief in der Probe liegt in der
Wachstumskammer aus Edelstahl, wo dieser stets vorhanden ist (Partialdruck etwa
1071° mbar).

Die Verteilung des Kohlenstoffs zeigt eine sehr dhnliche Abhéngigkeit von der Tiefe
in der AIN-Epischicht: In der Probe betriigt die Konzentration etwa 1 x 10!? cm=3. Zur
Oberfliche hin steigt sie auf mehr als 10** cm ™ an. Die Kohlenstoff-Verunreinigung
in der Probe stammt ebenfalls aus der Wachstumskammer (Spuren von Pumpendl).

Die sehr dhnlichen Profile der Konzentrationen von Wasserstoff- und Kohlenstoft-
Atomen nahe der Oberfléche deuten auf eine identische Ursache hin. Eine Implantati-
on durch die Iod-Tonen wiahrend der ERD-Analyse scheint mogliche, da wiahrend der
Messung lediglich ein Vakuum von etwa 10~ mbar herrscht und eine der Hauptverun-
reinigung in der Messkammer Kohlenwasserstoff-Verbindungen sind. Der Effekt einer
rauhen Oberfldche kann ausgeschlossen werden, da die rms-Rauigkeit der analysierten
Probe sehr gering ist (< 1 nm).

Bor

In Spuren kann in den AIN-Epischichten auch Bor nachgewiesen werden. Dabei ist
dessen Konzentration geringer als 5 x 10'® cm™3. Erst bei sehr hohen Si-Zellen-Tempe-
raturen sind deutlich héhere Konzentrationen von ca. 1-2 x 10* ¢cm =3 erkennbar. Dabei
ist kein Einfluss der Wachstumsbedingungen zu erkennen.

Als Quelle fiir das Bor dient der pBN-(pyrolytisches Bornitrid) Tiegel der Silizium-
Zelle. Die identische Konzentration von Bor, unabhéngig von den Wachstumsbedingun-
gen, ist ein Hinweis auf einen homogenen Bor-Fluss, welcher direkt proportional zum
Silizium-Fluss aus derselben Zelle ist. Dies deutet einen sehr homogenen Silizium-Fluss
iiber den gesamten Wafer an. Dies ist ein weiterer Hinweis, dass der Silizium-Einbau
in der Tat wesentlich von den Wachstumsbedingungen abhéngt.

Sauerstoff

Die Haupt-Verunreinigungen in allen AIN-Epischichten ist Sauerstoff, welcher eine Kon-
zentration von etwa 1 x 102° cm ™ tief in der Probe aufweist. Zur Oberfliche hin steigt
die Konzentration aufgrund der Oxidation derselben stark an und erreicht dabei mehr
als 4 x 10%! ecm™3. Der Anstieg zur Oberfléiche hin kann durch die Oxidation der Probe
sowie durch die Implantation durch die Iod-Ionen erklért werden. Von Probe zu Probe
variiert die Sauerstoff-Konzentration zwischen 3 x 10 cm™3 und 1.5 x 10?* cm~2. Eine
Abhéngigkeit von den Wachstumsbedingungen auf den Einbau von Sauerstoff ist nicht
zu erkennen, obwohl theoretischen Berechnungen zufolge [Sta 02] der Einbau von Sau-
erstoff unter Metall-reichen Bedingungen wesentlich effektiver erfolgen sollte, da die
Bildungsenergie in diesem Fall etwa 1 eV niedriger als im Stickstoff-reichen Fall ist.
Solch hohe Sauerstoff-Verunreinigungen scheinen typisch fiir MBE-gewachsenes AIN
zu sein [Bra 03, Bor 05]. Uber die Herkunft des Sauerstoffs kann jedoch nur spekuliert
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werden. Eine Oxidation der Silizium-Quelle kann ausgeschlossen werden, da dann der
Sauerstoff-Gehalt mit dem Silizium-Fluss korreliert sein miifite, was jedoch nicht be-
obachtet wird. Ebenso kann eine Kontamination der Aluminium-Quelle ausgeschlos-
sen werden. Borisov et al. [Bor 05] beobachten einen steilen Anstieg der Sauerstoff-
Konzentration in Al,Ga;_N fiir > 0.85. Eine Korrelation zum Aluminium-Fluss ist
nicht vorhanden. Ebenso kann die Stickstoff-Zelle als Ursache ausgeschlossen werden.
Dies wiirde in verschiedenen Proben (z.B. AIN und GaN) aus derselben Wachstums-
kammer zu etwa derselben Menge an Sauerstoff fithren. Eine so hohe Verunreinigung
von GaN mit dem flachen Donator Sauerstoff wird jedoch nicht beobachtet, da die freie
Ladungstrigerkonzentration z.T. deutlich weniger als 10*® cm ™ betrigt.

Ein fehlendes Diffusionsprofil vom Saphir-Substrat her schliesst die Verunreinigung
durch dieses ebenso aus. Es gibt zwar Berichte iiber die unerwiinschte Dotierung durch
das Substrat (z.B. [Pop 97, Nos 00]), jedoch nur fiir GaN. Uber AIN ist Derartiges
bis dato nicht berichtet. Saphir besitzt zudem eine sehr gute thermische Besténdig-
keit (Schmelztemperatur von Saphir ~ 2040 °C), weshalb eine thermische Zersetzung
wahrend des Wachstums unwahrscheinlich ist. Elementares Gallium jedoch ist fiir sein
aggressives chemisches Verhalten bekannt, weshalb der Zersetzungsprozess wohl dar-
auf zuriickgefiihrt werden kann. Aluminium dagegen kann mit Saphir (AlyO3) nicht
reagieren.

Aus dem Vergleich mit GaN sowie mit MOCVD-gewachsenem AIN ergibt sich ei-
ne weitere Moglichkeit fiir die Sauerstoff-Verunreinigung. Obwohl die Kristallgitter
identisch sind, unterscheiden sich die Materialien in ihrer Defektdichte bzw. -struktur.
MOCVD-AIN besitzt eine deutlich geringere Versetzungsdichte, insbesondere eine nied-
rigere Schraubenversetzungsdichte. Diese ist in GaN zwar in etwa so hoch wie in AIN,
jedoch sind Schraubenversetzungen in GaN mit elementarem Gallium gefiillt [Nor 02],
fiir AIN ist eine solche metallische Fiillung nicht bekannt. Somit stehen fiir Sauerstoft
prinzipiell offene Rohren zur Verfiigung, in welchen es durch die gesamte Probe hin-
durchwandern und, ausgehend von diesen Pfaden, die gesamte Probe durch Diffusion
oxidieren konnte. Einen Hinweis auf die Existenz von Schraubenversetzungen mit einem
offenen Kern geben die Messungen zur Lichtabsorption (siehe Kapitel 7.2). Eine Kor-
relation zwischen der Sauerstoff-Konzentration und der Versetzungsdichte kann jedoch
nicht festgestellt werden (Abbildung 3.21).
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Abbildung 3.21: Sauerstoff-Gehalt als Funktion der Dichten der Schrauben- (oben) und
Stufenversetzungen. Die Sauerstoff-Konzentration wurde in einer Tiefe von 400 nm
bestimmt. Die Bestimmung der Versetzungsdichten wird in Kapitel 4.2.5 diskutiert.
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Kapitel 4

Bestimmung der strukturellen
Eigenschaften von AIN mittels
hochauflésender
Rontgendiffraktometrie

Zum besseren Versténdnis der Interpretation der Ergebnisse der hochauflosenden Ront-
gendiffraktometrie werden zunéchst die verwendeten Methoden erlautert. Eine ausfiihr-
liche Diskussion der Moglichkeiten der hochauflosenden Rontgendiffraktometrie geben
z.B. [War 69, Met 97, Gor 98|, weshalb hier nur ein kurzer Uberblick gegen werden
soll.

In der hochauflésenden Rontgendiffraktometrie wird die Intensitétsverteilung eines
gebeugten Rontgenstrahls als Funktion eines Winkels gemessen. Diese Winkel kénnen
mit einer sehr hohen Genauigkeit (0.0001°) gemessen werden. Die verwendete Ront-
genstrahlung der Wellenlinge A = 1.5406 A (KqLinie von Kupfer) besitzt nur eine
sehr geringe spektrale Breite (AA/X\ = 1.5 x 107*). Ebenso ist die Strahldivergenz des
auf die Probe einfallenden Rontgenstrahls duflerst gering (12 arcsec) und fiithrt nur zu
einer unwesentlichen instrumentellen Verbreiterung z.B. von rocking curves. Ein hoch-
auflosender Analysator (mit 3 Germanium-Kristallen in (220)-Orientierung) besitzt
einen Akzeptanz-Winkel von 12 arcsec, was wiederum eine instrumentelle Verbreite-
rung z.B. des 20 /{2-scans vermeidet.

Die ermittelte Abhéngigkeit der gebeugten Intensitdt von einem Winkel erlaubt
z.B. die Bestimmung einer Peak-Breite oder eines Netzebenenabstandes d mittels der
Bragg-Bedingung

nA = 2dsin ©, (4.1)

wobei n die Beugungsordnung eines Peaks ist, welcher ein Intensitdts-Maximum bei
dem halben Streuwinkel © besitzt. Die Genauigkeit der Bestimmung des Netzebenen-
abstandes kann aus der differentiellen Bragg-Bedingung abgeschétzt werden:

Ad A\

— _ =2 _ . AO. 4.2

¥ 3 cot © - AO (4.2)
Ein Streuwinkel von 20 = 90° ermoglicht somit eine Bestimmung des Netzebenen-

abstandes mit einer Genauigkeit von Ad/d < 1.5 x 1074

63
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4.1 Theorie der Rontgenbeugung

Rontgenstrahlen wechselwirken mit Materie im wesentlichen auf zwei Arten: Ein Ront-
genphoton kann absorbiert werden durch die Photo-Emission eines Elektrons oder
die einfallende elektromagnetische Welle wird von einem Elektron gestreut. Diese als
Thomson-Streuung bezeichnete Wechselwirkung des Rontgenphotons mit einem Elek-
tron kann durch die klassische Elektrodynamik erklért werden. Eine beschleunigte La-
dung (Elektron) strahlt ihrerseits eine elektromagnetische Welle ab. Die Frequenz die-
ser abgestrahlten Welle entspricht der Frequenz der anregenden (Rontgen-)Welle. Die
Energien der einfallenden und der gestreuten elektromagnetischen Wellen besitzen die-
selbe Energie (elastische Streuung).

Die dynamische Streutheorie beriicksichtigt die Wechselwirkung eines elektroma-
gnetischen Feldes mit den Elektronen des Festkorpers. Hierzu werden die Maxwell’schen
Gleichungen mit den entsprechenden Randbedingungen gelost. Dies ist die genaueste
Theorie, fiir viele Anwendungen reicht jedoch eine Beschreibung der Rontgenbeugung
durch einfachere Theorien aus.

4.1.1 Geometrische Streutheorie

Die geometrische Streutheorie beriicksichtigt anstelle der diskreten Verteilung der Ato-
me nur die Periodizitéit der Kristallebenen sowie die Interferenz zweier Rontgenstrah-
len. Abbildung 4.1 skizziert die Beugung von zwei parallelen Rontgenstrahlen an einer
Netzebenenschar. Der Gangunterschied der gebeugten Strahlen betrigt A\ = 2d sin ©.
Konstruktive Interferenz entsteht, wenn der Gangunterschied ein ganzzahliges Vielfa-
ches der Wellenlénge betréigt. Dies fiithrt zur Bragg-Bedingung (Gleichung 4.1).

A

.
20 K

Ny I d

"2d sin®

Abbildung 4.1: Beugung von parallelen Rontgenstrahlen an einer Netzebenenschar.
Ebenso sind die Einfallswinkel relativ zur Probenoberflédche 2 und der Streuwinkel 20
skizziert. Durch die Beugung wird der Wellenvektor des einfallenden Rontgenstrahls k;
um den Streuvektor K nach k¢ umgelenkt.

Die Formulierung der Bragg-Bedingung mit Wellenvektoren fithrt auf die Laue-
Bedingung

K=ki—k=3G (4.3)

Konstruktive Interferenz ergibt sich hierbei genau dann, wenn K einem reziproken
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Gittervektor G entspricht. Zu jedem Kristallgitter mit den Basisvektoren @, bund &
kann ein reziprokes Gitter mit den reziproken Basisvektoren

—x 2 I Tx — —
a —V;Tz(bx ) ;b :@(cxa) ; VEZ(aXl;) (4.4)

definiert werden. Vg ist das Volumen der Elementarzelle im realen Raum. Bei ei-
nem unendlich ausgedehnten Kristall ist die Form der reziproken Gitterpunkte, deren
Position durch die reziproken Gittervektoren G = h@*+kb*+1¢* definiert ist, durch eine
Delta-Funktion zu beschreiben. Aufgrund von Gitterfehlern sowie einer endlichen Kris-
tallausdehnung kommt es jedoch zu einer Verbreiterung der reziproken Gitterpunkte.
Ein Gitterpunkt im reziproken Raum entspricht einer Netzebenenschar im Realraum.
Eine Verbreiterung eines reziproken Gitterpunktes 148t somit auf eine Stérung der
Netzebenenschar schliefen.

Die geometrische Streutheorie erlaubt die Bestimmung des Betrages von Streuvek-
toren, d.h. von Netzebenenabstidnden. Eine Interpretation der Halbwertsbreite eines
Reflexes ist jedoch innerhalb dieser Theorie nicht moglich, hierzu muss die kinemati-
sche Streutheorie benutzt werden.

4.1.2 Kinematische Streutheorie

Die kinematische Streutheorie kann z.B. neben der Breite von Reflexen auch das
Ausloschen mancher (verbotener) Reflexe erkldren. Hierzu muss die Elektronenvertei-
lung der Elementarzelle p(7) und die Anzahl der beugenden Netzebenen beriicksichtigt
werden.

Wird angenommen, dass eine ebene Welle nach deren Streuung wieder als ebene
Welle den Kristall verldt und dass keine Mehrfachstreuungen vorkommen (Born’sche
Néherung), so ist die Amplitude Ej der gebeugten Welle proportional zur Fouriertrans-
formierten der Ladungsverteilung

Ey x /exp (ZE F) p(7)d>r. (4.5)

k ist der Streuvektor und 7 der (reale) Ortsvektor. Eine periodische Struktur der
Ladungsverteilung ermdglicht eine Vereinfachung und auch teilweise exakte Losung des
Integrals. Hierzu wird ein quadratischer Kristall mit den Kantenldngen N,a, Nyb und
N.c angenommen. (a, b und c sind die Betréige der Basisvektoren @, b und c.)

exp (zk r) d*r = i i ZC exp(ik - (na6+nbg+n0) Z exp(ik - 7 f;)

Kristall na=1np=1nc=1 j=1

-,

) F(R)
(4.6)

Das Integral zerfillt in zwei Anteile S(k) und F (k). F (k) beschreibt den Einfluss der
Positionen 7; der np,s;s Basisatome unter Beriicksichtigung der Atomformfaktoren f;.
S(k) ist die (phasenrichtige) Aufsummierung der von jedem Gitterpunkt ausgehenden

Einzelwellen. Die Intensitdt Iy der gebeugten Welle ist proportional zu |S (l;:’)|2
ergibt sich zu

und
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N =

/ sin® (%Nalg- d’) sin? ( Ny %
0 o< — . — . —
sin? (%k . d’) sin? (%k . I;) sin (%k . E)
Ein Maximum der Intensitdt ergibt sich fiir k-7 = 2r. Abbildung 4.2 zeigt die
normierte Intensitat als Funktion von k - @ = z im eindimensionalen Fall.

Eoull
N
&.

=}

[N}
N L

(4.7)

1.0

0.8

0.6

0.4

sin’(Nx)/sin’(x)*1/N’

0.2

0.0 &

Abbildung 4.2: Intensitéit der gebeugten Welle als Funktion von k-d@ =z im eindimen-
sionalen Fall fiir N =5, 10 und 20.

Mit steigender Anzahl N von beugenden Netzebenen steigt die Amplitude des
Hauptmaximums proportional zu N? an, die Halbwertsbreite des Peaks sinkt zugleich
mit 1/N. Die Nebenmaxima haben den Abstand 7/N = AO. Dies ermdglicht die
Bestimmung der Anzahl der Netzebenen bzw. der Schichtdicke L = Na:

Asin ©

L= Xesn20

(4.8)

4.2 Experimentelle Bestimmung von strukturellen
Eigenschaften

4.2.1 Gitterparameter

Gitterparameter werden aus Netzebenenabstédnden ermittelt. Dazu muss eine Reihe von
Winkeln mit hoher Genauigkeit bestimmt werden. Abbildung 4.3 gibt einen Uberblick
iiber diese Winkel. Hierbei gilt 7 = (2 — ©.

Bei der Bestimmung der Gitterparameter von hexagonalem AIN miissen zwei Pa-
rameter bestimmt werden, der a und der ¢ Gitterparameter. Dies erfolgt durch Be-
stimmung der Position z.B. des (10.4)- oder (20.5)-Reflexes, d.h. durch Ermittlung des
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Q T
%///(/
Abbildung 4.3: Einfallswinkel €2, Streuwinkel 20 und Verkippungswinkel 7 der Netz-

ebenenschar gegeniiber der Probenoberflache. Diese Winkel sind durch 7 = 2 — ©
verkniipft.

Betrages und der Richtung des nétigen Streuvektors. Abbildung 4.4 zeigt einen Schnitt
durch den reziproken Raum, wobei die Beugungsebene in der Zeichenebene liegt.

Ist die Laue-Bedingung erfiillt, so steht der Streuvektor senkrecht auf der zu mes-
senden Netzebenenschar und dessen Betrag kann in den Netzebenabstand umgerechnet
werden. Die Reflexe teilen sich dabei in zwei Gruppen auf: symmetrische und asymme-
trische Reflexe. Bei symmetrischen Reflexen steht der Streuvektor senkrecht auf der
Probenoberflache. Der Eintrittswinkel €2 betrigt (bis auf kleine Abweichungen auf-
grund fehlerhaften Probeneinbaus) die Halfte des Streuvektors 20, welcher parallel
zu k, ist. Die Messung aller anderen Reflexe bendtigt einen Streuvektor, der einen
Winkel mit der Normalen auf die Probenoberfliche einschliefit. Dies fiihrt zu einem
deutlichen Unterschied zwischen Einfalls- und Austrittswinkel, weshalb solche Reflexe

Reflex
® verboten =
A
® erlaubt 0011y ki
© nur in Transmission o (00. 0.6)
messbar
. . J10.5) 4(20.5)
o o (00.4) (10.4) (20
® O N q O ®
Kk (00 reziproker
) O G?_> o) o) 0 Raum
@) @) ki O O @)
Q [10.0]

>Ki
meem Realraum

Abbildung 4.4: Schnitt durch den reziproken Raum von AIN. Die Beugungsebene liegt
in der Zeichenebene. Der zur Detektion des (10.4)-Reflexes notige Streuvektor steht
senkrecht auf den (10.4)-Ebenen des AIN-Kristalls.
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asymmetrisch genannt werden.

Ein asymmetrischer Reflex erlaubt die gleichzeitige Messung der a und ¢ Gitter-
parameter. Hierzu muss der Verkippungswinkel 7 der Netzebenen bestimmt werden.
Mit dessen Hilfe kann dann der Streuvektor & in einen Anteil senkrecht zur Probeno-
berfldche k, und einen Anteil parallel zur Probenoberfliche k) zerlegt werden. Aus
diesen Streuvektoren und der Beriicksichtigung des Reflexes mit den Miller’schen In-
dizes (hk.l) ergeben sich die Gitterparameter zu

c= ;él und a = ;Lh (4.9)

q.(rlu) 2 q(rlu) /3

q.(rlu) und g (rlu) sind dabei in Einheiten des reziproken Gitters (reciprocal lattice
units, rlu) angegeben. Hierbei werden alle Streuvektoren mit dem Faktor A/4x skaliert.
Dadurch wird der Radius der Ewaldkugel auf 1 normiert.

In der Praxis wird die Umgebung eines Reflexes durch eine Kartierung des rezi-
proken Raumes (reciprocal space mapping) gewonnen. Durch eine Kombination aus
20 /Q-scans und einer Verdnderung des 2-Winkels kann eine solche reciprocal space
map angefertigt werden. Bei einem 20/Q-scan wird der 20-Winkel doppelt so weit
wie der 2-Winkel verdndert. Dadurch vergréflert sich der Betrag des Streuvektors,
nicht jedoch dessen Ausrichtung. Bei einer Variation des {2-Winkels wird der Einfalls-
Winkel des Rontgenstrahls auf die Probe und somit auch die Richtung des Streuvek-

tors verandert. Abbildung 4.5 zeigt eine reciprocal space map sowie die Richtungen der
20/Q- und Q-scans.

0.774

0.773

0.772

0.771

q,[riu]

0.770 20/Q-scan Q-scan

0.769 - .

L | L | L | L | L | L
0.571 0.572 0.573 0.574 0.575 0.576 0.577
q, [rlu]

Abbildung 4.5: reciprocal space map des (20.5)-Reflexes von AIN:Si. Die Silizium-
Konzentration betrigt 1.1 x 10** cm 3. Die Linien deuten den Weg eines 20 /Q-scans
bzw. eines ()-scans an.
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Prinzipiell kénnen durch die Messung eines beliebigen asymmetrischen Reflexes bei-
de Gitterparameter bestimmt werden. Dabei sollte zum einen ein Reflex mit moglichst
hohen Miller’schen Indizes gewéhlt werden, um den relativen Fehler der Messung zu
verkleinern.

Zusétzlich ist der Einfluss des AIN-Brechungsindexes zu beriicksichtigen. Dieser
betrigt bei einer Wellenléinge von 1.5406 A (Cu K,-Linie) n = 1 — 5 mit n = 8.5 x
1079 [Ber|. Abhiingig vom Einfalls- bzw. Austrittswinkel der Rontgenstrahlen kann
hierdurch ein relativer Fehler bei der Bestimmung der Gitterparameter von bis zu
1 x 10~* auftreten.

Andererseits kann durch eine fehlerhafte Montage der Probe bzw. Justage der Netz-
ebenen ein erheblicher Fehler der Messung entstehen. Liegt z.B. der Normalenvektor
der zu untersuchenden Netzebenenschar nicht in der durch die einfallenden und austre-
tenden Rontgenstrahlen definierten Ebene, sondern schliefft mit dieser einen Winkel ¥
ein, so wird der gemessene Netzebenenabstand um den Faktor cos ¥ verkleinert. Eben-
so kritisch ist eine Verdrehung der Probe um eine zur Probenoberfliche senkrechte
Achse (p-Winkel). Des weiteren ist die optimale Ausrichtung der Probe problematisch.
Abbildung 4.6 zeigt den Einfluss einer fehlerhaften Position der Probe.

(1)

tatsachlich

Abbildung 4.6: Auswirkung einer fehlerhaften Position der Probe. Statt den Reflex an
der Position (1) zu messen, verschiebt sich dieser um A20 zu Position (2). R ist der
Abstand zwischen Probe und Detektor. (nach [Sch 77])

Eine Verschiebung d der Probe entlang der Oberflachennormalen fiithrt zu einem
lateral versetzten Auftreffen des Rontgenstrahls. Dies erzeugt einen Fehler von A20
beim experimentell bestimmten Streuwinkel 20:

sin A20  sin (180° — 20)
§/sin® R

R ist der Abstand zwischen Probe und Detektor. Ein solcher Messfehler fiihrt auf
einen Fehler der Gitterparameter von

und damit A20 = —2% cos © (4.10)

&_ § cos’©

a R sin©®

(4.11)
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Insbesondere bei einem geringen Einfallswinkel kann dies einen deutlichen Fehler
erzeugen. Mit © = 10°, R = 30 cm und § = 10 um ergibt sich ein relativer Fehler von
1.86 x 1074, was groBer als die instrumentelle Auflésung ist. Der Fehler verschwindet
bei senkrechtem Einfall (20 = 180°).

Um einen solchen Fehler zu kompensieren, werden die Gitterparameter unter mehre-
ren Einfalls- und Streuwinkeln bestimmt, wozu die (00.2), (00.4), (00.6), (10.4), (10.5),
(10.6), (20.4) und (20.5)-Reflexe verwendet werden. Die hieraus erhaltenen Gitterpa-
rameter werden aufgrund des nicht-idealen Brechungsindex korrigiert und gegen die
sogenannte Nelson-Riley-Funktion Yyg aufgetragen [Nel 45]:

2 2
1 (cos © cos @) (4.12)

Ynr = 2 © + sin ©

© ist der halbe Streuwinkel. Durch den ersten Term werden Fehler aufgrund der

Strahldivergenz senkrecht zur Messebene und durch den zweiten eine mégliche feh-

lerhafte Position der Probe korrigiert [Sch 77]. Die Gitterparameter werden linear auf

Yvr = 0 (© = 90°, Riick-Reflexion der Rontgenstrahlen in die Quelle) extrapoliert,

was die Gitterparameter aygr und cyg liefert. Dies ist beispielhaft im Abbildung 4.7
dargestellt.

Insbesondere Reflexe mit niedrigen Miller’schen Indizes bzw. flachen Einfalls-Win-
keln der Rontgenstrahlen (z.B. die (00.2)- und (10.4)-Reflexe) weisen eine deutliche
Abweichung (relativer Fehler: 2 — 3 x 1073) von den tatséchlichen Gitterparametern
auf.

Aus der Steigung des Fits der Gitterparameter kénnen prinzipiell Aussagen iiber
die Verspannung der Schichten getroffen werden (vgl. die sin>-Methode [Kus 02]). Die
Vielzahl moglicher anderer Einfliisse (z.B. Probenfehlstellung) erlauben jedoch nur eine
sehr ungenaue Abschéitzung, weshalb alternative Methoden verwendet werden.

Zur Messung von reciprocal space maps wird in der Regel aufgrund der geringen
gebeugten Intensitéit anstelle des Analysatorkristalls mit dem sehr geringen Akzep-
tanzwinkel eine Schlitzblende verwendet. Diese besitzt einen deutlich grofleren Akzep-
tanzwinkel. Bei der Verwendung des Analysators wiirde dieses Problem der fehlerhaften
Probenpositionierung nicht auftreten, da ein solcher Analysator selektiv auf die Ein-
fallsrichtung der gebeugten Rontgenstrahlen ist.

4.2.2 Homogene Verspannung von Kristallen

Ein Kristall kann auf zwei Arten homogen verspannt werden. Eine biaxiale Verspan-
nung entsteht z.B. durch unterschiedliche thermische Ausdehnungskoeffizienten von
Substrat und Epischicht. Dadurch entstehen wéhrend des Abkiihlens der Probe nach
dem Wachstumsende Krifte, welche homogen in der Basalebene der Kristallite der Epi-
schicht wirken. Diese kénnen kompressiv (tensil) sein, wodurch die a Gitterparameter
(z.B. bei AIN) verringert (vergroBert) werden. Zum Ausgleich erhoht (verkleinert) sich
der ¢ Gitterparameter. Der Kristall verformt sich dabei elastisch. Neben der biaxialen
Verspannung kann eine hydrostatische Verspannung auftreten. Hierbei wirkt auf den
Kristall von allen Seiten eine identische Kraft, weshalb sich die Gitterparameter alle
verkleinern bzw. vergroflern. Eine hydrostatische Verspannung kann z.B. durch den
homogenen Einbau von Verunreinigungen entstehen.
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Abbildung 4.7: Bestimmung der a (oben) und ¢ Gitterparameter (unten) nach Nelson-
Riley [Nel 45]. Die an unterschiedlichen Reflexen bestimmten und aufgrund eines von 1
verschiedenen Brechungsindexes fiir die Rontgenstrahlen korrigierten Gitterparameter
werden gegen die Nelson-Riley-Funktion aufgetragen und anschlielend nach Yyr = 0
extrapoliert. Die hier gezeigte Probe hat eine Silizium-Konzentration von [Si] = 5.6 X
10% cm 3.

Eine homogene Verspannung bewirkt somit eine Anderung der Gitterparameter,
d.h. aus dem Unterschied der gemessenen Gitterparameter zu den an nominell ver-
spannungsfreien Kristallenen gewonnenen Gitterparametern kann auf die Grofle der
Verspannung geschlossen werden. Abbildung 4.8 zeigt schematisch die Einfliisse von
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biaxial ko lhydrostatisch

c Gitterparameter

\ 4

a Gitterparameter

Abbildung 4.8: Einfluss von homogener Verspannung auf die Verdnderung der Gitterpa-
rameter. Die Trennung der Verspannungen eines biaxial und hydrostatisch verspannten
Kristalls ist ebenfalls skizziert. o ist die biaxiale Verspannung und P ist die hydrosta-
tische Verspannung. Die Bezeichnungen der vier Paare von Gitterparametern ist im
Text erlautert.

biaxialer und hydrostatischer Verspannung auf die Gitterparameter.

Eine reine biaxiale Verspannung verdndert die Gitterparameter entlang der in Ab-
bildung 4.8 durchgezogen eingezeichneten Geraden. Die Steigung der Geraden dc/da
ist durch das Poisson-Verhéltnis v gegeben:

ag dc

S 4.13
v co da ( )

ag und ¢y sind die Gitterparameter eines unverspannten Kristalls. Die Abweichung
der Gitterparameter von den entsprechenden Werten des unverspannten Kristalls kann
zur Bestimmung der biaxialen Verspannung ¢ benutzt werden. Wie in Abbildung 4.8
skizziert, konnen die Effekte von biaxialer und hydrostatischer Verspannung graphisch
voneinander getrennt werden.
Unter Zuhilfenahme des Elastizitdtsmoduls F, welcher sich aus
02
E=Cy+Cp—2-2 (4.14)
Cs3

berechnet (C,, sind die elastischen Konstanten), kann o aus der Verschiebung der
Gitterparameter bestimmt werden:

— a* 1 K
=" . p-_-.%.p (4.15)
ay v o

ay und cfj erhdlt man durch Parallelverschiebung der gemessenen Gitterparameter
a und c in Richtung der durchgezogenen Linie (biaxiale Verspannung; siche Abbildung
438).

Entlang der anderen, zur durchgezogenenen Linie orthogonal stehenden Linie (sie-
he Abbildung 4.8) verindern sich die Gitterparameter unter dem Einfluss eines hy-
drostatischen Drucks. Diese Abweichung erlaubt die Berechnung der hydrostatischen
Verspannung P mittels [Sha 99]:
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p=2pt—"0 (1 — %> (4.16)
033

0
Der Gitterparameter a5 wird analog zu ag konstruiert. Das Volumenmodul B be-
rechnet sich aus

1

4.2.3 Heterogene Verspannung von Kristallen

Im Gegensatz zur homogenen Verspannung kann eine heterogene Komponente der Ver-
spannung, z.B. aufgrund von Verspannungsfeldern um Versetzungen, Leerstellen oder
Fremdatome, nicht durch eine Anderung der Gitterparameter bestimmt werden. Jeder
dieser Kristalldefekte bzw. Verunreinigungen fiihrt zu einer Stérung der Gitterperiodi-
zitdt, was zu einer Verbreiterung des Reflexes fiihrt (siehe Kapitel 4.1.2). Eine geringe
Kristallit-Ausdehnung resultiert jedoch ebenfalls in einer Verbreiterung der Reflexe.
Die Analyse nach Williamson und Hall [Wil 53] ermoglicht die Trennung der beiden
Effekte.

Die Halbwertsbreiten B der an den (00.2), (00.4) und (00.6)-Reflexen gemessenen
rocking curves werden mit dem lateralen Anteil des Streuvektors cos © /) multipliziert
und dann gegen den vertikalen Anteil des Streuvektors sin ©/\ aufgetragen (siehe ex-
emplarisch in Abbildung 4.9). Hierbei gilt [Wil 53]:

0-020 T T T T T T T T T T T T T
0.018 | O, i

0.016 - SN .

0.014 [ ) .

T
/

0.012 N .

0.010

B x cos®/\ [A"]

0.008 AN .

0.006

sine/x [A"]
Abbildung 4.9: Williamson-Hall-Darstellung zur Trennung der Effekte der begrenzten
lateralen Kristallitgrofle und der heterogenen Verspannung. Der offene Kreis ist der
extrapolierte Wert des Achsenabschnitts. Die Daten wurden an einer AIN:Si-Epischicht
ermittelt, welche eine Silizium-Konzentration von 1.2 x 10%! cm~3 aufweist.
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B-cos® 0.9 4e - sin ©
N 2w A

Durch lineares Extrapolieren der Messpunkte kann der Achsenabschnitt 0.9/(2L;,:)
bestimmt werden. Dieser liefert eine Abschiatzung der lateralen KristallitgroBle Ljq,
jedoch ist dieser Wert mit einem sehr hohen Fehler behaftet, da nur drei Messpunkten
zur Verfiigung stehen. Treten Inhomogenitdaten der heterogene Verspannung beziiglich
der Schichtdicke auf, so liegen zum einen die drei Messpunkte nicht auf einer Geraden
und zum anderen koénnen aus dem Achsenabschnitt keine physikalisch sinnvollen Werte
der KristallitgroBe ermittelt werden (negativer Achsenabschnitt).

Der relative Fehler in der Steigung ist jedoch wesentlich geringer. Aus der Steigung
kann die Verzerrung € und damit auch die heterogene Verspannung o = E - ¢ ermittelt
werden. Eine analoge Analyse kann auch mit den Halbwertsbreiten der 20 /Q-scans
durchgefiihrt werden. Jedoch ist die Intensitéit der hoher indizierten Reflexe bei AIN
in der Regel zu gering, weshalb die Breite des (00.2)-Reflexes nur zur qualitativen
Abschitzung der Verdnderung der heterogenen Verspannung durch Dotieren mit Sili-
zium verwendet wird.

(4.18)

4.2.4 Kristallitgrofle

Eine endliche Ausdehnung des Kristallgitters fiithrt zu einer Verbreiterung der Rontgen-
reflexe (siche Kapitel 4.1.2). Dies kann zu einer Abschétzung der Kristallitgrofle ver-
wendet werden. Die laterale Kristallitgrofle L;,; kann aus der Breite eines Profils iiber
den Reflex bei einem konstanten Streuvektor senkrecht zur Basalebene der Kristalle
bestimmt werden, die vertikale Kristallitgrofie Ly (senkrecht zur Probenoberfliche)
benotigt ein Profil des Reflexes, welches bei einem festen Streuvektor parallel zur Pro-
benoberflidche aufgenommen wird. Abbildung 4.10 zeigt den Verlauf der Profile exem-
plarisch.

Die benotigten Halbwertsbreiten konnen aus jedem beliebigen Reflex ermittelt wer-
den. Experimentell zeigen Reflexe mit hohen Miller’schen Indizes verhdltnisméafig ge-
ringe Intensitédten der gebeugten Rontgenstrahlen. Dies erfordert u.U. den Einsatz von
(Peak-verbreiternden) Schlitzblenden. Daher werden die Peak-Profile am (00.2)-Reflex
aufgenommen. Der scan zur Bestimmung der lateralen Kristallitgrofle ist dabei der
rocking curve sehr dhnlich, weshalb die Halbwertsbreite der rocking curve A2 verwen-
det wird. Das Profil zur die Ermittlung der vertikalen Kristallitgrofle ist identisch mit
einem 20/Q-scan, welcher die Halbwertsbreite A(20) liefert.

Aus den Halbwertsbreiten (diese sind im Bogenmaf einzusetzen) konnen die rdum-
lichen Ausdehnungen der Kristallite mittels der Scherrer-Gleichungen [War 69] ab-
geschatzt werden:

0.94- )\
L = 4.1
vert A(20) - cos © (4.19)
0.94- )\
Lt = X smo (4.20)

Dies gilt nur unter Vernachlissigung von anderen Beitrdgen zur Peak-Breite, wie
z.B. eine heterogene Verspannung, die Eindringtiefe der Rontgenstrahlen [A(20)] oder
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Abbildung 4.10: reciprocal space map des (20.5)-Reflexes von AIN:Si. Die Silizium-
Konzentration betrigt 1.1 x 10%° cm 3. Die Verlidufe der zur Bestimmung der lateralen
und vertikalen Kristallitgroflen benotigten Profile eines Rontgenreflexes sind skizziert.

die Kriimmung des Substrats und die Verkippung einzelner Kristallite gegeneinander
aufgrund von Versetzungen (A(2).

4.2.5 Schrauben- und Stufenversetzungsdichte

Versetzungen sind Liniendefekte und werden in die beiden Typen Stufenversetzung und
Schraubenversetzung aufgeteilt. Hierbei dient zur Charakterisierung der Versetzung der
Burgers-Vektor. Eine Uberlagerung der beiden Formen kommt sehr hiufig vor [Kio 04].
Eine Versetzung ist in Abbildung 4.11 schematisch dargestellt.

Durch das teilweise Einfiigen einer zusétzlichen Netzebene werden die vorhandenen
Netzebenen leicht gegeneinander verkippt bzw. verdreht (durch den Winkel o in Ab-
bildung 4.11 angedeutet). Der Rand der zusétzlich eingefiigten Netzebene definiert die
Versetzungslinie. In Abbildung 4.11 geht die Versetzungslinie senkrecht in die Zeiche-
nebene hinein.

Versetzungen in AIN treten in der Regel in “reiner® Form auf, d.h. sie sind kei-
ne Uberlagerung von Versetzungen [Bai 05]. In den Abbildungen 4.12 und 4.13 sind
eine Stufenversetzung bzw. eine Schraubenversetzung dargestellt, wie sie in dem he-
xagonalen AIN-Kristall auftreten konnen. Stufenversetzungen kénnen sowohl mit ei-
nem gefiillten Kern als auch mit einem offenen Kern auftreten. Die hier dargestellten
Versetzungs-Kerne sind die einfachsten moglichen. Insbesondere bei GaN gibt es Kerne
in zahlreichen Varianten [Kio 04].

Neben der Versetzungslinie existiert in allen Versetzungen ein sogenannter Kern
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Abbildung 4.11: Schematische Darstellung einer Versetzung in einem kubischen Git-
ter mit eingezeichnetem Burgers-Vektor b. Die Versetzungslinie wird durch die Rand-
Atome der zusitzlichen Netzebene definiert (markiert durch “VL*).

a) full core b) open core
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® Al (ON (unter Al liegend) Kernbereich

Abbildung 4.12: Stufenversetzung in AIN mit a) gefiilltem Kern (full core) und b) of-
fenem Kern (open core), von oben betrachtet (nach [Wri 98]). Die beiden zusitzlich
eingefiigten Atomlagen (Netzebenen) sind markiert, ebenso der Kernbereich der Ver-
setzungen. Der Burgers-Vektor wiirde in dieser Ansicht von einem Atom waagrecht
nach links zu seinem iibernéchsten Nachbarn im Kristallgitter zeigen.

(siche die markierten Bereiche in Abbildung 4.12). Dies ist eine Art “Kanal“ durch
den Kristall. Dieser kann z.B. ein relativ grofies Atom-freies Gebiet definieren [siche
die markierten Bereiche in Abbildung 4.12b) und 4.13b)]. Die atomare Hiille des Kerns
(eine Monolage) wird als Kernwand bezeichnet.

Allen Versetzungen ist gemeinsam, dass aufgrund ihrer Anwesenheit die auf dem
Burgers-Vektor b senkrecht stehenden Netzebenen verdreht bzw. verkippt sind. Damit
beeinflussen sie die Halbwertsbreite der rocking curve, welche auf die Verkippung der
Kristallite (tilt) sensitiv ist. Somit kann die Versetzungsdichte aus der Analyse der
Halbwertsbreite AQ) einer geeigneten rocking curve abgeschéitzt werden. Hierzu sind
rocking curves der Netzebenscharen zu untersuchen, auf welchen der Burgers-Vektor
senkrecht steht. Die Dichte p der Versetzungen kann bestimmt werden aus [Dun 57]
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Abbildung 4.13: Schraubenversetzung in AIN. a) zeigt eine Projektion der Wand der
open core-Versetzung, welche in Draufsicht in b) dargestellt ist (nach [Els 97]). Die
Position der Atome ist durch deren Grofie angedeutet, d.h. grole Atome sind hoher (in
c-Richtung) gelegen als kleine.

AQ?
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Schraubenversetzungen mit dem Burgers-Vektor b= [00.1]c fithren zu einer Verkip-
pung der Basalnetzebenen, wodurch die FWHM der am (00.2)-Reflex aufgenommenen
rocking curve beeinflusst wird. Stufen-Versetzungen verursachen hingegen eine Verdre-
hung der Kristallite um die c-Achse. Man kann auch von einer Verkippung der Net-
zebenen sprechen, welche senkrecht zu den bei einer Schraubenversetzung verkippten
Netzebenen liegt. Der Burgers-Vektor b = %[1150]@ liegt daher in der durch die Probe
aufgespannten Ebene. Dies verhindert jedoch eine direkte Bestimmung der notwendigen
FWHM der rocking curve des (10.0)-Reflexes, da dieser Reflex fiir ein Diffraktometer
unzuganglich ist (sowohl der Einfall- als auch der Austrittswinkel der Rontgenstrahlen
betragen 0°).

Im Falle der Stufenversetzungen sind die Kristallite gegeneinander um einen “twist*-
Winkel verdreht. Die Bestimmung des twists ist prinzipiell auch mittels eines ¢-scans
moglich. Hierbei wird der Reflex aufgrund einer vertikalen Strahldivergenz (vertikal zur
Ebene, welche durch die einfallenden und austretenden Rontgenstrahlen definiert ist)
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verbreitert. Diese (unbekannte) Divergenz kann auch durch die verwendete Querblende
nicht kompensiert werden. Dariiber hinaus konnen p-Winkel nur mit einer Genauig-
keit von 0.01° bestimmt werden. Eine weitere Moglichkeit zur Bestimmung des twists
ist eine Analyse der Breite der rocking curves der symmetrischen Reflexe (00.1) nach
Williamson und Hall [Met 97]. Diese Methode erfordert das Extrapolieren dreier Mess-
werte und fiithrt zu sehr ungenauen Ergebnissen. Erschwerend kommt hinzu, dass die
Halbwertsbreiten der rocking curves der symmetrischen Reflexe sehr unempfindlich
beziiglich Stufenversetzungen sind [Sun 02]. Wesentlich genauere Werte fiir die Stufen-
versetzungsdichte konnen mit der FWHM der entsprechenden rocking curve ermittelt
werden. Eine solche rocking curve sollte fiir Netzebenen bestimmt werden, deren Nor-
malenvektor moglichst wenig gegeniiber dem Burgers-Vektor der Versetzung verkippt
ist.

Die Bestimmung der bendtigten rocking curve-Breite (z.B. des (10.0)-Reflexes)
kann durch Extrapolation der FWHM der rocking curves anderer Reflexe erfolgen.
Hierzu miissen die FWHMs mehrerer rocking curves von asymmetrischen Reflexen
bestimmt werden. In asymmetrischen Reflexen haben sowohl Stufenversetzungen als
auch Schraubenversetzungen einen Einfluss auf die Verkippung der asymmetrischen
Netzebenen. Bei einem Ubergang von einer symmetrischen Netzebene zu einer da-
zu senkrecht stehenden Netzebene verringert sich der Beitrag der der Schraubenver-
setzungen zur Ebenen-Verkippung und der Einfluss der Stufenversetzungen steigt in
gleichem Mafle an. Diese Beitriige sind proportional zur Versetzungsdichte bzw. AQ?
(einer entsprechenden rocking curve). Damit ergibt sich als einfachster Zusammenhang
fiir die FWHM der rocking curve als Funktion des Winkels zwischen der symmetrischen
Netzebene und der asymmetrischen Netzebene [Sri 97, Sun 02]!

AQ(T) = \/(AQg cos U)? + (AQgg sin )2, (4.23)

Hierbei ist zu beachten, dass die Halbwertsbreiten in einer Geometrie gemessen
werden, bei welcher der Rontgenstrahl auf eine um den Winkel ¥ verkippte Probe
einfallt (skewed geometry, siche Abbildung 4.14).

Bei der Standard-Geometrie zur Vermessung asymmetrischer Reflexe liegt der Nor-
malenvektor der Probenoberflidche 7 in der von den ein- und ausfallenden Roéntgen-
strahlen aufgespannten Messebene (koplanare Geometrie). Zur Messung der asymme-
trischen Reflexe wird die Probe um einen offset-Winkel verkippt. Die Winkel, unter
welchen die Rontgenstrahlen auf die Probenoberflidche ein- bzw. ausfallen (©;, und
Oout) sind nicht gleich, was zur Namensgebung der asymmetrischen Reflexe fiihrt.

In der verkippten Geometrie wird der offset-Winkel durch einen (ebenso grofien)
Winkel U ersetzt, um den der Normalenvektor 77 aus der Messebene herausgedreht wird.
Hierdurch wird es mdglich, in einer pseudo-symmetrischen Geometrie zu messen, bei
welcher ©;, und O, gleich sind. Diese pseudo-symmetrische Geometrie ist notwendig,
da es sonst zu einer Verfilschung der FHWMs der rocking curves kommt [War 69:

!Eine Erweiterung des Modells erméglicht auch die Bestimmung der lateralen KristallitgroBe Liq¢
unter Beriicksichtigung des Betrages des reziproken (00.2)-Gittervektors K [Lee 05]:

2w
LlatK ’

AQ(T) = \/ (AQg cos ¥)? + (AQgg sin ¥)* + (4.22)
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a) Standard-Geometrie b) verkippte Geometrie
(von oben)

Abbildung 4.14: a) Standard-Geometrie und b) verkippte Geometrie (skewed geometry)
zur Vermessung asymmetrischer Reflexe.

sin(© — 7)

A= A0 sin(© + 1)

(4.24)

AQ* ist die ermittelte Halbwertsbreite. AQ ist jedoch die tatsichliche Halbwerts-
breite, welche durch den Wurzelterm, in welchen ©;, = ©® —7 und O, = ©+7 mit dem
offset-Winkel 7 eingehen, verkleinert wird. Diese Verbreiterung kann nicht rein rech-
nerisch korrigiert werden, da z.B. eine Kriimmung der Epischicht ebenfalls die FWHM
beeinflusst und diese nicht ausreichend genau messbar ist.

Die pseudo-symmetrische Geometrie erlaubt zudem die Messung von weiter ver-
kippten Netzebenen, welche wesentlich sensitiver gegeniiber dem durch die Stufenver-
setzungen hervorgerufenen twist der Kristallite sind. Im Falle der Standard-Geometrie
ist ein maximaler offset-Winkel von 7 = 61.59° im Falle des (30.3)-Reflexes moglich.

Nach der Bestimmung der FWHMSs werden diese mit Gleichung 4.24 gefittet und
nach ¥ = 90° extrapoliert, was die Breite der (10.0)-rocking curve Aflg ergibt. Ein
Beispiel einer solchen Bestimmung von A€y, ist in Abbildung 4.15 gezeigt.

Die Breite der am (10.1)-Reflex gemessenen rocking curve stimmt innerhalb von
max. 10 % mit dem durch eine Ausgleichsfunktion ermittelten Wert der Breite der
rocking curve des (10.0)-Reflexes iiberein. Daher kann fiir eine Abschétzung die Breite
der rocking curves der (10.1)-Reflexe als gute Ndherung verwendet werden.

Die Verwendung von rocking curves, gemessen in verkippter pseudo-symmetrischer
Geometrie, anstelle von p-scans zur Bestimmung des twists erlaubt eine deutlich hohere
Genauigkeit, obwohl die beiden Messungen im Grenzfall ¥ = 90° identisch sind. Die
Messung der rocking curve erfolgt mit einer Auflosung von 0.0001° und wird nicht
instrumentell verbreitert.

Die Bestimmung der Versetzungsdichten nach Gleichung 4.21 liefert nur unter der
Voraussetzung realistische Werte, dass die Versetzungen untereinander nicht korreliert
sind, d.h. z.B. nicht lokal gehduft auftreten [Kag 05]. Zur Abschitzung der Korrelation
wird die dimensionslose Kenngrofie

M = Llat APV (425)

benutzt. py ist die gesamte Versetzungsdichte. M ergibt sich aus der Fourier-Trans-
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Abbildung 4.15: FWHMs mehrerer Reflexe in Abhéngigkeit vom Verkippungswinkel W.
Die Punkte sind mittels Gleichung 4.23 gefittet. Die FWHM bei ¥ = 90° entspricht der
FWHM der rocking curve des (10.0)-Reflexes. Die Silizium-Konzentration der 1.2 ym
dicken AIN:Si-Epischicht betriigt 7.5 x 10'® cm 3.

formation der Korrelationsfunktion zwischen Versetzungen. Ist M = 1, so sind die
Versetzungen stark miteinander korreliert. Dies ist z.B. der Fall, wenn Versetzungen
an einzelnen Punkten gehduft auftreten (etwa an einem anderen Defekt) und dadurch
die von ihnen erzeugten Verspannungsfelder gegenseitig abschirmen kénnen. In diesem
Fall erhélt man um bis zu einer Groflenordnung zu niedrige Versetzungsdichte.

Bei den hier untersuchten Proben ist M > 10, was bedeutet, dass die Versetzungen
unkorreliert sind. Dieser Zahlenwert wurde durch Benutzung der Formel fiir statis-
tisch verteilte Versetzungen (Gleichung 4.21) erhalten. Wiren die tatséchlichen Verset-
zungsdichten noch héher, so wére auch M noch hoher, was wiederum den statistischen
Charakter der Versetzungen noch mehr verdeutlichen wiirde.



Kapitel 5

Morphologische und strukturelle
Eigenschaften von AIN:Si

Die Auswirkungen einer sehr hohen Silizium-Dotierung von bis zu 5 x 10*' ¢cm™3 und

dariiber hinaus auf die morphologische und strukturelle Eigenschaften von AIN:Si sind
nur unzureichend untersucht worden, systematische Studien zu einem gréfleren Bereich
der Silizium-Konzentration fehlen vollig. Veroffentlichte Ergebnisse beziehen sich meist
auf einige wenige Proben, bei denen zudem die Silizium-Konzentration nur innerhalb
eines sehr geringen Bereichs (max. 2 GroBenordnungen) variiert wurde.

Ive et al. [Ive 05] berichten von einem Anstieg der rms Oberflichenrauigkeit von
0.07 nm auf 1.0 nm bei einer Erhthung der Silizium-Konzentration auf 6 x 10%° cm=3.
Ebenso verbreitert sich die am (00.2)-Reflex gemessene rocking curve von 250 arc-
sec auf 540 arcsec. Dagegen konnte kein systematischer Einfluss auf die rocking curve
des asymmetrischen (10.2)-Reflexes festgestellt werden. Diese AIN-Schichten wurden
mittels MBE auf 6H-SiC unter leicht Metall-reichen bzw. “idealen® Wachstumsbedin-
gungen hergestellt.

Kasu et al. [Kas 01] fanden eine deutliche Abnahme des ¢ Gitterparameters mit zu-
nehmender Silizium-Konzentration von 0.7 % bei [Si] = 5.7 x 10*! cm ™3, eine Verénde-
rung des a Gitterparameters konnte nicht festgestellt werden. Dies liegt wahrscheinlich
daran, dass die 0.2 pym dicke Silizium-dotierte AIN-Schicht auf eine undotierte, ebenfalls
0.2 pm dicke AIN-Schicht (mit MOVPE auf 6H-SiC) abgeschieden wurde.

Neben den berichteten Abhéingigkeiten der Oberflachenrauigkeit, der Breite der
rocking curve und der Gitterparameter sollte eine Silizium-Konzentration von mehr als
1 % at. auch einen deutlichen Einfluss auf die Kristallstruktur (z.B. die Kristallitgrofie)
sowie die Bildung von Defekten wie z.B. Versetzungen ausiiben. Im folgenden werden
die Auswirkungen einer Silizium-Dotierung zwischen 7.5x 10*® cm = und 5.2x10?! cm =3
bzw. der Anwesenheit von Silizium wéhrend des Wachstums auf die morphologischen
und strukturellen Eigenschaften der AIN-Epischichten diskutiert.

Die Raman-Spektroskopie ermoglicht die Bestimmung der Verspannung in Abhéngig-
keit der Silizium-Konzentration. Eine Bestétigung der hierdurch gefundenen Ergeb-
nisse ergibt sich aus hochaufgelosten Rontgendiffraktometrie (high resolution X-ray
diffration, HRXRD)-Untersuchungen. Transmissions-Elektronen-Mikroskopie (TEM)-
Messungen bestéitigen die gefundenen Strukturwechsel aufgrund des Einbaus grofler
Mengen von Silizium. Die Auswirkungen der Silizium-Dotierung auf die Oberfléchen-
morphologie wird mittels Rasterkraftmikroskopie (atomic force microscopy, AFM) un-
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tersucht.

5.1 Oberflichenmorphologie

Eine Verdnderung der Wachstumsbedingungen von Aluminium-reich zu Stickstoff-reich
fithrt in der Regel zu sehr rauhen Oberflidchen [Kob 03] aufgrund der instabilen Oberfli-
chenrekonstruktion (siehe Kapitel 2.1.1). Dies steht in Einklang mit der ermittelten
rms (root mean square)-Rauigkeit der undotierten und schwach dotierten ([Si] < 1.9 x
10* c¢cm™3, entspricht einem Si-Fluss von ®g; < 2 x 10! cm™2 s71) unter Stickstoff-
reichen Bedingungen gewachsenen AIN-Schichten im Bereich von etwa 3 nm — 8 nm, wie
in Abbildung 5.1 gezeigt. Bis zu diesem Fluss ist die Oberflachenrauigkeit unabhéngig
vom Silizium-Fluss.
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Abbildung 5.1: rms-Rauigkeit der Oberflédche in Abhéngigkeit vom Silizium-Fluss fiir
Stickstoff-reich, “ideal” und Metall-reich gewachsenes AIN:Si.

Eine Erhohung des Silizium-Flusses fiihrt zu einem starken Abfall der Oberflidchen-
rauigkeit auf weniger als 1 nm bei einer Silizium-Konzentration von etwa [Si] =
5 x 10?2 cm™3 (®g; = 6 x 10'? cm™2?s7!). Dies deutet auf einen Einfluss des Siliziums
auf das Wachstum hin. Eine weitere Erhéhung von ®g; auf mehr als 1 x 10 cm=2s7!
fithrt wiederum zu einem starken Anstieg der Rauigkeit auf mehr als 15 nm (siehe
Abbildung 5.1).

Im Gegensatz dazu fithren sowohl Metall-reiches als auch “ideales Wachstum zu
sehr glatten Oberflichen mit einer rms Rauigkeit von weniger als 1 nm — 2 nm.
Ein moglicher Einfluss von Silizium ist nicht zu erkennen. Aufgrund der sehr guten
Oberfldchenmorphologie ist eine weitere Verbesserung nur sehr schwer erkennbar. Unter
diesen Bedingungen kénnen auf den Proben atomare Stufen sowie Schraubenversetzun-
gen erkannt werden, welche zur Oberflidche durchstofien (siehe Abbildung 5.2). Hieraus
lisst sich eine Schraubenversetzungsdichte von etwa (4 — 8) x 10® cm ™2 abschétzen.

Solch ein Indiz fiir zweidimensionales Wachstum kann bei Stickstoff-reich gewach-
senen Proben nicht erkannt werden. Dies kann auf die unter N-reichen Bedingungen
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2nm

Abbildung 5.2: AFM-Aufnahmen (1 gm X 1 pm) einer “ideal” (links) und einer
Metall-reich (rechts) gewachsenen AIN:Si-Schicht. Der Silizium-Fluss betrigt ®g; =
6 x 10 em~2s7!. Schraubenversetzungen sind auf beiden Aufnahmen anhand ihrer
typischen Wendeltreppenform erkennbar.

instabile Oberflidche zuriickgefithrt werden. Im Falle der Metall-reichen Bedingungen
erfolgt wiahrend des Abkiihlens sehr schnell die Bildung der metallischen Trépfchen

(was z.B. zu Abschattungseffekten bei RHEED-Aufnahmen fiihrt), und die abkiihlen-
de Oberfléche wird durch das Aluminium stabilisiert.

5.2 Nukleation

Ein Einfluss des Siliziums auf das Wachstums kann auch an der Gréfle der Kristal-
lite nach der Nukleation erkannt werden. Zur Untersuchung dieses Einflusses wur-
den dotierte (®g; = 6 x 10" cm™2 s7!) und undotierte Nukleationsschichten unter
Stickstoff-reichen und Metall-reichen Bedingungen hergestellt. Die Depositionsdauer
betrug 30 sec, was einer nominellen Schichtdicke von etwa 3 nm entspricht.

Unter Metall-reichen Bedingungen wéhrend der Nukleation kann kein Einfluss des
Siliziums auf die Kristallitgrole erkannt werden. Der Durchmesser der Kristallite nach
der Nukleation betrigt jeweils etwa 50 nm. Dagegen kann bei Stickstoff-reichen Be-
dingungen eine Erhohung der durchschnittlichen Kristallitgréffe von 20 nm auf 30 nm
erkannt werden (siehe Abbildung 5.3)

In keiner der AFM-Aufnahmen kann ein Anzeichen fiir die Ausbildung von struktu-
rell hochwertigen Kristalliten gefunden werden, wie z.B. atomare Stufen. Insbesondere
die unter Stickstoff-reichen Bedingungen hergestellten Nukleationsschichten scheinen
aus amorphen Clustern zu bestehen. Eine solche Nukleation mit zufillig ausgerichte-
ten Kristalliten wurde fiir eine vergleichbare Schichtdicke (2.5 nm) auch von Moe et
al. [Moe 06] gefunden (siehe Abbildung 5.4). Gut orientierte Kristallite treten erst bei
einer Schichtdicke von mindestens 10 nm auf.

AFM-Aufnahmen von Nukleationsschichten, welche unter Metall-reichen Bedingun-
gen hergestellt wurden, zeigen keinen Einfluss der Silizium-Dotierung. Im Gegensatz
dazu deuten die Analysen der Oberfldchen des Volumenmaterials und der Nukleations-
chichten einen unterstiitzenden Effekt von Silizium bei Stickstoff-reichen Bedingungen
an. Dies zeigt sich anhand von flachen Oberfldchen und groflen Kristalliten nach der
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Abbildung 5.3: AFM-Aufnahmen (400 nmx400 nm) von Nukleationsschichten. Links
sind undotierte, rechts dotierte (®5; = 6 x 102 cm~2 s7!) Schichten gezeigt. Die beiden
oberen Nukleationsschichten wurden unter Metall-reichen, die unteren unter Stickstoff-
reichen Bedingungen hergestellt. Die Wachstumsdauer betrug 30 sec, was einer Schicht-
dicke von etwa 3 nm entspricht.

AIN
SiC

Abbildung 5.4: Transmissions-Elektronen-Mikroskopie-Aufnahmen  von  AIN-
Nukleationsschichten. (aus [Moe 06])

Nukleation. Fiir die untersuchten Wachstumsbedingungen ergibt sich ein optimaler

Silizium-Fluss von ®g; = 6 x 10?2 cm2s7!.

Dies ist ein erster Hinweise auf ein Surfactant-ahnliches Verhalten von Silizium beim
Wachstum von AIN mittels PAMBE. Kiirzlich durchgefiihrte Untersuchungen mit-

tels RHEED fanden ebenfalls Hinweise auf einen unterstiitzenden Effekt von Silizium
bei der Rekonstruktion der Oberfliche [Leb 05]. Eine Verbesserung der Oberflichen-
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morphologie von undotiertem AIN konnte durch eine Verdnderung der Wachstumsbe-
dingungen von Stickstoff-reich nach Aluminium-reich erzielt werden [Kob 03] (siehe
Kapitel 5.1). Dies kann mit einer erh6hten Oberflichenbeweglichkeit der Aluminium-
Adatome erkliart werden, welche vermutlich durch die aus der Stickstoff-terminierten
Oberfldche herausragenden dangling bonds beschriankt ist. In analoger Weise kann
der Surfactant-dhnliche Effekt des Si erklért werden: Eine teilweise Sattigung der
Stickstoff-dangling bonds durch Silizium fithrt zu einer hoheren Aluminium-Adatom-
Beweglichkeit und damit zu einer Verbesserung des Wachstums.

Silizium ist aber kein Surfactant im eigentlichen Sinne, da es nicht nur als Kata-
lysator fiir das Wachstum fungiert, sondern auch in die Probe eingebaut wird. Sili-
zium scheint lediglich den Adatomen auf dem wachsenden AIN-Kristall eine héhere
Reichweite zu ermdoglichen und somit eine erhohte Wahrscheinlichkeit fiir einen idealen
Gitterplatz. Das Silizium kann daher als Auto-Surfactant bezeichnet werden.

Im Gegensatz zu dem hier beobachteten Surfactant-Effekt von Silizium zeigt es bei
Wachstum von GaN keinen solchen Effekt. Hierbei ist es als Anti-Surfactant bekannt
(unter Stickstoff-reichen Wachstumsbedingungen [Ros 02]). Auch beim Wachstum von
AlGaN mit niedrigem Al-Gehalt (< 25 %) ist Silizium fiir das Wachstum hinderlich
[Tan 96, Hir 98].

5.3 Gitterparameter

Zur Bestimmung des Einflusses des eingebauten Siliziums auf die a und ¢ Gitterpara-
meter von AIN wurden reciprocal space maps aufgenommen. Die tatsdchlichen Werte
der Gitterparameter wurden aufgrund der Abweichung des AIN-Brechungsindex von 1
korrigiert und anschlieflend mittels der Nelson-Riley-Analyse ermittelt (siche Kapitel
4.2.1). Abbildung 5.5 zeigt die derart gewonnenen Werte der a und ¢ Gitterparameter.
Zum Vergleich sind die lediglich an den (20.5)-Reflexen und ohne weitere Korrektur
bestimmten Gitterparameter dargestellt. Der Unterschied zwischen den so bestimmten
Werten ist in der Regel kleiner als 0.05 %.

Fiir Proben mit einer Silizium-Konzentration von bis zu 5 x 10*® ¢cm™ kann kein
nennenswerter Einfluss des Siliziums ausgemacht werden. Eine weitere Erhéhung von
[Si] fithrt zu einem Anstieg von ¢y um 1 pm und einer gleichzeitigen Verringerung
von ayg um 1.2 pm bei einer Silizium-Konzentration von [Si] = 5 x 10?2 cm™3. Dies
entspricht einer Abnahme des Volumens der Einheitszelle um 0.6 %. Eine nochmalige
Erhohung von [Si] bewirkt eine Gitterrelaxation und die Gitterparameter nihern sich
den entsprechenden Werten von undotiertem und schwach dotiertem AIN an.

Der an der AIN-Schicht mit einer Silizium-Konzentration von 8 x 10'® ¢cm™3 be-
stimmte aygr Gitterparameter weist eine starke Abweichung vom am (20.5)-Reflex
bestimmten Wert auf. Dies ist auf eine in der Tiefe inhomogene Relaxation der Epi-
schicht zurtickzufiithren. Aufgrund des flachen Einfallswinkels der Rontgenstrahlen von
etwa 37° liefert eine Messung am (20.5)-Reflex Gitterparameter des Kristalls nahe der
Oberfldche, Messungen am (10.6)-Reflex mitteln wegen des steileren Einfallswinkels
von etwa 59° {iber den gesamten Kristall.

In Abbildung 5.5 sind ebenfalls die Werte der Gitterparameter von unverspanntem
AIN eingetragen. Diese sind jedoch nicht eindeutig bekannt. Abbildung 5.6 zeigt einige
der in der Literatur berichteten a und ¢ Gitterparameter von AIN.
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Abbildung 5.5: @ und c¢ Gitterparameter in Abhéngigkeit von der Silizium-
Konzentration. Die offenen Symbole entsprechen den Gitterparametern aus der Nelson-
Riley-Analyse (anxg und cyg), die gefiillten Symbole den nur am (20.5)-Reflex be-
stimmten Gitterparametern (a(2.5) und c(0.5)). Ebenfalls eingezeichnet sind die Werte
der Gitterparameter von unverspanntem AIN nach [Edg 94] (gestrichelte Gerade).
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Abbildung 5.6: Ubersicht iiber die in der Literatur berichteten a und ¢ Gitterparame-
ter von AIN. Die fiir die Diskussion als Referenz verwendeten Gitterparameter nach
[Edg 94] sind markiert.

Eine bloe Mittelung der Abbildung 5.6 gezeigten Gitterparameter wiirde a =
3.1118 A und ¢ = 4.9806 A ergeben. Sowohl AIN in Pulverform als auch gesputtertes
AIN enthélt eine relative hohe Konzentration von Sauerstoff, weshalb der ¢ Gitterpa-
rameter kleiner als der ¢ Gitterparameter von reinem AIN ist [Sla 73|. Gitterparameter
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von ag = 3.112 A und ¢y = 4.982 A[Edg 94] scheinen daher den tatsichlichen Wer-
ten am néchsten zu kommen. Diese Gitterparameter werden daher im folgenden als
Referenz verwendet.

Die in den untersuchten Proben gemessenen Gitterparameter weichen deutlich von
den in der Literatur berichteten Werten ab. Die Ursache hierfiir ist nicht bekannt. Eine
Moglichkeit ist eine nur teilweise Relaxation des Kristalls. Die kritische Schichtdicke von
AIN auf Saphir betrigt zwar nur 4.5 A [Kim 99, Kim 01] (entsprechend einer kritischen
biaxialen Verspannung von 9.2 GPa), jedoch ist fiir GaN bekannt, dass die Gitterpa-
rameter erst bei deutlich hoheren Schichtdicken gegen die Werte der Gitterparameter
von unverspanntem GaN streben [Cas 04]. Ein Einfluss des hohen Sauerstoff-Gehalts
von etwa 8 x 10! cm™3 kann wohl ausgeschlossen werden, da der ¢ Gitterparameter
mit steigender Sauerstoff-Konzentration kleiner wird [Sla 73].

5.4 Homogene Verspannung und Poisson-Verhilt-
nis

Aus der in Abbildung 5.7 gezeigten Korrelation des ¢ Gitterparameters mit dem a
Gitterparameter kann auf den biaxialen Charakter der Verspannung der Epischichten
geschlossen werden (siche Kapitel 4.2.2). Die im Vergleich zum unverspannten Wert
von AIN gemessenen kleineren aypr Gitterparameter weisen auf eine kompressive Ver-
spannung hin. Daneben ist ein hydrostatischer Anteil der Verspannung erkennbar.
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Abbildung 5.7: cyg in Abhéngigkeit von ayg. Aus der Steigung des Fits kann das
Poisson-Verhiltnis zu v = 0.52 & 0.02 bestimmt werden. ¢ = 4.9807 A und af =
3.1107 A sind die um den hydrostatischen Anteil der Verspannung bereinigten Gitter-
parameter.

Ebenso wie es fiir GaN beobachtet wird [Rom 00], scheinen die Gitterparameter
nur durch die homogene Verspannung bestimmt zu sein und nicht etwa durch eine
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| Referenz | Cy; [GPa] | Ciy [GPa] | Ci3 [GPa] | Cs3 [GPa] | B [MPa] | P [MPa |

[Wri 97]

396

137

108

373

223.3

126.6

[Shi 98]

398

142

112

383

227.3

134.2

Tabelle 5.1: Elastische Konstanten und das daraus berechnete Volumenmodul B und
die hydrostatische Verspannung P.

Verénderung des durchschnittlichen atomaren Abstandes durch den Einbau von Silizi-
um. Sogar fiir [Si] > 10*! cm ™ scheinen die Gitterparameter hauptsichlich durch die
Silizium-induzierte Verspannung und nicht durch die Bildung einer AISiN-Legierung
mit anderen Gitterparametern beeinflusst zu sein. Abbildung 5.7 zeigt einen linearen
Zusammenhang zwischen cyg und ayg. Die Steigung der Fit-Geraden Ac/Aa ist durch
das Poisson-Verhélnis v bestimmt:

Ac Aa ay Ac
= = —Va—6 bzw. v = _c_gﬂ (5.1)

Der aus der Steigung des linearen Fits der Messpunkte aus Abbildung 5.7 berech-
nete Wert des Poisson-Verhéltnisses betrdgt v = 0.52 £ 0.02. Dieser Wert fiir das
erhaltene Poisson-Verhéltnis befindet sich innerhalb der in der Literatur berichteten
Werte zwischen 0.509 und 0.665 [Wri 97].

Aus Abbildung 5.7 kann neben der biaxialen Verspannung, welche die Gitterpara-
meter entlang des linearen Fits bewegt, ein hydrostatischer Anteil der Verspannung
beobachtet werden. Die Abweichung des Fits vom Wert der Gitterparameter des un-
verspannten Kristalls [Edg 94] (senkrecht zum Fit) ist auf eine hydrostatischen Ver-
spannung zuriickzufithren. Die fiir die Berechnungen der hydrostatischen Verspannung
notwendigen elastischen Konstanten sind in Tabelle 5.1 zusammengefasst. Im Mittel
zeigen die AIN-Epischichten eine hydrostatische Verspannung von etwa 130 MPa. Ab-
bildung 5.8 zeigt die hydrostatische Verspannung in Abhéngigkeit von der Sauerstoff-
und der Kohlenstoff-Konzentration in der Epischicht. Es zeigt sich keinerlei Korrelation
der hydrostatischen Verspannung mit der Konzentrationen dieser Verunreinigungen.

Alle untersuchen Epischichten sind biaxial kompressiv verspannt. Diese Verspan-
nung ist stark von der Silizium-Konzentration abhéngig. Abbildung 5.9 zeigt die Ab-
hingigkeit des ¢ Gitterparameters und die daraus abgeleitete Abhéingigkeit der biaxia-
len Verspannung von der Silizium-Konzentration. Es ergibt sich ein Anteil der Verspan-
nung von (0.6 +0.2) GPa, welcher unabhéngig von der Silizium-Konzentration ist und
durch eine nur teilweise Relaxation des AIN:Si Kristalls erklart werden kann.

Die [Si]-abhéngige biaxiale Verspannung betrigt bis zu (2 & 0.2) GPa bei [Si] =
5.6 x 10%° cm ™3 (siehe Abbildung 5.9). Ein héherer Silizium-Gehalt fithrt zu einer stark
ausgepragten Gitterrelaxation, die mit einer Verringerung der Verspannung einhergeht.

Unabhéngig davon ergibt eine Bestimmung der Verspannung mittels Raman-Spek-
troskopie identische Resultate, wie in Abbildung 5.9 gezeigt. Hierbei wird die Verspan-
nung aus der Verschiebung der FE,-Raman-Mode im Vergleich zu ihrer Position im
unverspannten Fall bei 655.5 cm™ [Gon 01, Str 04] bestimmt. Zur Bestimmung der
Verspannung wird ein biaxialer Verspannungskoeffizient von (3.39 & 0.64) cm™' /GPa
[Gle 03] verwendet. Aus dieser alternativen Messmethode ergibt sich eine maximale
Silizium-induzierte biaxiale Verspannung von (2.1 + 0.1) GPa, was sehr gut mit den
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Abbildung 5.8: Hydrostatische Verspannung als Funktion der Konzentrationen der
Hauptverunreinigungen Kohlenstoff und Sauerstoff in AIN.
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Abbildung 5.9: Position der Ey-Raman-Mode und cyg Gitterparameter in Abhéngig-
keit von der Silizium-Konzentration. Ebenfalls gezeigt ist die aus den Gitterparametern
berechnete Silizium-induzierte biaxiale Verspannung.

Ergebnissen der HRXRD-Messungen iibereinstimmt.

Einzig die [Si]-unabhéngige Verspannung ist mit (1.5+0.25) GPa deutlich grofier als
der mittels HRXRD bestimmte Wert. Dies kann z.B. daran liegen, dass die Proben zur
Bestimmung der Literatur-Werte von Gitterparameter [Edg 94] und von Raman-Linien
[Gon 01, Str 04] nicht identisch waren.

Die Raman-Messungen wurden mit der 514.5 nm Linie eines Ar*-Ionen-Lasers
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durchgefiihrt. Das Laserlicht (2.5 mW Leistung) wird auf einen Punkt mit einem
Durchmesser von etwa 1-2 pum fokussiert. Ein DILOR XY Modular Laser Raman
Spektrometer und eine LN2-gekiihlte Si CCD-Kamera werden zur spektral aufgeldsten
Detektion des gestreuten Lichts benutzt. Obwohl dies zu einer Leistungsdichte von
80-320 kW /cm? fiihrt, ergibt sich keine nennenswerte Erhohung der Temperatur auf-
grund der guten Wirmetransporteigenschaften des AIN und der geringen Absorption
des Laserlichts.

Selbst dann, wenn das gesamte Licht absorbiert werden wiirde, so wiirde die damit
einhergehende Erh6hung der Temperatur eine Verschiebung der Ramanlinie zu kleine-
ren Wellenzahlen von 2.9 x 1072 cm™ /K [Lin 99] bzw. (2.22 £ 0.02) x 1072 em™! /K
[Hay 00] fiir Temperaturen oberhalb von Raumtemperatur bedingen. Die experimen-
tellen Bedingungen und die Absorptionseigenschaften der verwendeten AIN-Schichten
von [Gon 01] und [Str 04] sind nicht bekannt. Eine im Vergleich zu der hier verwende-
ten deutlich intensivere Anregung, wie sie in Mikro-Raman-Messungen leicht erreicht
wird, konnte zu einem starken Temperaturanstieg fithren. Schon eine Erhoéhung der
Temperatur um etwa 100 K kann die Differenz zu den HRXRD-Messungen erkléren.

5.5 Vertikale und laterale Kristallitgréfle

Zur Bestimmung der vertikalen und lateralen Kohérenzlange bzw. Kristallitgrole wur-
den 20 /Q-scans und rocking curves gemessen. Hierbei wurde ein 3 x Ge(220) Se-
kundéranalysator eingesetzt, um eine instrumentelle Peak-Verbreiterung (bei den 20 /Q-
scans) zu unterbinden.

Abbildung 5.10 zeigt die Abhéngigkeit der FWHM der 20 /Q)-scans von der Silizium-
Konzentration und die aus der FWHM bestimmte vertikale Kristallitgrofe.
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Abbildung 5.10: FWHM der 20 /Q-scans und die aus der FWHM bestimmte vertikale
Kristallitgrofle in Abhéngigkeit von der Silizium-Konzentration.
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Mit steigender Silizium-Konzentration nimmt die Halbwertsbreite des 20 /Q-scans
von ca. 100 arcsec bei undotiertem AIN auf 50 arcsec fiir [Si] = 5 x 10 cm™® ab,
dazwischen betriagt die FWHM etwa 60 arcsec — 75 arcsec. Dies ergibt eine vertikale
Kohérenzlinge von etwa 400 nm — 500 nm, was etwa einem Drittel bis zur Héalfte der
Schichtdicke entspricht. Eine Erhéhung der Silizium-Konzentration auf [Si] > 1.2 x
10*' ¢cm™ fiithrt zu einem Anstieg der Halbwertsbreite auf mehr als 250 arcsec (die
vertikale Kohérenzldnge ist etwa ein Zehntel der Schichtdicke).

MBE-Wachstum liefert jedoch sdulenartige Kristallite, deren vertikale Ausdehnung
nahezu genau der Schichtdicke entspricht. Dies wird in TEM-Analysen auch beobachtet
(sieche Kapitel 5.6.2). Eine mogliche Begrenzung der vertikalen Kohérenzldnge durch
eine begrenzte Eindringtiefe der Rontgenstrahlen kann ausgeschlossen werden. Zwar
betrigt die Extinktionslinge der Rontgenstrahlen fiir den (00.2)-Reflex nur 0.73 pm
[Met 97], die gemessenen Halbwertsbreiten sind jedoch deutlich grofer als die intrinsi-
sche Halbwertsbreite von 14 arcsec fiir Volumenkristalle. Daher muss ein grofler Anteil
der FWHM auf heterogene Verspannung zuriickgefiihrt werden.

Der starke Anstieg der FWHM A(20) fiir [Si] > 1.2 x 10*! ¢cm™2 liegt an einer
deutlich schlechteren kristallinen Qualitéit, welche sich auch durch eine deutlich erhohte
Oberfldchenrauigkeit bemerkbar gemacht hat und sich auch in einer kleinen lateralen
Kristallitgrofle zeigt.

In Abbildung 5.11 sind die Halbwertsbreite FWHM der am (00.2)-Reflex gemesse-
nen rocking curves sowie die nach Gleichung 4.20 bestimmte laterale Kohérenzlénge in
Abhéngigkeit von der Silizium-Konzentration dargestellt.
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Abbildung 5.11: FWHM der am (00.2)-Reflex gemessenen rocking curves und die dar-
aus bestimmte laterale Kohérenzlénge.

Die FWHM nimmt mit steigender Silizium-Konzentration von etwa 400 arcsec
fiir undotiertes AIN auf etwa 100 arcsec bei einer Silizium-Konzentration von [Si| =
4 x 10 ¢cm™® ab. Eine weitere Erhohung von [Si] fiihrt zu einem starken Anstieg
der FWHM auf mehr als 1200 arcsec. Die laterale Kristallitgrofie folgt dem entgegen-
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gesetzten Trend: eine maximale laterale Kohérenzldnge von mehr als 1 pym wird bei
[Si] = 4 x 10%° cm™ erreicht.

Die Silizium-Konzentration, bei welcher die minimale FWHM der rocking curve
bzw. die maximale Kristallitgrofle gemessen werden, féllt genau mit derjenigen Kon-
zentration zusammen, fiir welche die Schichten mit der kleinsten rms-Rauigkeit her-
gestellt werden konnen. Dies bestétigt nochmals den positiven Einflu3 der mittleren
Silizium-Konzentration auf das AIN-Wachstum.

5.6 Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Fiir Aufnahmen des Probenquerschnitts mittels Transmissions-Elektronen-Mikroskopie
(XTEM, cross-section transmission electron microscopy) wurden die Proben mecha-
nisch und mittels Ar*-Ionen milling in einem Gatan Prizisionspoliersystem gediinnt.
Die Untersuchungen wurden mit einem TECNAI 20-S TWIN (FEI) Mikroskop bei
einer Beschleunigungsspannung von 200 kV durchgefiihrt!. Dies entspricht einer de-
Broglie-Wellenldnge von 2.74 pm. Neben Aufnahmen des Probenquerschnitts wurden
auch Untersuchungen mittels Elektronenbeugung durchgefiihrt.

5.6.1 Elektronenbeugung

Mit einem ausreichend “monochromatischen“ Elektronenstrahl kann (in Analogie zum
Debye-Scherrer-Verfahren) eine Elektronenbeugung (selective area electron diffraction,
SAED) an ausgewihlten Positionen auf der Probe durchgefiihrt werden. Hierbei kann
ein Schnitt durch den reziproke Raum direkt abgebildet werden (siehe schematisch in
Abbildung 4.4). Entsprechend kénnen Verbreiterungen der Reflexe interpretiert wer-
den.

In Abbildung 5.12 sind SAED-Aufnahmen von AIN:Si mit verscheidenen Silizum-
Konzentrationen gezeigt. Hierbei wurden die Proben im Querschnitt und damit die
AIN:Si-Epischicht und das Saphir-Substrat gleichzeitig untersucht. Dies erméglicht zu-
dem die Bestimmung der epitaktischen Ausrichtung von AIN auf Saphir. Der Durch-
messer des Elektronenstrahls betrug ca. 1 ym und dessen Tiefenschérfe etwa 1 mm.

Aus den Abbildungen 5.12a)-c) kann die gute epitaktische Ausrichtung von AIN auf
Saphir mit nur einer Ausrichtungsdoméne erkannt werden. Die folgende epitaktische
Ausrichtung fiir [S7] < 1.2 x 10*! ecm™3 wird beobachtet:

[00.1]AIN || [00.1]ALO; und [21.0] AIN || [0T.0]ALOs.

Dies ist in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen aus XRD-Untersuchungen, wie
aus dem Vergleich der in Abbildung 5.13 gezeigten @p-scans zu schliefen ist (siehe
Kapitel 8.5.1).

In der SAED-Aufnahme von undotiertem AIN sind in horizontaler Richtung feine
Streifen (streaking) zu erkennen (Abbildung 5.12 a) und e)). Solche Streifen in vertikaler
Richtung konnen von Stapelfehlern in c-Richtung hervorgerufen werden [Zak 05]. Ana-
log dazu kann somit ein Streifen in horizontaler Richtung als Stapelfehler senkrecht zur

'Die Probenpraparation und die Untersuchungen wurden an der TU Ilmenau von Fernando Morales
durchgefiihrt
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Abbildung 5.12: Selective area electron diffraction Aufnahmen von Silizium-dotiertem
AIN mit den Konzentrationen: a) undotiert; b) 2 x 10* cm™3; ¢) 6 x 10?2 cm™3; d)
5x102! em™3. Vergroferte Ausschnitte der Aufnahmen a) und c) sind in den Teilbildern
e) und f) gezeigt.
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Wachstumsrichtung aufgefasst werden. Ein solcher lateraler Stapelfehler schrankt die
laterale Kohéirenzldnge ein und fithrt somit zu einer Peak-Verbreiterung. Dieser Kris-
tallfehler ist als Grenzfldche zwischen Doménen unterschiedlich ausgerichteter Phasen
von AIN bekannt (domain phase boundary, DPB). Damit verbunden sind flache De-
fektzusténde innerhalb der Bandliicke (etwa 120 meV iiber der Valenzbandkante und
110 meV unter der Leitungsbandkante [Nor 05]).

Abbildung 5.14 zeigt eine mogliche Struktur dieses Defekts. Eine DPB entsteht
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Abbildung 5.14: Skizze einer domain phase boundary (DPB) in Wurtzit-AIN.

durch die Koaleszenz zweier Wurtzit-Kristallite. Diese Wurtzit-Kristallite besitzen un-
terschiedliche Stapelfolgen, zB. A — B - A — B und A — C — A — C. Koaleszieren
die beiden Kristallite, so kommt es an der Grenzfliche zu fehlerhaften Bindungen.
In der Aufsicht dieser Struktur (nach [Nor 05]) erkennt man die Ausbildung von 4er-
und 8er-Ringen anstelle der hexagonalen Ger-Ringe. Daher kommt es zu einer Vielzahl
von unterschiedlichen Bindungsliangen (vor allem in a-Richtung) und somit zu einer
Verbreiterung der Reflexe in horizontaler Richtung.

Mit steigender Silizium-Konzentration ist ein Verschwinden des streaking zu beob-
achten. Zusétzlich nimmt die Breite der Reflexe ab [siehe Abbildung 5.12b), ¢) und f)].
Dies deutet einen Anstieg der Kristallitgroffe und eine damit verbundene Verringerung
der DPBs in den AIN-Schichten an.

Wird die Silizium-Konzentration auf mehr als 1.2 x 10*' cm™3 erhsht, so ver-
schlechtert sich die epitaktische Orientierung von AIN auf Saphir drastisch: Zuséatzliche
Reflexe erscheinen auf Kreisbogen [Abbildung 5.12d)]. Dies deutet das Auftreten von
polykristallinen Phasen mit fehlorientierten Kristalliten an, was auch mittels XTEM-
Aufnahmen bestétigt werden kann (Kapitel 5.6.2).

5.6.2 XTEM-Analyse

Beziiglich Kristallitgrofen und Versetzungsdichten kénnen HRXRD-Untersuchungen
lediglich Abschéatzungen liefern, d.h. Mindestgréfen fiir die Kristallite und Obergren-
zen der Versetzungsdichten. Dariiber hinaus sind dies stets iiber einen grofien Bereich
gemittelte Werte, wihrend die detaillierte Mikrostruktur der Kristalle nicht aufgelost
wird. XTEM-Untersuchungen erlauben hingegen eine exakte Analyse der Mikrostruk-
tur in einem kleinen Bereich der Probe.

Abbildung 5.15 zeigt XTEM-Aufnahmen von undotierten und dotierten ([Si] =
2 x 10" em™ und [Si] = 6 x 10*° cm™?) AIN-Epischichten.

Die hier gezeigten “bright field“ XTEM-Aufnahmen wurden entlang der [21.0]-Rich-
tung aufgenommen. Daher sind Stufenversetzungen in den Aufnahmen nicht zu er-
kennen, Schraubenversetzungen sind hingegen sichtbar. In guter Ubereinstimmung mit
den Ergebnissen der HRXRD-Untersuchungen ist eine deutliche Zunahme der lateralen
Kristallitgrofle mit steigender Silizium-Konzentration zu erkennen. Eine Erhéhung der
Kristallitgrofle kann dabei bereits schon an der AIN/Saphir-Grenzfliche, d.h. wiahrend
der Nukleation, beobachtet werden. Die vertikale Ausdehnung der Kristallite entspricht
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Abbildung 5.15: XTEM-Aufnahmen von a) undotiertem und dotiertem AIN (b)[Si] =
2 x 101 ¢cm™ und ¢) [Si] = 6 x 10%° cm™?).

dariiber hinaus der Schichtdicke der AIN:Si-Epischicht, weshalb die Verbreiterung der
20 /$-scans hauptsichlich auf die heterogenen Verspannung, z.B. in Verspannungsfel-
dern um Versetzungen herum, zuriickgefiihrt werden kann. Eine Abnahme der Schrau-
benversetzungsdichte mit steigender Silizium-Konzentration deutet wiederum den Ein-
fluss des Siliziums auf das Wachstum an.

Ein weiterer Anstieg der Silizium-Konzentration fithrt zur Ausbildung von poly-
kristallinen Phasen, wie auch schon in den SAED-Aufnahmen (siehe Abbildung 5.12d))
beobachtet wurde.

5.7 Modell zur Entstehung von polykristallinen Pha-
sen in AIN:Si

Die Abnahme der kristallinen Qualitét fiir [Si] > 1.2 x 10?! cm™® kann auf zwei Si-
induzierte Effekte zuriickgefiihrt werden.

Aufgrund seiner Surfactant-Eigenschaften erhoht Silizium die Beweglichkeit der
Aluminium-Adatome wahrend des Wachstums. Dies unterstiitzt das gute kristalli-
ne Wachstum. Unabhéngig von der Ausrichtung der einzelnen Kristallite findet das
Wachstum bevorzugt in [00.1]-Richtung statt, und damit wachsen auch fehlorientier-
te Kristallite weiter, wie sie z.B. nach der Nukleation vorliegen (siehe Kapitel 5.2)
[Hef 99]. Wéhrend des Wachstums treffen fehlorientierte Kristallite auf die Seitenfléche
gut ausgerichteter Kristallite und ihr Wachstum stoppt. SchlieSlich werden fehlorien-
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tierte Kristallite lateral iberwachsen und es bleibt eine ideale (00.1)-Oberfléche zuriick.
Abbildung 5.16 stellt diesen Prozess schematisch dar.

AIN |11

N4

T/‘\/)\T
Saphir

NGz

Abbildung 5.16: Schematische Darstellung des Uberwachsens von nach der Nukleation
fehlerhaft ausgerichteten Kristalliten. Die Pfeile deuten die [00.1]-Richtung der einzel-
nen Kristallite an (aus [Hef 99]).

Andererseits haben Silizium-Atome einen sehr hohen Sticking-Koeffizienten. Die ho-
he Bindungsenergie zwischen Silizium und Stickstoff (> 5 eV /Atom [Bri 98, Kim 03])
bewirkt zudem, dass Silizium-Atome auf der AIN-Oberfléche wegen der kovalenten Bin-
dung an den AIN-Kristall praktisch unbeweglich sind. Mit steigendem Silizium-Fluss
erhoht sich zugleich die Wahrscheinlichkeit, dass mehrere Silizium-Atome nahe neben-
einander auftreffen und Si,Ny-oder AlSiyN,-Cluster bilden. Die atomare Anordnung in
einem solchen Cluster ist jedoch nicht bekannt. Amorphe Atom-Agglomerate kénnten
z.B. das Wachstum eines neuen, fehlorientierten Kristalliten induzieren. Sogar durch
den idealen Einbau von Silizium in den AIN-Kristall auf Aluminium-Gitterplatzen kann
ein solches fehlorientiertes Wachstum erzeugt werden. Eine Skizze der moglichen ato-
maren Verhéltnisse bei der Bildung eines solchen neuen Kristallits ist in Abbildung
5.17 dargestellt.

Aufgrund des kleineren Bindungsabstandes zwischen den Silizium- und den Stick-
stoff-Atomen von 1.7 A in SizN, [Jia 02] (zum Vergleich Al-N:1.9 A [Wei 96]) wird
die Oberfldche scheinbar gekriimmt, wodurch das Wachstum lokal in einer verkippten
Richtung stattfindet. Diese Cluster konnen somit als Saat-Kristallite fiir neue AIN-
Kristalle mit einer verkippten Orientierung dienen, d.h. es entstehen kontinuierlich
neu ausgerichtete Kristallite, welche eventuell nicht mehr schnell genug {iberwachsen
werden konnen. Die Erweiterung eines entsprechenden Modells von Heffelfinger et al.
[Hef 99] ist in Abbildung 5.18 gezeigt.

Nach der Nukleationphase liegen sowohl gut orientierte als auch fehlorientierte
Kristallite vor [Abbildung 5.18a)]. Diese Kristallite wachsen bevorzugt entlang der
[00.1]-Richtung weiter. Gleichzeitig konnen neue Kristallite aufgrund der SixN,-Cluster
entstehen [Abbildung 5.18b)]. Fehlorientierte Kristallite konnen iiberwachsen werden,
wenn die Rate der Neubildung der Kristallite niedrig genug ist, ansonsten ist die Bil-
dung von polykristallinem Material unausweichlich [Abbildung 5.18¢)-d)].
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[00.1]

Abbildung 5.17: Schematische Darstellung der moglichen atomaren Anordnung unter
dem Einfluss einer lokal erh6hten Silizium-Konzentration zur Erklarung der Entstehung
eines verkippten AIN-Kristalls. Der SiyNy-Cluster ist markiert. Der untere Teil des
Bildes ist ein Ausschnitt aus Abbildung 5.18.

C)

Abbildung 5.18: Erweitertes Wachstumsmodell von Heffelfinger et al. [Hef 99]. Die
fortwédhrende Neubildung von Saat-Kristalliten fiihrt in Verbindung mit der guten
Oberfldchenbeweglichkeit der Aluminium-Adatome zu polykristallinem AIN.

Zur Abschitzung der Wahrscheinlichkeit der Bildung eines Si,Ny-Clusters wurden
Simulationen durchgefiihrt. Hierbei wird ein 3 x 3 x 3 Atome fassendes Volumen 10° —
10%-mal statistisch mit einer der Silizium-Konzentration im AIN-Kristall entsprechen-
den Wahrscheinlichkeit besetzt. Anschlieend wird gepriift, wie viele Silizium-Atome
sich in diesem Volumen befinden. Die Anzahl der zur Bildung eines Clusters notwendi-
gen Silizium-Atomen ist nicht bekannt, daher werden Cluster im folgenden derart defi-
niert, dass sich mindestens n Silizium-Atome in einem untersuchten Volumen befinden.
Es wird dariiber hinaus angenommen, dass stets nur Aluminium-Plétze substitutionell
besetzt werden, was durch die Ergebnisse der ERD-Analyse gestiitzt wird (siehe Kapi-
tel 3.6). Abbildung 5.19 zeigt den simulierten Anteil von Silizium-Atomen in Clustern
in Abhéngigkeit der Silizium-Konzentration.

Mit steigender Silizium-Konzentration steigt der Anteil der Silizium-Atome in Clus-
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Abbildung 5.19: Anteil von Silizium-Atomen in Clustern als Funktion der Silizium-
Konzentration. Als Cluster werden hierbei Silizium-Akkumulationen von mindestens
4,6, 8,10, 12 bzw. 14 Silizium-Atomen innerhalb eines 3 x 3 x 3 Atome groflen Volumens
bezeichnet.

tern ab einer kritischen Silizium-Konzentration drastisch an (Perkolations-Effekt). In-
nerhalb des als “Ubergangsbereich“ ([Si] = 1.2 x 10%* cm™2 bis [Si] = 2.5 x 10?! cm™)
gekennzeichneten Bereichs ist ein starker Anstieg des Anteils von Silizium-Atomen in
Clustern zu beobachten. Fiir Silizium-Konzentrationen kleiner als dieser Ubergangs-
bereich wurden keine polykristallinen Phasen in AIN:Si entdeckt, bei einer hoheren
Konzentration treten diese jedoch auf.

Unter der Annahme, dass zu jedem Cluster ein einziger Kristallit existiert kann auf
die mittlere GroBe der Kristallite geschlossen werden. Ist 2([S?]) der Anteil der Silizium-
Atome in einem Cluster mit n Silizium-Atomen je Cluster bei gegebener Konzentration
[Si], so betrdgt die Konzentration der Cluster z([Si]) - [Si]/n und die GroBe d¢ eines
(wiirfelformigen) Kristallits (incl. des dazugehorigen Clusters) berechnet sich zu

de = (2([S]) - [Si]/n) " (5.2)

Aus den Grenzen des Ubergangsbereichs und dem Anteil der Silizium-Atome in
Clustern kann damit ein Bereich fiir die Gréfle der Kristallite ermittelt werden. Es ergibt
sich ein starker Anstieg der Kristallitgréfle mit steigender Anzahl von notwendigen
Silizium-Atomen im Volumen, wie in Abbildung 5.20 gezeigt.

Aus den Ergebnissen der SAED- und XTEM-Untersuchungen kann die wahrschein-
liche Kristallitgrée auf einen Bereich von 10 nm bis 50 nm eingeschrénkt werden: Wére
die Grofle unter 10 nm, so wére eine Ausrichtung der einzelnen Kristallite entlang ei-
ner Vorzugsrichtung nicht mehr moglich, und in den SAED-Aufnahmen wiirden neben
den auch schon vorher vorhandenen Reflexen keine zusétzlichen Reflexe mehr auftau-
chen, sondern nur Ringe entstehen. Andererseits kann die KristallitgroBe 50 nm nicht
iiberschreiten, da ansonsten keine “homogene® polykristalline Schicht in den XTEM-
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Abbildung 5.20: Simulierte KristallitgroBe in polykristallinem AIN in Abhéngigkeit der
zur Clusterbildung notwendigen Anzahl der Silizium-Atome je Cluster.

Untersuchungen festgestellt werden konnte. Dies lisst darauf schlieflen, dass unter den
in der Simulation angenommenen Bedingungen die Cluster etwa sechs Silizium-Atome
enthalten miissen, um polykristallines Wachstum hervorzurufen.

5.8 Versetzungsdichte

5.8.1 Einfluss des Silizium-Flusses auf die Versetzungsdichten

TEM-Untersuchungen erlauben eine direkte Bestimmung der Versetzungsdichten. Hier-
bei kann jedoch nur ein kleiner Teil der Probe untersucht werden, zudem ist ein erheb-
licher experimenteller Aufwand vonnéten. Die Rontgendiffraktometrie bietet ebenfalls
die Moglichkeit, die Dichten der Schrauben- und Stufenversetzungen abzuschétzen (sie-
he Kapitel 4.2.5) und deren Abhéngigkeit von der Silizium-Konzentration zu ermitteln.

Aus der Halbwertsbreite der am (00.2)-Reflex gemessenen rocking curve A2 kann
nach Gleichung 4.21 unter Vernachléssigung anderer Beitrdge zur FWHM der rocking
curve eine obere Grenze fiir die Schraubenversetzungsdichte berechnet werden. Ab-
bildung 5.21 zeigt die Dichte der Schraubenversetzungen fiir Stickstoff-reich sowie fiir
Metall-reich gewachsenen Schichten in Abhéngigkeit des Silizium-Flusses.

Die Schraubenversetzungsdichte in Metall-reich hergestellten Proben ist um etwa
einen Faktor 5 hoher als in Stickstoff-reich gewachsenen Proben, mit Ausnahme der
sehr hoch dotierten Schichten. Die Versetzungsdichte der Metall-reich hergestellten
AIN-Schichten weist iiberraschenderweise eine dhnliche Abhéngigkeit vom Silizium-
Fluss auf, was bedeutet, dass Silizium zumindest wahrend der Nukleationsphase auch
das Wachstum unter Metall-reichen beeinflussen kann. Undotiertes (Metall-reich her-
gestelltes) AIN besitzt eine Schraubenversetzungsdichte von etwa 10° cm™2. Bei einem
Silizium-Fluss von 5 x 10! cm™2s™! weist die Schraubenversetzungsdichte ein Minimum
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Abbildung 5.21: Dichte der Schraubenversetzungen in Abhéngigkeit vom Silizium-
Fluss. Die obere Skala, welche die Silizium-Konzentration zeigt, gilt nur fiir Stickstoft-
reich gewachsene Proben.

von etwa 108 cm~2 auf. Eine Erhohung des Silizium-Flusses fithrt zu einem Anstieg der
Versetzungsdichte auf bis zu 5 x 10% cm 2.

Die Dichte der Schraubenversetzungen in Stickstoff-reich gewachsene Proben durch-
lauft ebenfalls ein Minimum, hier hat die Versetzungsdichte jedoch nur einen Wert von
etwa 10" cm ™2 bei [Si] = 5x 10! ecm™3. Undotiertes AIN hat in diesem Fall eine Verset-
zungsdichte von ca. 10® ecm ™2, fiir sehr hohe Dotierungen wird eine Versetzungsdichte
von ca. 5 x 10° cm~2 beobachtet.

Aus der Halbwertsbreite der am (10.1)-Reflex gemessenen rocking curve wird die
Stufenversetzungsdichte bestimmt. Abbildung 5.22 zeigt deren Abhéngigkeit vom Sili-
zium-Fluss fiir Metall-reich und Stickstoff-reich hergestellte Proben.

Die Stufenversetzungsdichte zeigen in Metall-reich hergestellten AIN-Schichten kei-
ne Abhingigkeit vom Silizium-Fluss. Die Versetzungsdichte betrigt etwa 2 x 10! cm =2,
In Stickstoff-reich gewachsenen Proben betrigt die Stufenversetzungsdichte fiir [Si] <
1.2x10% cm~3 ebenfalls 2x 10 cm 2. Mit steigender Silizium-Konzentration durchliuft
die Versetzungsdichte ein Maximum von etwa 8 x 101 cm™2 fiir [Si] =1 x 10*! cm™3
und sinkt bei einer weiteren Erhéhung der Silizium-Konzentration auf 4 x 10*° cm~2
fiir [S7] =5 x 10?' cm ™2 ab.

Damit folgt der Verlauf der Stufenversetzungsdichte dem des Gitterparameters cyr
von Stickstoff-reich gewachsenen AIN:Si-Epischichten. Das Maximum der Versetzungs-
dichte tritt jedoch bei einer geringfiigig hoheren Silizium-Konzentration auf.
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Abbildung 5.22: Stufenversetzungsdichte in Metall-reich und Stickstoff-reich hergestell-
ten AIN-Epischichten in Abhéngigkeit vom Silizium-Fluss. Die obere Skala, gilt nur fiir
Stickstoft-reich gewachsene Proben. Ebenso gezeigt ist der Gitterparameter cyg von
Stickstoff-reich hergestellten AIN:Si-Epischichten.

5.8.2 Bildung von Versetzungen

Die ermittelten Abhéngigkeiten der Versetzungsdichten von der Silizium-Konzentration
erlauben eine Unterscheidung der Bildungsmechanismen der Versetzungen. Schrauben-
versetzungen werden nach der Nukleation aufgrund des Zusammenwachsens von zwei
oder mehreren Kristalliten mit unterschiedlichen Stapelfolgen gebildet. Ebenso kénnen
atomare Stufen im Substrat fiir eine Verschiebung der Stapelfolgen sorgen [Ruv 99].
Alternativ kann dieses Zusammenwachsen zur Bildung von DPBs fiihren, wie sie auch
in der SAED-Untersuchung festgestellt wurden. Aufgrund der Unterstiitzung von Si-
lizium wéhrend der Nukleationsphase (siehe Kapitel 5.2) wird die Bildung groferer
Kristallite durch die Zugaben von Silizium gefordert. Hierdurch wird die Anzahl der
koaleszierenden Kristallite und damit die Anzahl der Korn- und Doménengrenzen re-
duziert. Dies fiihrt zu einer Reduktion der Schraubenversetzungsdichte. Dieser Effekt
kann auch bei Metall-reich gewachsenen Schichten festgestellt werden. In diesem Fall
kann Silizium das Wachstum nur zu Beginn unterstiitzen, d.h. ehe sich die metallische
Aluminium-Schicht ausgebildet hat.

Im Gegensatz dazu gibt es zwei Mechanismen zur Bildung von Stufenversetzungen:
Zum einen bewirkt die Heteroepitaxie von AIN auf Saphir eine Gitterfehlanpassung,
welche zwar durch ein Koinzidenzgitter teilweise ausgeglichen werden kann, jedoch
immer noch eine Stufenversetzungsdichte von etwa 10'° cm™2 erzeugt [Kai 98, Keh 01].
Andererseits werden Stufenversetzungen zur Verspannungsreduktion gebildet. Dies ist
in Abbildung 5.22 daran zu erkennen: Der Anstieg des cygr Gitterparameters bzw. der
Verspannung ist gegeniiber dem Anstieg der Versetzungsdichte zu geringeren Silizium-
Konzentrationen verschoben. Dies bedeutet, dass die Stufenversetzungsdichte erst dann
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ansteigt, nachdem eine kritische Verspannung von ca. 2.5 GPa im Kristall aufgebaut
worden ist.

Sowohl bei der Bildung der Schrauben- als auch der Stufenversetzungen ist der
Einfluss des Siliziums mafigeblich: Epitaktische Schichten, welche unter dem Einfluss
des Siliziums gewachsen werden und daher aus verhéltnisméfig groflen Kristalliten
aufgebaut sind, besitzen deutlich weniger Schraubenversetzungen, dafiir aber wesent-
lich mehr Stufenversetzungen als z.B. undotierte Schichten mit Kristalliten “normaler
GroBe. Dies wirkt sich unmittelbar auf das Verhéltnis der Versetzungsdichten aus.
Ubereinstimmend mit anderen Berichten zu Gruppe I1I-Nitriden (z.B. [Lee 04, Bai 06])
ist die Stufenversetzungsdichte hoher als die Schraubenversetzungsdichte. Im Gegensatz
zu diesen Untersuchungen, welche ein Verhéltnis der Dichten von etwa einer Grofien-
ordnung finden, wird in den hier untersuchten Schichten ein deutlich hoheres Verhéltnis
von 2 — 3 Grofenordnungen festgestellt (siche Abbildung 5.23).
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Abbildung 5.23: Verhéltnis der Stufenversetzungsdichte pg; zur Schraubenversetzungs-
dichte pgc, als Funktion des Silizium-Flusses.

Im Falle von Stickstoff-reich gewachsenen Proben erhoht sich das Verhéltnis mit
steigender Silizium-Konzentration von etwa 50 fiir undotiertes und leicht dotiertes AIN
auf mehr als drei Gréfienordnungen fiir [Si] = 5 x 10%° cm ™2, gefolgt von einem Riick-
gang auf etwa 10 bei den hochstdotierten Schichten. Eine &hnliche Abhéngigkeit ist
auch fiir Metall-reich gewachsene Schichten beobachtbar, jedoch deutlich weniger aus-
geprigt. Das maximalen Verhéltnis betragt etwas mehr als zwei Grofenordnungen. Im
diesem Verhéltnis spiegelt sich vor allem die Abhéngigkeit der Schraubenverstzungs-
dichte vom Silizium-Fluss wider.
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5.9 Heterogene Verspannung

Die hohen Konzentrationen von Versetzungen sowie von Fremdatomen induziert eine
heterogene Verspannung in den Epischichten. Diese kann mittels der in Kapitel 4.2.3
beschiebenen Williamson-Hall-Analyse bestimmt werden. Abbildung 5.24 zeigt die so
erhaltene Abhéngigkeit der heterogenen Verspannung von der Silizium-Konzentration.
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Abbildung 5.24: Heterogene Verspannung und die Halbwertsbreite FWHM A(20)
der am (00.2)-Reflex aufgenommenen 20 /Q-scans in Abhéngigkeit von der Silizium-
Konzentration.

Mit steigender Silizium-Konzentration nimmt die Verspannung von 500 MPa bei
undotiertem AIN auf weniger als 50 MPa bei [Si] = 5 x 10%* cm™ ab. Eine hohere
Silizium-Konzentration erzeugt eine heterogene Verspannung von mehr als 1 GPa im
Falle der am hochsten dotierten Schichten.

Diese Abhéngigkeit kann auch durch eine Analyse der Halbwertsbreite der 20 /-
scans erkannt werden, wenngleich diese Methode im Vergleich zur Williamson-Hall-
Analyse weniger empfindlich ist. Fiir eine Silizium-Konzentration von bis zu 1.2 x
102! cm~3 ergibt sich eine FWHM von etwa 60 — 75 arcsec, entsprechend einer vertikalen
Kohérenzldnge von ca. 400 nm — 500 nm, was etwa 1/3 — 1/2 der Dicke der AIN:Si-
Schicht entspricht.

Die deutliche Abweichung des Messpunktes bei [Si] = 5 x 101 cm™ ist kein Messar-
tefakt, wie durch die beiden unabhéngigen Messmethoden bestétigt wird. Der Ursprung
der heterogenen Verspannung ist nicht bekannt.

Die Abhéngigkeit der heterogenen kompressiven Verspannung folgt dem Trend der
Schraubenversetzungsdichte (die Stufenversetzungen sind bei den verwendeten scans
praktisch nicht detektierbar) bzw. der inversen lateralen Kristallitgrofie. Dies legt nahe,
dass die hauptséchliche Quelle der Verspannung die Versetzungen sowie die Korngren-
zen sind. Im Falle der am hochsten dotierten Schichten wird aufgrund der zahlreichen
Grenzflachen in den polykristallinen Phasen iiberméBig viel Verspannung aufgebaut.
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Kapitel 6

Elektrische Eigenschaften von
AIN:Si

Entscheidend fiir einen Einsatz von AIN in Bauelementen sind dessen elektrischen
Eigenschaften sowie die Moglichkeit, diese gezielt durch Dotieren mit Silizium beein-
flussen zu konnen. Da ein effektiver Einbau von Silizium in AIN nur unter Stickstoff-
reichen Wachstumsbedingungen stattfindet (siehe Kapitel 3.2 — 3.5), beschrénkt sich
die Diskussion im folgenden auf Stickstoff-reich gewachsene AIN:Si-Proben. Neben der
gewiinschten Dotierung mit Silizium sind einige weitere Verunreinigung in den Epi-
schichten vorhanden, wie z.B. Kohlenstoff und vor allem Sauerstoff, welche die elek-
trischen Eigenschaften ebenfalls beeinflussen konnen. Solche Fremdatome kénnen sog.
DX-Zentren ausbilden.

6.1 Das DX-Zentrum in AIN

Der Name “DX-Zentrum* leitet sich von zwei parallel auftretenden Effekten ab [Lan 79]:
Die Defekt-Konzentration ist in der Regel proportional zur Konzentration von flachen
Donatoren (daher die Verbindung zum Donator “D“) und diese Art von Defekt verhalt
sich entschieden nicht wie ein “effektiver-Masse-Defekt®, sondern wie ein unbekannter
(“X“) Defekt. Urspriinglich wurde dieser Name fiir einen speziellen Defekt in AlGaAs
eingefiihrt, jedoch kénnen DX-Zentren in allen Halbleitern gebildet werden, sowohl in
stark ionischen (z.B. AIN), als auch in nahezu kovalenten Halbleitern wie z.B. InSb
[Por 74, Dmo 76].

Viele Defekte in Festkorpern sind zu einem gewissen Grad mit der Verspannung des
Kristallgitters verbunden, etwa eine Gitterfehlstelle oder auch flache Donatoren oder
Akzeptoren, deren Tiefe von der Verspannung des Kristalls abhéngt. Die Bildung eines
DX-Zentrums ist zudem mit einer lokalen Relaxation des Kristallgitters verbunden.

Wird ein Fremdatom in AIN z.B. auf einem Aluminium-Platz substitutionell ein-
gebaut, so sollte es vier Bindungen zu den angrenzenden Stickstoff-Atomen ausbilden.
Bei Einbau eines kleinen Atoms (C, Si, O) kann der “ideale“ Bindungsabstand zwi-
schen dem Fremdatom und den Stickstoff-Atomen sehr viel kleiner sein (z.B. Al-N:
1.9 A [Wei 96], Si-N: 1.7 A [Jia 02] und Al-O: 1.76 A — 1.98 A [Sha 00]), wodurch es
zu einer Verspannung des Gitters kommt. Diese Verspannung kann durch z.B. durch
Aufbrechen einer der vier Bindung abgebaut werden.
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Silizium wird in AIN préferentiell substitutionell auf Aluminium-Gitterplétzen ein-
gebaut. Die moglichen Szenarien fiir gebrochene atomare Bindungen sind in Abbildung
6.1 skizziert. Beim ~-broken bond bricht die Bindung zu einem Stickstoff-Atome in
einer dariiberliegenden bilayer auf, d.h. in c-Richtung. Im Gegensatz dazu gibt beim
a-broken bond eine der drei Bindungen des Fremdatoms zu einem der Stickstoff-Atome
in der gemeinsamen bilayer nach.

a) ideal b) Y - broken bond c) Ol - broken bond

Abbildung 6.1: Idealer AIN-Kristall [a)] und die beiden Mdoglichkeiten fiir das Aufbre-
chen einer Bindung zwischen einem Silizium-Atom auf einem Aluminium-Gitterplatz
und dessen Stickstoff-Nachbarn: b) 7-broken bond und c¢) a-broken bond. Gebrochene
Bindungen sind gepunktet eingezeichnet. (nach [Par 97])

Wird jedoch z.B. Sauerstoff eingebaut, so geschieht dies substitutionell auf Stickstoft-
Gitterplédtzen, wodurch sich die in Abbildung 6.2 skizzierten Moglichkeiten fiir das
Aufbrechen von Bindungen ergeben.

a) ideal b) Y - broken bond c) cation-cation-bonded

Al

Abbildung 6.2: a) idealer AIN-Kristall; b) Moglichkeit fiir das Aufbrechen einer Bin-
dung (gepunktet eingezeichnet) zwischen einem Sauerstoff-Atom auf einem Stickstoff-
Gitterplatz und dessen Aluminium-Nachbarn in der benachbarten bilayer: ~-broken
bond; ¢) Lockerung zweier Bindungen zu Aluminium-Atomen bei gleichzeitiger Ver-
schiebung des Fremdatoms: cation-cation-bonded. (nach [Par 97])
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Neben der v-broken bond Konfiguration ist hier die sogenannte cation-cation-bon-
ded (CCB) Konfiguration moglich. Das Sauerstoff-Atom verschiebt sich hierbei in Rich-
tung zweier benachbarter Aluminium-Atome, wobei die Bindungen zu den beiden an-
deren Aluminium-Atome gelockert werden. Durch das Lockern bzw. Aufbrechen von
Bindungen kénnen die einzelnen Atome sich in einer energetisch giinstigeren Konfigu-
ration anordnen. Aufgrund der Verschiedenartigkeit dieser Relaxationen ergeben sich
demnach auch unterschiedliche Energiegewinne und andere energetische Niveaus der
resultierenden Defekte. In allen Féllen kostet das Aufbrechen einer Bindung jedoch
erheblich mehr Energie, als durch die Gitterrelaxation gewonnen wird, weshalb ein
Fremdatom in einem nicht zu stark verspannten Kristall alle vier Bindungen beibehélt.
Unterschreitet jedoch der Abstand zweier Fremdatome eine kritische Lénge, so kann
eines der Fremdatome ein iiberzdhliges Elektron an das andere abgeben, wobei zusétz-
liche elektronische Energie durch die Paarung der beiden Elektronen frei wird (siehe
Abbildung 6.3). Insgesamt kann dann evtl. der Energiegewinn aus Gitterrelaxation und
Elektronenpaarung die Bindungsenergie iibersteigen.

N Al .\M
@ -+
d + d o d + DX

Abbildung 6.3: Elektronentransfer zwischen zwei Fremdatomen und Aufbrechen einer
Bindung, gezeigt am Beispiel zweier y-broken bond Konfigurationen. Die Pfeile sym-
bolisieren die Elektronen mit ihren jeweiligen spins.

Aus zwei neutralen flachen Donatoren d° entsteht somit ein einfach positiv geladener
Atomrumpf sowie ein negativ geladenes DX-Zentrum:

2d° = d"+ DX +U (6.1)

Die Energie U wird dabei frei und muss zusétzlich aufgewendet werden, um z.B. ein
Elektron zum Stromtransport aktivieren zu konnen. Dies wird auch bei der Darstellung
im Konfigurations-Koordinaten-Diagramm deutlich (Abbildung 6.4, [Wal 98]), welches
am Beispiel eines Sauerstoff-DX-Zentrums die Gesamtenergie von Kristallgitter und
Elektronen in Abhéngigkeit von der Verschiebung des Fremdatoms aus der Ruhelage
des normalerweise an diesem Platz anséssigen Atoms angibt.

Bei geniigend hoher Verschiebung des Fremdatoms und der Uberwindung der ener-
getischen Barriere F kann die Summe aus elektronischer und Gitter-Energie abgesenkt
werden. Hierdurch wird das negativ geladene DX-Zentrum O~ im Vergleich zum flachen
neutralen Donators O° energetisch stabiler. Um diesen Zustand wieder in einen nor-
malen flachen Donator-Zustand zuriick zu verwandeln, wird die Energie EFr bendotigt.
Neben der starken Absenkung des Donator-Niveaus zeichnet sich das DX-Zentrum
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elektronische und Gitter-Energie [eV]

s | s | s s
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2

N\ X ) T ——

Verschiebung [A]

Abbildung 6.4: Theoretisch von C.G. Van de Walle [Wal 98] berechnetes
Konfigurations-Koordinaten-Diagramm eines Sauerstoff-DX-Zentrums in AIN. U ist
der Energiegewinn durch die DX-Formation, F,, die optische Ionisierungsenergie, Er
und F¢ sind die energetischen Barrieren fiir die Auflésung bzw. die Bildung des DX-
Zustandes.

durch die Moglichkeit aus, in dem um die Energie U hoher liegenden lokalen Minimum
bei keiner Verschiebung des Fremdatoms zeitweise Elektronen zu speichern. Dies kann
sich z.B. durch Persistenzeffekte beim Stromtransport bemerkbar machen.

Die wichtigsten Verunreinigungen in MBE-gewachsenem AIN sind Sauerstoff und
Kohlenstoff (siehe Kapitel 3.6). Silizium ist hingegen der vielversprechendste Dotierstoff
um n-Typ AIN zu erhalten. In Tabelle 6.1 sind die Ergebnisse theoretischer Berech-
nungen zur Bildung und Stabilitdt von DX-Zentren durch Kohlenstoff, Sauerstoff und
Silizium in AIN zusammengefasst. Dem zufolge bilden Kohlenstoff und Sauerstoff DX-
Zentren in AIN, iiber die exakte atomare Konfiguration (a-BB oder v-BB) herrscht
jedoch Uneinigkeit. Beziiglich der Bildung eines DX-Zentrums aus Silizium kann keine
eindeutige Aussage aus den Berechnungen gewonnen werden, da sowohl stabile DX-

| Referenz || Kohlenstoff Cy | Sauerstoff Oy | Silizium Sip; |

[Mat 96] ~-BB

[Bog 97] ~-BB ~-BB
[Par 97] a-BB, 7-BB a-BB a-BB
[Wal 98] v-BB instabil

Tabelle 6.1: Ergebnisse theoretischer Berechnungen zur Bildung und Stabilitdt eines
DX-Zentrums in AIN verursacht durch Kohlenstoff, Sauerstoff oder Silizium. “BB*
bedeutet broken bond, “instabil® deutet an, dass kein DX-Zentrums gebildet wird.
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Zentren vorhergesagt werden [Bog 97, Par 97|, als auch die Instabilitidt gegeniiber der
DX-Bildung [Wal 98].

Experimentellen Ergebnissen zufolge gibt es Anzeichen dafiir, dass Silizium in AIN
ein DX-Zentrum ausbildet. Zeisel et al. [Zei 00] konnten ein solches DX-Verhalten von
Silizium in AIN ([Si] = 3 x 10! ¢cm™® mittels spektral aufgeloster Photoleitung und
paramagnetischer Resonanz beobachtet.

Skierbiszewski et al. [Ski 99] stellten in Silizium-dotiertem Al,Ga; N (0.52 <
r < 0.58; [Si] = 1 x 1017 cm™ ...8 x 10! cm™3) eine energetische Absenkung
der energetischen Niveaus von Silizium mit steigendem Aluminium-Gehalt fest. Hier-
bei existieren der effektive-Masse-Zustand und das DX-Zentrum gleichzeitig. Das Ni-
veau des Silizium-DX-Zentrums befindet sich ab einem Aluminium-Gehalt von etwa
z = 0.5 innerhalb der Bandliicke und sinkt mit steigendem Aluminium-Gehalt (ca.
0Epx/0x =~ —0.7 V). Ab einem Aluminium-Gehalt von z = 0.6 ist das Silizium-DX-
Zentrum der Grundzustand. Bei diesen Untersuchungen wurde die Ladungstriagerdichte
als Funktion eines hydrostatischer Druck von bis zu 1.5 GPa ermittelt. Aufgrund des
hydrostatischen Drucks verringern sich beide Gitterparameter, aufgrund des Poisson-
Verhiltnisses von etwa 0.5 ist die Anderung des a Gitterparameters stérker als die
des ¢ Gitterparameters ausgeprégt. Daher erhoht sich das ¢/a-Verhéltnis, d.h. die Ein-
heitszelle wird in c-Richtung gestreckt und somit wird eine Ausbildung eines y-broken
bonds unterstiitzt.

6.2 Elektrische Eigenschaften von n-Typ AIN - Li-
teraturiibersicht

Theoretischen Berechnungen zufolge wird die Beweglichkeit von Elektronen in AIN
bei Raumtemperatur durch Phononenstreuung begrenzt auf maximal 300 cm?/(Vs)
[Chi 94]. Hierbei wurde eine (zu hohe) effektive Elektronen-Masse von 0.48 m,. ange-
nommen. Unter Verwendung einer effektiven Elektronen-Masse von 0.3 m,. [Vur 01]
ergibt sich eine maximale Beweglichkeit bei Raumtemperatur von etwa 600 cm?/(Vs).

Monte-Carlo-Simulationen des Elektronen-Transports in AIN [Alb 98] ergeben ei-
ne starke Abhéngigkeit der Beweglichkeit sowohl von der Temperatur, als auch von
der Ladungstragerdichte und dem Kompensations-Verhéltnis der Donatoren zu den
Akzeptoren. Bei 300 K und einem Kompensations-Verhéltnis von 0, d.h. ohne Kom-
pensation von Donatoren, kann bei einer Donator-Konzentration von 1 x 10'¢ ¢cm™3
eine Elektronenbeweglichkeit von bis zu 850 cm?/(Vs) erreicht werden. Eine Erhéhung
der Donator-Konzentration fithrt zu einer Erniedrigung der Beweglichkeit auf etwa
300 cm?/(Vs).

Trotz der Unklarheiten beziiglich des Verhaltens von Silizium in AIN gilt es als
der vielversprechendste Donator. Abbildung 6.5 gibt einen Uberblick iiber die in der
Literatur berichteten Elektronenkonzentrationen und Ladungstrigerbeweglichkeit in
Abhéngigkeit von der Silizium-Donator-Konzentration.

Mit zunehmender Silizium-Konzentration wird ein Anstieg der Elektronenkonzen-
tration sowie eine Abnahme der Ladungstrigerbeweglichkeit beobachtet, wie es nach
theoretischen Berechnungen zu erwarten ist. Ein Vergleich zwischen der Silizium-Kon-
zentration und der Elektronenkonzentration zeigt, dass die Dotiereffizient von Silizi-
um sehr gering ist. Die beobachtete Ladungstragerkonzentration ist daher sehr gering
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Abbildung 6.5: Elektronenkonzentrationen wund Ladungstrigerbeweglichkeit in
Abhéngigkeit von der Silizium-Donator-Konzentration. Die AIN-Schichten wurden fol-
gendermaflen hergestellt: mit MOVPE auf SiC [Tan 02, Tan 04, Tan 06]; mit MOCVD
auf AIN-Template [Nak 04]; mit MBE auf SiC [Ive 05]; mit MBE auf Saphir [Bor 05].

(n < 10" cm™ [Ive 05]) und die maximale elektrische Leitfihigkeit betréigt lediglich
o =13 (Qcm) ! [Ive 05].

Sehr grofle Diskrepanzen gibt es bei den berichteten Werten fiir die Tiefe des
Silizium-Donators. Es werden Aktivierungsenergien (z.B. der Leitfahigkeit oder der
Ladungstriagerdichte) zwischen 86 meV und 254 meV festgestellt, unabhéngig von der
Herstellungsmethode (siehe Abbildung 1.7). Ebenso unsicher ist der Anstieg der La-
dungstrigerdichte mit steigender Dotierkonzentration.

Taniyasu et al. [Tan 02| fanden in mittels MOVPE auf SiC hergestellten AIN-
Schichten eine maximale Silizium-Konzentration von [Si] = 1.5 x 10! cm™3, bis zu
welcher ein Anstieg der Ladungstriigerkonzentration auf bis zu n = 9.5 x 106 cm ™3 zu
beobachten ist . Eine weitere Erhohung auf 3 x 101 cm=2 fithrt zu einer Abnahme der
Ladungstriagerkonzentration, eine weitere Erhchung der Silizium-Konzentration fithrt
zu AIN Epi-Schichten mit einer sehr geringen elektrischen Leitfdhigkeit. Dies wird auf
Autokompensation durch den zunehmenden Einbau von Silizium auf Stickstoff-Pléatzen
und damit die Bildung von Akzeptor-dhnlichem Siy zuriickgefiihrt. Ebenfalls moglich
ist die Bildung von Aluminium-Fehlstellen, eines dreifachen Akzeptors bei einer ho-
hen Silizium-Konzentration [Sta 99]. Die Bildung von DX-Zentren mit zunehmender
Silizium-Konzentration ist ebenfalls nicht auszuschliefen, insbesondere wenn in Be-
tracht gezogen wird, dass durch den Einbau von Silizium in das AIN-Kristallgitter eine
Gitterverzerrung induziert werden kann [Ski 99]. Ebenfalls moglich ist auch die zuneh-
mende Bildung von Stickstoff-Fehlstellen V. Wahrend diese in GaN flache Donatoren
sind (etwa 30 meV tief), betrdgt ihr energetischer Abstand zum Leitungsband in AIN

Tn derselben Verdffentlichung berichten Taniyasu et al. auch von einer AIN-Schicht mit [Si] =
1.1 x 108 cm™3 und n = 9 x 1016 cm=3.
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etwa 260 bis 300 meV [Jen 89, Nep 04].

6.3 Probenpriparation und Meflmethoden

Zur Charakterisierung der elektrischen Eigenschaften von Silizium-dotiertem AIN wur-
den Ohm’sche Kontakte aufgebracht. Auf etwa 4 mm x4 mm groflen Proben wurden
30 nm Titan, gefolgt von 70 nm Aluminium durch thermisches Verdampfen aufge-
bracht. Diese Metalle wurden anschlieend bei einer Temperatur von etwa 850 °C ca.
5 min lang einlegiert. Es wurden sowohl 2-Punkt- als auch 4-Punkt-Kontaktgeometrien
hergestellt. Die Absténde zwischen den Kontakten betragen jeweils ca. 1 — 3 mm.

Konzentration und Beweglichkeit der Ladungstriger wurden aus Hall-Messungen
ermittelt (van der Pauw-Geometrie [Pau 58]). Temperatur-abhéingige Messungen lie-
fern die Ionisierungsenergie der Silizium-Donatoren. Zur Bestimmung der Leitfdhig-
keit o der AIN:Si-Epischichten bei Raumtemperatur wurden Strom-Spannungs-Charak-
teristiken benutzt. Kontrollexperimente mit 4-Punkt-Messungen ergaben nahezu iden-
tische Ergebnisse.

Fiir Tieftemperatur-Messungen wurde die Temperatur der AIN:Si-Proben in einem
Helium-Kryostaten zwischen Raumtemperatur und 4.2 K variiert. Hochtemperatur-
Messungen wurden im Vakuum (ca. 10~7 mbar) zwischen Raumtemperatur und 750 °C
durchgefiihrt.

6.4 Elektrische Leitfahigeit bei Raumtemperatur

Wichtig fiir die Verwendbarkeit von AIN in elektronischen Bauelementen ist dessen
elektrische Leitfahigkeit o. Diese kann aus (linearen) Strom-Spannungs-Charakteristi-
ken ermittelt werden:

Jj  T-a
"TETUdb

7 ist die Stromdichte, E die elektrische Feldstarke, I der Strom, U die Spannung
und a, b und d bezeichnen den Abstand der Kontakte, die Breite der Proben sowie
die Probendicke. Abbildung 6.6 zeigt die hieraus ermittelte Leitfahigkeit von AIN in
Abhéngigkeit von der Silizium-Konzentration.

Die ermittelte Abhéngigkeit kann in drei Bereiche der Dotierkonzentration unter-
teilt werden. Im Bereich 1 ist ein Anstieg der Leitfdhigkeit mit steigender Silizium-
Konzentration zu beobachten. Undotiertes AIN weist eine Leitfahigkeit von weniger als
1072 (Qcm) ! auf. Mit zunehmender Silizium-Konzentration steigt die Leitfihigkeit bis
auf 4 x 107* (Qcm) ! bei [Si] = 5 x 10" cm™3. Eine weitere Erhohung der Silizium-
Konzentration fiihrt zu einer Verringerung der Leitfihigkeit auf 4 x 107% (Q2cm) ™! bei
[Si] = 5.6 x 1022 cm ™3 (Bereich 2). Wird jedoch eine Silizium-Konzentration von etwa
[Si] = 1.2 x 10?! cm™3 {iberschritten (Bereich 3), so erfolgt eine drastische Erhéhung
der Leitfiahigkeit auf bis zu 0.4 (Qcm) ™.

Die Leitfahigkeit von undotiertem AIN von etwa 5 x 107! (Qcm) ™! kann durch die
hohe Konzentration von Verunreinigungen (siehe Kapitel 3.6) sowie mogliche Kristall-
defekte wie Stickstoff-Fehlstellen oder domain phase boundaries erklart werden. Zudem
kann ein moglicher parasitdrer Stromtransport entlang der defektreichen Grenzfldche

(6.2)
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Abbildung 6.6: Elektrische Leitfihigkeit bei Raumtemperatur von Silizium-dotiertem
AIN in Abhéngigkeit von der Silizium-Konzentration.

zwischen AIN und Saphir (siche TEM-Aufnahmen in Abbildung 5.15) nicht ausge-
schlossen werden.

Mit steigender Silizium-Konzentration kann ein leichter Anstieg der Leitfihigkeit
beobachtet werden. Dieser Anstieg ist jedoch deutlich schwicher als aufgrund der Zu-
nahme der Donator-Konzentration zu erwarten ware. Dies kann darauf zuriickgefiihrt
werden, das das AIN:Si bei diesen verhéltnisméfig geringen Silizium-Konzentrationen
aufgrund von Verunreinigungen kompensiert ist. Ein moglicher Kandidat hierfiir ist
die hohe Verunreinigung mit Kohlenstoff (typischerweise 1 x 10 ¢cm™3; vgl. Abbil-
dung 3.18). Eventuell vorhandene freie Elektronen werden von DX-Zentrum-bildenden
Kohlenstoff-Atomen eingefangen und kénnen daher nicht zum Stromtransport beitra-
gen.

Ubersteigt die Dichte der Silizium-Donatoren die der kompensierenden Verunreini-
gungen, so konnen freie Elektronen im Leitungsband existieren. Dies fiihrt zu dem be-
obachteten starken Anstieg der Leitfihigkeit mit zunehmender Silizium-Konzentration,
sobald diese grofler als die Konzentration der Kohlenstoff-Verunreinigung ist.

Der Abfall der Leitfihigkeit mit steigender Silizium-Konzentration im Bereich 2
kann durch die zunehmende Verspannung des AIN erkliart werden. Im Dotierbereich
von [Si] = 4 x 10" cm™ bis [Si] = 8 x 10* cm™® nimmt die biaxiale kompressive
Verspannung um etwa 2.1 GPa zu (vgl. Abbildung 5.9). Dadurch wird der AIN-Kristall
entlang der c-Achse gestreckt und es wird zunehmend wahrscheinlicher, dass z.B. die
Bindung zwischen dem Silizium-Dotieratom und seinem in c-Richtung néchstgelegenen
Stickstoff-Nachbaratom aufbricht (y-broken bond; siche Abbildung 6.1). Der Verlust
an Gitterenergie wird dabei umso grofler, je starker der Kristall verspannt ist, d.h.
die Wahrscheinlichkeit zur Bildung von DX-Zentren sollte mit steigender Verspannung
ebenfalls zunehmen.
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Eine solche Autokompensation durch die Bildung von DX-Zentren wurde auch von
Taniyasu et al. [Tan 02] vorgeschlagen. Allerdings findet im dort beschriebenen Fall die
Sattigung der Leitfdhigkeit mit steigender Silizium-Konzentration bereits bei einer etwa
10-mal niedrigeren Konzentration von 4.5 x 10'® cm ™2 statt. Dieser Unterschied koénn-
te auf ein anderes Substrate (SiC) bzw. eine andere Wachstumsmethode (MOCVD)
zuriickzufiihren sein.

Abbildung 6.7 zeigt zur Verdeutlichung des obigen Modells die Abhéngigkeit der
elektrischen Leitfdhigkeit von der biaxialen Verspannung (bestimmt aus der Position
der c¢yg Gitterparameter). Mit zunehmender Verspannung ist eine Abnahme der elek-
trischen Leitfdhigkeit zu beobachten.
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Abbildung 6.7: Elektrische Leitfahigkeit in Abhéngigkeit von der biaxialen Verspan-
nung fiir Silizium-Konzentrationen zwischen 2 x 10 cm™ und 1.2 x 10?* cm 3. Die
Verspannung wurde aus den cyg Gitterparametern bestimmt.

Die (lokal) minimale elektrische Leitfdhigkeit im Bereich einer Silizium-Konzentra-
tion von etwa 8 x 10%° cm~3 wird von zwei konkurrierenden Effekten bestimmt: Zuneh-
mende Kompensation durch die Bildung von DX-Zentren und die zunehmende Bildung
von polykristallinen Bereichen (siehe Kapitel 5.7). Aufgrund der dort sehr hohen De-
fektdichte sollte die Leitfahigkeit sehr hoch sein, dhnlich der defektreichen Grenzfldche
zwischen AIN und dem Saphir-Substrat.

Der starke Anstieg der elektrischen Leitfahigkeit fiir eine Silizium-Konzentration
von mehr als 1.2 x 102! em ™2 kann auf die Ausbildung eines Stérbandes durch die ver-
mehrte Bildung von polykristallinem AlSiyN zuriickgefiihrt werden. Hierbei miissen
Elektronen nicht mehr ins Leitungsband angeregt werden, sondern der Stromtrans-
port findet nun hauptséachlich in diesem Storband statt. Hier handelt es sich um den
sogenannten wvariable range hopping transport. Hinweise darauf ergeben sich aus der
Temperatur-Abhéngigkeit der Leitfahigkeit bei tiefen Temperaturen.
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6.5 Temperatur-Abhingigkeit der Leitfahigkeit

6.5.1 Niedrige Temperaturen (4 K — 300 K)

Der Nachweis, dass sich fiir [S3] > 1.2 x 10?! cm™ tatséchlich ein Stérband ausbildet,
kann mittels der Temperatur-Abhéngigkeit der Leitfdhigkeit bei tiefen Temperaturen
erfolgen. Diese verhilt sich in diesem Fall wie

0 = 0gexp [— <%> 1/4] : (6.3)

09 ist die Leitfadhigkeit bei T' = co. Mittels des Parameters 7j kann die Lokalisierung
der den hopping transport unterstiitzenden Defekte bestimmt werden [Ito 00]:

1 2.8¢€?
dmtey €1

KTy = (6.4)

n ist die Lokalisierungslénge.

Wihrend es fiir Proben mit [S7] < 1.2 x 10*! cm ™ aufgrund des Ausfrierens der La-
dungstriger nicht moglich war, die Leitfahigkeit fiir Temperaturen unterhalb von etwa
200 K zu ermitteln, zeigten die sehr hoch dotierten Proben ein deutliches Signal in der
4-Punkt-Messung der Leitfahigkeit. Abbildung 6.8 zeigt die Arrhenius-Darstellung der
Leitfihigkeit als Funktion von 7-/%. Der lineare Zusammenhang zwischen dem Loga-
rithmus der Leitfahigkeit und 7-/* ist ein klarer Hinweis auf variable range hopping
transport.

Fiir die Lokalisierungsléinge 7 ergeben sich folgende Werte:

| [S1] | n |
2.5 x 10% cm™3 70 nm
5.2 x 10?2 em™3 170 nm

Die hier gefundenen Werte fiir die Lokalisierungslénge stimmen etwa mit den aus
Rontgenuntersuchungen bestimmten lateralen Kristallitgroen von etwa 75 nm iibe-
rein. Daher liegt die Vermutung nahe, dass der hopping transport im Wesentlichen
zwischen einzelnen Kristalliten erfolgt. Ein hoher Anteil dieser Kristallite sollte sehr
gut leitfahig sein, d.h. aus polykristallinem Material bestehen. Dies wiirde auch die
sehr schlechte Leitfahigkeit von Proben mit einer Silizium-Konzentration von weniger
als 1.2 x 10*! cm ™ erklidren: Es sind noch nicht ausreichend polykristalline Bereiche
gebildet worden, um den Strom effizient um die stark kompensierten Kristallite her-
umzuleiten.

Die hohere Lokalisierungsléinge von 170 nm fiir AIN:Si mit [Si] = 5.2 x 10*! cm™3
kann dadurch erklart werden, dass die Tendenz zur Ausbildung polykristallinen Ma-
terials mit der Silizium-Konzentration zunimmt (vgl. Kapitel 5.7) und somit groBere
Bereiche schlechteren Materials gebildet werden.

6.5.2 Hohe Temperaturen (300 K — 1000 K)

Die Temperatur-Abhéngigkeit der Leitfahigkeit von AIN:Si-Epischichten bei hohen
Temperaturen ist in Abbildung 6.9 exemplarisch fiir eine undotierte sowie zwei Proben
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Abbildung 6.8: Leitfihigkeit von Silizium-dotiertem AIN mit [Si] = 2.5 x 10*! ¢cm™3
(oben) und 5.2 x 102! cm ™ (unten) als Funktion von 7*/4. Der Fit-Parameter Tj und
die daraus berechnete Lokalisierungsldnge sind jeweils angegeben.

Leitfihigkeit [ (Qcm)™ ]

mit Dotierkonzentrationen von [Si] = 1.2 x 10* ¢cm™ und [Si] = 5.2 x 10?! cm™®

gezeigt.

Aufgrund des ausgebildeten Storbandes ist die Leitfahigkeit der am hochsten dotier-
ten Probe ([Si] = 5.2 x 10*! ¢cm™?) nur schwach thermisch aktiviert mit einer Aktivie-
rungsenergie von lediglich (48 +2) meV. Im Gegensatz dazu zeigt die Leitfihigkeit von
AIN:Si-Epischichten mit einer fiir die Ausbildung des Stérbandes zu geringen Silizium-
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Temperatur [°C]
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Abbildung 6.9: Arrhenius-Darstellung der Temperatur-Abhéngigkeit der Leitfahigkeit
von AIN:Si mit Silizium-Konzentrationen: undotiert, [Si] = 1.2 x 10*! cm ™ und [Si] =
5.2 x 102! cm™3.

Konzentration (hier: [Si] = 1.2 x 10?! cm™3) eine deutliche Temperatur-Abhéngigkeit.
Hieraus kann eine thermische Aktivierungsenergie der Leitfahigkeit von (467 + 3) meV
bestimmt werden.

Die Leitfdhigkeit von undotiertem AIN kann in zwei Bereiche unterteilt werden:
zwischen Raumtemperatur und ca. 500 °C ergibt sich eine Aktivierungsenergie der
Leitfahigkeit von (507 £ 10) meV. Mit zunehmender Temperatur ist die Aktivierung
eines weiteren Defekts zu beobachten. Dieser besitzt eine Aktivierungsenergie von (2.5+
0.2) eV-0.5 eV= (24 0.2) eV.

Bei geringen Temperaturen konnen eine Vielzahl von flachen Defekten zur Leitfahig-
keit beitragen (siehe hierzu auch Abbildung 7.1). Hierzu gehéren z.B. Stickstoff-Fehl-
stellen mit einer Aktivierungsenergie von 260 meV — 300 meV [Jen 89, Nep 04] oder
Sauerstoff- und Kohlenstoff-Verunreinigungen. Aufgrund dieser Vielzahl von méglichen
Defekten kann die ermittelte Aktivierungsenergie von (507 £ 10) meV nicht als Akti-
vierungsenergie eines einzelnen Defekts angesehen werden, sondern sie ergibt sich aus
dem Zusammenspiel aller Defekte. Daher ist keine eindeutige Zuweisung moglich.

Ebenso schwer ist die Zuordnung eines Defektes zur beobachteten Aktivierungs-
energie bei hoheren Temperaturen. Aufgrund der zahlreichen Kandidaten ist auch hier
die Aktivierungsenergie als das Resultat vieler moglicher Defekte zu interpretieren. Ein
moglicher Kandidat fiir einen passenden Defekt ist jedoch eine mit Sauerstoff dekorierte
Aluminium-Fehlstelle, wie auch optische Untersuchungen mittels Kathodolumineszenz
(Kapitel 7.4) zeigen.

Aufgrund dieses zweiten Defekts bzw. Defektgruppe zeigt die Leitfdhigkeit von
Silizium-dotiertem AIN bei einer Temperatur von 750 °C eine der bei Raumtempera-
tur qualitative dhnliche Abhéngigkeit der Leitfahigkeit von der Silizium-Konzentration
mit einer Leitfihigkeit zwischen 1 x 107 (Qcm) ™! (undotiertes AIN) und 3 (Qcm)~?
bei [Si] = 5 x 10" cm™3. Diese ist sogar hoher als die Leitfihigkeit der Proben mit
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[Si] > 1 x 10?! ecm™ von lediglich etwa 1 (Qcm)~?.

Die Aktivierungsenergien der Leitfahigkeit wurden im folgenden im Temperatur-
Bereich zwischen Raumtemperatur und 500 °C bestimmt um eine Uberlagerung des
tatsdchlichen Effekts durch diesen zusétzlichen Effekt aufgrund des tiefen Defekts
auszuschliefen. Abbildung 6.10 zeigt die so ermittelte Aktivierungsenergie von der
Leitfahigkeit in Abhéngigkeit der Silizium-Konzentration.
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Abbildung 6.10: Thermische Aktivierungsenergie der Leitfihigkeit als Funktion der
Silizium-Konzentration.

Mit steigender Silizium-Konzentration von [Si] = 2 x 10! cm™® auf [Si] = 1.2 x
102! em™2 wird auch ein Anstieg der Aktivierungsenergie der Leitfihigkeit von ca.
250 meV auf 550 meV beobachtet. Die theoretisch erwartete Variation der Beweg-
lichkeit mit zunehmender Dotierkonzentration ist zu gering, um die Abhéngigkeit der
Leitfahigkeit zu erkldren (vgl. [Alb 98]). Eine mogliche Erkldrung kann die mit zuneh-
mender Silizium-Konzentration ebenfalls steigende biaxiale Verspannung der Epischich-
ten geben. Ein solcher Zuwachs der Verspannung kann die Bildung von DX-Zentren
unterstiitzen und somit zu einer Verringerung der Ladungstrégerdichte fiihren.

6.6 Ladungstragerdichte

Aufgrund des sehr hohen spezifischen Widerstandes der AIN:Si-Epischichten von z.T.
mehr als 10° Qcm ist die Bestimmung der freien Ladungstriigerdichte auf einige wenige
Proben beschriankt. Abbildung 6.11 zeigt die aus Hall-Messungen ermittelte Ladungs-
tragerdichte zusammen mit der Leitfdhigkeit als Funktion der Silizium-Konzentration.

Die Abhéngigkeit der Ladungstrigerdichte ist der Abhéangigkeit der Leitfahigkeit
von der Silizium-Konzentration sehr dhnlich. Dies bedeutet, dass die Leitfahigkeit im
Wesentlichen durch die Ladungstrigerdichte bestimmt wird und die Beweglichkeit nur
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Abbildung 6.11: Leitfdhigkeit und Ladungstrigerdichte von Silizium-dotiertem AIN in
Abhéngigkeit der Silizium-Konzentration.

eine untergeordnete Rolle spielt. Diese starke Abhéngigkeit zeigt sich auch in den Resul-
taten der Untersuchungen der thermischen Aktivierung der Ladungstrégerdichte (siehe
Abbildung 6.12).
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Abbildung 6.12: Arrhenius-Darstellung der aus Hall-Messungen bestimmten Ladungs-
tragerdichte.

Die Ladungstridgerdichte erhcht sich mit steigender Temperatur und ist bei etwa
600°C um mehr als zwei Gréf8enordnungen héher im Vergleich zu den Werten bei Raum-
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temperatur. Ein Vergleich der thermischen Aktivierungsenergien der Ladungstréger-
dichte und der Leitfidhigkeit verdeutlicht die dominante Abhéngigkeit der Leitfahigkeit
von der Ladungstriagerdichte (Abbildung 6.13). Die ermittelten Aktivierungsenergien
der Ladungstréigerdichte entsprechen (mit zwei Ausnahmen) sehr gut den Aktivierungs-
energien der Leitfahigkeit.
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Abbildung 6.13: Thermische Aktivierungsenergien der Leitfahigkeit und der Ladungs-
tragerdichte in Abhéngigkeit von der Silizium-Konzentration.

Die starken Abweichung der Aktivierungsenergien von Leitfdhigkeit und Ladungs-
trigerdichte fiir Silizium-Konzentrationen von etwa [Si] = 5 x 10! ¢cm™ und [Si] =
1 x 10%° cm~2 konnen durch die relative starke thermische Aktivierung der Ladungs-
tragerbeweglichkeit (siehe Tabelle 6.2) erklart werden.

Der starke Anstieg der Aktivierungsenergie bzw. der Tiefe des Donators kann
durch die Bildung von Silizium-DX-Zentren erklart werden. Mit zunehmender Silizium-
Konzentration steigt die Verspannung und somit die Neigung zur Bildung von DX-
Zentren. Diese Ergebnisse sind in Ubereinstimmung mit den Resultaten von Skierbis-
zewski et al. [Ski 99], die eine Abnahme der Ladungstrigerkonzentration mit zuneh-
mender Verspannung feststellten.

Sehr hohe Dotierkonzentrationen fithren zur Ausbildung eines Stérbandes. Hier-
bei kann nicht zweifelsfrei unterschieden werden, ob das Stérband aufgrund der hohen
Silizium-Konzentration gebildet wird oder aufgrund der zunehmenden Dominanz po-
lykristalliner Bereiche in der Epischicht (siche Kapitel 5.6.2).

Mit steigender Silizium-Konzentration bzw. Verspannung der Epischicht scheint
sich der Charakter der Silizium-Donatoren von einem “flachen“ Donator zu einem
tiefen DX-Zentrum zu verdndern. An diesen Proben durchgefiihrte Messungen der pa-
ramagnetischen Resonanz der Elektronen (electron paramagnetic resonance, EPR) zei-
gen jedoch keine eindeutigen Hinweise auf ein DX-Verhalten der Silizium-Donatoren
[Hub 06]. Insbesondere ist keine Abhingigkeit der Spin-Dichte von der Silizium-Kon-
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zentration zu erkennen, ebenso ist die Spin-Dichte kleiner als 10'” cm™ und somit
deutlich geringer als die Silizium-Dotierkonzentration.

Neben der Bildung von DX-Zentren konnte die Kompensation des AIN:Si auch
durch den vermehrten Einbau von Silizium auf Stickstoft-Plitze geschehen. Diese kénn-
ten als Akzeptoren freie Elektronen binden bzw. mit dem iiberzédhligen Elektron eines
benachbarten Silizium-Atoms (auf einem Aluminium-Gitterplétzen) die freie Bindung
abséattigen.

6.7 Ladungstriager-Beweglichkeit

Aus dem Vergleich der Aktivierungsenergien der Leitfahigkeit und der Ladungstréager-
dichte (Abbildung 6.13) konnte bereits darauf geschlossen werden, dass die Beweglich-
keit der Ladungstriager eine schwéichere Temperatur-Abhéngigkeit als deren Konzen-
tration besitzen sollte. Wahrend die aus Hall-Messungen ermittelte Beweglichkeit der
Elektronen in Proben mit einem ausgebildeten Stérband ([Si] > 1.2 x 10*' cm ™) bei
Raumtemperatur etwa 1 cm?/(Vs) betragen, ist die Beweglichkeit in AIN:Si-Epischich-
ten ohne ein solches Stérband nur etwa 0.02 cm?/(Vs) (siehe Abbildung 6.14).
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Abbildung 6.14: Arrhenius-Darstellung der Elektronen-Beweglichkeit in AIN:Si fiir ver-
schiedene Silizium-Konzentrationen in Abhéngigkeit der Temperatur.

Unabhingig von der Silizum-Konzentration zeigt die Ladungstriger-Beweglichkeit
in allen Proben eine thermisch aktivierte Zunahme. Wahrend die Aktivierungsenergie
dieser Zunahme fiir AIN:Si-Schichten mit [S7] = 2.0 x 10* ecm™ nur (15 £ 10) meV
betriigt, steigt sie bei [Si] = 5.5 x 10! cm™ auf 245 meV und sinkt bei einer weiteren
Erhéhung der Silizum-Konzentration auf 53 meV bei [Si] = 2.2 x 10* cm™3. Die-
se sehr unterschiedlichen Temperatur-Abhéngigkeiten erlauben die Bestimmung der
limitierenden Faktoren der Beweglichkeit, wie z.B. die Streuung an neutralen Verun-
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[Si] [em ] | 2.0 x 101 | 5.5 x 10" | 1.3 x 10% | 2.2 x 10%°
[O] em~®] | 5x10% [2.7x10% [ 6.4 x 10°° | 4.4 x 10™°
C] [em™®] || 8 x 10" [3.6 x 10" [ 3.5 x 10" | 1.6 x 10"
[S1] 4+ [O] + [C] [em ™3] | 5.3 x 10% | 3.6 x 10%° | 2.3 x 10% | 2.8 x 10%°
E,[meV] | 154+10 | 245450 | 200+£10 | 53+5
nfem ] [ 4.4 x 10" [ 1.9 x 10 [ 2.8 x 10 | 2.8 x 10"
Lyt [nm] || 53746 | 1895+ 75 [ 950 +20 | 1240 + 30
psi [em2] [ 2.3 x 1010 [ 2.9 x 1010 | 3.4 x 100 | 6.8 x 10%°
psen [em™2] || 7.1 x 107 | 5.7 x 10% | 2.3 x 107 | 1.3 x 107
rms Rauigkeit nm] | 3.7 4.0 1.2 0.5

Tabelle 6.2: Thermische Aktivierungsenergien der Beweglichkeit FE,, Sauerstoff-
Konzentration [O], Kohlenstoff-Konzentration [C], Ladungstrégerdichte n bei Raum-
temperatur, laterale Kristallitgrofle L;,, die Dichten der Stufenversetzungen pg; sowie
der Schraubenversetzungen pg., und die rms Oberfldchenrauigkeit der untersuchten
Proben mit der Silizium-Konzentration [S7].

reinigungen. Tabelle 6.2 fasst hierzu einige wichtige Eigenschaften der untersuchten
Proben zusammen.

In allen untersuchten Proben befindet sich eine hohe Konzentration von Fremda-
tomen. Insgesamt betrigt deren Konzentration stets mehr als 2 x 10%° cm~3. Sollten
diese Fremdatome nur tiefe elektronische Niveaus besitzen, so wiirden sie den Strom-
fluss hauptséchlich als neutrale Streuzentren beeinflussen. Damit wiirde die Konzen-
tration der geladenen Streuzentren etwa der Ladungstrigerkonzentration entsprechen
und stets weniger als 5 x 10'* cm ™2 betragen. Eine solch geringe Anzahl von ionisierten
Storstellen sollte die Ladungstriagerbeweglichkeit nur minimal beeinflussen und kénnte
somit in keinster Weise die ermittelten niedrigen Werte von weniger als 0.1 cm?/(Vs)
erkldren.

Aufgrund der Kompensation kann die Dichte der geladenen Stérstellen jedoch deut-
lich hoher sein. Wenn ein Fremdatom jeweils ein Elektron an ein anderes Fremdatom
abgeben wiirde, so wére die aus Hall-Messungen bestimmte Ladungstrigerdichte da-
von unbeeinflusst, jedoch ergébe sich eine Dichte der ionisierten Storstellen von deutlich
mehr als 10?° cm ™ bei der hier vorliegenden Probenverunreinigung.

Aufgrund der strukturellen Defekte wie z.B. einer beschrankten Grofle der einzel-
nen Kristallite und der damit verbundenen hohen Anzahl von Korngrenzen sowie der
hohen Versetzungsdichten kommt es zu einer zusétzlichen Streuung der Ladungstréger.
Abbildung 6.15 zeigt exemplarisch den theoretischen Verlauf der Elektronenbeweglich-
keit als Funktion der Temperatur sowie mogliche Einzelbeitrége zur Beweglichkeit. Es
wurde dabei eine Konzentration der ionisierten und der neutralen Stérstellen von je
1 x 10%° cm™—3 angenommen.

Die Beweglichkeit als Funktion der Dichte der neutralen Storstellen ny berechnet
sich nach [Bal 00] zu:

_ VmwRe [, \/ KT \/0.753*
B = Jominah2 \“V 0.75R* KT

(6.5)
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Abbildung 6.15: Arrhenius-Darstellung der theoretisch berechneten Elektronen-
Beweglichkeit in AIN in Abhéngigkeit von der Temperatur [Bal 00, Tan 04, Zre 98].
Die Summe der einzelnen Einfliisse auf die Beweglichkeit wurde entsprechenden der
Matthiesen’schen Regel berechnet: > 1/u = Y-, 1/p;. Hierbei wurde eine Konzentrati-
on der ionisierten und der neutralen Stoérstellen von 1 x 10?° cm ™2 angenommen.

mit

m*e
32m2e2e2h2

*

(6.6)

Der Beitrag durch die Streuung an ionisierten Verunreinigungen der Konzentration
n; mit der Ladung z ist [Bal 00]

| 64y/mede? (2kT)Y? 1 6.7
vVm*nrz?e? 12regekT 2] '
log |1+ ( ==
nI ze

Der Einfluss der anderen Beitrige wie z.B. der optischen Phononen ist bei den
hier gemachten Annahmen auch bei hoheren Temperaturen verhaltnisméaflig gering.
Zu diesen hier betrachteten Beitragen kommen noch die schon erwahnten Einfliisse
der Kristalldefekte, wie z.B. Korngrenzen und Versetzungen. Quantitative Aussagen
hierzu lassen sich jedoch nur schwer treffen.

In der Regel ist die Ladungstragerbeweglichkeit kaum thermisch aktiviert. Die ge-
messenen Werte der Aktivierungsenergie betragen maximal 53 + 5 meV. Hieraus kann
geschlossen werden, dass die Beweglichkeit im Wesentlichen durch die Streuung and
neutralen Storstellen beschréankt ist, da diese Abhéngigkeit nur eine sehr schwache
Temperatur-Abhéngigkeit aufweist. Mogliche Kandidaten fiir die neutralen Storstel-
len sind neben den bereits erwéhnten (neutralen) Fremdatomen wie z.B. Kohlenstoff
und Sauerstoff und den Versetzungen auch Potentialfluktuationen. Diese kénnen z.B.
durch Stapelfehler beim Kristallwachstum entstehen, wodurch anstelle des hexagonalen
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Wurtzitgitters das kubische Zinkblendegitter gebildet wird. Kubisches AIN besitzt eine
etwas geringere Bandliicke von lediglich 4.9 eV [Vur 01]. Die Bandstruktur kann lokal
auch durch den Einbau von Fremdatomen und der damit verbundenen Gitterverzer-
rung gestort werden. Hieraus resultiert die heterogene Verspannung, die z.T. deutlich
mehr als 50 MPa betréigt (siche Kapitel 5.9). In &hnlicher Weise konnen Versetzun-
gen auf die Bandstruktur des AIN einwirken. Hierdurch kommt es zur Ausbildung von
Band-Tails (siehe auch Kapitel 7.3.2).

Im Falle der beiden Proben mit Silizium-Konzentrationen von [Si] = 5.5x 10! cm ™3
und [Si] = 1.3 x 10%° cm ™3, in welchen die Aktivierungsenergie der Beweglichkeit
deutlich grofer als 50 meV (245 + 50 bzw. 200 + 10) ist, kann der limitierende Faktor
der Beweglichkeit nicht mehr die Streuung an neutralen Storstellen allein sein. In diesen
Féllen steigt die Beweglichkeit mit der Temperatur an und ist bei einer Temperatur von
etwa 300°C mit ca. 0.1 cm?/(Vs) bzw. 2 cm?/(Vs) signifikant hoher als die Beweglichkeit
in den anderen Proben (vgl. Abbildung 6.14).

Die Ursache dieses starken Anstiegs der Beweglichkeit mit steigender Temperatur
ist unbekannt. Die starke Zunahme kénnte durch die Ionisierung neutraler Verunrei-
nigungen bzw. Donatoren ermoglicht werden. Allerdings wiirde fiir eine Zunahme der
Beweglichkeit um einen Faktor 10 auch die Anzahl der neutralen Verunreinigungen um
einen Faktor 10 verringert werden miissen. Zusétzliche Einfliisse auf die Beweglichkeit
kénnten durch die Verdnderung der kristallinen Eigenschaften zustande kommen. Ei-
ne Verringerung der biaxialen Verspannung bei einem Anstieg der Temperatur kann
vielfiltige Auswirkungen auf die Elektronen-Beweglichkeit haben: Z.B. nimmt die Akti-
vierungsenergie der Ladungstrégerdichte ab, die effektive Masse der Elektronen kénnte
sich verdndern (hierzu sind jedoch keine experimentellen Ergebnisse bekannt) oder lo-
kal sehr hohe Verspannungsfelder konnen teilweise abgebaut werden. Da diese Effekte
allesamt nicht besonders grof3 sind, sollte sich ein solcher Effekt auch nur innerhalb ei-
nes kleinen Dotierintervalles zeigen, in welchen die Beweglichkeits-limitierenden Effekte
von den Beweglichkeits-férdernden Einfliissen maximal kompensiert werden.
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Kapitel 7

Optische Eigenschaften von AIN:Si

Um in optoelektronischen Bauelementen Anwendung zu finden, miissen die optischen
Eigenschaften des Silizium-dotierten AIN von entsprechend hoher Qualitét sein. Hier-
bei ist sowohl die Absorption als auch die Emission von Licht wichtig. Defekte kénnen
Absorptionsbanden ausbilden oder zusitzliche optische Uberginge ermoglichen, wo-
durch ein deutlicher Anteil der emittierten Photonen eine im Vergleich zur gewiinsch-
ten Emissionswellenldnge erhohte Wellenlénge besitzt. Dies fithrt zu einer Abnahme
der Effizienz des Bauelements.

Die Lichtabsorption wurde mittels photothermischer Deflektions-Spektroskopie un-
tersucht (durchgefiihrt an der TU Ilmenau). Kathodolumineszenz-Untersuchungen wur-
den an der Universitdt Gottingen durchgefiihrt. Temperatur-abhingige Messungen der
Lumineszenz unterstiitzen die Zuordnung von Emissionsbanden zu den verursachenden
Defekten bzw. Verunreinigungen.

7.1 Optische Eigenschaften von AIN und AIN:Si —
Literaturiibersicht

7.1.1 Defekte in AIN

Die Ursache von Absorptionsbanden in der Bandliicke und Defekt-Lumineszenz sind
z.B. Kristalldefekte oder Verunreinigungen in AIN. Abbildung 7.1 zeigt eine Ubersicht
iiber die (in der Regel theoretisch berechneten) energetischen Positionen innerhalb der
Bandliicke der wichtigsten Punktdefekte in AIN (Vya;, Vi, Naj, Aly), der Verunreini-
gungen (Cy, Caj, Oy), der Stufenversetzungen, sowie der DPBs.

Diese Vielzahl an Defekten, welche praktisch iiber die gesamte Bandliicke verteilt
und auch stets in epitaktischen Schichten vorhanden sind, machen eine eindeutige Zu-
ordnung der Lumineszenz bzw. der Absorption zu einem bestimmten Defekt in Expe-
rimenten sehr schwierig. Wahrend Fehlstellen bzw. Anti-site-Defekte noch innerhalb
eines relativ kleinen energetischen Bereichs liegen, bildet z.B. Kohlenstoff viele Defekt-
Niveaus, welche iiber die gesamte Bandliicke verteilt sind. Dariiber hinaus kénnen die
Defekte interagieren und z.B. (Va-O)-Komplexe bilden, was zu zusétzlichen energeti-
schen Niveaus fiihrt.
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Abbildung 7.1: Energetische Positionen der wichtigsten Defekte innerhalb der
Bandliicke von AIN. Quellen: Va;: [Gor 99a], [Gor 02], [Jen 89]; Vn: [Gor 99al, [Jen 89],
[Nep 04], [Tan 92]; Naj, Alx: [Gor 99al, [Jen 89], [Tan 92]; Cx: [Bog 96], [Gor 99a,
[Jen 89]; Cay: [Bog 97], [Gor 99a]; On: [McC 98]; Stufenversetzungen: [Wri 98]; DPBs:
Nor 05]

7.1.2 Absorption von Licht

Experimentell werden in undotiertem AIN fiir Photonen mit einer Energie geringer
als die Bandliicke zwei Absorptionsbanden festgestellt. Absorption bei etwa 2.8 eV —
2.9 eV wird hierbei auf Stickstoff-Fehlstellen zuriickgefiihrt, diejenige im Bereich von
3.5 eV bis 5.2 eV wird durch Sauerstoff erzeugt [Sla 02]. Eine Erh6hung der Sauerstoft-
Konzentration von etwa 5 x 10 cm™ auf ca. 1 x 10?! cm™® fithrt dabei zu einer
Verschiebung des Absorptionspeaks von 4.3 eV zu 4.8 eV [Sla 02].

In diesen Messungen wurden lokale Maxima des Absorptionskoeffizenten beobach-
tet. Dies ist nur bei optischen Anregungen von Elektronen zwischen zwei diskreten
Niveaus moglich. Abbildung 7.2 zeigt eine schematische Darstellung dieses Ubergangs
(Tg) sowie der weiteren moglichen optischen Uberginge.

Neben der Anregung von Elektronen aus dem Valenzband in das Leitungsband
(Ubergang T;) sind Ubergénge zwischen dem Band-Tail des Valenz-(Leitungs-)band
und dem Leitungs-(Valenz-)band (T bzw. T3) moglich. Dariiber hinaus kénnen Elek-
tronen vom Valenzband in unbesetzte Defektniveaus angeregt werden (T}), Elektronen
aus Defekten ins Leitungsband (T5) und auch Anregungen zwischen einzelnen Defekt-
niveaus sind moglich (Tg). Einzig ein solcher Ubergang Tg erzeugt ein lokales Maximum
des Absorptionskoeffizienten.

In nominell undotiertem AIN scheinen somit Stickstoff-Fehlstellen und Sauerstoft
die optischen Eigenschaften zu dominieren. Hierbei muss angemerkt werden, dass die
Wachstumsbedingungen der Proben, welche in [Sla 02] untersucht wurden, nicht be-
kannt sind. Stickstoff-reiche Wachstumsbedingungen koénnen z.B. zu einer Vielzahl an
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Abbildung 7.2: Schematische Darstellung optischer Ubergéinge sowie der Zustandsdich-
te als Funktion der energetischen Position in der Bandliicke. Neben den von Valenz-
und Leitungsband ausgehenden Band-Tails sind innerhalb der Bandliicke zwei Niveaus
eines lokalisierten Defekts skizziert. Besetzte Zustdnde sind grau dargestellt.

Aluminium-Fehlstellen fiithren (siehe Kapitel 2.1.2), welche die optischen Eigenschaften
analog zu den berichteten Stickstoff-Fehlstellen beeinflussen kénnen. Zu einem mogli-
chen Einfluss einer Dotierung mit Silizium auf das Absorptionsverhalten von AIN sind
keine veroffentlichten Ergebnisse bekannt.

7.1.3 Lumineszenz von dotiertem und undotiertem AIN
Defektlumineszenz

Lumineszenz-Experimente zeigen in AIN in der Regel zwei breite Emissions-Banden.
Emission im Bereich zwischen etwa 4.35 eV und 4.8 eV wird der Rekombination eines
Elektrons in einem Donator-Zustand mit einem Loch in einem Akzeptor-Zustand von
Sauerstoff-Komplexen zugeordnet [Sla 02, Sal 03], wie z.B. Vi, — 3 x Of, bei welchem
3 Sauerstoff-Atome um eine Aluminium-Fehlstelle angeordnet sind. Theoretische Mo-
delle unterstiitzen dies [Mat 96, Sta 98]. Eine Erhohung der Sauerstoff-Konzentration
fithrt zu einer Rotverschiebung der Lumineszenz [Sla 02], was darauf schlieffen lasst,
dass der strahlende Ubergang vom Donator-Niveau in den Sauerstoff-Komplex-Zustand
stattfindet. Eine Erhohung der Sauerstoff-Konzentration wiirde zu einer Verbreiterung
des Defekt-Zustandes in der Bandliicke fithren, wobei sich die Energie der am optischen
Ubergang beteiligten Photonen verringern wiirde. Lumineszenz bei 4.4 eV wurde auch
Kohlenstoff-Verunreinigungen zugeschrieben [Tan 98], jedoch wurden hierzu bislang
keine genaueren Studien verdffentlicht.

Eine zweite Emissions-Bande kann zwischen 3.2 eV und 3.6 eV beobachtet wer-
den [Shi 01, Sla 02, Bra 03]. Diese Lumineszenz wird ebenfalls Sauerstoff zugeschrie-
ben [Shi 01, Sla 02]. Aufgrund ihrer Ahnlichkeit mit der gelben Lumineszenz in GaN
kann deren Ursache besser verstanden werden. Perry et al. [Per 98] haben hierzu die
Abhéngigkeit der Lumineszenz-Energie der in GaN als “gelbe“ Lumineszenz bekannten
Emission fiir AlGaN bei einer Variation des Aluminium-Gehalts zwischen 0 und 100 %
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Abbildung 7.3: Abhéngigkeit der Energie der (“gelben®) Lumineszenz in AlGaN vom
Aluminium-Gehalt (aus [Per 98]).

ermittelt (siche Abbildung 7.3).

Mit steigendem Aluminium-Gehalt erhoht sich zunéchst auch die Energie der emit-
tierten Photonen. Bei einem Aluminium-Gehalt von etwa 40 % — 50 % wird eine Ab-
nahme der Energie beobachtet. Eine weitere Erhohung des Aluminium-Gehalts fiihrt
zu einem neuerlichen Anstieg der Energie der Lumineszenz auf 3.2 eV.

Eine analoge Verschiebung der Peak-Position der “gelben“ Lumineszenz in GaN
zu einer hoheren Energie kann auch unter hydrostatischem Druck beobachtet werden
[Sus 95]. Es wird vermutet, dass bei einer Erhéhung des Aluminium-Gehalts der Zu-
stand eines flachen Donators relativ zum Leitungsband absinkt und ab einem kritischen
Aluminium-Gehalt innerhalb der Bandliicke liegt. Eine Moglichkeit fiir einen solchen
Defekt ist Sauerstoff, welcher substitutionell auf einem Stickstoff-Platz eingebaut wird
[Wet 97] und fiir einen Aluminium-Gehalt von mehr als ca. 35 % ein DX-Zentrum
ausbildet [Ski 99].

Abbildung 7.4 zeigt noch einmal die Energie der “gelben* Lumineszenz in Abhéngig-
keit des Aluminium-Gehalts [Nam 05]. Zusétzlich sind im rechten Teilbild die Leitungs-
und Valenzbandkanten von AlGaN eingezeichnet, wobei ein Leitungsband-Offset von
70 % des Unterschieds der Bandliicken von GaN zu AlGaN angenommen wurde.

In dieser Darstellung kann erkannt werden, dass die Verschiebung des Lumineszenz-
Maximums im Wesentlichen durch die Veridnderung der Bandliicke zustande kommt.
Bei einem Aluminium-Gehalt von ca. 35 % wandert das Niveau des Sauerstoffs in
die Bandliicke und bildet ein DX-Zentrum [Ski 99]. Bei diesem Ubergang dndert sich
somit der Charakter von Sauerstoff in AIN, welcher nun danach strebt, ein zusétzliches
Elektron aufzunehmen, anstatt eines abzugeben. Eine solche Quelle fiir Elektronen
kann z.B. eine V; darstellen. Die Abgabe des Elektrons an Sauerstoff kann damit aus
einem V-O-Komplex eine reine Vu; ermoglichen (vgl. y-broken-bond DX-Zentrum,
Abbildung 6.2), wodurch auch ein neues Defektniveau in der Bandliicke entsteht. Die
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Abbildung 7.4: Energie der “gelben“ Lumineszenz in Abhingigkeit vom Aluminium-
Gehalt (aus [Nam 05]). Im rechten Teilbild sind die Leitungs- und Valenzbandkanten
von AlGaN eingezeichnet sowie die (hypothetische) Lage des Sauerstoff-Niveaus.

Lumineszenz-Energie des neu gebildete Niveaus ist ca. 0.5 eV geringer als diejenige des
Va1-O-Komplexes.

Bandkanten-nahe Emission

Lumineszenz-Untersuchungen von AIN zeigen bei tiefen Temperaturen (6 K — 10 K)
eine vergleichsweise scharfe Emissionslinie in der Ndhe der Bandliicke im Bereich von
5.965 eV bis 6.040 eV [Shi 01, Li 02, Nam 03]. Die Rekombination eines freien A-
Exzitons FX, fithrt zu einer Photonenemission mit einer Energie zwischen 6.023 eV
und 6.033 eV [Che 04, Sil 04, Sil 05]. Bei einer um 15 meV geringeren Energie kann die
Emissionslinie des an einen neutralen Donator gebundenen Exzitons D°X beobachtet
werden [Sil 04]. Die groe Variation der beobachteten Positionen der Bandkanten-nahen
Emission kann durch die unterschiedliche Verspannung der Proben erklédrt werden. Die
Verschiebung der Emissionslinie durch die Gitterverzerrung e, = (a — ag)/ag wird hier-
bei durch den biaxialen Verspannungskoeffizienten 0Fxy/0e, = —21.55 eV [Wag 02]
beschrieben.

Mit steigender Temperatur verringert sich die Energie der Emissionslinie entspre-
chend der Verkleinerung der Bandliicke E,,,(T"). Hierfiir gibt es eine Reihe von Para-
metrisierungen: Unter Beriicksichtigung der Bose-Einstein-Statistik fiir Phononen der
Frequenz Q = kO /h (©: Temperatur) ergibt sich [Vin 84, Lau 87]

2aEp
exp (%) —1
agp beschreibt die mittlere Wechselwirkungs-Energie zwischen Exzitonen und Pho-

nonen [Nam 04]. Die Varshni-Gleichung parametrisiert die Temperatur-Abhéngigkeit
der Bandliicke geméf [Var 67

Egap(T) = Egap(o) - (7-1)
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a und ( sind die Varshni-Koeffizienten. Diese Gleichung beriicksichtigt experimen-
telle Befunde, wonach die Bandliicke bei geringen Temperaturen quadratisch mit der
Temperatur abnimmt, bei hohen Temperaturen hingegen linear. Tabelle 7.1 gibt eine
Ubersicht iiber experimentell gefundene Werte fiir die Varshni-Koeffizienten bzw. agp
und O fiir AIN. Allerdings streuen die experimentellen Daten unterschiedlicher Autoren
noch sehr stark.

Egap(T) = Egap(o) —Q

(7.2)

| o [meV/K]| B[K] | agp meV]| O [K] | Bereich K] | Referenz |
1.799 1462 471 725 0 - 300 [Guo 94, Guo 01]
259=+£0.3 | 2030100 | 670+40 | 1000 % 50 10 - 800 [Nam 04]
1.5£0.1 |1300=£100 | 140+50 | 426+ 100 10 - 300 aus [Tan 98|
1.9 1700 300 630 10 - 300 aus [Kuo 02]

Tabelle 7.1: Ubersicht iiber experimentell gefundene Werte fiir die Varshni-
Koeffizienten bzw. agp und ©. Die Parameter aus [Tan 98] und [Kuo 02] wurden mittels
den dort berichteten Daten selbst gefittet. Lineare Fits, welche sich auf den (linearen)
Abfall im Bereich von etwa 200 K — 300 K beschrénken ergeben eine Verkleinerung der
Bandliicke um 0.51 meV /K [Tan 98] bzw. 0.53 meV /K [Kuo 02].

Alle diese Daten wurden an nominell undotierten AIN-Proben gewonnen. Zum
Einfluss von Silizium auf die Bandkanten-nahe Lumineszenz gibt es bis dato syste-
matische Untersuchungen nur fiir Silizium-Konzentrationen zwischen 1.5 x 107 cm™3
und 1.5 x 10'® ecm™3 [Nam 03]. Diese Proben wurden mittels MOCVD auf Saphir-
Substraten abgeschieden. Mit steigender Silizium-Konzentration wurde eine Verschie-
bung des Lumineszenz-Peaks von 6.024 eV auf 5.991 eV sowie eine Verbreiterung des
Peaks von 16.8 meV auf 20.0 meV festgestellt. Die Verringerung der Energie der Lumi-
neszenz wird auf Bandliickenrenormalisierung zuriickgefiihrt (siche dazu Kapitel 7.3.2).
Der Anstieg der Halbwertsbreite des Peaks wird zufilligen Fluktuationen der Vertei-
lung des Silizium-Donators zugeschrieben [Sch 97]. Diese fithren zu Fluktuationen der
Dotier-Konzentration und somit auch zu lokalen Variationen des elektrischen Poten-
tials. Um den Effekt solcher Fluktuationen zu bestimmen, wird angenommen, dass
Fluktuationen nur innerhalb eines Kugel-formigen Volumens mit der Debye- bzw.
Thomas-Fermi-Abschirmlénge rg als Radius einen Einfluss auf das Potential besit-
zen. Unter der Annahme, dass die Wahrscheinlichkeit der Dotier-Konzentration von
Donatoren und Akzeptoren [Np| + [N4] eine Poisson-Verteilung aufweist, ergibt sich
fiir die mittlere Fluktuation der elektrischen Ladung

AQ = ey/(4/3)([Np] + [Na))r3. (7.3)

Aus der Ladungsverteilung kann das Potential berechnet werden, sowie dessen mitt-
lere Abweichung Ay:

Ay — %\/ (INo] + [Na)) 22302 (7.4)
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¢ ist die Dielektrizitdtskonstante, das e nach der Wurzel ist die Euler’sche Zahl.
Aus der mittleren Abweichung ergibt sich eine Halbwertsbreite T'([Np] + [INa]) der
Bandkanten-nahen Lumineszenz zu:

F([ND] + [NA]) =T+ Al'~ T+ z—z\/([ND] + [NA])Ts. (75)

7.2 Absorption von Licht in Silizium-dotiertem AIN

Die Bestimmung des Absorptionskoeffizienten als Funktion der Photonen-Energie er-
laubt die Ermittlung energetischer Niveaus und damit u.U. auch die Identifizierung
bestimmter Kristalldefekte. Die Messungen des Absorptionskoeffizienten wurden mit-
tels photothermischer Deflektions-Spektroskopie (PDS) [Boc 80] an der TU Ilmenau
durchgefiihrt. Um die Bildung von Silizium-induzierten Defekten zu bestimmen, wurde
die Absorption fiir verschiedene Silizium-Konzentrationen ermittelt (Abbildung 7.5).
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Abbildung 7.5: Absorptionskoeffizient von Silizium-dotiertem AIN in Abhéngigkeit von
der Photonenenergie. Die Silizium-Konzentration variiert zwischen 1.1 x 10 cm™3
und 5.2 x 10*! cm™3. Zum Vergleich ist auch die Messung an einer undotierten AIN-
Epischicht dargestellt.

Der in Kapitel 5 diskutierte Surfactant-dhnliche Einfluss des Siliziums auf das
Wachstum bzw. die Kristallqualitdt kann auch bei den optischen Eigenschaften be-
obachtet werden. Eine Silizium-Dotierung mit einer Konzentration von 1.1 x 10!? cm=3
fithrt zu einer Abnahme der Absorption unterhalb der Bandliicke im Vergleich zur Ab-
sorption von undotiertem AIN. Eine Erhohung der Silizium-Konzentration auf 5.2 x
10' cm~3 fiihrt zu einer weiteren Abnahme des Absorptionskoeffizienten. Eine weitere
Erhohung der Silizium-Konzentration fiihrt schliefllich zu einem Anstieg des Absorpti-
onskoeffizienten.
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Die Oszillationen des Absorptionskoeffizienten einiger Proben im Bereich um ca.
5 eV sind wahrscheinlich auf Interferenzen des zu absorbierenden Lichts zuriickzufiihren.
Eine Berechnung der Schichtdicke der AIN-Epischicht aus diesen Oszillationen ergibt
etwa die erwarteten Schichtdicken.

Eine Dotierung mit Silizium von bis zu 5.2 x 10* cm™2 fiihrt zu einer Erhéhung
der lateralen Kristallitgrofle sowie einer Verringerung der Schraubenversetzungsdichte
(sieche Abschnitte 5.5, 5.6.2 und 5.8.1). Dies bedeutet, dass die Absorption von undo-
tiertem AIN von Kristallfehlern dominiert wird, ndmlich von Korngrenzen und Schrau-
benversetzungen. Aufgrund der Abnahme des Einflusses dieser Kristalldefekte treten
die Auswirkungen anderer Defekte deutlicher hervor: Zwei Schultern des Absorptions-
koeffizienten bei etwa 4.1 eV sowie bei 5.8 €V sind zu beobachten. Durch einen Vergleich
der Aktivierungsenergie des Silizium-Donators mit der beobachteten Schulter kann der
Anstieg des Absorptionskoeffizienten bei 5.8 eV durch die Anregung eines Elektrons
aus dem Valenzband in einen unbesetzten Zustand des flachen Silizium-Donators er-
kldrt werden. Die Schulter bei ca. 4.1 eV scheint mit Aluminium-Fehlstellen und/oder
Sauerstoff-Verunreinigungen in Verbindung zu stehen. Genauere Untersuchungen zu
diesem Defekt werden in Abschnitt 7.4 vorgestellt. In einigen Féllen ist hier anstelle
einer Schulter auch ein Maximum zu beobachten, z.B. fiir [Si] = 5.2 x 10! cm™3.

Neben diesen beiden Schultern kénnen bei genauerer (mathematischer) Betrachtung
zwei weitere Schultern bzw. sogar Maxima bei ca. 3 eV bzw. 1 eV beobachtet werden.
Dies erméglicht eine Beschreibung des Absorptionsspektrums durch die Annahme einer
Bandliicke, vier Defekten sowie einem Urbach-tail, d.h. einem exponentiellen Abfall
des Absorptionskoeffizienten nahe der Bandliicke mit abnehmender Photonen-Energie,
welcher durch die Urbach-Energie Ey charakterisiert ist [Urb 53]:

FE—-F,
a(E) = g pefekt €Xp (E—gp> (7.6)
U

Dieser exponentielle Abfall entsteht z.B. durch optische Anregung von Zusténden in
die Ausldufer des Leitungsbandes (oder aus den Ausldufern des Valenzbandes heraus;
Band-Tail). Somit ermdglicht die Urbach-Energie eine qualitative Abschitzung der
Verteilung der Zustandsdichte in den Band-Tails. Eine Ursache fiir solche Band-Tails
kénnen z.B. Abweichungen der Bindungslangen und -winkel im Halbleiter von dessen
idealen Werten sein (siehe auch Kapitel 7.3.2).

Der Absorptionskoeffizient o hiangt vom Wirkungsquerschnitt ¢ ab: o = Npo, mit
der Defektdichte Np als Proportionalitéitsfaktor. Der Wirkungsquerschnitt wiederum
ist stark von der elektronischen Umgebung des anzuregenden Elektrons abhéngig. Nach
Inkson et al. [Ink 81] besitzen die vier zu betrachtenden Wirkungsquerschnitte der
Photoionisation von tiefen Defekten die folgenden Abhéngigkeiten:

Ubergang vertikal nicht-vertikal
_ 3/2 _ 3/2
verboten || o4 o< (Aw—FEp) s | 00 W‘J%L
hw(hw—&-ED(mz)/m*—l)) w
_ 1/2 _ 1/2
erlaubt | op (hw—FEp) s | op @“’%L
hw(hw—&-ED(mB/m*—l)) w

Ep ist die energetische Tiefe des Defekts und m7, die effektive Elektronenmasse im
Defekts. Abbildung 7.6 zeigt diese Abhéngigkeiten nochmals graphisch.
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Abbildung 7.6: Wirkungsquerschnitt der Photoionisation von tiefen Defekten unter der
Annahme m}, = m* und Ep = 1.5 eV. (nach [Ink 81])

Der Wirkungsquerschnitt des erlaubten vertikalen Ubergangs o besitzt ein deut-
liches Maximum. Dies ist auch bei op (nicht-vertikaler Ubergang) der Fall, jedoch
deutlich weniger ausgepragt.

Um die experimentell ermittelten Abhéngigkeiten des Absorptionskoeffizienten a(E)
von der Photonen-Energie fiir die unterschiedlichen Dotierkonzentrationen zu model-
lieren, wurden die vier Wirkungsquerschnitte sowie die Urbach-Energie verwendet. Es
zeigt sich, dass alle Absorptionsspektren unter der Nebenbedingung m}, = m* gefittet
werden konnen, d.h. die effektive Elektronenmasse ist im Defekt genauso grofl wie im
Halbleiter. Zur Beschreibung der experimentellen Daten reicht es aus, neben einem
Vorfaktor fiir den Wirkungsquerschnitt die energetische Position des Defekts Ep in die
Rechnung einzugeben. Abbildung 7.7 zeigt exemplarisch ein unter diesen Bedingungen
modelliertes Absorptionsspektrum.

Es zeigt sich, dass es nicht moglich ist, die Spektren ausschliefSlich mittels der Wir-
kungsquerschnitte der erlaubten Uberginge zu beschreiben. Dies ist ein deutlicher Hin-
weis darauf, dass eine relativ hohe Dichte von Defekten in den AIN:Si-Epischichten vor-
handen sind. Diese Defekte werden durch das Dotieren mit Silizium induziert, was sich
z.B. daran zeigt, dass zur Beschreibung des Absorptionskoeffizienten der undotierten
AIN-Epischicht zwei erlaubte und eine verbotene optische Anregung ausreichen, mit
steigender Silizium-Konzentration aber zum einen mehr (bis zu sechs) und zum an-
deren mehr verbotene Uberginge verwendet werden miissen. Abbildung 7.8 gibt einen
Uberblick iiber die gefundenen Defektniveaus als Funktion der Silizium-Konzentration.

Aus den Modellierungen der experimentellen Ergebnisse konnen fiinf Defekte in der
Bandliicke identifiziert werden: bei ca. 1.0 eV, 1.8 eV, 2.7 eV, 3.9 eV und um 5 eV. Der
Defekt um 5 €V ist in undotiertem AIN nicht erkennbar und in dotiertem AIN sinkt
das Niveau von 5.5 eV ([Si] = 1.1 x 10* ¢cm™2) mit steigender Silizium-Konzentration
auf 4.5 eV ab ([S7] = 5.2 x 10*! cm™3). Bei dieser Photoionisation handelt es sich zu-
dem um einen verbotenen Prozess. Dies bedeutet, dass hier sehr defektreiche Gebiete
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Abbildung 7.7: Experimentell bestimmtes und simuliertes Spektrum des Absorptions-
koeffzienten. Die Absorptionskurven der einzelnen Defekte sind ebenfalls gezeigt.
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Abbildung 7.8: Aus den Simulationen ermittelte Werte fiir Ep als Funktion der
Silizium-Konzentration. Der Fehler bei der Bestimmung der Energie Ep betragt ca.
0.1 eV. “vert.“ kennzeichnet vertikale Ubergiinge, “n-vert.“ nicht-vertikale optische
Ubergiinge.

der Epischicht zur Photonenabsorption beitragen. Die Abhéngigkeit von der Silizium-
Konzentration deutet darauf hin, dass Silizium die Struktur dieser defektreichen Gebie-
te beeinflusst. Bei den defektreichen Gebieten kénnte es sich z.B. um Al,SiyN-Cluster
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handeln, jedoch ist eine genaue Zuordnung nicht sicher méglich.

Die Niveaus aller anderen Defekte sind im wesentlichen unabhéngig oder nur sehr
leicht von der Silizium-Konzentration abhéngig (< 0.2 eV Verschiebung). Jedoch scheint
die Silizium-Konzentration dennoch die innere Struktur der Defekte zu beeinflussen
(z.B. mittels der Verspannung), da hier z.B. eine verbotene Anregungen mit zuneh-
mender Silizium-Konzentration erlaubt wird (siehe den Defekte bei ca. 1.8 €V). Diese
Defekte sind somit Defekte des AIN-Kristalls, wie z.B. Gitterfehlstellen. Aufgrund der
Vielzahl von Defekten in AIN (vgl. Abbildung 7.1) ist eine eindeutige Zuweisung nicht
moglich.

Bei den in Abbildung 7.5 gezeigten Spektren des Absorptionskoeffizienten ist ein
Abflachen des Anstiegs des Absorptionskoeffizienten an der Bandkante mit steigender
Silizium-Konzentration zu beobachten, d.h. die Urbach-Energie steigt an. Des weiteren
ist eine Verkleinerung der Bandliicke E,,, zu beobachten (Abbildung 7.9).
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Abbildung 7.9: Optische Bandliicke (Definition nach Gleichung 7.6) und Urbach-
Energie von AIN:Si in Abhéngigkeit der Silizium-Konzentration.

Der Anstieg der Urbach-Energie kann durch eine zunehmende Ausbildung einer
Aly_SiyN-Legierung bzw. von Clustern erkldart werden, welche in den Kristallver-
bund mit steigender Silizium-Konzentration auch eine zunehmende Zahl von stérenden
Defekten bzw. Fremdatomen einfiigen (z.B. durch polykristalline Einschliisse in der
AIN:Si-Matrix). Ein dhnlicher Anstieg der Urbach-Energie wird auch bei der Bildung
von Legierungen beobachtet (z.B. durch Zugabe von Aluminium zu GaN [Bru 97]).
Die Verkleinerung der Bandliicke ist mit der Bildung von Band-Tails korreliert (siehe
Kapitel 7.3.2), wobei die Ausbildung der polykristallinen Phasen in AIN:Si hierfiir die
Ursache sein kann.
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7.3 Bandliicken-nahe Lumineszenz

7.3.1 Einfluss der Silizium-Konzentration

Die optische Anregung von Lumineszenz in AIN ist mit Schwierigkeiten verbunden, da
eine Lichtenergie von 6.2 eV (A = 200 nm) zur Anregung von Ladungstrégern aus dem
Valenzband iiber die Bandliicke hinweg bendtigt wird. Eine alternative Methode ist die
Kathodolumineszenz (cathodoluminescence, CL), bei welcher die Ladungstréiger in der
Probe anstelle mit Licht mit Elektronen angeregt werden. Eine Energie von mehr als
6.2 eV ist hier problemlos zu erzeugen.

Kathodolumineszenz-Spektren wurden innerhalb eines Temperaturbereichs von 10 K
bis 300 K aufgenommen. ! Hierzu wurden die Proben in einen Kryostaten eingebaut
und mit einer Spectra EQ-22 Elektronenkanone angeregt, welche mit einer Beschleu-
nigungsspannung von 4 keV betrieben wurde. Eine Stromdichte zwischen 1 mA /cm?
und 2 mA /cm? wurde hierbei verwendet, wobei stets eine Fliche mit einem Durchmes-
ser von 1 mm bestrahlt wurde. Die Lumineszenz-Licht wurde in ein Czerny-Turner-
Spektrometer (Jobin Yvon 1000M) fokussiert und mit einem Photomultiplier (Hama-
matsu R928, im Bereich von 3 eV bis 5 eV) oder einer CCD-Kamera detektiert (im
Falle von Messungen der Emission nahe der Energie der Bandliicke).

Die Kathodolumineszenz-Spektren von Silizium-dotiertem AIN (bei T = 11 K)
zeigen eine scharfe Emissionslinie in der Ndhe der Bandliicke im Bereich von 6.00 eV —
6.08 eV. In Abbildung 7.10 ist die Abhéngigkeit dieser Emissionslinie von der Silizium-
Konzentration gezeigt.

Die Kathodolumineszenz-Spektren von AIN mit einer relativ niedrigen Silizium-
Konzentration von [Si] < 2 x 10?° cm™3 zeigen neben der Haupt-Emissionslinie Phono-
nen-Replika. Die energetischen Absténde betragen Ero = (100 £ 5) meV, was gut mit
dem Wert fiir longitudinale optische Phononen in AIN von 99.2 meV [Chi 94] {iberein-
stimmt. Die beobachtete Emissionslinie kann einer exzitonischen Rekombination zu-
geordnet werden, hochstwahrscheinlich dem neutralen, an einen Donator gebundenen,
Exziton D°X [Nam 03]. Die Energie der Emissionslinie des DX ist 15 meV geringer
als die des freien Exzitons, FXj,.

Mit zunehmender Silizium-Konzentration ist sowohl eine Verschiebung des Peaks
von etwa 6.08 eV fiir undotiertes AIN zu ca. 6.00 eV fiir eine Silizium-Konzentration von
5.2 x 10! cm™3 zu beobachten, sowie eine Zunahme der Peakbreite (sieche Abbildung
7.11).

Die Halbwertsbreite I' steigt von etwa 35 meV bei undotiertem AIN auf mehr als
80 meV fiir [S7] > 1x 10*' cm ™2 an. Diese Verbreiterung kann durch Fluktuationen auf-

grund der zufélligen Verteilung der Fremdatome erklart werden (siehe auch Gleichung
7.5 [Sch 97, Nam 03]):

T =T+ 8/[51] (7.7)

Eine Erhohung der Silizium-Konzentration fiihrt zu einer weiteren Verbreiterung auf
bis iiber 100 meV, was eine zunehmend inhomogene Verteilung der Silizium-Donatoren
andeutet. I'y betrigt 34 meV, was hoher als der von Nam et al. berichtete Wert von
I'p = 15.1 meV [Nam 03] ist. Im Gegensatz zu Berichten dieser Gruppe (Verschiebung

!Die Messungen wurden von Eva Monroy an der Universitit Gottingen durchgefiihrt.
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Abbildung 7.10: Kathodolumineszenz-Spektren von Silizium-dotiertem AIN nahe der

Bandkante fiir unterschiedliche Silizium-Konzentrationen.

der Emissionslinie um ca. 25 meV bei einer Erh6hung der Silizium-Konzentration von
1.5x10'" cm ™2 auf 1.5x 10'® cm™3) wird in den hier untersuchten Proben eine Abnahme
der Energie der Emissionslinie erst bei sehr viel hoheren Silizium-Konzentrationen be-
obachtet. Abbildung 7.12 zeigt dies im Vergleich mit aus PDS-Messungen extrahierten
Werten fiir die optische Bandliicke.

Eine systematische Verschiebung zu kleineren Energien mit steigender Silizium-
Konzentration wird beobachtet. Messungen des Absorptionskoeffizienten mittels PDS
(siche Kapitel 7.2) zeigen ebenfalls eine Verkleinerung der Bandliicke mit steigender
Silizium-Konzentration (siche Abbildung 7.12). Hierfiir kann nicht die Verspannung die
Ursache sein, da der biaxiale Verspannungskoeffizient 0 Fxa /0c = —21.55 eV [Wag 02]
negativ ist. Die mittels HRXRD bestimmte relative Verspannung ¢ ist stets negativ,
weshalb die Bandliicke grofler werden miifite. Zudem folgt die relative Verspannung
nicht dem eindeutigen Trend der Emissionslinie nahe der Bandliicke (vgl. Abbildung
5.9).
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Abbildung 7.11: Breite I' des CL-Peaks in Abhéngigkeit von der Silizium-
Konzentration. Die durchgezogene Kurve ist ein Fit nach Gleichung 7.7: I’y = 34 meV;
B =1.5x 1072 meV xcm??
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Abbildung 7.12: Vergleich der optischen Bandliicke (bestimmt aus PDS-Messungen)
mit der Position der Lumineszenzlinie nahe der Bandliicke in Abhéngigkeit von der
Silizium-Konzentration.
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7.3.2 Verkleinerung der Bandliicke

Eine Verkleinerung der optisch gemessenen Bandliicke kann auf mehrere Ursachen
zuriickgefithrt werden, die im folgenden diskutiert werden sollen. Es gilt hierbei, ei-
ne Verkleinerung der Bandliicke um mindestens 80 meV (sieche Abbildung 7.12) zu
erkldren.

Bandliickenrenormalisierung

Durch Dotieren wird die Bandstruktur eines idealen Halbleiters beeinflusst. Insbeson-
dere bei stark dotierten Halbleitern ist eine Vielzahl von Fremdatomen ins Kristall-
gitter eingebaut, von denen jedes einen lokalisierten Zustand innerhalb der Bandliicke
generiert. Bei sehr hohen Dotier-Konzentrationen beginnen diese lokalisierten Zustédnde
miteinander zu wechselwirken und konnen auch Storbander bilden, welche u.U. sogar
mit dem Leitungs- oder dem Valenzband verschmelzen (Mott-Ubergang). Die Elek-
tronen im Leitungsband bilden hierbei mit den Elektronen von den Donatoren ein
Elektronengas, welches sowohl mit sich selbst, als auch mit den positiv geladenen Do-
natoren wechselwirken und dadurch die parabolische Elektronendispersion des nicht-
wechselwirkenden Elektronengases verédndern kann.

Elektronen stoflen aufgrund der Coulomb-Wechselwirkung einander ab. Zudem wirkt
aufgrund des Pauli-Prinzips eine zusétzliche abstoflende Kraft, welche zwischen Elek-
tronen (oder Locher) mit gleichem Spin wirkt. Aufgrund dieser rdumlichen Trennung
der Elektronen wirkt auf ein einzelnes Elektron nicht die abstoflende Kraft eines homo-
genen Elektronengases sondern das gemeinsame Potential einer Vielzahl von Ladungen.
Dies ergibt insgesamt ein etwas geringeres repulsives Potential, als von einem Elektro-
nengas erwartet werden wiirde, was dquivalent mit einer Erhohung des attraktiven
Potentials ist. Der Unterschied der beiden Potentiale wird Austausch-Energie genannt
[Mah 80].

Theoretische Berechnungen [Ber 81, Wal 90| ergeben eine Verdnderung der Energie
des Grundzustandes eines Elektrons um

AE., = —

262kF_ e? (

4
— %X 1 — —arctan (kg - A)) (7.8)

T

mit der statischen Dielektrizitdtskonstante ¢ und dem Fermi-Wellenvektor kr =
(37r2n/N(;)1/ ® wobei N¢ die Anzahl der dquivalenten Leitungsband-Minima ist. \ ist
die der Ladungstragerdichte n entsprechende Abschirmlange.

Neben der Austausch-Wechselwirkung zwischen den Elektronen ist die Wechselwir-
kung zwischen den Elektronen und den ionisierten Donatoren zu beriicksichtigen. Diese
interagieren (ndherungsweise) iiber ein abgeschirmtes Coulomb-Potential, das Yukawa-
Potential. Die Berechnung dieser Wechselwirkung ergibt eine Anderung der Bandliicke
um

AE. pon = — €A
eL, L/on 5&6 2

4 213 3 1/2
m™e=\ _@(WTL) ‘ (7.9)

Som*

mit dem effektiven Bohr-Radius a} = eh?/m*e?. Die Effekte der Bandliickenrenor-
malisierung konnen in einer einfachen, allgemeinen Gleichung zusammengefasst wer-
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den, welche es erlaubt die Anderung der Bandliicke fiir einen beliebigen Halbleiter als
Funktion der Ladungstrégerdichte zu berechnen [Jai 90]:

AFE,, 183 A 095 7 1 my
Ryg*p = - Né/3+ B +§r§’/2NC (1 + m) = A-n'P+B-nt44C-n'/? (7.10)

Ry~ ist die effektive Rydberg-Energie eines an eine Donator /Akzeptor gebundenen
Ladungstriagers (Bindungsenergie im effektiven-Wasserstoff-Modell; siehe Gleichung
1.6), 7y = (3/4mn)'/3/ay der durchschnittliche Abstand zwischen zwei Ladungstrigern
normiert auf den effektiven Bohr-Radius, my,;, und my . sind die effektiven Massen
der Minoritits- und der Majoritatsladungstriager und A ein Korrektur-Faktor, welcher
die Anisotropie der Bander beriicksichtigt. Es gilt A = 0.75 wenn No =2 und A = 1
wenn Ngo # 2 ist [Jai 90]. Der zweite Term aus Gleichung 7.8 fehlt hier, was durch
eine Anpassung des Vorfaktors ausgeglichen wird. In dieser Gleichung ist zusétzlich
die Wechselwirkung zwischen Elektronen und Lochern beriicksichtigt (mittlerer Term)
[Mah 80, Ser 86]. Hier wurde ebenfalls eine Ndherung gemacht, welche das Verhéltnis
der effektiven Elektronen- und Lochmassen mj/m} =1 setzt.

Es lasst sich erkennen, dass die Effekte der Bandliickenrenormalisierung in Gruppe
ITI-Nitriden deutlich schwécher ausfallen sollten, als z.B. in den Arseniden, da der
effektive Bohr-Radius in den Nitriden aufgrund der kleinen dielektrischen Konstanten
ebenfalls kleiner werden, was sich in einem grofleren r; und damit in einer kleineren
AE,,, niederschlégt.

In allen diesen Berechnungen wurde stets vorausgesetzt, dass flache, effektive-
Masse-Donatoren vorliegen, was fiir Silizium in AIN moglicherweise nicht zutrifft. Nihe-
rungsweise kann der Effekt in sehr hoch dotierten Schichten jedoch abgeschitzt werden,
wenn aus einer Aktivierungsenergie von Eu; = 200 meV (siehe Abbildung 6.13) der
Ladungstragerdichte ein angepasster effektiver Bohr-Radius aj§ berechnet wird:

62

(7.11)

U7 161202, Bare

Wird zudem eine Ladungstrigerdichte von n = 1x10*® cm ™2 angenommen, so ergibt
sich mit einem effektiven Bohr-Radius von ajj = 2.1 x 107® cm eine Verkleinerung der
Bandliicke von etwa 9 meV.

Der Bandkantenrenormalisierung wirkt jedoch die Moss-Burstein-Shift entgegen.
Durch das sukzessive Auffiillen von Zustdnden im Leitungsband miissen Elektronen
immer hoéher angeregt werden, um einen unbesetzten Zustand zu finden. Die daraus
folgende Erhohung der optischen Bandliicke berechnet sich zu

W2k

AEDN =
2ms

gap

(7.12)

Es ergibt sich fiir eine Dichte der freien Ladungstriger von 1 x 10*® c¢cm™ eine

VergroBerung der Bandliicke um 2 meV und somit insgesamt eine Verkleinerung der
Bandliicke um etwa 7 meV, was deutlich geringer ist als die experimentell ermittelten
80 meV.
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Interne Reabsorption

Das Lumineszenzlicht wird in der Probe durch die Anregung und Rekombination von
Ladungstragern erzeugt. Dadurch legt das Licht notwendigerweise eine gewisse Strecke
innerhalb des Halbleiters zuriick und kann dabei auch wieder absorbiert werden. Da
der Absorptionskoeffizient zur Bandkante exponentiell ansteigt, werden Photonen mit
hoherer Energie verhéltnisméfBig starker absorbiert. Durch diese bevorzugte Absorption
der hoherenergetischen Photonen kann eine scheinbare Verschiebung der Peak-Position
entstehen [Kno 98]. Eine Berechnung dieses Effekts in AIN ergibt jedoch nur eine sehr
geringe Verschiebung des Lumineszenzpeaks von ca. 1 meV.

Band-Tails

Band-Tails kénnen ebenso wie die Bandliickenrenormalisierung durch Dotieren entste-
hen: Aufgrund des Einbaus von zuféllig angeordneten Fremdatomen werden fiir jedes
dieser Fremdatome Zusténde innerhalb der Bandliicke ausgebildet. Zusétzlich werden
diese durch die bei der Bandliickenrenormalisierung beschriebenen Vielteilchen-Effekte
verschoben. Abhéngig von der lokal unterschiedlichen Umgebung um ein Fremdatom
(z.B. befindet sich ein zweites direkt daneben) wird sich auch der energetisch Zustand
bei einer leicht unterschiedlichen Energie befinden. Die Entstehung des Band-Tails soll
im folgenden anhand eines einfachen Modells erklart werden. Eine zuféllige Anordnung
von Fremdatomen mit attraktivem Potential liefert den in Abbildung 7.13 dargestellten
Verlauf des Potentials [Mie 92].

Energie

Position

Abbildung 7.13: Schematische Darstellung des Potentials eines schwach dotierten Ma-
terials. Isolierte Fremdatome besitzen ein attraktives Potential mit dem Grundniveau
E;. (nach [Mie 92])

Isolierte Fremdatome besitzen ein Niveau bei der Energie E;. Kommen sich zwei
Fremdatome niher, so spalten sich die Einzelniveaus in ein tieferes (bindendes) und
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ein hoheres (anti-bindendes) Niveau auf. Diese Aufspaltung nimmt zu je ndher sich
die beiden Atome kommen. Ist die Konzentration der Fremdatome nicht zu hoch, wird
sich also die Mehrheit der Niveaus bei E; befinden. Tiefere (und hohere) Niveaus bil-
den sich entsprechend der Wahrscheinlichkeit, dass zwei oder mehrere Atome geringere
Absténde zueinander besitzen. Die Dichte der Zusténde sollte somit in etwa der Wahr-
scheinlichkeit entsprechen, dass sich zwei Atome in der entsprechenden Entfernung
zueinander befinden.

Bei sehr hohen Dotier-Konzentrationen wird das Potential hingegen im Wesentli-
chen von grofiraumigen Fluktuationen der Dichte der Fremdatome bestimmt sein und
die Positionen der einzelnen Atome ist nicht mehr ausschlaggebend, da die Elektro-
nen untereinander {iber das langreichweitige Coulomb-Potential wechselwirken. Solche
Fluktuationen konnen z.B. durch Cluster von Fremdatomen erzeugt werden, welche
Bindungsldngen und Bindungswinkel des idealen Kristalls storen, z.B. durch unter-
schiedliche lokale Verspannung oder auch durch die thermische Bewegung des Kristalls.

Eine Vielzahl von Modellen wurde zur Beschreibung der Abhéngigkeit der opti-
schen Bandliicke von der Ausbildung von Band-Tails erstellt [Kan 63, Low 86, Mie 91,
Mie 92, Arn 01]. Tabelle 7.2 fasst einige theoretisch berechnete Ergebnisse zur Verrin-
gerung der optischen Bandliicke AF¢,, zusammen.

| Referenz | Material | Dotierung | Temperatur | AEgq, |
[Low 86] Si D] =1.2 x 10 cm ™3 300 K 53 meV
[A] = 6.2 x 101¢ cm™3
[Mie 91] | GaAs D] =5 x 10 cm™® 0K > 100 meV
[Arn 01] GaN D] =5 x 10" cm™® ca. 2 K > 160 meV

Tabelle 7.2: Theoretisch berechnete Verringerung der Bandliicke AFE¢g,, aufgrund von
Band-Tailing. [D] ([A]) ist die Donator(Akzeptor)-Konzentration.

Allen diesen Modellen ist gemein, dass sie stets flache Donatoren annehmen, d.h.
bei Raumtemperatur wiirde jedes Fremdatom ein Elektron ins Leitungsband abgeben
und somit zu einer Abschirmung der ionisierten Donatoren beitragen. In einem anderen
Extremfall wurde die Ausbildung von Band-Tails in einer Raumladungszone untersucht
[Low 85]. Aufgrund der fehlenden elektrischen Abschirmung der ionisierten Fremdato-
me wurde ein deutlich tieferes Eindringen der Band-Tails in die Bandliicke festgestellt.
Es existiert jedoch kein Modell fiir einen sehr hoch dotierten Halbleiter, der auch bei
Raumtemperatur kaum freie Ladungstriger besitzt. Dies entspricht in etwa einer Si-
tuation, wie sie fiir niedrige Temperaturen auftritt. Im Vergleich mit den Resultaten
der Berechnungen fiir GaN [Arn 01] kann auch die Verkleinerung der Bandliicke von
Silizium-dotiertem AIN von etwa 80 meV bei 11 K bzw. um 150 meV bei 300 K durch
die Ausbildung von Band-Tails erkléirt werden.

Aufgrund der geringen freien Ladungstragerdichte sowie der Generation des Lumi-
neszenz-Lichts innerhalb der obersten 200 nm der AIN:Si-Epischicht tragen die Band-
liickenrenormalisierung sowie die interne Reabsorption des Lichts nur sehr wenig zur
experimentell beobachteten Verkleinerung der optischen Bandliicke bei. Die vorhan-
denen Modelle zur Bildung von Band-Tails hingegen kénnen die Verkleinerung der
Bandliicke um 80 meV bzw. 150 meV erkléren.
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Ein Vergleich des Verlaufs der experimentell bestimmten Abnahme der optischen
Bandliicke mittels CL und PDS (siche Abbildung 7.12) kann einen Hinweis auf die
Ursache des Band-Tailing liefern. Die Bandliicke, welche aus PDS-Messungen ermittelt
wurde, ist zundchst scheinbar unabhéngig von der Silizium-Konzentration, ehe sie sich
fir [Si] > 1.2 x 10?! cm ™ schlagartig verringert. Im Gegensatz dazu ist der Verlauf
der Position der D°X-Rekombination kontinuierlicher. Dies kann auf AlSiN-Cluster
als Ursache fiir die Band-Tails zuriickgefithrt werden. Auch bei niedrigen Silizium-
Konzentrationen sind diese vorhanden, wenn auch in niedriger Konzentration, und
konnten als Einfang-Zentren fiir Elektronen wirken, weshalb die beobachtete Lumines-
zenz bevorzugt aus diesen Bereichen der Probe stammt. Die Wirkung der Cluster ist
daher in Kathodolumineszenz-Messungen im Vergleich zu PDS-Messungen schon bei
einer deutlich geringeren Silizium- bzw. Cluster-Konzentration beobachtbar.

7.3.3 Temperatur-Abhingigkeit

Abbildung 7.14 zeigt die Temperatur-Abhéngigkeit der Lumineszenz einer Si-dotierten
AIN-Schicht mit [S7] = 1.7 x 10?! cm™® nahe der Bandliicke. Die Lumineszenz ist auch
bei Raumtemperatur sehr intensiv. Die energetische Position des Peaks als Funktion
der Temperatur besitzt in etwa denselben Verlauf wie die Energie der Bandliicke, wie
in Abbildung 7.15 gezeigt.
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25t
20t

151

normierte Intensitat

1.0

0.5

00— . :
5.6 5.8 6.0 6.2 6.4

Energie [eV]

Abbildung 7.14: CL-Spektren einer AIN-Schicht mit [Si] = 1.7 x 10*! cm™ fiir Tem-
peraturen zwischen 12 K und Raumtemperatur.
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Abbildung 7.15: Energetische Position der CL-Emissionslinie nahe der Bandkante

([Si] = 1.7 x 10*! cm™3).

Die Abhéngigkeit der Position der Emissionslinie von der Temperatur wird gut
mittels der Varshni-Gleichung [Var 67] fiir die Energie der Bandliicke beschrieben (bei
angepasstem E(0) fiir die D°X). Hierbei wurden die Parametern Epox (0) = 6.0101 eV,
a = 1.799 x 107% eV/K und 3 = 1462 K fiir AIN [Guo 94, Guo 01] verwendet. Um
den Ubergang von D°X zu freien Exzitonen zu veranschaulichen wird die Funktion
nochmals eingezeichnet, jedoch um 15 meV (Bindungsenergie des Exzitons an den
Donator) zu hoheren Energien verschoben. Hieraus kann abgeleitet werden, dass bei
niedrigen Temperaturen die Emission aufgrund der Rekombination eines DX passiert,
wéhrend mit steigender Temperatur sich wieder freie Exzitonen bilden. Im mittleren
Temperaturbereich sollten somit zwei Emissionspeaks auftreten, die beiden Exzitonen
kénnen im Spektrum jedoch aufgrund ihrer Breite nicht aufgelost werden. Das CL-
Spektrum, welches bei einer Temperatur von 200 K gemessen wurde scheint jedoch
zwei Maxima aufzuweisen. Der Abstand dieser beiden Maxima betragt mit ca. 45 meV
deutlich mehr als die zu erwartenden 15 meV. Abbildung 7.16 zeigt die Entwicklung
der Halbwertsbreite des Emissionspeaks mit steigender Temperatur.

Die Halbwertsbreite steigt mit der Temperatur von ca. 89 meV bei 12 K auf etwa
230 meV bei Raumtemperatur an. Die Halbwertsbreite I' der Emissionslinie kann durch

I'ro

P(T) = Po+’7 hT“‘
P exp (h—:%ﬂ) —1

(7.13)

beschrieben werden [Lau 87, Nam 04]. Ty ist die intrinsische Halbwertsbreite auf-
grund von Verunreinigungen und Kristallfehlern, -, ist eine effektive Kopplungskon-
stante von Elektronen mit akustischen Phononen und I'; ist die Starke der Wechsel-
wirkung von Elektronen mit LO-Phononen mit einer Energie von hrvro = 99.2 meV
[Chi 94]. Der Anstieg der Halbwertsbreite kann durch die Zunahme der Wechselwir-
kung der Elektronen mit Phononen erklirt werden, deren Anzahl ebenfalls mit der
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Abbildung 7.16: Halbwertsbreite der CL-Emissionslinie von AIN mit einer Silizium-
Konzentration von [Si] = 1.7 x 10*! ¢cm™3 nahe der Bandkante.

Temperatur ansteigt. Die experimentellen Daten wurden nach Gleichung 7.13 gefittet,
wodurch sich folgende Werte ergaben: I'y = (84 & 2) meV, 7,, = (400 & 40) peV/K
und I'p = (2.9 £ 0.5) eV.

Ein direkter Vergleich mit den in [Nam 04] erhaltenen Ergebnissen ist nicht moglich,
da es sich dort um undotiertes, mit MOVDC hergestelltes AIN mit anderen Verunrei-
nigungen handelt. Dariiber hinaus wurden in dieser Arbeit die Werte fiir die Kopp-
lungskonstanten bei hohen Temperaturen gewonnen. Eine Analyse der Peak-breiten bei
niedrigen Temperaturen (bis max. 300 K) ergeben physikalisch nicht sinnvolle Resultate
(negatives v,). Es ist jedoch anzumerken, dass die Werte fiir ', gut iibereinstimmen.

7.4 Defektbiander in der Bandliicke

Kathodolumineszenz-Spektren von undotiertem und dotiertem AIN zeigen zwei inten-
sive Defektbénder in den Bereichen um 3.6 eV und 4.4 eV (siehe Abbildung 7.17).
Wihrend bei undotiertem AIN beide Defektbander nahezu die gleiche Intensitét auf-
weisen, steigt die Lumineszenz des Defektbandes um 3.6 eV relativ zur anderen mit
steigender Silizium-Konzentration stark an.

Dariiber hinaus ist die energetische Position der Emission bei etwa 4.4 eV un-
abhéngig von der Silizium-Konzentration. Im Gegensatz dazu verschiebt sich die Lu-
mineszenz bei 3.6 eV in undotiertem AIN um etwa 0.2 eV zu kleineren Energien fiir
[Si] = 5.2 x 10?! ¢cm™3. Eine sehr dhnliche Verschiebung ist fiir die Bandliicke zu be-
obachten (siche Abbildung 7.12). Daher kann das Defektband um 3.4 eV — 3.6 eV
der Rekombination eines Elektrons aus dem Leitungsband bzw. dem Donatorniveau in
einen Defekt mit einem konstanten Niveau innerhalb der Bandliicke zugeordnet wer-
den. Aufgrund der Ahnlichkeit dieser Lumineszenz mit der “gelben“ Lumineszenz in
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Abbildung 7.17: Kathodolumineszenz-Spektren von unterschiedlich dotierten AIN-
Schichten in Bereich der Defektbiander um 3.6 eV und 4.4 eV.

GaN (siehe Kapitel 7.1.3) ist dieser Defekt wahrscheinlich eine Aluminium-Fehlstelle,
welche zusétzlich mit Sauerstoff dekoriert sein kann.

Zum besseren Verstdndnis dieser Defektlumineszenz wurde die Temperaturabhéngig-
keit der Lumineszenzbanden untersucht. Abbildung 7.18 zeigt die Kathodolumineszenz-
Spektren einer undotierten sowie einer Silizium-dotierten AIN-Probe ([Si] = 5.2 x
10*' ¢cm™?) fiir Temperaturen zwischen 11 K und Raumtemperatur.

In undotiertem AIN nimmt die Defektlumineszenz bei 3.6 eV mit steigender Tem-
peratur im Vergleich zur Lumineszenz bei 4.4 eV stark ab. Im Vergleich dazu ist die
Lumineszenzband um 3.6 eV bei sehr stark dotierten Proben auch bei Raumtempera-
tur noch deutlich erkennbar, dies {iberdeckt sogar die Lumineszenz um 4.4 eV nahezu
vollstdndig. Die Intensitdt der Lumineszenz nimmt in beiden Féllen mit steigender
Temperatur ab. Abbildung 7.19 zeigt die Abhéngigkeit der Intensitit der Lumineszenz
um 3.6 eV von der Temperatur. Hierbei wurde die gemessene Intensitat im Bereich von
3.0 eV bis 3.7 eV aufintegriert.

Der Verlauf der Intensitit kann als Funktion der Temperatur I(7") mittels [Li 01]

Io

1) = 1+C - exp (—%)

(7.14)

beschrieben werden. C' ist ein freier Parameter, I ist die Sattigungs-Intensitéit bei
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Abbildung 7.18: CL-Spektren einer undotierten sowie einer dotierten ([Si] = 5.2 X
10*' cm™2) Probe zwischen T'= 11 K und T' = 300 K. Die inversen Normalisierungs-
faktoren sind ebenfalls angegeben.

niedrigen Temperaturen und FE.; ist die Aktivierungsenergie zur Beschreibung des
thermischen Quenchens der Lumineszenz. Dieses Quenchen erfolgt in undotierten Pro-
ben mit einer charakteristischen Energie von (1204 10) meV, bei dotierten Proben mit
(70 £ 10) meV.

Wie bereits erwdhnt wird diesem Defektband als Ursache die Rekombination aus
einem flachen Silizium-Donator in einen Komplex mit einer Aluminium-Fehlstelle zu-
gewiesen. Die bei der sehr hoch dotierten Probe gefundene charakteristische Ener-
gie von (70 + 10) meV stimmt sehr gut mit der Aktivierungsenergie der elektrischen
Leitfahigkeit von 61 meV (siehe Abbildung 6.13) iiberein, was das Modell fiir die Ursa-
che der Defektlumineszenz unterstiitzt. Fiir Silizium-Konzentrationen von weniger als
2 x 102! cm™3 trifft das Modell jedoch nicht mehr zu, da hier keine flachen Silizium-
Donatoren vorliegen.

Einen deutlichen Hinweis darauf, dass als Ursache fiir die beiden Lumineszenzbander
zwei unterschiedliche Defekte verantwortlich sind, gibt eine Kartierung der Proben.
Hierbei wurden die Proben in einem FEI Quanta200 Rasterelektronenmikroskop un-
tersucht (10.7 kV Beschleunigungsspannung des Elektronenstrahls, d.h. maximale Ein-
dringtiefe 1 pm) und die Lumineszenz mittels eines Jovin Yvon HR460 Monochroma-
tors sowie einer CCD-Kamera ortsaufgelost detektiert. Hierbei wurden die in Abbil-
dung 7.20 gezeigten Intensitdten der Lumineszenz bei der jeweils angegebenen Energie
in einem ca. 150 meV breiten Energie-Fenster ermittelt.
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Abbildung 7.19: Arrhenius-Darstellung der zwischen 3.0 eV und 3.7 eV integrierten
Intensitat der Defektlumineszenz einer undotierten und einer dotierten ([Si] = 5.2 x
10*! cm—3) AIN-Epischicht. Die Messpunkte wurden nach Gleichung 7.14 gefittet.

Es sind deutliche Inhomogenitéiten auf Mikrometer-Skala zu erkennen, insbesondere
haben die Lumineszenzbanden unterschiedliche Ursprungsorte.

7.5 Licht-induzierte Leitfiahigkeit

7.5.1 Spektral aufgeléste Photoleitung

Messungen der spektral aufgelosten Photoleitung sind sehr sensitiv auf elektrisch ak-
tive Defekte, insbesondere wenn diese homogen in der Probe verteilt sind. Analog zur
Messung der Absorption wird bei der Messung des Photostroms eine Mittelung iiber
die gesamte beleuchtete Probe vorgenommen, d.h. eine “Bevorzugung“ von defektrei-
chen Gebieten wie bei Lumineszenz-Untersuchungen gibt es nicht. Abbildung 7.21 zeigt
spektral aufgeloste Photoleitfahigkeitsmessungen nahe der Bandliickenenergie fiir ver-
schiedene Silizium-Konzentrationen.

Fiir Photonen-Energien kleiner als 4 eV nimmt die Photoleitfahigkeit stetig ab
(nicht gezeigt). Im Bereich zwischen 4 eV und 6 eV hingegen sind einige Besonder-
heiten zu erkennen. Ebenso wie auch in den PDS-Messungen beobachtet, steigt die
Absorption bzw. Photoleitfihigkeit unterhalb der Bandliicke mit steigender Silizium-
Konzentration an. Dariiber hinaus tritt bei etwa 4.9 eV ein breites lokales Maximum
der Photoleitfdhigkeit auf, welches mit steigender Silizium-Konzentration zunehmend
starker ausgeprigt wird. Dies ist ebenfalls in den PDS-Messungen zu beobachten, al-
lerdings ist dort das Maximum bei ca. 4.5 eV zu beobachten.

Um ein Maximum in der Absorption zu erhalten, muss entweder eine optische Anre-
gung von einem diskreten Niveau in ein weiteres diskretes Niveau erfolgen oder aber der
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Abbildung 7.20: Kartierung einer Probe ([Si] = 2 x 10*! ¢cm™?) bei unterschiedlichen
Photonenenergien. Der Ausschnitt ist jeweils 32 yum x 28 um grof3. Ebenfalls ist eine
Rasterelektronenmikroskopie der Probenoberfliache gezeigt.

Wirkungsquerschnitt der Photoionisation ein Maximum aufweisen (siehe Kapitel 7.2).
Etwa 5 eV unterhalb der Leitungsbandkante befinden sich die elektrischen Niveaus der
Aluminium-Fehlstelle (siehe Abbildung 7.1). Eine Erhohung der Dotierkonzentration
sollte das Fermi-Niveau im Halbleiter anheben, wodurch zugleich die Bildungsenergie
der Aluminium-Fehlstelle gesenkt wird (siche Abbildung 2.6; [Far 99, Sta 02]) und sich
deren Konzentration erhéht. Damit ergibt sich als Kandidat fiir den zugrunde liegenden
Defekt eine (moglicherweise mit Sauerstoff dekorierte) Aluminium-Fehlstelle.

Um die Empfindlichkeit in diesen Experimenten zu steigern wurden gechopptes
Licht (ca. 4 Hz) und die Lock-In-Technik verwendet. Daher kann in den Experimenten
nur der Wechselstromanteil des Photostroms gemessen werden. Somit ermdoglicht diese
Messung keine Aussage iiber den Gleichstromanteil. Insbesondere kann keine Aussage
iiber mogliche Persistenzeffekte getroffen werden.

7.5.2 Persistenz-Effekte

Tiefe Defekte konnen in Halbleitern starke Persistenz-Effekte hervorrufen. Dadurch
verstummt z.B. ein Photo-generierter Strom nach Abschalten der Lichtquelle nicht so-
fort wieder, klingt langsam ab. Dieser Prozess kann empirisch mittels einer gestreckten
exponentiellen Funktion beschrieben werden, der KWW-Funktion [Wil 70, Kat 04]
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Abbildung 7.21: Spektral aufgeloste Photoleitfahigkeit fiir AIN-Proben mit unterschied-
licher Silizium-Konzentration.

1) = o + Iopoexp [(—{)5] . (7.15)

Iy ist der Dunkelstrom, Ippc der lichtinduzierte Photostrom, 7 die Zeitkonstante
und 3 der Zerfalls-Exponent. Eine Beschreibung des Abklingens von Photostrémen
mittels dieser empirischen Funktion ist die gdngigste Vorgehensweise, da ein allgemei-
nes Modell fiir diesen Effekt nicht existiert. Dies liegt wohl auch daran, dass die Liste
der moglichen zugrundeliegenden Defekte sehr lang ist. Zuféallige Potentialschwankun-
gen aufgrund einer nicht-stéchiometrischen Materialzusammensetzung [Bea 97, Jia 90],
Kristallite mit kubischer Phase in einer hexagonalen Matrix [Rie 96] und Defekte mit
bistabilem Charakter, wie z.B. DX-Zentren [Kle 01] wurden vorgeschlagen. Des wei-
teren wird der Einfluss einer zusétzlichen Falle fiir Locher diskutiert [Lin 00, Pol 00,
Mur 02, Cai 04], weshalb der abfallende Photostrom mittels zweier Exponentialfunk-
tionen beschrieben werden sollte. Alle diese vorgeschlagenen Defekte wirken dabei als
(temporire) Elektronenspeicher.

Neben der optischen Anregung von Persistenz-Stromen ist dies auch elektrisch
moglich. So leiden etwa Transistoren darunter, dass der Kanalstrom nach nur gerin-
ger Betriebszeit seinen urspriinglichen Maximalwert nicht mehr erreicht [Noz 01]. Dies
limitiert zudem die maximale Frequenz, mit welcher ein solcher Transistor geschalten
werden kann. Die charakteristische Grofle solcher Persistenz-Effekte ist die Zeitkon-
stante 7.

Um einen Photostrom in AIN:Si anzuregen wurde eine monochromatische Licht-
quelle verwendet. Nach dem Beginn des Beleuchtens der Probe wurde gewartet bis der
Photostrom in Séttigung war, anschliefend wurde die Beleuchtung abgeschaltet. Ab-
bildung 7.22 zeigt fiir zwei Proben die Ein- und Ausschalttransienten des Stroms als
Funktion der Zeit bzw. als Funktion der Beleuchtung.
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Abbildung 7.22: Ein- und Ausschalttransienten des Photostroms durch zwei AIN:Si-
Proben. Die Wellenléinge des anregenden Lichts betrdgt 380 nm, die Silizium-
Konzentrationen und die angelegten Spannungen sind [Si] = 5.5 x 10* ¢cm™ und
20 V (unten) bzw. [Si] = 1.2 x 10*! cm™ und 100 V (oben). Der Abstand zwischen
den Kontakten war ca. 3 mm.

Neben dem absoluten Wert fiir die Grofle des Photostroms féllt besonders auf,
dass im Fall der geringer dotierten Probe sowohl der Anstieg des Stroms unmittelbar
nach Beginn der Beleuchtung als auch der Abfall nach Ende der Beleuchtung deutlich
schneller ist als bei der hoher dotierten Probe. Die Zeitkonstante ist bei der geringer
dotierten Probe mit 7 = 150 s kleiner als bei der hoher dotierten Probe (7 = 3500 s).
Abbildung 7.23 zeigt die Abhéngigkeit der Zeitkonstanten 7 fiir die beiden AIN:Si-
Proben mit den Silizium-Konzentrationen [Si] = 5.5 x 102 cm™ und [Si] = 1.2 x
102! em ™ in Abhéngigkeit von der Energie der anregenden Photonen.

In allen untersuchten Proben betragt der Zerfalls-Exponent 3 etwa 0.30 £ 0.05, un-
abhéngig von der Photonenergie oder der Silizium-Konzentration. In AIN:Si mit einer
Silizium-Konzentration von [Si] = 5.2x 10%* cm ™3 kann ein persistenter Photostrom be-
obachtet werden. Dieser klingt nach Ausschalten der Beleuchtung relativ schnell wieder
ab, es ergibt sich eine Zeitkonstante 7, welche stets kleiner als 500 s ist. Mit zunehmen-
der Photonenenergie kann ein geringer Anstieg der Zeitkonstanten beobachtet werden,
jedoch ist dieser deutlich schwécher ausgepragt als der Anstieg der Zeitkonstanten bei

AIN:Si mit einer Silizium-Konzentration von 1.2 x 10%! ¢cm™3.

Hier wird fiir Photonenergien von weniger als 2.95 eV eine Zeitkonstante von ca.
500 s beobachtet. Bei einer Erhéhung der Photonen-Energie iiber diesen kritischen
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Abbildung 7.23: Zeitkonstante 7 fiir zwei Silizium-dotierte AIN-Proben ([Si] = 5.5 x
10 ¢cm™3 und [S7] = 1.2 x 10*' ¢m™3) in Abhiingigkeit der Photonen-Energie. Die
elektrischen Leitfdhigkeiten der Proben sind ebenfalls angegeben.

Wert erfolgt ein sprunghafter Anstieg der Zeitkonstanten auf mehr als 3000 s. Ein sehr
ahnliches Verhalten kann auch in AlGaN/GaN-Heterostrukturen beobachtet werden.

Allein aus den hier gezeigten Messungen lassen sich keine Aussagen zum zugrunde-
liegenden Defekt treffen, welcher den sprunghaften Anstieg der Zeitkonstanten indu-
ziert. Dieser sprunghafte Anstieg der Zeitkonstanten ldsst jedoch vermuten, dass hier
eine kritisch Photonenenergie iiberschritten wird, ab welcher Elektronen in einen De-
fekt angeregt werden. Die nun relativ hohe Zeitkonstante legt die Vermutung nahe,
dass die Elektronen in diesem Defekt metastabil gespeichert werden und, um entkom-
men zu konnen, eine energetische Barriere iiberwinden miissen. Diese Voraussetzung
erfiillen alle oben erwiahnten Defekte, wie z.B. kubische Phasen oder DX-Zentren.

Im hier betrachteten Fall unterscheiden sich die beiden Proben nominell lediglich
um einen Faktor 2 in der Silizium-Konzentration. Dies macht sich neben einer Zunah-
me der elektrischen Leitfdhigkeit von o = 4 x 107% (Qcm) ! auf 0 =1 x 107° (Qcm) ™
vor allem in einem Anstieg der Dichte der Al SiyN-Cluster bemerkbar (sieche Abbil-
dung 5.19). Diese stellen somit einen weiteren Kandidaten fiir den der persistenten
Photoleitfahigkeit zugrunde liegenden Defekt dar.



Kapitel 8

Wachstum auf Diamant

Die Erfindung des Transistors war der Ausloser einer beispiellosen Entwicklung der
Elektronik. Das erste funktionierende Bauteil war ein bipolarer Transistor, entwickelt
von John Bardeen und Walter Brattain [Bar 48] und William Shockley [Sho 49]. Von
dort bis zu den heute allgegenwértigen miniaturisierten Schaltungen war es noch ein
weiter Weg. Ein wesentlicher Beitrag wurde 1958 von Jack S. Kilby geleistet, welcher
die erste integrierte Schaltung entwickelte [Kil 76]. Seitdem hat sich die Komplexitét
von integrierten Schaltungen bzw. spéater von Mikrochips stetig erhoht. Insbesonde-
re ist das Moore’sche Gesetz [Moo 65|, das eine Verdopplung der Packungsdichte von
Transistoren etwa alle 18 — 24 Monate voraussagt, seit 1959 giiltig. In diesem Zeit-
raum wurde die Lithographie-Technologie (weiter-)entwickelt, welche es heute erlaubt,
Strukturen mit einem Auflésungsvermégen von weniger als 40 nm Grofle photolitho-
graphisch herzustellen [ASML]. Zugleich ist die Taktfrequenz, mit welcher elektrische
Schaltungen betrieben werden, auf mehrere GHz angestiegen.

Diese rasante Entwicklung hat ein neues technologisches Problem hervorgebracht:
Die Leistungsaufnahme eines Mikrochips steigt mit der Taktfrequenz stark an. Dies
erfordert spezielle Mafinahmen zur Abfithrung der Warme. Das Silizium-Substrat als
Wirmesenke zu verwenden ist nicht ausreichend, da die thermische Leitfihigkeit von
Silizium bei Raumtemperatur lediglich 1.5 W/cm-K betragt. Im Vergleich dazu besitzt
Kupfer eine thermische Leitfahigkeit von 4 W /cm-K (Silber: 4.3 W/cm-K), weshalb
es auch als zusétzliche Warmesenke eingesetzt wird. Das Material mit der hochsten
bekannten thermischen Leitfahigkeit ist der indirekte Halbleiter Diamant (Bandliicke
5.47 €V), welcher je nach Materialqualitit bis zu 20 W/cm-K erreichen kann [Ber 75,
Bur 78]. Insbesondere wird eine Abnahme der thermischen Leitfdhigkeit von Diamant
bei einer Zunahme des optischen Absorptionskoeffizienten im infraroten Wellenldngen-
bereich bzw. der elektrischen Leitféhigkeit beobachtet [Bur 78]. Ein &hnlicher Effekt
wird auch bei der thermischen Leitfahigkeit von AIN beobachtet, welche durch die
Verunreinigung mit Sauerstoff stark abnimmt [Sla 02].

Um effektiv als Warmesenke in integrierten Schaltungen eingesetzt werden zu kon-
nen, muss Diamant sich in der erforderlichen Form synthetisch herstellen lassen. Dies
kann z.B. unter hohen Driicken und Temperaturen geschehen, in der Praxis ist jedoch
die Abscheidung aus der Gasphase heute der hiaufigste Weg. Auf diese Art wurden be-
reits grofflachige (polykristalline) Diamant-Substrate von mehr als 10“ Durchmesser
hergestellt [Rai 00]. Die Abscheidung aus der Gasphase ermoglicht es zudem, Diamant
in die Silizium-Technologie zu integrieren, sowohl als reine Warmesenke, als auch in
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Form von Bauelementen [Rai 00]. Fiir Anwendungen in einer Vielzahl von Bauelemen-
ten besitzt Diamant jedoch einige Nachteile, welche durch Kombination mit anderen
Halbleitern umgangen werden konnen. Eine Moglichkeit einer solchen Kombination
mit einem anderen Halbleiter ist die Verbindung von Diamant mit AIN. Dieses besitzt
ebenfalls eine hohe Bandliicke, eine gute thermische Stabilitdt und eine im Vergleich zu
den konventionellen Halbleitern Silizium und GaAs sehr gute thermische Leitfahigkeit
(vgl. Tabelle 8.2).

Zur Untersuchung der Moglichkeiten einer solchen Materialkombination wurde AIN
(oder GaN) auf Diamant epitaktisch abgeschieden. Die Eigenschaften solcher Epi-
schichten werden in Kapitel 8.5 diskutiert. Experimentelle Ergebnisse aus der Literatur
werden in Kapitel 8.2 zusammengefasst. Simulationen der Leitungs- und Valenzband-
kantenverldufe von Heteroiibergéingen helfen zum Verstandnis der Moglichkeiten, aber
auch der Grenzen von Bauelementen basierend auf solchen Heteroverbindungen (Kapi-
tel 8.3). In Kapitel 8.4 werden die Experimente zum Wachstum von Gruppe III-Nitriden
auf Diamant beschrieben. Zunchst wird ein Uberblick der Eigenschaften von Diamant
gegeben.

8.1 Materialeigenschaften von Diamant

Neben seiner Verwendung als Schmuckstein besitzt Diamant einige bemerkenswerte
Vorziige. Es ist sowohl das hérteste existierende Material (10 auf der Mohs’schen
bzw. 7000 auf der Knoop’schen Skala) und somit sehr besténdig gegen Verkratzen,
weshalb z.B. Diamant-Schutzschichten auf magnetischen Datenspeichern verwendet
werden [T'sa 87, Tsa 88]. Diamant ist auch der beste Wérmeleiter mit einer Warme-
leitfihigkeit von bis zu 20 W /K-cm bei 300 K, abhéingig von der Reinheit bzw. Qualitét
des Materials [Ber 75, Bur 78]. Seine gute chemische Bestdndigkeit ermdglicht einen
Einsatz in aggressiven Medien, z.B. als Anodenmaterial bei der Aufbereitung verunrei-
nigten Wassers [CSEM, Pup 01}, zur Herstellung der stark oxidierenden Peroxidschwe-
felsiure HyS20g [Mic 00] oder zur elektrochemischen Erzeugung von Ozon [Sil 03]. Im
Gegensatz dazu ist seine Reaktionsfahigkeit mit Sauerstoff, sowie mit oxidierend wir-
kenden Losungen bei hohen Temperaturen von typischerweise itber 600°C ein Nachteil.
Studien an Diamant-Pulver zeigten, dass chemisch an der Diamant-Oberfliche gebun-
dener Sauerstoff den Diamanten in Form von CO bzw. COs bei Temperaturen von etwa
600 °C bzw. 500 °C verlaBt [Tho 92, And 93], was einen Einsatz bei hohen Tempera-
turen unter realistischen Umgebungsbedingungen ohne eine geeignete Schutzschicht
verbietet [Bar 36, Bar 36a, Wei 95].

Aufgrund seiner guten thermischen Stabilitdt, einer Dielektrizitatskonstanten von
nur 5.7 und einer Durchbruchfeldstérke von bis zu 10 MV /cm (siehe Tabelle 8.2) ist
Diamant sehr gut fiir Hochfrequenz- und Hochleistungs-Anwendungen in Bauelemen-
ten geeignet. Aufgrund einiger Nachteile, wie z.B. der indirekten Bandliicke oder der
Schwierigkeiten bei der n-Typ-Dotierung gilt dies eventuell aber nur in Verbindung
mit anderen Halbleitern, z.B. als p-Typ Substrat. Fiir die Anwendbarkeit von Diamant
als Substratmaterial sind dessen strukturelle Eigenschaften im Vergleich zu denjeni-
gen der aufgebrachten Schichten wichtig, bei einem Einsatz in einem elektronischen
Bauelement sind hingegen die elektrischen Eigenschaften entscheidend.
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8.1.1 Elektrische Eigenschaften

Die elektrischen Eigenschaften von Diamant hingen von der kristallinen Qualitéat so-
wie von der Reinheit des Materials ab. Anhand der durch die Hauptverunreinigungen
Bor und Stickstoff verursachten optischen Absorption sowie der elektrischen Isolati-
onseigenschaften wird Diamant klassifiziert [Cus 52, Wal 79]. Tabelle 8.1 gibt einen
Uberblick iiber die vier Haupttypen des Diamant. Technologisch ist hierbei Typ IIb-
Diamant wichtig, da dieser halbleitende Eigenschaften aufgrund der Dotierung mit Bor
aufweist.

Typ Ia | enthilt Stickstoff-Agglomerate

gelbe Farbe

spezifischer Widerstand > 10'% Qcm
Typ Ib | Stickstoff ist substitutionell eingebaut
gelbe Farbe

spezifischer Widerstand > 10'° Qcm

N ist tiefer Donator, Ep = 1.7 €V

Typ ITa | enthélt weniger als 50 ppm Stickstoff
farbloser Diamant (Schmuckstein)
spezifischer Widerstand ~ 10** Qcm
keine optische Absorption im IR-Bereich 7 — 10 pym
Typ IIb | Verunreinigung durch Bor

spezifischer Widerstand bis zu 150 2cm
B ist “flacher* Akzeptor, F4 = 370 meV

Tabelle 8.1: Haupttypen von Diamant

Ebenso wie AIN besitzt Diamant eine sehr niedrige Elektronenaustrittsarbeit, wel-
che bei einer Wasserstoff-terminierten Oberfliche sogar negativ wird [Nem 98]. Zu-
sammen mit der exzellenten Warmeleitfihigkeit, der weiten Bandliicke, der hohen
Ladungstriagerbeweglichkeit, Sattigungsdriftgeschwindigkeit und Durchbruchfeldstérke
(sieche Tabelle 8.2) ergibt dies ideale Voraussetzungen fiir einen Einsatz in elektroni-
schen Bauelementen, z.B. als kalter Elektronenemitter [Oka 97|, UV-Detektor [Cha 96]
oder in surface acoustic wave (SAW) Bauelementen, welche aufgrund der Verwendung
eines Diamant-Substrates deutlich hohere Schallgeschwindigkeiten erreichen [Ass 01].
Fiir eine gute Verwendbarkeit des Diamant in elektronischen Bauelementen ist eine
effektive Dotierbarkeit von entscheidender Bedeutung.

p-Typ Diamant

Wie in Tabelle 8.1 zu sehen, ist undotierter Diamant ein sehr guter Isolator. Die Zu-
gabe von Bor (z.B. wihrend des CVD-Wachstums) ermdoglicht die p-Typ-Dotierung
[Col 71, Chr 73]. Bor ist der einzige bekannte Akzeptor mit einer relativ geringen Ioni-
sierungsenergie von 0.37 eV [Mai 79, Lag 98]. Die Ionisierungsenergie ist abhéngig von
der Bor-Konzentration [B]. Mit steigender Bor-Konzentration sinkt diese und erreicht
bei [B] = (2.0 + 0.4) x 10 cm™3 den Wert null, d.h. ein Metall-Isolator-Ubergang
(Mott-Ubergang) findet statt [Bor 95, Bor 95a, Bus 03].



156 8. Wachstum auf Diamant

Die metallische Leitfahigkeit bei einer solch hohen Bor-Dotierung betrégt eini-
ge 100 (Qcm)~! [Bor 95a, Wer 97, Lag 98, Bus 03] und steigt mit steigender Bor-
Konzentration auf iiber 1000 (Qcm)™! an ([B] ~ 10*! cm™3) [Bus 03]. Im Bereich zwi-
schen [B] = 2x 10" cm™ und [B] = 2% 10*° cm ™ wird ein Transportmechanismus fiir
die Ladungstréiger durch “Hopping® zwischen néchsten Nachbarn [Wer 97, Lag 98] und
durch Stromtransport in einem Stérband [Wil 70a] vermutet. Geringere Dotierung mit
einer Bor-Konzentration von lediglich 1017 cm ™3 resultiert in einer Locherdichte von p =
10" ¢cm ™ und einer Locherbeweglichkeit von 1000 cm?/Vs (o = 1.6 x 1072 (Qcm) ™)
[Tak 01].

n-Typ Diamant

Ein moglicher Donator in Diamant ist Stickstoff, jedoch kann dieser sowohl substitu-
tionell als auch in Form von Clustern eingebaut werden. Dies fithrt zu Schwierigkeiten,
eine Tonisierungsenergie dieses Fremdatoms zu bestimmen. Zwei Niveaus im Abstand
von 1.6 eV — 1.7 eV und 4 eV vom Leitungsband werden iiblicherweise dem Stick-
stoff zugeschrieben [Far 69, Mai 79, Wal 79, Roh 96, Li 98]. Uberginge zwischen die-
sen beiden Niveaus konnten zu der beobachteten gelben Farbe Stickstoff-dotierter bzw.
-verunreinigter Diamanten fiithren.

Ein weiterer Kandidat fiir einen Donator ist Phosphor. Es wurden ein Ladungstrans-
ferniveau 0.37 eV unterhalb der Leitungsbandkante [Wan 02] sowie Aktivierungsener-
gien des Phosphor-Donators zwischen 0.43 eV und 0.63 eV berichtet [Ghe 02, Gau 03,
Suz 04, Cur 05, Koi 06]. Hierbei ist die Moglichkeit, die Ionisierungsenergie durch ho-
he Dotierkonzentrationen zu erniedrigen bzw. sogar einen Mott-Ubergang zu erzeugen,
nicht gegeben, da die Donator-Konzentration aufgrund der hohen Formierungsenergie
von Phosphor und der damit verbundenen geringen Loslichkeit begrenzt ist [Kaj 91].
Dennoch konnte durch Dotieren mit Phosphor eine Leitfihigkeit von 660 cm?/Vs
[Koi 06] in Diamant erzeugt werden.

Das Dotieren mit dem ebenfalls nur gering l6slichen Schwefel [Kaj 91] erzeugt
ebenfalls n-Typ Leitfahigkeit, die Ladungstriagerkonzentration ist thermisch aktiviert
(EA(S) = 0.38 eV [Sak 99] bzw. E4(S) = 360 meV [Ghe 02]), d.h. das Schwefel-Niveau
ist etwa 0.76 eV von der Leitungsbandkante entfernt, was sich auch aus theoretischen
Berechnungen ergibt [Wan 02]. Durch Dotieren mit Schwefel konnte eine Ladungs-
triagerdichte von 1.07 x 10'” cm ™3 bei Raumtemperatur erreicht werden, die Leitfihig-
keit betrigt jedoch nur ca. 0.1 (Qcm)~! [Gup 03]. Ob Schwefel jedoch tatséchlich ein
Donator ist, muss noch geklidrt werden, da eine Verunreinigung des Diamants mit
Bor eine sehr dhnliche Aktivierungsenergie der Leitfahigkeit ergibt und die ermittelte
Temperatur-Abhéngigkeit der Leitfihigkeit sehr gut erkliren kann [Kal 00]. Weitere
Kandidaten fiir Donatoren sind Selen und Tellur [Gos 04].

Bauelemente

Aufgrund der Schwierigkeiten, Diamant n-Typ zu dotieren, sind die Mehrzahl der
elektronischen Bauelemente unipolar [Gil 91]. Hierzu gehoren z.B. Schottky-Dioden
[Gil 88, Shi 89] oder MESFETs (Metall-Halbleiter Feldeffekt-Transistoren), welche das
zweidimensionale Lochergas einer Wasserstoff-terminierten Diamant-Oberflédche aus-
nutzen [Kaw 94]. MESFETSs mit Grenzfrequenzen von bis zu 40 GHz wurden hiermit
realisiert [Ale 02].
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Bipolare Bauelemente aus Diamant sind hingegen selten. Ein pn-Ubergang konn-
te mittels Dotierungen mit Bor und Phosphor realisiert werden [Koi 01]. Eine solche
Leuchtdiode funktioniert emittiert bei Raumtemperatur Photonen einer Energie von
5.27 eV und weist ein Verhiltnis der Strome in Vorwirts- und Riickwérts-Richtung
von mehr als 5 Gréflenordnungen bei einer Spannung von ca. 25 V auf. Optimierte
pn-Dioden kénnen sogar solch ein Verhiltnis von 10° bei einer Spannung von 25 V
besitzen [Taj 04].

Dies deutet die Probleme der auf Diamant basierenden Bauelemente an. Insbesonde-
re sollte die Emission einer Leuchtdiode in etwa der Energie der Bandliicke entsprechen.
Eine Wellenlidnge von 534 nm entspricht jedoch einer Energie von nur 2.3 eV. Diese
Lichtemission wurde durch Stoflionisation aufgrund hoher elektrischen Felder erklért.
Dariiber hinaus besitzt Diamant eine indireke Bandliicke, was im Vergleich mit Halblei-
tern mit einer direkten Bandliicke zu einer deutlichen Erhéhung der nicht-strahlenden
Rekombination von Elektronen und Léchern fithrt. Diese Probleme kénnen z.B. durch
die Kombination von p-Typ Diamant mit n-Typ AIN umgangen werden. Hierbei kénnte
der Diamant als Loch-Injektor in AIN agieren, welches eine direkte Bandliicke besitzt
und sich daher fiir den Einsatz in optoelektronischen Bauelementen besser eignen sollte.

Dass Diamant ein hohes Anwendungspotential in elektronischen Bauelementen be-
sitzt, zeigen dessen erstaunlichen elektronischen Eigenschaften, welche Tabelle 8.2 im
Vergleich mit anderen technologisch wichtigen Halbleitern zeigt. Insbesondere die hohe
Beweglichkeit der Locher und die niedrige statische Dielektrizitdtskonstante deuten die
Vorteile in Hochfrequenz-Anwendungen an.

8.1.2 Eigenschaften des Kristallgitters von Diamant

Diamant in Verbindung mit AIN bzw. Gruppe III-Nitriden kann die Stédrken beider
Materialien kombinieren und den Weg zu neuen Bauelementen ebnen. Dazu muss es
moglich sein, eines der Materialen als Substrat fiir das Wachstum des anderen zu
verwenden. Aufgrund seiner Verfiigharkeit als Volumenmaterial und seiner hohen ther-
mischen Stabilitét ist dabei Diamant das geeignetere Substratmaterial fiir die Hetero-
epitaxie. Weiterhin muss sichergestellt sein, dass Kristallstruktur, thermische Ausdeh-
nungskoeffizienten und Gitterparameter der abzuscheidenden Schicht mit denen des
Substratmaterials kompatibel sind.

Kristallstruktur

Die technologisch wichtige Kristallstruktur der Gruppe III-Nitride ist die thermody-
namisch stabile Wurtzit-Phase. Erste Versuche zum Wachstum von AIN auf Diamant
zeigen, dass AIN (und auch GaN) so aufwachsen, dass deren c-Achse senkrecht auf dem
Diamant-Substrat steht (siehe Kapitel 8.2). Somit liegt die hexagonale Grundfléche
der Gruppe III-Nitride in der Ebene, die durch das Diamant-Substrat definiert wird.
Diamant besitzt eine kubische Einheitszelle und daher liegt bei einer Ausrichtung
des Diamant in (001)-Richtung eine Oberfliche mit einer kubischen Anordnung der
Oberfldchenatome vor. Im Gegensatz dazu weisen die [111]-Ebenen des Diamanten ei-
ne hexagonale Struktur auf. Aufgrund der identischen Kristallstruktur in der Substrat-
Ebene ist zu erwarten, dass das Wachstum von Gruppe III-Nitriden auf Diamant in
(111)-Orientierung zu einer besseren strukturellen Qualitét der Epischicht fiihrt.
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| Eigenschaft| Diamant | Si | GaAs | GaN | AIN |
Eyp [eV] | 547 (1) | 1.12 (1) @ 1.42 9 3.439 6.14 9
mt/me | 0.35(t) " | 0.19 (t) ¥ 0.067 @ 0.20 7 0.3
1.45 (1) ® | 0.98 (1)
mj}/me | 2.12 (hh) 9 | 0.49 (hh) ® | 0.45 (hh) ® | 2.2 (hh) 9 | 3.3 9
0.70 (1h) © | 0.16 (1h) ® | 0.082 (1h) ® | 0.55 (1h) 9
(so) ©

1.06 (so) ©

fe [em?/Vs] | 2200 9 1500 ® 8500 ) 1350 0 | 4269

pn [em?/Vs] | 1600 9 500 ) 400 @ 150 D 19

Varige [107 m/s] 2.79 19 2 2) 2.5 ™) 2 m)
Fpq MV /cm] 10 © 0.3 0.4 3m 3.3Y
(0 5.7 11.9 2 13.1 99 8.5 4

vsaw [km/s] 119 4.8 2.9 4°) 5.8 °)
Atherm [W/cm-K] 20 ®) 1.5 % 0.46 ) 2P 3.2
Hirte [kg/mm?] | 10000 9 1000 9 600 9 1080 9 | 3900 V)
n (bei 590 nm) | 2.419 — — 2367 | 2.05Y

Tabelle 8.2: Bandliicke E,,, [(i): indirekte Bandliicke], effektive Elektronenmasse m;
[transversal (t) und longitudinal (1)], effektive Lochermasse mj} [heavy hole (hh), light
hole (1h), split off (so)], Elektronen- und Lécher-Beweglichkeiten g, und pp,, maxi-
male Driftgeschwindigkeit der Elektronen wvgg, Durchbruchfeldstiarke Fi,q, statische
Dielektrizitétskonstante £(0), Warmeleitfahigkeit Agperm, Geschwindigkeit akustischer
Oberfldchenwellen vsay, Hérte und Brechungsindex n bei einer Wellenldnge von
500 nm von Diamant im Vergleich mit den Halbleitern Si, GaAs, GaN und AIN. Alle
Werte sind fiir eine Temperatur von 300 K angegeben. Quellen: a) [Sze 81]; b) [Ghe 99];
c) [Kon 93]; d) [Yod 96]; e) [Rai 00]; f) [Iri 03]; g) [Bur 78]; h) [Hon 03]; i) [Jun 97];
j) [Vur 01]; k) [Loo 01]; 1) [Rub 93]; m) [Anw 01]; n) [Sie 99]; o) [Amb 98]; p) [Kot 01];
q) [Liu 02]; r) [Bru 97]; s) [Tan 06]; t) [Sta 01]; u) [Sla 73, Sla 87]; v) [Ino 92].

Thermische Ausdehnungskoeffizienten

Epitaktisches Wachstum von Gruppe III-Nitriden findet in der Regel bei hohen Tem-
peraturen statt. Fiir gutes epitaktisches Wachstum von AIN auf Saphir wird z.B. eine
Wachstumstemperatur von 860 °C benétigt. Wahrend des Wachstums sind Epischicht
und Substrat gitterangepasst oder bilden ein Koinzidenzgitter aus, d.h. die einzelnen
Kristallgitter arrangieren sich in der Art, dass beide Kristallgitter verspannungsfrei
sind. Kiihlt die Probe nach dem Wachstums ab, so verringert sich der Atomabstand.
Je groBer der Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten aipem ist, desto
hoher ist die dadurch aufgebaute Verspannung, was sogar zu einem Aufreilen bzw.
Abplatzen der epitaktischen Schicht fithren kann. In Abbildung 8.1 sind die Ausdeh-
nungskoeffizienten von Saphir, Diamant, GaN und AIN als Funktion der Temperatur
gezeigt.

Die deutlich gréfleren thermischen Ausdehnungskoeffizienten von AIN und GaN im
Vergleich zu denen von Diamant fiihrt zu einer stirkeren Kontraktion der Al(Ga)N-
Schichten relativ zum Diamant, d.h. Al(Ga)N sollte nach dem Wachstum tensil ver-
spannt sein.
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Abbildung 8.1: Termische Ausdehnungskoeffizienten ayperm(a) des a-Gitterparameters

von Saphir [Yim 74], GaN [Rod 05] und AIN [Wan 98] sowie des Gitterparameters von
Diamant [Sla 75].

| | GaN | AIN | Diamant (001) | Diamant (111) |

al3.189 A 3112 A 3.5668 A 2.522 A
c|5.185 A | 4.982 A 3.5668 A 6.178 A

Tabelle 8.3: a- und c-Gitterparameter von GaN und AIN [Edg 94], Diamant (001)
[Kai 59] und Diamant (111). Zum besseren Vergleich der Gitterparameter sind die
kubischen Gitterparameter des Diamanten (111) in pseudo-hexagonale Gitterparameter
umgerechnet worden.

Gitterparameter

Gruppe I1I-Nitride und Diamant besitzen sehr unterschiedliche Gitterparameter (siehe
Tabelle 8.3). Dies hat zur Folge, dass die Gitterfehlanpassung (Tabelle 8.4 sehr grof§
und daher gitterangepasstes Wachstum nicht moglich ist.

Trotz dieser hohen Gitterfehlanpassungen kann es dennoch prinzipiell zu gutem
epitaktischem Wachstum kommen, wie z.B. die Erfolgsgeschichte der blauen LED ein-
drucksvoll beweist: Beim Wachstum von GaN auf Saphir kommt es zur Ausbildung
eines Koinzidenzgitters. Hierbei wird die Tatsache ausgenutzt, dass etwa 8 laterale
Stickstoff-Stickstoff-Abstande in AIN mit 9 lateralen Sauerstoff-Sauerstoff-Absténden
in Saphir iibereinstimmen [Sun 94] (10 Abstédnde der (10.0)-Ebenen von GaN ent-
sprechen 8 — 9 a-Gitterparametern in Saphir [Kai 98]). Dies bedarf allerdings einer
gleichzeitigen Verdrehung des GaN-Kristalls gegeniiber dem Saphir-Kristall, wodurch
es nur noch zu einer effektiven Gitterfehlanpassung von 2 % kommt. Diese Art des

Wachstums wird auch Epitaxie durch Doménenanpassung (domain matching epitaxy,
DME) genannt [Nar 92, Zhe 94, Sun 94].
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Gitterfehl- Substrat Substrat Substrat
anpassung von | Diamant (001) | Diamant (111) Saphir
GaN —10.6 % 26.4 % (—27.0 %) | —33.0 % (—16.1 %)
AIN —128 % 23.4 % (—28.8 %) | —34.6 % (—13.3 %)

Tabelle 8.4: Gitterfehlanpassung von GaN und AIN beim Wachstum auf Diamant (001),
Diamant (111) und Saphir. Die Werte in Klammern sind unter der Annahme errechnet,
dass die hexagonalen Gitter um 30° gegeneinander verdreht sind.

8.2 AIN (GalN) auf Diamant - Literaturiibersicht

Zur Fertigung der oben erwdhnten SAW-Bauelemente wird AIN iiblicherweise mittels
reaktiven Sputterns auf Diamant abgeschieden [Ass 02, Elm 03, Mor 03]. So hergestell-
te AIN-Schichten sind sehr resistiv (bis zu 10'* Qcm spezifischer Widerstand), besit-
zen eine glatte Oberfldche (Rauigkeit (rms) geringer als 1 nm [Mor 02]) und es kann
groftenteils auch eine bevorzugte Ausrichtung der c-Richtung des AIN senkrecht zum
Diamant-Substrat festgestellt werden [Elm 03, Mor 02].

Insgesamt ist die kristalline Qualitét gering, unabhéngig von der Substrat-Orientie-
rung. Abhéngig von den Wachstumsbedingungen (z.B. Druck oder die am Substrat
anliegende Spannung) werden bis zu 1 % Argon und 6 % Sauerstoff in die Schichten
eingebaut [Lop 03]. SAED-Aufnahmen von gesputtertem AIN (im hier betrachteten
Fall auf einem Si (001) Substrat) zeigen statt punktformiger Reflexe Kreisbogen, wel-
che auf eine polykristalline Kristallstruktur hinweisen [Mor 03]. Ebenso betrégt die
laterale Kristallitgrofle nicht mehr als 40 nm und die Intensitdt von Reflexen hoherer
Ordnung nimmt sehr schnell ab. Obwohl der (00.2)-Reflex in einem 20/{-scan gut
sichtbar ist, kann der (00.4)-Reflex nicht mehr nachgewiesen werden [Elm 03]. Dies
deutet auf eine starke Zunahme der Breite der rocking curve mit der Ordnung des
Reflexes hin und somit auf eine starke Verspannung der AIN-Schicht (vgl. die Analyse
nach Williamson-Hall [Wil 53]). Diese Verspannung kann auch an den berichteten c
Gitterparametern von bis zu 4.998 A erkannt werden. Dies entspricht einer kompres-
siven Verspannung von etwa 1.5 GPa [Ass 02]. Da die Schichten auf Diamant (bzw.
Silizium) aufgebracht wurden, sollte die Verspannung tensil sein. (Der thermische Aus-
dehnungskoeffizient von Diamant (und auch von Silizium mit 2.6 x 107¢ K~ [Sze 81])
ist deutlich geringer als der von AIN; siehe Abbildung 8.1). Die Ursache dieser geringen
Schichtqualitidt kann die hohe Wachstumsrate von bis zu 3.4 ym /h, die Abscheidung bei
einer zu niedrigen Substrattemperatur (eine Erhohung der Substrattemperatur fithrt
zu einer Verbesserung der kristallinen Eigenschaften, was z.B. der Abnahme der Breite
der rocking curve erkannt werden kann [Iva 95]) oder auch die wahrscheinliche ho-
he Verunreinigung aufgrund des hohen Hintergrunddrucks (ca. 107% mbar) [Mor 02]
sein. Dennoch wurde in solchen AIN-Schichten akustische Oberflichenwellen mit einer
Phasengeschwindigkeit von 17.1 km /s detektiert [Elm 03, Mor 03].

Eine deutliche Verbesserung der AIN-Schichtqualitidt sollte eine epitaktische Ab-
scheidung bringen. Erste Versuche zum Schichtwachstum mittels Chemical Beam Epita-
xy (chemischer Strahlepitaxie, CBE) auf Diamant bei einer Substrattemperatur von
540°C - 575°C zeigen jedoch nicht die erhoffte Verbesserung [Cha 99]: Bei einer 3 pm di-
cken AIN-Schicht wurde zwar eine Vorzugsorientierung festgestellt (die (00.1)-Richtung
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des AIN steht senkrecht auf der Substrat-Ebene), jedoch ist auch diese Schicht ten-
sil verspannt, ein Raman-Signal der AIN-Schicht konnte nicht gemessen werden. Die
Plasma-unterstiitzte chemische Gasphasenabscheidung (plasma-enhanced chemical va-
por deposition, PECVD) hingegen erlaubt ein besseres Wachstum [Gon 02]. Auf ei-
nem polykristallinen Diamant-Template auf einem Silizium (001)-Substrat kann in c-
Richtung orientiertes AIN bei einer Substrattemperatur zwischen 350°C und 550°C
aufgewachsen werden. Die Grofle der AIN-Kristallite betrédgt dabei zwischen 0.1 pm
und 0.2 pym.

Wesentlich bessere Resultate liefert das epitaktische Wachstum mittels CVD auf
Diamant-Substraten der Orientierungen (001), (110) und (111) [Spi 98, Gor 99]. Bei
einer Substrattemperatur von 1000°C wurden Schichten mit einer Dicke von bis zu 1 pm
gewachsen und mittels Reflexionsbeugung hochenergetischer Elektronen (reflection
high-energy electron diffraction, RHEED) charakterisiert. Hierbei wurde bei Schichtdi-
cken von weniger als 5 nm amorphes AIN festgestellt, bei dickeren Schichten hingegen
kristallines. Bis zu einer Schichtdicke von 0.9 pm wurde epitaktisches Wachstum fest-
gestellt, bei hoheren Schichtdicken hingegen wurde das Auftreten einer Textur beim
Wachstum auf Diamant in (001) und (110)-Orientierung beobachtet. Sind wihrend des
epitaktischen Wachstums auf Diamant (111) ausschliefllich die [00.1]-Ebenen parallel
zur Substrat-Oberflédche, so werden bei groBen Schichtdicken auf Diamant (001) und
(110)-Substraten auch die [10.3]- und [11.4]-Ebenen parallel zur Substrat-Oberfléche
ausgerichtet [Gor 99]. Die Ursache hierfiir ist nicht bekannt. Des weiteren wurde die Bil-
dung von Zwillings-Kristallen beim Wachstum auf Diamant (111) beobachtet [Spi 98].
Die relative Orientierung von AIN zum Diamant (111)-Substrat konnte zu

(00.1)[11.0]AIN]||(111)[110]C bzw. (01.1)[11.3]AIN||(111)[T10]C

bestimmt werden.

All diese Wachstumsmethoden konnen jedoch nur AIN-Schichten mit einer lateralen
Kristallitgrofie von maximal 40 nm [Ass 02] erzeugen. Epitaktisches Wachstum scheint
aber gleichzeitig die hohere Schichtqualitét zu liefern, welche fiir den Einsatz der AIN-
Schichten in Bauelementen unverzichtbar ist. Erste, noch nicht optimierte Experimen-
te zum Wachstum mittels Molekularstrahl-Epitaxie (molecular beam epitaxy, MBE)
deuten auch eine Verbesserung der Schichtqualitét an [Vog 04]: Die bei einer Substrat-
temperatur von 815°C gewachsenen Schichten wiesen zwar eine Oberfldchenrauigkeit
von 1.9 nm (Diamant (001)) bzw. 1.7 nm und 6.2 nm (Diamant (111)), und auch
die laterale Kristallitgrofie betrigt lediglich maximal 50 nm (Diamant (111)), jedoch
sind die ¢ Gitterparameter zwischen 4.9695(2) A und 4.9710(2) A. Die AIN-Schichten
sind unabhéngig von der Orientierung der Diamant-Substrate tensil verspannt. Eben-
so konnte die relative Ausrichtung zwischen AIN und dem Diamant-Substrat fiir die
(111)-Orientierung bestétigt und die Ausrichtungen auf Diamant in (001)-Orientierung
bestimmt werden. Hierbei wurden zwei AIN-Doménen gefunden, welche um 30° gegen-
einander verdreht sind.

Neben der Verwendung in SAW-Bauelementen bietet die Verbindung von Diamant
mit Gruppe III-Nitriden ein hohes Potential fiir neuartige Bauelemente.
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| Material | Austrittsarbeit | Leitungsband-Offset zu Diamant |
Diamant (001) 0.65 eV —

AIN (N-face) 0.30 eV 0.35 eV
AIN (Al-face) 0.85 eV —0.2 eV

Tabelle 8.5: Austrittsarbeit der Elektronen [Nem 98] und daraus abgeleiteter
Leitungsband-Offset zu Diamant (001). Die Oberflachen der untersuchten Proben wa-
ren nominell sauber, d.h. nicht terminiert.

8.3 Gruppe III-Nitrid /Diamant Heterostrukturen

Simulationen zu Heterostrukturen aus AIN und Diamant zeigen mogliche Anwen-
dungen auf. In den mit nextnano® [next] durchgefiihrten Berechnungen wurde der
Leitungsband-Offset aus den Unterschieden der Austrittsarbeit der Elektronen [Nem 98]
ermittelt. Die Oberfldchen der untersuchten Proben waren nominell sauber, d.h. nicht
terminiert. Tabelle 8.5 listet die verwendeten Parameter und den daraus erhaltenen
Leitungsband-Offset auf. Im verwendeten Modell wurde die mogliche Ausbildung eines
Grenzflachendipols nicht beriicksichtigt

Abbildung 8.2 zeigt den Verlauf der Leitungs- und Valenzbandkanten und der
Elektronen- und Loécherdichten in einer AIN/Diamant-Heterostruktur. Hierbei wur-
de AIN in Al-face bzw. N-face Polaritit betrachtet, zudem wurden relaxiertes AIN und
jeweils eine n-Typ Dotierung von 10 ¢cm™ (auch in Diamant) angenommen.
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Abbildung 8.2: Verlauf der Leitungs- und Valenzbandkanten und der Elektronen- und
Locherdichten in einer AIN /Diamant-Heterostruktur. Al-face AIN ist links gezeigt, N-
face AIN rechts. Eine n-Typ Dotierung von jeweils 10'® cm ™3 wurde angenommen. Die
Legende bezieht sich auf beide Graphen.
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Aufgrund des Gradienten der Polarisation an der AIN/Diamant-Grenzfldche bil-
det sich eine gebundenen Grenzfldchenladung aus, welche je nach Vorzeichen Elektro-
nen bzw. Locher anziehen und so ein zweidimensionales Elektronengas (2DEG) bzw.
Lochergas (2DHG) der Dichte 5.5 x 10" ¢cm™? induzieren kann. Wihrend sich das
2DEG aufgrund des geringen Leitungsband-Offsets genau an der Grenzfldche befin-
det, ist das 2DHG deutlich in den Diamant hinein verschoben. Wasserstoff-terminierte
Diamantoberflichen weisen ein 2DHG mit einer vergleichbaren Dichte auf [Hay 96,
eine ungeschiitzte Oberfliache beeintriachtigt jedoch die Stabilitéit eines Bauelements,
welches auf der Funktionalitdt dieser Oberfldche beruht, weshalb eine AIN-Schicht
gleichzeitig als Schutzschicht dienen kann.

Aufgrund des geringen Leitungsband-Offsets zwischen AIN und Diamant befin-
det sich das 2DEG an der Grenzflache. Die Austrittsarbeiten, und damit auch der
Leitungsband-Offset, hangen sehr empfindlich von der Oberflache ab. Wird z.B. anstel-
le einer freien Diamant (001) Oberfliche eine Sauerstoff-Terminierung angenommen,
so steigt die Austrittsarbeit um 0.85 eV [Nem 98]. Dies fithrt zu einer Anhebung der
Leitungsbandkante von AIN im Vergleich zu der von Diamant und damit zu einer Ver-
schiebung des 2DEGs in den Diamanten. Die Beweglichkeit der Elektronen betréigt in
Diamant etwa 2200 ¢cm?/Vs und ist damit etwa fiinfmal so hoch wie in AIN (vgl. Ta-
belle 8.2). Dies konnte etwa in Hochleistungsbauelementen Anwendung finden, welche
sehr hohe Stromdichten transportieren konnen.

Diamant ist aufgrund der Schwierigkeiten der n-Typ Dotierung in der Regel p-
Typ. In Verbindung mit n-Typ AIN kann durch Kombination beider Materialien eine
pn-Diode relisiert werden. Abbildung 8.3 zeigt die Veldufe von Leitungs- und Valenz-
bandkanten und der Ladungsdichten eines p-Diamant /n- AIN-Ubergangs. Hierbei wurde
n =10 cm™3, p = 10! cm ™ und relaxiertes AIN angenommen.

Ebenso wie in Abbildung 8.2 zu erkennen ist, bestimmt die energetische Position der
Leitungsbandkante das 2DEG bzw. 2DHG. Aufgrund der hohen Dotierkonzentration in
Diamant kénnen eventuell auftretende Felder effektiv abgeschirmt werden, wie im Falle
des Al-face AIN auf Diamant in Abbildung 8.3 zu beobachten ist. Im Gegensatz dazu
konnen von AIN Felder kaum abgeschirmt werden, wodurch bei N-face AIN auf Diamant
im AIN eine sehr ausgedehnte Raumladungszone von mehreren 100 nm entsteht. Dies
fithrt zu einem hohen Serienwiderstand in pn-Dioden.

Aufgrund der indirekten Bandliicke von Diamant muss eine Leuchtdiode aus die-
ser Materialkombination entsprechend entworfen werden, dass der p-Typ Diamant als
Locherinjektor fiir das n-Typ AIN arbeitet. Dies sollte bei N-face AIN schon bei kleinen
Spannungen gut funktionieren, da die energetischen Unterschiede der Valenzbandkan-
ten in AIN und Diamant nahe der Grenzfliche (ca. 10 nm entfernt) lediglich 0.3 eV
betragt. Schliefllich muss das injizierte Loch weit in die AIN-Schicht diffundieren, ehe es
mit einem Elektron rekombinieren kann. Wird hingegen Al-face AIN aufgewachsen, so
ist die Raumladungszone in AIN wesentlich schmaler, was zu einer deutlichen Verringe-
rung des Serienwiderstandes fithren sollte. Aufgrund der positiven Grenzflachenladung
bildet sich jedoch fiir die Injektion von Lochern in AIN eine Barriere aus, wihrend die
Injektion von Elektronen in den Diamant bevorzugt wird.

Alle diese Betrachtungen sind stark abhingig vom Leitungs- bzw. Valenzband-
Offset. Eine Erhohung des Leitungsband-Offsets ergibt in Al-face AIN auf Diamant
eine Verringerung der Barriere, welche die Injektion von Léchern behindert. Eine po-
lykristalline bzw. amorphe AIN-Nukleationsschicht auf dem Diamanten wiirde zwar
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Abbildung 8.3: Verlauf der Leitungs- und Valenzbandkanten und der Elektronen- und
Locherdichten in einer p-Diamant/n-AIN-Heterostruktur. Al-face AIN ist links ge-

zeigt, N-face AIN rechts. Die Dotierkonzentrationen der relaxierten Schichten sind
n =10 cm™ und p = 10 cm 3.

die Polarisations-induzierte Grenzflichenladung verkleinern und die Ausbildung eines
2DEGs oder 2DHGs unterbinden, jedoch kann eine solche defektreiche Schicht zur
nichtstrahlenden Rekombination von Elektronen und Ldéchern beitragen. Die Eigen-
schaften der Grenzflidche entscheiden somit zu einem groflen Teil iiber die Charakte-
ristiken einer solchen pn-Diode. Erste erfolgreiche Untersuchungen zu p-Diamant/n-
AIN-Leuchtdioden zeigen eine Lichtemission u.a. bei einer Photonenenergie von 4.8 eV
[Mis 03].

8.4 Wachstum auf Diamant

Die im Rahmen dieser Arbeit auf Diamant abgeschiedenen Al(Ga)N-Schichten wurden
mittels Plasma-unterstiitzter Molekularstrahlepitaxie hergestellt. Quellen fiir Alumini-
um, Gallium und dem Dotierstoff Silizium sind Effusionszellen, elementarer Stickstoff
wird von einer Plasmaquelle geliefert. Als Substrat fiir die Heteroepitaxie dient Dia-
mant mit den Ausrichtungen (001) und (111).

8.4.1 Diamant-Substrate

Als Diamant-Substrate dienen kommerziell erhéltliche einkristalline Diamanten der Fir-
ma Sumitomo Electric Europe Ltd. bzw. ProDiamond [Sumi, ProD], welche in (001)-
und (111)-Ausrichtung erhéltlich sind. Diese (undotierten) Diamant-Substrate werden
zum einen direkt als Substrate fiir die Heteroepitaxie von Gruppe III-Nitriden ver-
wendet. Die anderen Substrate wurden mit einer p-Typ bzw. einer undotierten homo-



8.4. Wachstum auf Diamant 165

epitaktischen Diamant-Schicht iiberwachsen. Dieser Schritt wurde von M. Kubovic (in
der Gruppe von Prof. E. Born) an der Universitdt Ulm mittels Mikrowellenplasma-
unterstiitzter Epitaxie aus der Gasphase (MWPECVD) durchgefithrt. Methan und
atomarer Wasserstoff werden dabei iiber ein geheiztes Substrat gefiihrt, wobei die An-
wesenheit von atomarem Wasserstoft fiir die Bildung von Diamant anstelle der ther-
modynamisch stabileren Graphit-Phase sorgt (siehe hierzu [Ant 90]). Die Dotierung
erfolgt durch Zugabe von Bor, welches von einem Bor-Draht verdampft wird. Typi-
sche Wachstumsbedingungen sind Substrattemperaturen zwischen 850°C und 950°C,
ein Verhéltnis von Methan zu Wasserstoff Hy:CH zwischen 10 und 2000, ein Druck
wahrend des Wachstums von 30 mbar — 100 mbar und eine Mikrowellenleistung von
750 W, was zu einer Wachstumsrate von etwa 0.4 pum/h fithrt [Hay 98, Kat 05].

Tabelle 8.6 zeigt eine Ubersicht der fiir die Heteroepitaxie verwendeten Diamanten.
Die Diamant-Substrate (vor dem epitaktischen Bewachsen) zeigten in der Regel eine
gelbe Farbung, was auf eine starke Verunreinigung mit Stickstoff schlieffen lédsst. Ne-
ben der Orientierung und der Dotierung ist vor allem die Rauigkeit der Substrate ein
wichtiger Parameter fiir die Heteroepitaxie von Gruppe III-Nitriden. Zusétzlich ist der
jeweils verwendete Substrathalter angegeben.

Substrathalter

Die Diamant-Substrate sind quadratisch mit Kantenldngen zwischen 1.5 mm und 5 mm
(0.3 mm bis 1 mm dick), weshalb 2-Zoll-Adapter aus Tantal gefertigt wurden. Wegen
der groBen Anzahl unterschiedlicher Gréflen der Diamanten mussten drei dieser Sub-
strathalter verwendet werden. Abbildung 8.4 zeigt den schematischen Aufbau einer
Diamant-Halterung.

Ansicht von oben im Querschnitt
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Abbildung 8.4: Schematischer Aufbau der Halterung fiir Diamant-Substrate.

Das Diamant-Substrat ruht auf seinen vier Ecken in der Halterung. Zusétzlich wird
mittels zweier Schrauben ein Halteblech befestigt, welches das Substrat am Heraus-
fallen hindert. Aufgrund dieser Befestigung findet ein sehr effektiver Warmetransport
zwischen dem Tantal-Halter und dem Diamant-Substrat statt, weshalb ein Tempera-
turgradient zwischen der Substratmitte und -rand entsteht. Dieser bleibt jedoch wegen
der exzellenten thermischen Leitfahigkeit von Diamant gering.

8.4.2 Praparation der Substrate

Um vergleichbare Bedingungen fiir alle Diamant-Substrate gewéhrleisten zu kénnen,
sind eine Reihe von Préparations-Schritten notwendig, bevor die heteroepitaktische
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| Name | Orientierung | Dotierung | rms-Rauigkeit | Substrathalter |

01 (001) — 2.0 nm I
02 (001) — 2.2 nm IT
03 (001) B-dot 2.1 nm I1
04 (001) B-dot 0.85 nm i
oB (001) p-/pt+ 1.0 nm i
4B (001) p++ 1.9 nm IT
ADLED1 (001) B-dot (bulk) 0.56 nm
ADLED5 (001) B-dot (bulk) 0.49 nm
B-dot (111) B-dot 2.0 nm
Diamant (001) ? 0.13 nm I1I
HE03 (001) — 0.20 nm il
HE04 (001) p-Typ 0.75 nm I11
off gross (001) ? 1.0 nm II
WSI-2 (111) 7 1.0 nm i
WSL3 (111) ? 1.3 nm I
SPM2 (001) B-dot (p-) 1.6 nm I
SC2 (001) - 2.2 nm i
SC30 (001) - 1.8 nm i
SCsH (001) - 1.2 om i
111a (1110) - 0.31 nm il
111b (1110 - 0.22 nm il
ENO1PP (001) p+ 0.72 nm I1
EN02 (001) - 1.7 om i
SPP4 (001) pt 0.92 nm il
9A-111a (111) - 2.2 nm i
9A-111b (110) - 0.64 nm i

Tabelle 8.6: Ubersicht iiber die verwendeten Diamant-Substrate. Die Ausrichtung, Do-
tierung, die Oberflachenrauigkeit vor dem ersten Bewachsen und der beim Wachstum
verwendete Substrathalter (siche Kapitel 8.4.1) sind angegeben.

Al(Ga)N-Schicht aufgewachsen werden kann.

Riickseitenmetallisierung

Unbedingt erforderlich fiir ein erfolgreiches Wachstum ist eine passende Substrattem-
peratur, um eine hinreichende Beweglichkeit der Adatome gewihrleisten zu kénnen.
Abbildung 8.5 zeigt die spektrale Strahlungsenergiedichte eines schwarzen Strahlers,
welcher eine Temperatur von 1000°C besitzt. Dies entspricht etwa der Temperatur
der Substratheizung im Manipulator. Im Vergleich dazu ist ein typischer Verlauf des
Absorptionskoeffizienten von Diamant in Abhéngigkeit von der Wellenlédnge gezeigt.
Zwei Absorptionsbanden fiir eine Wellenldnge < 0.5 pm, zwischen 3 ym und 6 pm
und zwischen 7.5 ym und 10 pm sind erkennbar, wobei die erste Bande auf Zwei-
Phononen-Absorption in Diamant zuriickgefiihrt werden kann [Wei 95]. Die zweite
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Abbildung 8.5: Spektrale Strahlungsenergiedichte eines schwarzen Strahlers (77 =
1000°C) und Absorptionskoeffizient von Diamant [Kai 59] in Abhéngigkeit von der
Wellenlénge.

Bande ist proportional zur Verunreinigung mit Stickstoff [Kai 59]. In der Ndhe des Ma-
ximums der thermischen Emission des Heizers absorbiert Diamant hingegen sehr wenig.
Selbst ein 1 mm dickes Diamant-Substrat wiirde nur maximal 25 % der eingestrahl-
ten Leistung absorbieren. Daher wurde auf der Substrat-Riickseite eine Metallisierung
(500 nm Titan, 70 nm Platin) als Absorberschicht fiir die thermische Strahlung des
Heizdrahtes aufgebracht. Aufgrund der gleichméigen Wéarmezufuhr sind daher even-
tuelle Temperaturgradienten nur sehr schwach ausgeprégt.

Der Nutzen einer solchen Riickseitenmetallisierung kann an der deutlichen Verbes-
serung sowohl der strukturellen als auch der morphologischen Eigenschaften erkannt
werden. Abbildung 8.6 zeigt Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen der Oberfldchen von
AIN-Schichten (ca. 0.5 pm dick), welche unter ansonsten identischen Bedingungen mit
und ohne Riickseitenmetallisierung gewachsen wurden.

Die Oberflédchenrauigkeit nimmt etwa um einen Faktor zehn von 40 nm auf 4.8 nm
ab. Daneben kann eine deutliche Verbesserung des Kristallwachstums festgestellt wer-
den. Eine genauere Analyse der AFM-Aufnahmen ergibt zudem, dass der laterale
Durchmesser der Kristallite von etwa 50 nm auf ca. 200 nm ansteigt. Dies kann auf die
verbesserte Beweglichkeit der Aluminium-Adatome aufgrund der erhéhten Substrat-
temperatur zuriickgefithrt werden.

Terminierung der Diamant-Oberfliche

Neben der Substrattemperatur ist die Oberfldche des Substrats entscheidend fiir das
Wachstum. Diese bestimmt in erster Ndherung die Ausrichtung der Epischicht, z.B.
c-plane und wahrscheinlich auch die Polaritdt. Daher ist es notwendig, eine homogene
Diamant-Oberflache zu Beginn des Wachstums bereitzustellen. Hierzu stehen im we-
sentlichen drei Moglichkeiten zur Verfiigung: keine Oberflachenbehandlung, Wasserstoft-
Terminierung und Sauerstoff-Terminierung [Wei 95].
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Abbildung 8.6: Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen von AIN-Oberflichen nach Wachs-
tum auf einem Diamant (001)-Substrat ohne bzw. mit einer Riickseitenmetallisierung.

Eine Wasserstoff-terminierte Diamant-Oberfléiche ist bis zu Temperaturen von ca.
900°C stabil [Kaw 96], d.h. auch bei Wachstumstemperaturen ist diese Terminierung
stabil. Der Einfluss einer Behandlung mit einem Stickstoff-Plasma auf die Wasserstoft-
Terminierung muss jedoch untersucht werden. Im Gegensatz dazu ist die Sauerstoff-
Terminierung bis zu Temperaturen von 500°C — 600°C [Tho 92, And 93] stabil, nach
deren vollstéandiger Ablosung bei den hoheren Wachstumstemperaturen bleibt idea-
lerweise eine freie Oberfliche zuriick. Die Sauerstoff-Terminierung wird mittels eines
Sauerstoff-Plasmas erzeugt. Bei einem Sauerstoffdruck von 1.4 mbar und einer in das
Plasma eingekoppelten Leistung von 200 W wird innerhalb von 5 min. eine Sauerstoff-
Terminierung erzeugt [Hah 05], sowie das Diamant-Substrat gleichzeitig von organi-
schen Verunreinigungen gesdubert.

8.4.3 Wachstum von Al(Ga)N auf Diamant

Auf solchermafien vorbehandelten Diamant-Substraten werden Al(Ga)N-Schichten mit-
tels Plasma-unterstiitzter Molekularstrahlepitaxie abgeschieden. Die Dicke der hetero-
epitaktisch abgeschiedenen Schichten betrdagt stets ca. 0.3 pym. Das Wachstum selbst
kann in drei Phasen unterteilt werden: Behandlung mit Stickstoff-Plasma, Nukleation
und Schichtwachstum.

Prinzipiell bietet der Beginn des Wachstums die Mdoglichkeit, z.B. die Polaritét
der Schicht festzulegen. Wird das Wachstum jedoch Metall-reich begonnen (z.B. durch
Aufbringen einer oder mehrerer Monolagen Aluminium, ehe der reaktive Stickstoff zum
Wachstum beitrégt) so kann keine kristalline Schicht festgestellt werden. Ebenso er-
folglos ist der Beginn des Wachstums mit einer Niedrig-Temperatur-Pufferschicht. Epi-
taktisches Wachstum findet statt, wenn Aluminium- und Stickstoff-Shutter gleichzeitig
geoffnet werden bzw. eine ldngere Stickstoff-Plasma-Behandlung des Substrats dem
Wachstum vorausgeht. Aus diesem Grunde wird des Diamant-Substrat vor Beginn des
Wachstums stets 5 — 10 Minuten einem Stickstoff-Plasma ausgesetzt. Die Substrattem-
peratur entspricht hierbei der Temperatur, bei welcher auch das Wachstum beginnt.

Das Wachstum der Nukleations-Schicht dauert drei Minuten, was einer Schichtdicke
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von etwa 15 nm entspricht. Anschlieflend folgt (ohne Unterbrechung des Wachstums)
die Abscheidung der dickeren (ca. 0.3 pm) Epi-Schicht. Die beiden Phasen kénnen
sich z.B. in der Substrattemperatur oder dem III-V-Verhéltnis unterscheiden. Nach
Beendigung des Wachstums wird die Stickstoff-Plasmazelle fiir weitere 20 sec offen
gelassen, um Metall-Reste auf der Oberfléche (Al oder Ga) zu verbrauchen.

Der Stickstoff-Fluss wird so eingestellt, dass ein Hintergrunddruck in der Wachs-
tumskammer von 1.6 x 10~° mbar wihrend des Wachstums von AIN und 2.5x 10~® mbar
wahrend des Wachstums von GaN herrscht. Dies entspricht einem Fluss von ca. 2—
3 sccm. Zur Variation des Aluminium-Flusses wird die Temperatur der Aluminium-
Zelle zwischen 1198°C und 1212°C variiert. Dies entspricht einer Variation des Flusses
um £15 % des idealen Flusses, welcher bei einer Zellentemperatur von 1205°C auf-
tritt. Leichte Verschiebungen der Wachstumsbedingungen zum Metall- bzw- Stickstoft-
reichen Regime werden hauptséchlich durch die Substrattemperatur verursacht, welche
zwischen 810°C und 880°C beim Wachstum der Epischicht und zwischen 810°C und
895°C wahrend der Nukleation variiert wird.

8.4.4 Riickgewinnung der Diamant-Substrate

Die chemische Stabilitdt der Diamant-Substrate sollte prinzipiell eine mehrmalige Ver-
wendung ermoglichen. Hierbei wird zur Entfernung der Al(Ga)N-Epischichten hei-
Be (90°C) 2-molare Kalilauge (KOH) verwendet. Metallische Reste, z.B. Aluminium-
Tropfchen, werden mittels Carot’scher Séure (Schwefelsdure (H2SO,4) und Wasserstoff-
peroxid (H2O) im Verhéltnis 3 : 1) entfernt.

Ebenso wie Diamant sind auch Gruppe III-Nitride resistent gegeniiber Chemikali-
en, insbesondere wenn die kristalline Qualitit der Epischichten ausreichend hoch ist.
Die Zerstorung von AIN mittels KOH beginnt an Versetzungen. Hexagonale Locher
in der AIN-Schicht zeugen von einer hohen Atzrate von AIN nahe einer Versetzung.
Anschliefend findet eine Aufweitung der Locher statt [Zau 04]. Dieser Prozess ist re-
lativ langsam, weshalb zur Reinigung der Diamant-Substrate Atzdauern von bis zu
5 Stunden nétig sind, wihrend der auch freigelegter Diamant angegriffen werden kann.

Sehr hochwertiger CVD-Diamant besitzt eine Versetzungsdichte von weniger als
105 cm™2 [Isb 02, Twi 04], typischerweise jedoch mehr als 107 ¢cm™2, besonders im
Falle von Bor-dotiertem CVD-Diamanten [Blu 02], an welchen der Angriff der Séure
stattfinden kann. Bereits nach zwei bis drei Reinigungsprozeduren sind tiefe Locher zu
erkennen, wie in Abbildung 8.7 gezeigt ist.

Natiirlicher Diamant in (111)-Orientierung (ohne CVD-Epischicht) zeigt vor ei-
nem Bewachsen und anschlieendem Freidtzen atomare Stufen. Nach Entfernen von
AIN sind pyramidenférmige Gruben mit einer dreieckigen Grundfliche (aufgrund der
Ausrichtung des Diamanten) von etwa 25 nm Tiefe erkennbar. Wéhrend bei natiirli-
chem Diamant die Atz-Schiden nur an der Oberfliche auftreten, dringen sie bei CVD-
Diamant durch die gesamte Schicht und erzeugen tiefe Locher (> 100 nm) in der
Epischicht. In diesem Fall besitzen die Locher keine geordnete Ausrichtung, was ein
irreguléires Atzen durch Diamant von geringerer kristalliner Qualitéit vermuten lisst.
Diese Instabilitdten verhindern die mehrmalige Verwendbarkeit als Substrat.
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Abbildung 8.7: Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen von Diamant (Ausrichtung (111)
links) und (001) CVD-Diamant (rechts) nach zweimaligem Reinigen von AIN. Der
Einschub zeigt atomare Stufen bei Diamant (111) vor einer Behandlung mit KOH. Die
Hohenskala ist in den Teilbildern angegeben

8.5 Heteroepitaktisches AIN (GaN) auf Diamant

8.5.1 Epitaktische Ausrichtung von Al(Ga)N auf Diamant
Bestimmung der epitaktischen Ausrichtung

Mittels Rontgendiffraktometrie kann die relative Ausrichtung der Kristallite einer he-
teroepitaktischen Schicht zu den Kristallrichtungen des Substrats bestimmt werden.
Die Kristalle werden hierzu um eine senkrecht zur Probenoberfliche stehende Achse
rotiert (p-scan). Dabei ist z.B. die [00.1]-Richtung von c-plane AIN parallel zur Rota-
tionsachse und die (00.1)-Ebenen liegen parallel zur Probenoberfliche. Einfalls- und
Ausfalls-Winkel der Rontgenstrahlen werden entsprechend der Beugungsbedingung fiir
einen asymmetrischer Reflex gewéhlt. Aus der Anzahl der detektierten Reflexe kann
auf die Zéhligkeit der Rotationsachse (und damit auch auf die Symmetrie des Kristalls)
geschlossen werden. Dariiber hinaus kann die Ausrichtung der detektierten Netzebe-
nenschar als Funktion des ¢-Winkels ermittelt werden.

Diese Messung ist sowohl fiir die Epischicht und das Substrat durchzufiihren. Die
Ausrichtungen der betrachteten Netzebenenscharen als Funktion des ¢-Winkels kénnen
direkt miteinander verglichen und somit die relativen Ausrichtungen der Kristalle er-
mittelt werden. Die Bestimmung der relativen epitaktischen Ausrichtung ist hierbei
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sowohl in asymmetrischer Geometrie als auch in verkippter Geometrie mit identischen
Einfalls- und Ausfalls-Winkeln der Rontgenstrahlen moglich. Die im folgenden gezeig-
ten Messungen wurden (falls nicht anders angemerkt) in asymmetrischer Geometrie
durchgefiihrt.

Ausrichtung von AIN und GaN auf Diamant (001)

Experimentell zeigt sich, dass die [00.1]-Richtung des AIN- (oder GaN-) Kristalls par-
allel zur (001)-Richtung des Diamant in (001)-Orientierung ist. Dies kann ebenfalls
aus der Untersuchung symmetrischer Reflexe vermutet werden. Abbildung 8.8 zeigt
die Lage der zur Bestimmung der relativen epitaktischen Ausrichtung von AIN (GaN)
auf einem Diamant (001)-Substrat verwendeten Netzebenen. Hieraus kann auch die
Zahligkeit der beiden Rotationsachsen erkannt werden. AIN (GaN) besitzt eine 6-z&hli-
ge (Achse entlang der [00.1]-Richtung, Diamant (001) eine 4-zahlige Achse entlang der
[001]-Richtung.

[00.1]

A S [og o

Abbildung 8.8: Schematische Darstellung der zur Bestimmung der relativen epitak-
tischen Ausrichtung von AIN (GaN) auf einem Diamant (001)-Substrat verwendeten
Netzebenen. links: AIN (GaN) — (10.5), rechts: Diamant in (001)-Orientierung — (311).

Entsprechend der Zahligkeit n der jeweiligen Rotationsachse werden n Peaks in
einer -Messung erwartet: Die Beugungsbedingung ist stets erfiillt, wenn die in Abbil-
dung 8.8 am Fufle jeweils einer Netzebene eingezeichneten dickeren Verbindungslinien
zwischen zwei Atomen senkrecht auf der durch die ein- und ausfallenden Rontgenstrah-
len aufgespannten Ebene stehen (bei einer Messung in verkippter Geometrie wére diese
Linie parallel zur aufgespannten Ebene). In Abbildung 8.9 sind ¢-scans von AIN und
dem Diamant (001)-Substrat gezeigt. Als asymmetrische Netzebenenscharen wurden
die (10.5)-Ebenen von AIN und die (311)-Ebenen von Diamant benutzt.

Ein p-scan um die zur [001]-Richtung parallele Achse von Diamant (001) zeigt deut-
lich die 4-zdhlige Symmetrie dieser Rotationsachse. Eine analoge Messung an AIN (und
auch an GaN) zeigt nicht die erwartete 6-zéhlige sondern eine 12-zdhlige Symmetrie
dieser Rotationsachse. Dies ist gleichzeitig die hochste mogliche Zahligkeit, sofern eine
feste Beziehung zwischen der Epi-Schicht und dem Substrat besteht, die sich als das
kleinste gemeinsame Vielfache der einzelnen Z&hligkeiten berechnet. Die aus den Unter-
suchungen an AIN (GaN) erhaltenen Peaks treten bei denselben ¢-Winkeln auf wie bei
Diamant, zusétzlich sind um jeweils +30° verschobene Peaks zu erkennen. insgesamt
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Abbildung 8.9: y-scans von AIN und einem Diamant (001)-Substrat.
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Abbildung 8.10: Lage der Basalebenen des AIN- (GaN-) und des Diamant (001)-Gitters
bei Erfiillung der Beugungsbedingung. Die Rontgenstrahlen fallen waagrecht ein und
werden dann aus der Zeichenebene herausgebeugt.

lassen sich die 12 Peaks in zwei Gruppen zu je 6 Peaks einteilen, innerhalb welcher die
Absténde der Peaks zueinander 60° betragen.

Die experimentell ermittelte 12-Zahligkeit kann damit erklért werden, dass AIN in
zwei Doménen AIN; und AIN;; vorliegt, welche um 30 ° um die Rotationsachse der
Messung gegeneinander verdreht sind, wie aus dem Abstand der Peaks zu erkennen
ist. Beide Domé&nen zeigen im ¢p-scan ein Signal von gleicher Intensitédt. Dies ldsst
auf eine gleichméfige Verteilung der einzelnen Kristallite auf die beiden AIN-Doménen
schliefen. Dies verhindert z.B., dass eine der Doménen durch wiederholtes Uberwachsen
gegeniiber der anderen bevorzugt hergestellt werden kann.

In Abbildung 8.10 ist die Lage der Basalebenen des AIN- (GaN-) und des Diamant
(001)-Gitters bei Erfiillung der Beugungsbedingung gezeigt. Die Rontgenstrahlen fallen
waagrecht ein und werden von den (asymmetrischen) Netzebenen aus der Zeichenebene
heraus gebeugt, wobei die von den Rontgenstrahlen aufgespannte Ebene senkrecht auf
der Zeichenebene steht.

Bei Erfiillung der Beugungsbedingung steht die hier skizzierte Verbindungslinie (di-
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cke schwarze Linie) senkrecht auf der von den Réntgenstrahlen aufgespannten Ebene.
Treten bei einem bestimmten ¢-Winkel Peaks sowohl bei der Vermessung der AIN-
(GaN)-Epischicht und des Diamant (001)-Substrats auf, so bedeutet dies, dass beide
Verbindungslinien gleichzeitig senkrecht auf der von den Rontgenstrahlen aufgespann-
ten Ebene stehen, d.h. die relative Ausrichtung der Basalebenen der Kristalle ist so,
wie in Abbildung 8.10 skizziert. Hier sind die (10.0)-Ebenen von AIN (GaN) parallel
zu den (110)-Ebenen von Diamant (001).

Werden Epischicht und Diamant (001)-Substrat beide um 90° um eine Achse ge-
dreht, welche parallel zur [00.1] Richtung im AIN (GaN)-Gitter bzw. zur [001]-Richtung
im Diamant (001)-Gitter ist, so wird experimentell wiederum ein Auftreten von Peaks
im @-scan bei beiden Kristallen beobachtet. Diamant besitzt bei einer solchen Rotati-
on eine dquivalente Netzebenschar, welche die Beugungsbedingungen erfiillt, der AIN
(GaN)-Kristall hingegen muss um weitere 30° rotiert werden, ehe auch dieser ein Signal
im ¢-scan induzieren kann. Nun sind die (11.0)-Ebenen von AIN (GaN) parallel zu den
(110)-Ebenen von Diamant (001). In Abbildung 8.11 ist dies nochmals in Aufsicht fiir
AIN verdeutlicht. Durch Drehung um 90° um eine Achse parallel zur [00.1]-Richtung
kénnen die beiden AIN-Doménen (incl. des Substrats) ineinander iiberfithrt werden.

Zusammen mit der Parallelitdt der Rotationsachsen ergibt dies folgende relative
epitaktische Anordnung fiir die beiden AIN (oder GaN)-Doménen:

[00.1](10.0)AIN,|[[001](110)C und  [00.1](11.0)AIN;|/[001](110)C

SNa=3567A L ogam2h
A

C%@—,@ ®—®Aloder N

Abbildung 8.11: Epitaktische Anordnung von AIN auf Diamant (001). Links sind die
beiden moglichen Doménen von AIN abseits des Diamanten gezeigt. Die gekennzeichne-
ten Linien sind identisch mit denen aus Abbildung 8.9 und 8.10. Rechts unten sind die
resultierenden Anordnungen nochmals gezeigt, diesmal fiir jede AIN Doméne einzeln.
Die beiden Anordnungen lassen sich durch eine Rotation um eine zur [00.1]-Richtung
des AIN-Kristalls parallele Achse um 90° ineinander iiberfiihren.

Die Ausbildung zweier um 30° gegeneinander verdrehter Doménen ist ebenfalls an
der Oberflichenstruktur in Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen zu erkennen. Abbil-
dung 8.12 zeigt dies am Beispiel einer AIN-Schicht auf einem Diamant (001)-Substrat.

Die hexagonale Struktur des AIN-Kristalls ist deutlich erkennbar. Im Ableitungsbild
der eigentlichen Rasterkraftmikroskopie-Aufnahme ist die relative Lage der Doménen
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Abbildung 8.12: Rasterkraftmikroskopie-Aufnahme von AIN, abgeschieden auf einem
Diamant (001)-Substrat. Sichtbar sind die beiden um 30° gegeneinander verdrehten
Doménen. Die Skala gilt nur fiir das Hohenbild.

zueinander an zwei Kristalliten exemplarisch eingezeichnet. Die Kanten der Kristallite
schliefen jeweils einen Winkel von 30° ein.

Damit tritt eine zusétzliche Schwierigkeit im Vergleich zum Wachstum von AIN auf
Saphir auf: Sowohl beim Wachstum auf Saphir als auch auf Diamant ist die Stapelfolge
der atomaren Ebenen zufillig vorgegeben, da z.B. sowohl die Folge A - B - A - B —

. als auch die Folge B— C - B — C — ... eine Wurtzit-Struktur ergeben (siche auch
Kapitel 5.6.1). Dies fithrt zur Ausbildung von Grenzflichen zwischen AIN-Doménen mit
unterschiedlichen Stapelfolgen. Aufgrund der identischen Ausrichtung der Basalebenen
der Kristallite kann in diesem Fall dennoch eine Koaleszenz der Kristallite stattfinden,
was zur Bildung von domain phase boundaries (DPBs) fiihrt. Dies ist jedoch nicht mehr
der Fall, wenn die Basalebenen gegeneinander verdreht sind, wie es beim Wachstum auf
Diamant (001) beobachtet wird. In der Tat kénnen scharfe Grenzen zwischen Bereichen
unterschiedlicher Ausrichtungen bzw. Doménen beobachtet werden. Abbildung 8.13
zeigt hierzu eine AFM-Aufnahme einer AIN-Schicht auf Diamant (001).

Zusammenhéngende, jedoch stark verzweigte Bereiche sind erkennbar. Diese Struk-
tur kann durch folgenden Wachstumsprozess erkliart werden: Wahrend der Nukleation
findet eine zufallige Ausrichtung der AIN-Kristallite statt, d.h. ein Kristallit ist entwe-
der Teil der Doméne AINy oder der Doméne AINy. Nach der Nukleation vergréfiern
sich die Kristallite sowohl in c-Richtung, als auch lateral, bis sie mit anderen zusam-
mentreffen. Ist die Ausrichtung beider Kristallite gleich, d.h. gehoren beide Kristallite
derselben Domaéne an, so konnen sie koaleszieren. Es scheinen dabei nur Kristallite ei-
ner Doméne gut zu koaleszieren, nicht jedoch Kristallite aus verschiedenen Doménen.
Dies kann z.B. auch an einer Skizze der Doménengrenze erkannt werden (Abbildung
8.14).

Aufgrund der Fehlorientierung der Kristallite unterschiedlicher Doménen zueinan-
der wire ein Uberwachsen der Kristallite anderer Doménen nur bei einer starken Git-
terverzerrung moglich. Da kleine fehlorientierte Kristallite von der Mehrheit der gut
ausgerichteten Kristallite tiberwachsen werden konnen (vgl. Kapitel 5.7) entstehen ins-
gesamt groflere Bereiche, welche nahe der Oberflidche ausschliefllich aus Kristalliten
einer Doméne bestehen.
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Hohenbild Ableittﬁ des Hohenbildes

Abbildung 8.13: Rasterkraftmikroskopie-Aufnahme von AIN, abgeschieden auf Dia-
mant (001). Rechts ist das Ableitungsbild gezeigt, in welchem die Lage der beiden
AIN-Doménen skizziert ist. Die Hohenskala gilt nur fiir das linke Bild.

Al Ga oder N
(Domane Il).0-..

Al, Ga oder N

(Domane 1)

Abbildung 8.14: Skizze der Grenze zwischen den beiden AIN (oder GaN)-Doménen.

Diese Art der Entstehung der veréstelten Bereiche unterschiedlicher Doménen kann
in Simulationen gut nachvollzogen werden. Hierbei wird ein rechteckiges Gitter zuféllig
mit AIN- oder AINp-Doménen besetzt. Dabei entsteht die in Abbildung 8.15 links
gezeigte Verteilung der beiden Doménen (schwarz bzw. weifl). Wird des weiteren ange-
nommen, dass kleine Bereiche einer Doméne innerhalb der anderen Doméne von dieser
iiberwachsen bzw. eingegliedert wird, so entsteht die in Abbildung 8.15 rechts gezeigte
Situation. Grofle zusammenhéngende Bereiche von AIN-Kristalliten aus einer Doméne
sind entstanden, dhnlich wie in Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen festgestellt werden
kann (siche Abbildung 8.13).

Das hier beobachtete Auftreten zweier um 30° gegeneinander verdrehter Doménen
wird ebenso bei Wachstum von AIN auf einem Silizium-Substrat in (001)-Orientierung
beobachtet (siehe z.B. [Leb 00]). Eine Bevorzugung einer der beiden Doménen kann das
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Abbildung 8.15: Simulation zur Koaleszenz von AIN beim Wachstum auf Diamant in
(001)-Orientierung. Links ist die Verteilung der Kristallite auf die einzelnen Doménen
direkt nach der Nukleation gezeigt, rechts nach dem Uberwachsen kleinerer Bereiche
durch die Kristallite der jeweils anderen Doméne.

Wachstum auf Silizium (001)-Substraten mit einer Fehlorientierung erzeugen [Leb 01,
Job 05, Sch 06]. Dies legt einen dhnlichen Ansatz fiir AIN auf Diamant nahe.

Wachstum auf fehlorientiertem Diamant (001)

Zur Bestimmung des Einflusses einer Fehlorientierung des Substrats auf eine even-
tuelle Bevorzugung einer AIN-Doméne wurde eine auf eine um 2.5° fehlorientierten
Diamant (001)-Substrat gewachsene AIN-Schicht untersucht. Hierbei ist die Richtung
des Normalenvektors auf die Oberfliche in Richtung [110] verkippt. Abbildung 8.16
zeigt schematisch die erwiinschte Anordnung der Basalebene von AIN (GaN) auf fehl-
orientiertem Diamant (001).

Atomare Stufen in der Diamant-Oberflache sollen beim Wachstum auf fehlorien-
tiertem Diamant die Ausrichtung der Basalebene von AIN (GaN) festlegen. Die atoma-
ren Stufen dienen zur Unterdriickung einer Ausrichtung der hexagonalen Basalebene,
bei welcher eine der Kanten des Hexagons einen Winkel ungleich 0° (bzw. 60°) zur
Seitenfldche der Stufe einnimmt. Abbildung 8.17 zeigt (-scans von asymmetrischen
Reflexen, aufgenommen an AIN sowie dem fehlorientiertem Diamant (001)-Substrat.
Die Messung ist hierbei in verkippter Geometrie (s.o.) durchgefiihrt.

Ebenso wie beim Wachstum auf nicht fehlorientierten Substraten wird eine 12-
zdhlige Symmetrie festgestellt. Die Fehlorientierung beeinflusst die Ausrichtung der
AIN-Kristallite aber in einem geringen Mafle: Reflexe von AIN bei ¢-Winkeln von etwa
—10°, 50°, etc. zeigen eine deutlich erhohte Intensitét als fiir Winkel in einem Abstand
von 30°. Dies liasst auf eine bevorzugte Orientierung der AIN-Kristallite schliefen. Die-
se Vorzugs-Ausrichtung entspricht der in Abbildung 8.16 skizzierten Anordnung der
Basalebenen der AIN-Kristallite.

Eine Fehlorientierung von 2.5° ergibt somit eine asymmetrische Aufteilung der AIN-
Kristallite auf die beiden moglichen Doménen. Durch Integration der Intensitdt der
gebeugten Rontgenstrahlen innerhalb eines Intervalls von £15° um einen der Reflexe
und dem Vergleich der Summe der zu den jeweiligen Doménen gehdrigen integrierten
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Abbildung 8.16: Schematische Anordnung der Basalebene von AIN auf fehlorientiertem
Diamant.
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Abbildung 8.17: ¢-scans von AIN und dem fehlorientiertem Diamant (001)-Substrat.

Die Messung ist in verkippter Geometrie durchgefiihrt.

Intensititen kann eine Aufteilung von 53 % : 47 % ermittelt werden. Um ein hoheres
Verhiltnis zugunsten einer der Ausrichtungen zu erzielen, muss die Fehlorientierung
wahrscheinlich noch deutlich erhoht werden. Beim Wachstum auf Silizium (001) wird
ebenfalls erst ab einer Fehlorientierung von mehr als 4° eine einzelne AIN (GaN)-
Doméne beobachtet [Leb 01, Job 05, Sch 06].



178 8. Wachstum auf Diamant

Ausrichtung auf Diamant (111)

Eine deutliche Verbesserung der Ausrichtung einzelner AIN (GaN)-Kristallite sollte
durch die Verwendung von Diamant (111)-Substraten moglich sein. Die Rotationsachse
parallel zur [111]-Richtung in Diamant besitzt eine 3-zdhlige Symmetrie. Damit ergibt
sich fiir die hochstmdogliche Zahligkeit 6, was der Symmetrie einer Rotation um eine
Achse parallel zur [00.1]-Richtung der AIN (GaN)-Schicht entspricht. Somit sollten alle
Kristallite identisch ausgerichtet sein und nur eine Doméne existieren. Ein Vergleich
zwischen ¢-scans von AIN (GaN) und dem Diamant (111)-Substrat zeigt die erwartete
identische Ausrichtung aller AIN (GaN)-Kristallite (siche Abbildung 8.18).
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Abbildung 8.18: ¢-scans von AIN auf einem Diamant (111)-Substrat und dem Diamant-

Substrat.

Neben der erwarteten 3-zdhligen Symmetrie von Diamant (111) wird eine 6-zéhlige
Symmetrie bei AIN beobachtet. Die Peaks der beiden Messungen sind um 30° bzw.
90° gegeneinander verschoben. Aus dem Vergleich der Positionen der o-Winkel, unter
welchen die Beugungsbedingung erfiillt ist, kann in analoger Vorgehensweise wie oben
auf die relative Ausrichtung der beiden Kristalle geschlossen werden. Die epitaktische
Anordnung ergibt sich zu

00.1](10.0)AIN||[111](110)C.

Schematisch ist diese relative Anordnung nochmals in Abbildung 8.19 am Beispiel
von AIN auf Diamant (111) gezeigt.

Ebenso ist in Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen nur eine Doméne zu erkennen
(sieche Abbildung 8.20). Zudem kann eine deutlich verbesserte Koaleszenz der einzel-
nen Kristallite beobachtet werden: Im Vergleich zu Proben, die auf Diamant (001)
abgeschieden wurden, besitzen AIN-Epischichten auf Diamant (111) etwa doppelt so
grofie Kristallite (vgl. Abbildung 8.13).

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass die relative epitaktische Ausrich-
tung einer AIN- oder GaN-Epischicht auf Diamant in erster Linie vom Substrat abhéngt.
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Abbildung 8.19: Relative epitaktische Anordnung von AIN auf Diamant (111).
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Abbildung 8.20: Rasterkraftmikroskopie-Aufnahme von GalN, abgeschieden auf Dia-
mant in (111)-Orientierung. Die Hohenskala gilt nur fiir das Hohenbild.

Wachstum auf Diamant in (001)-Orientierung fiithrt zur Ausbildung zweier, um 30° ge-
geneinander verdrehter Doménen. Eine Fehlorientierung des Diamant-Substrats von
2.5° bewirkt eine schwache Bevorzugung einer der beiden Doménen. Eine epitaktische
AIN- oder GaN-Schicht, dessen Kristallite dieselbe Ausrichtung besitzen, kann auf Dia-
mant in (111)-Orientierung hergestellt werden. Al(Ga)N wéchst auf Diamant stets in
c-Richtung auf.

8.5.2 Verspannung der AIN-Epischichten

Neben der relativen epitaktischen Ausrichtung und der damit eventuell verbundenen
Ausbildung von zwei AIN- bzw. GaN-Doménen beeinflusst die Verspannung der Epi-
schicht eine Vielzahl physikalischer Eigenschaften der Epischicht, z.B. die Bandliicke
oder die Ionisierungsenergie von Donatoren (siche Kapitel 6.4). Al(Ga)N und Dia-
mant besitzen sehr unterschiedliche thermische Ausdehnungskoeffizienten cuperm (sie-
he Abbildung 8.1), was zu einer Verspannung der diinnen AIN-Epischicht wihrend
des Abkiihlens fithrt. Aufgrund des kleineren cypern von Diamant wird die Al(Ga)N-
Schicht tensil verspannt. Die relative Verspannung betriagt aufgrund der Abkiihlung
von der Wachstumstemperatur (860°C) auf Raumtemperatur etwa 2 x 1073, Experi-
mentell kann die erwartete Abnahme des c-Gitterparameters beobachtet werden (siehe
Tabelle 8.7). Die Dicke der hier untersuchten AIN-Schichten betrigt ca. 0.3 pym. Der
c-Gitterparameter ist am (00.2)-Reflex bestimmt worden.
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| Substrat || c [A] | Crmaz — Crmin [A] |
Saphir 4,980 0,018
Diamant (001) 4,970 0,020
Diamant (111) 4,968 0,013

Tabelle 8.7: Mittlerer ¢ Gitterparameter und dessen Variationsbereich (¢az — Cmin) ver-
schiedener AIN-Schichten, abgeschieden auf Saphir, Diamant (001) und Diamant (111),
bestimmt aus der Position des symmetrischen (00.2)-Rontgenreflexes. Die Schichtdi-
cken betragen etwa 0.3 pm.

Der mittlere c-Gitterparameter von AIN auf Diamant ist mit ¢ = 4.970 A (001)
bzw. ¢ = 4.968 A (111) deutlich kleiner als bei entsprechenden Vergleichsproben auf
Saphir (¢ = 4.980 A). Aus diesem Unterschied kann die relative Verspannung der
AIN-Schichten zu etwa 1.7 x 1073 abgeschitzt werden. Dies ist geringfiigig weniger als
aufgrund des Unterschiedes der thermischen Ausdehnungskoeffzienten erwartet wird
(2 x 1073). Diese Differenz kann durch den Abbau der Verspannung durch die Bildung
von Versetzungen sowie Rissen erklidrt werden. Im Falle dicker Schichten (/~ 2 pm) kann
die Bildung von Rissen auch im Lichtmikroskop beobachtet werden, wie in Abbildung
8.21 gezeigt.

Abbildung 8.21: Lichtmikroskop-Aufnahmen von 2 pm dickem GaN, gewachsen auf
Diamant-Substraten in (001)-Orientierung (links) bzw. (111)-Orientierung (rechts).

Der unregelméflige Verlauf der Risse zeigt nochmals die Zusammensetzung der GaN-
Schicht auf Diamant (001) aus Kristalliten, welche zufillig auf zwei Doménen verteilt
sind. Im Gegensatz dazu zeigt auf Diamant (111) abgeschiedenes GaN Risse, welche
ein hexagonales Muster erzeugen.



8.5. Heteroepitaktisches AIN (GaN) auf Diamant 181

8.5.3 Oberflachenmorphologie

Die Oberfléchenrauigkeit von AIN héngt stark von den Wachstumsparametern ab (vgl.
Kapitel 2.1.1). Durch einen Vergleich mit dem Wachstum von AIN auf Saphir kann z.B.
das ideale III-V-Verhéltniss abgeschéitzt werden. Abbildung 8.22 zeigt die auf einer
Fliache von 4 pm x 4 pm mittels Rasterkraftmikroskopie bestimmte rms-Rauigkeit
von AIN-Epischichten auf Diamant-Substraten der Orientierungen (001) und (111).
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Abbildung 8.22: rms-Rauigkeit von AIN auf Diamant. Unterschiedliche Symbole ent-
sprechen Proben, welche in unterschiedlichen Substrathaltern gewachsen wurden. Offe-
ne Symbole stehen fiir Wachstum auf Diamant (111), ausgefiillte Symbole fiir Wachs-
tum auf Diamant (001).

Die rms-Rauigkeit zeigt keine signifikante Abhéngigkeit von der Wachstumstempe-
ratur. Lediglich das Wachstum auf Diamant in (111)-Orientierung scheint allgemein
zu glatten Oberflachen zu fithren. Abbildung 8.23 zeigt die Oberflachenmorphologi-
en sowie deren Ableitungsbilder von AIN auf Diamant-Substraten der Orientierungen
(001) und (111). Diese Epischichten wurden unter identischen III-V-Verhéltnissen ge-
wachsen. Zum Vergleich ist eine AIN-Schicht gezeigt, welche auf Saphir abgeschieden
ist.

Alle Kristallite zeigen Anzeichen fiir zwei-dimensionales Wachstum in Form von
atomaren Stufen (im Ableitungsbild der Oberflachenmorphologie ist dies deutlicher
erkennbar) innerhalb der Kristallite. Zwischen den Kristalliten, insbesondere bei einem
Ubergang zwischen zwei Doménen existieren Griaben, wie das Hohenprofil in Abbildung
8.23 zeigt.

8.5.4 Strukturelle Eigenschaften

Zur Diskussion der Abhéngigkeit der strukturellen Eigenschaften des epitaktischen AIN
auf einem Diamantsubstrat wird die Halbwertsbreite (FWHM) der am (00.2)-Reflex



182 8. Wachstum auf Diamant

Hohenbild 2°:Pmﬁ| @

AIN auf (2) 120
Diamant

50 nm (001)

|~ L ]
AdCnm /l v +Profil (2) 1
rr——r . L L L L L
000 02 05 075 100 125 150

Position [ur
Ableitung des Hohenbildes

Hohenbild

AIN auf Diamant (001)

. A ‘.

75 nm

2000m 200mnm
—T g aan ""1
0 nm ’.

AIN auf Diamant (111) ||

200nm 200nm
=TT (e o |

Abbildung 8.23: Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen von AIN (0.3 um dick) auf Dia-
mant in (001)-Orientierung (Mitte und oben links) und Diamant in (111)-Orientierung
(unten). Die Ableitungen der Hohenbilder verdeutlichen atomare Stufen. Die beiden
Linien im linken oberen Bild zeigen die Lage der Hohenprofile, welche rechts oben
dargestellt sind.

gemessenen rocking curve verwendet. Diese wird durch die laterale Kristallitgrofe und
somit in hohem Mafle von der Koaleszenz der Einzelkristallite beeinflusst. Eine unzu-
reichende Koaleszenz zeigt sich somit durch eine Verbreiterung der FWHM der rocking
curve. Die laterale Grofle der Kristallite wird durch die Gréfle der Kristallite unmittel-
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bar nach der Nukleationsphase bestimmt (vgl. Kapitel 5.2). Abbildung 8.24 zeigt daher
die Abhéngigkeit der Halbwertsbreite der rocking curves von der Substrattemperatur
wahrend der Nukleationsphase.
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Abbildung 8.24: Halbwertsbreite (FWHM) der rocking curves, aufgenommen am (00.2)-
Reflex. Unterschiedliche Symbole entsprechen Proben, welche mittels unterschiedlichen
Substrathaltern gewachsen wurden. Offene Symbole deuten Wachstum auf Diamant
(001) an, ausgefiillte Symbole ein Wachstum auf Diamant (111).

Das Wachstum auf Diamant in (111)-Orientierung fithrt im Vergleich zum Wachs-
tum auf Diamant (001) zu deutlich niedrigeren Halbwertsbreiten der rocking curve.
Wihrend bei AIN auf Diamant (111) kein Einfluss der Substrattemperatur wihrend
der Nukleationsphase erkennbar ist, so scheint die Halbwertsbreite der rocking curve
von AIN auf Diamant (001) mit steigender Nukleationstemperatur abzunehmen (an-
gedeutet durch die Linie in Abbildung 8.24). Eine mogliche Ursache hierfiir kann die
Beweglichkeit der Aluminium-Adatome zu sein, welche mit steigender Substrattempe-
ratur ebenfalls ansteigt (siehe Kapitel 5.2).

Trotz der Erhohung der Beweglichkeit der Adatome betragt die Halbwertsbreite von
AIN mindestens 2000 arcsec, woraus sich eine laterale Kristallitgroffe von etwa 50 nm
abschitzen lasst. Die Analyse der Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen erméglicht die
Angabe einer Obergrenze fiir die Kristallitgrofle von hochstens 200 nm. Ein grofer
Anteil der Halbwertsbreite der rocking curves ist somit auf die eingeschrénkte laterale
Kohirenzldnge zuriickzufithren. Insbesondere beim Wachstum auf Diamant (001) ist
diese von der Kristallitgrofle unmittelbar nach dem Nukleationsphase abhéingig, da die
Koaleszenz nur sehr eingeschrankt moglich ist. Im Gegensatz dazu zeigen AIN-Schichten
auf Diamant (111) Halbwertsbreiten von weniger als 200 arcsec, entsprechend einer
lateralen Kristallitgrofle von mehr als 500 nm. Eine solch hohe Kristallitgrofie muss
durch die Koaleszenz einzelner Kristallite zustande kommen, wie auch der Vergleich
mit dem Wachstum auf Saphir bestétigt.

Bei zwei AIN-Epischichten auf Diamant (001) zeigten sich iiberraschend geringe
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Werte der FWHM der rocking curve von 169 arcsec bzw. 322 arcsec. Die entspre-
chenden Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen zeigen jedoch, dass diese Schichten aus
einzelnen, nicht koaleszierten Kristalliten bestehen, deren laterale Ausdehnung etwa
250 nm und mehr betragen, was zu einer FWHM von max. 390 arcesc fithren wiirde
unter Vernachldssigung des Einflusses von Schraubenversetzungen.

8.5.5 Bestimmung der Polaritét

Um die kristalline Qualitdt von Al(Ga)N auf Diamant weiter verbessern zu konnen,
ist es wichtig, die Polaritdt der Epischichten zu kennen, da abhéngig von der Pola-
ritdt leicht unterschiedliche Wachstumsbedingungen vonnoten sind, um eine stabile
Oberflache wihrend des Wachstums und damit ein optimales Wachstum zu erhalten
[Nor 97, Lee 03].

Eine Moglichkeit zur Ermittlung der Polaritéit ist die Bestimmung der Lage der
Polarisations-induzierten Grenzflachenladung in einer GaN/AlGaN/GaN-Heterostruk-
tur. Diese konnen aus der Position eines zwei-dimensionalen Elektronengases (2DEG)
nahe einer der beiden Grenzflichen bestimmt werden [Par 03]. Hierzu wurde die in
Abbildung 8.25 skizzierte Schichtfolge gewachsen.

Ga(Al)-face Schichtfolge N-face
30 nm GaN JDEG
| 30nmaAl,Ga N |
2DEG + -
0.3 um GaN
- - + 2DEG
Diamant

(001) bzw (111)

Abbildung 8.25: Schematischer Aufbau der zur Bestimmung der Polaritdt von AIN auf
Diamant in (001)- und (111)-Orientierung verwendeten Proben. Die Vorzeichen der
Polarisations-induzierten Grenzflichenladungen fiir Ga(Al)-face bzw. N-face Polaritét
sind angegeben, ebenso die Position von 2DEGs.

Direkt auf Diamant wird eine 0.3 pm dicke, undotierten GaN-Schicht abgeschie-
den. Darauf ist eine 30 nm dicke Alg23Gag7oN-Barriere aufgebracht. Eine 30 nm di-
cke GaN-Schicht bildet den Abschluss der Probe. Zur Beeinflussung der Polaritét von
AIN kann das Wachstum alternativ auch mit mit einer etwa 10 nm dicken zusétzli-
chen AIN-Nukleationsschicht begonnen werden. Der Aluminium-Gehalt der Barriere
sowie dessen Dicke wurden mittels eines 20 /Q-scans am symmetrischen (00.2)-Reflex
bestimmt. Zum Vergleich wurde dieselbe Schichtfolge auf einem Saphir-Substrat ge-
wachsen, auf welchem GaN in N-face Polaritét ausgerichtet ist. Die Bestimmung der
Position des 2DEGs erfolgt mittels Kapazitédts-Spannungs-Messungen. Dies erlaubt eine
Bestimmung der Position mit einer Genauigkeit, welche der Ausdehnung der Elektro-
nenwellenfunktion im Quantentopf entspricht [Kro 80, Sch 90]. Experimentell wird eine
Genauigkeit von etwa 10 % erzielt. Abbildung 8.26 zeigt das Profil der Elektronendichte
N¢y als Funktion der Tiefe in der Probe.
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Abbildung 8.26: Ladungstriagerverteilung in Abhéngigkeit von der Tiefe in der in Ab-
bildung 8.25 skizzierten Probe.

Oberhalb der Barriere ist im Vergleich zu den anderen Bereichen der Probe ei-
ne stark erhohte Elektronendichte erkennbar. Direkt unter der AlGaN-Barriere kann
eine solche Akkumulation von Elektronen nicht beobachtet werden. Vor der Diamant-
Schicht wird nochmals ein lokaler Anstieg der Konzentration von Ladungstrigern be-
obachtet.

Die Akkumulation von Elektronen oberhalb der AlGaN-Barriere (und deren gleich-
zeitiges Fehlen unterhalb der Barriere) kann auf die Bildung eines 2DEGs zuriickgefiihrt
werden. Hieraus folgt, dass GaN auf Diamant (001) in N-face Polaritidt aufwéchst.
Die zweite Elektronenansammlung in GaN vor dem Diamant-Substrat kann durch die
sehr defektreiche GaN-Grenzschicht mit einer Vielzahl von flachen Donatoren, wie z.B.
Stickstofffehlstellen erklért werden.

Die hier erhaltenen Ergebnisse werden von Untersuchungen mittels Rontgen-Photo-
elektronen-Spektroskopie (XPS) bestétigt, welche fiir das Wachstum von AIN auf Dia-
mant ebenfalls N-face Polaritit zeigen [Wei 06]

8.6 Zusammenfassung

Heterostrukturen aus Gruppe III-Nitriden und Diamant besitzen eine Vielzahl von po-
tentiellen Vorteilen und Moglichkeiten fiir neuartige Bauelemente. Es zeigt sich, dass
epitaktisches Wachstum von AIN und GaN auf Diamant moglich ist. Wird als Sub-
strat Diamant in (001)-Orientierung verwendet, so wichst Al(Ga)N in zwei Doménen
auf, welche um 30° gegeneinander um eine zur (00.1)-Richtung parallelen Achse ver-
dreht sind. Mittels fehlorientierter Substrate (2.5°) kann eine Bevorzugung einer der
Domaénen erreicht werden (53 % : 47 %). Diamant in (111)-Orientierung ermoglicht das
Wachstum in einer Doméne. Der grofle Unterschied der thermischen Ausdehnungsko-
effizienten fiihrt zu einer tensilen Verspannung der AIN-Epischicht. Wéhrend einzelne
Kristallite exzellentes zweidimensionales Wachstum mit atomaren Stufen zeigen, be-
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finden sich zwischen diesen Kristalliten tiefe Graben. Elektrische Untersuchungen und
XPS-Messungen deuten eine Ausrichtung in N-face Polaritit von Gruppe III-Nitriden
an.



Kapitel 9

Zusammenfassung und Ausblick

9.1 Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden epitaktische AIN-Schichten untersucht. Diese wurden
mittels Molekularstrahlepitaxie auf Saphir- und Diamant-Substraten abgeschieden.

Um qualitativ hochwertige Epischichten zu erhalten, wurden die Wachstumspa-
rameter Substrat-Temperatur, Stickstofffluss und Aluminiumfluss (Gesamtfluss und
III-V-Verhéltnis) optimiert. Hierbei gelang es, undotiertes AIN auf Saphir-Substraten
mit einer rms Oberflichenrauigkeit von weniger als 5 nm und einer FWHM der am
(00.2)-Reflex aufgenommenen rocking curve unter 100 arcsec herzustellen.

Ausgehend von diesem optimierten AIN wurde Silizium als Dotierstoff hinzugefiigt.
Der Einbau des Siliziums in die Epischicht hangt stark von den Wachstumsbedingungen
ab: Wahrend unter Aluminium-reichen Wachstumsbedingungen praktisch kein Silizium
in den AIN-Kristall inkorporiert wird, kann unter stochiometrisch idealen Bedingungen
AIN:Si hergestellt werden. Bei hohem Silizium-Fluss, welcher bei vollstdndigem Einbau
des Siliziums in AIN eine Dotierkonzentration von etwa 5 x 10 cm— und mehr ergibe,
kann, ebenso wie unter Aluminium-reichen Bedingungen, eine Silizium-Akkumulation
an der Oberfliache beobachtet werden. Ein iiber die Tiefe homogener Einbau von Silizi-
um in AIN kann nur unter Stickstoff-reichen Wachstumsbedingungen erreicht werden.
Unter diesen Wachstumsbedingungen konnte AIN:Si mit einer Silizium-Konzentration
von 5.2 x 10?! cm ™3 hergestellt werden.

Der Einfluss der Dotierung von AIN mit Silizium auf die strukturellen Eigenschaften
wurde mit hochauflosender Rontgendiffraktometrie untersucht. Ubersteigt die Silizium-
Konzentration 1 x 10 ecm™3, so zeigt sich eine deutliche Verdnderung des AIN:Si
Kristalls: der a-Gitterparameter nimmt um ca. 1.2 pm ab und der c-Gitterparameter
um 1.0 pm zu, wenn die Silizium-Konzentration auf 5 x 10 cm™3 erhoht wird. Der
Kristall wird durch die Zugabe von Silizium zuséatzlich biaxial kompressiv verspannt
(bis zu 2.0 GPa). Dieser Wert konnte durch Untersuchungen mit Raman-Spektroskopie
bestétigt werden. Eine weitere Erhohung der Silizium-Konzentration fithrt zu einer
Relaxation des Kristallgitters.

Die FWHM der am (00.2)-Reflex gemessenen rocking curve nimmt mit steigender
Silizium-Konzentration bis auf ca. 100 arcsec ab ([Si] = 4 x 10 cm™3), d.h. dass die
laterale Kohirenzldnge bzw. die laterale Kristallitgrofe auf mehr als 1 um ansteigt.
Eine weitere Erhohung der Silizium-Konzentration fithrt zur Ausbildung polykristalli-
ner Phasen. Dies ist auf die schlechte Beweglichkeit der Silizium-Adatome und die mit

187
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zunehmendem Silizium-Fluss steigende Wahrscheinlichkeit zur Bildung von Al,SiyN-
Clustern zuriickzufiihren. Diese Cluster konnen als Keime fiir neue, willkiirlich orien-
tierte Kristallite dienen.

Die Ausbildung der polykristallinen Phasen konnte durch XTEM-Untersuchungen
herausgefunden werden. Diese zeigen neben der schon erwahnten Zunahme der lateralen
Kristallitgrofle mit steigender Silizium-Konzentration auch eine Abnahme der Schrau-
benversetzungsdichte. Eine Reduzierung der Schraubenversetzungsdichte um mehr als
eine Grofenordnung konnte mit steigender Silizium-Konzentration beobachtet werden:
von ca. 3 x 10® ecm~2 in undotiertem, Stickstoff-reich gewachsenem AIN sinkt die Dichte
auf etwa 1 x 107 cm~2 bei einer Silizium-Konzentration von 5 x 10%° ¢cm =3,

Die Abnahme der Schraubenversetzungsdichte und die Zunahme der lateralen Kris-
tallitgrofle deuten auf ein Surfactant-&hnliches Verhalten von Silizium wéhrend des
Wachstums hin. Dies wird von den Untersuchungen der rms Oberfldchenrauigkeit von
AIN:Si als Funktion der Silizium-Konzentration unterstiitzt: Undotiertes und schwach
Silizium-dotiertes ([Si] < 2 x 10 c¢cm™3) AIN besitzt eine rms Oberflichenrauigkeit
von etwa 3 nm — 8 nm. Wird die Silizium-Konzentration auf etwa [Si] = 5 x 10%** cm™
erhoht, so sinkt die Oberfldchenrauigkeit auf weniger als 1 nm.

Die unterschiedlichen Abhéngigkeiten der Versetzungsdichten von der Silizium-
Konzentration lassen Riickschliisse auf die Mechanismen zur Bildung der Versetzungen
zu. Schraubenversetzungen entstehen bei der (nicht idealen) Koaleszenz einzelner Kris-
tallite. Stufenversetzungen hingegen entstehen aufgrund des Abbaus von Verspannung,
was aus den anndhernd gleichen Abhéngigkeiten der Schraubenversetzungsdichte sowie
der ¢ Gitterparameter von AIN:Si abgeleitet werden kann.

Aufgrund des starken Einflusses der Silizium-Konzentration auf die kristallinen Ei-
genschaften von AIN:Si Epischichten werden die elektrischen Eigenschaften von AIN:Si
auf mehrfache Weise beeinflusst. Neben der Dichte der zur Abgabe von Elektronen
vorhandenen Dotieratome verdndern diese gleichzeitig ihre Neigung zur Dotierung.
So steigt z.B. die Aktivierungsenergie der Leitfahigkeit von ca. 250 meV fiir verh&lt-
nisméfig schwach dotiertes und somit auch relativ leicht verspanntes AIN ([Si] =~
2 x 10" ¢cm™?) auf mehr als 500 meV fiir hoch dotiertes und somit stark verspanntes
AIN ([S7] ~ 1 x 10*! ¢cm™3). Dieser starke Anstieg der Aktivierungsenergie kann auf
Kompensation des AIN:Si z.B. durch die Bildung von DX-Zentren oder den Einbau
von Silizium auf Stickstoff-Plitzen erklart werden. Die Abhéngigkeiten der elektrische
Leitfahigkeit (z.B. von der Silizium-Konzentration) sind dabei im Wesentlichen durch
die entsprechende Abhéngigkeit der Ladungstréigerdichte bestimmt.

Messungen des Absorptionskoeffizienten als Funktion der Photonen-Energie zeigen
fiinf Defektbanden innerhalb der optischen Bandliicke. Aus der spektralen Abhéngig-
keit des Absorptionskoeffizienten kann geschlossen werden, dass die (zumeist verbo-
tenen) optischen Anregungen z.T. in sehr defektreichen Gebieten des AIN:Si-Kristalls
stattfinden miissen. Die Dotierung mit Silizium scheint das Absorptionsverhalten wie-
derum nur indirekt iiber die kristallinen Eigenschaften der Epischicht zu beeinflussen.
Untersuchungen mittels Kathodolumineszenz zeigen starke Lumineszenzbanden bei
Photonen-Energien von etwa 3.5 eV und 4.4 eV. Die Ursache fiir die Lumineszenz
wird der Rekombination eines Elektrons aus dem Leitungsband bzw. dem Donator-
Niveau mit einem Defektniveau innerhalb der Bandliicke zugeschrieben, wobei es sich
hierbei um Sauerstoff-dekorierte Aluminium-Fehlstellen handeln kénnte.

Sowohl Messungen des Absorptionskoeffizienten als auch der Bandliicken-nahen Lu-
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mineszenz zeigen eine Abnahme der Bandliicke um mehr als 100 meV bei Raumtempe-
ratur bzw. 80 meV bei 11 K mit steigender Silizium-Konzentration. Dies kann auf die
Bildung von Band-Tails zuriickgefithrt werden. Solche Band-Tails kénnen z.B. durch
die Bildung von Al,SiyN-Clustern, den Einbau von Fremdatomen oder durch lokale
Verspannung des Kristallgitters entstehen.

Ausgehend von der Erfahrungen zum Wachstum von AIN auf Saphir wurde AIN auf
Diamant-Substraten abgeschieden. Abhéngig von der Kristall-Orientierung des Sub-
strats wurden unterschiedliche epitaktische Anordnungen festgestellt. Wurde als Sub-
strat Diamant in (111)-Ausrichtung verwendet ergibt sich

[00.1](10.0)AIN||[111](110)C.

Wird als Substrat jedoch Diamant (001) verwendet, so kann das Auftreten zweier
gleichberechtigter Doménen beobachtet werden, welche um 30° gegeneinander verdreht
sind. Die epitaktischen Ausrichtungen sind

00.1](10.0)AIN;|[[001](110)C und  [00.1](11.0)AIN;|/[001](110)C.

Die Bevorzugung einer der beiden Doménen kann durch das Wachstum auf fehlorien-
tierten Substraten erreicht werden. Eine Fehlorientierung von 2.5° liefert eine Auftei-
lung der beiden Dominen von 53 % : 47 %.

Alle auf Diamant gewachsenen Epischichten zeigen eine tensile Verspannung. In
Verbindung mit der sehr schlechten Koaleszenz fiihrt dies zu einem Aufreifien der Epi-
schicht. Untersuchungen mittels Rasterkraftmikroskopie zeigen, dass dies bevorzugt an
den Doméinengrenzen stattfindet. Kristallite, welche der selben Domé&ne angehoren,
konnen besser koaleszieren. Dies zeigt sich zum einen daran, dass Epischichten auf
Diamant (111) eine groBere laterale Kristallitgrofle aufweisen und dass Epischichten
auf Diamant (001) aus zusammenhéngenden Kristallen einer Doméne bestehen, welche
von Kristalliten