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Kurzfassung

Der Bedarf an schneller Datenkommunikation wachst in unserer Gesellschaft mit jedem Tag.
,, Visible Light Communication iiber den Freiraum oder {iber Polymer-Optische-Fasern ist ein
innovativer Ansatz zur Deckung des Bedarfs, bendtigt jedoch kostengiinstige und schnell
schaltbare Lichtemitter, wie Nitrid-basierte Leuchtdioden (LEDs). Die minimal erreichbare
Schaltzeit handelsiiblicher LEDs ist allerdings begrenzt, da interne elektrische Felder innerhalb
der Kristallschichten der LED die Licht-Abschaltung verzogern. Kern-Hiille Nanodraht-LEDs
(ND-LEDs) unterliegen dieser zeitlichen Limitierung nicht und sind daher hochst attraktiv. Bis
dato konnten sie sich jedoch nicht durchsetzen, da die technologische Kontaktierung der
dreidimensionalen ND-Struktur komplex und die industrielle Skalierbarkeit der verwendeten
Herstellungsmethoden nicht gegeben sind. Daher ist das Ziel dieser Arbeit hochfrequenz-
taugliche Kristallstrukturen mittels eines industriell-relevanten  Epitaxie-Prozesses
herzustellen, welche zur einfachen technologischen Herstellung von ND-LEDs genutzt werden
konnen. Dieses gelang zum einem, indem die Kristallstrukturen auf leitfdhigem Si-Substraten
mittels MOVPE gewachsen wurden, wodurch eine einfache Riickseitenkontaktierung moglich
ist. Zum anderem konnte das sonst iibliche rdumlich-zufdllige Wachstum der Nitride auf Si
durch ein periodisch-angeordnetes Wachstum von ND-LED-Kristallstrukturen ersetzt werden.
Hierzu wurde eine ganze neue Methode der rdumlich-selektiven Epitaxie (SAE) entwickelt,
welche auf der Kontrolle der lokalen Polaritét der Nitridkristalle auf der Si-Oberflache beruht.
Das erreichte polaritéts- und ortsgesteuerte Wachstum ermoglichte die Herstellung von bis zu
5 um-hohen Nanodrdhten mit koaxialen LED-Hiillen, welche den Draht gezielt nur lokal im
oberen Teil einhiillten. Die gewonnene dreidimensionale Epitaxiekontrolle wurde dabei stets
tiber detaillierte kristallfacetten -und parameterabhingige Wachstumsmodelle erldutert.
Anhand der erreichten Kristallstruktur konnte eine einfache Kontaktierungstechnologie
entwickelt werden, welche ohne elektrische Isolationsschichten auskommt, womit die
Herstellung von ND-LED-Prototypen in nur wenigen Prozessschritten gelang.

Durch zusétzliche elektro-optische Charakterisierungen der Prototypen und Nachmodellierung
der gemessenen Daten, konnten weitere Erkenntnisse zur Optimierung des entwickelten
Konzepts gewonnen werden und das Vorliegen des Quanten-Confined-Stark-Effekt
ausgeschlossen werden (strahlende Lebensdauer = 500 ps). Die Ergebnisse zeigen, dass sich
die Kern-Hiille Nitridhalbleiterstrukturen auf Si zur relativ simplen Bauelementherstellung von

ND-LED:s fiir zukiinftige Datenkommunikations-Anwendungen eignen.
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Abstract

The demand for high-speed data communication is growing with each passing day in our
modern society. "Visible Light Communication" via free space or by polymer optical fibers is
an innovative approach to meet the demand but requires low-cost and fast light on/off-switching
light emitters, such as nitride-based light emitting diodes (LEDs). However, the switching time
of commercially available LEDs is limited due to the presence of internal electric fields in the
crystal layers of the LED. These fields cause the LED to emit light for periods longer than
desired, preventing fast switching. Core-shell nanowire LEDs (NW-LEDs) are not subject to
this time limitation. Therefore NW-LEDs are highly attractive, but they have not been able to
gain acceptance because the technological contacting of the three-dimensional structure is
complex and the industrial scalability of the production methods used is not given. Therefore,
the aim of this work is to fabricate crystal structures by an industry-relevant epitaxial process,
which offer the possibility of high-speed light switching and can be used relatively easy for the
technological fabrication of NW-LEDs. This was achieved on the one hand by growing the
crystal structures on conductive Si substrates using MOVPE, which enables simple backside
contacting. On the other hand, the otherwise usual spatially random growth of nitrides on Si
could be replaced by a periodically ordered growth of NW-LED crystal structures. For this
purpose, a whole new method of Selective Area Epitaxy (SAE) was developed, which is based
on the spatial control of the nitride crystal polarity on the Si surface. The achieved polarity- and
site-controlled growth enabled the fabrication of up to 5 pm-high nanowires with coaxial LED
shells, which selectively enveloped the nanowire locally in the upper part. The obtained three-
dimensional epitaxial control has been explained by detailed crystal facet and parameter
dependent growth models. Based on the achieved crystal structure, a relatively simple
contacting technology was developed, which does not require additive electrical isolation
layers, thus enabling the fabrication of NW-LED prototypes in a few technological process
steps, only.

Additional electro-optical characterization of the prototypes and electrical post-modelling of
the measured data provided further insights into the optimizations of the developed concept and
ruled out the presence of the Quantum-Confined Stark effect (radiative lifetime = 500 ps). The
results show that the nitride semiconductor crystal structures on Si are suitable for relatively

simple device fabrication of NW-LEDs for future high-speed data communication applications.
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Kapitel 1

Einleitung

Bauelemente aus Nitridhalbleitern sind aus unserem Alltag nicht mehr wegzudenken. Wir
verwenden Nitrid-basierte Transistoren, um unser Handy kabellos zu laden, nutzen diese in der
Radartechnik und auch immer mehr in der Automobiltechnik, um das schnelle Schalten
(Radiofrequenzbereich) von Spannungen im hohen zwei bis mittleren dreistelligen Voltbereich
zu realisieren. Besonders werden die Nitridhalbleiter aber zur Herstellung von Lichtemittern
verwendet'?, um beispielsweise mit Leuchtdioden (LEDs) die StraBe energieeffizient zu
beleuchten oder um mit Hilfe eines Diodenlasers eine Blu-ray abzuspielen. Die einzigartigen
elektro-optischen Eigenschaften der Bauelemente resultieren aus der einstellbaren und direkten
Bandliicke der Nitridhalbleiter, wodurch UV-Licht, sichtbares und selbst nahes Infrarot-Licht
zur Verfiigung gestellt werden kann. Die Weiterentwicklung von elektrischen und elektro-
optischen Nitridhalbleiter-Bauelementen ist daher aus wirtschaftlicher Sicht sehr interessant.
Gingige Bauelemente bestehen aus zweidimensionalen Schichtsystemen, welches dem meist
ebenfalls zweidimensionalem Herstellungsprozess der Halbleiter, der Epitaxie, geschuldet ist.
Drihte aus Nitridmaterialien im Nano- oder Mikromafistab machen die dritte Dimension
zuginglich, wodurch sich neue Moglichkeiten zur Weiterentwicklung und Optimierung von
Bauelementen ergeben®>. Auch entstehen ganz neue Anwendungsméglichkeiten, wie zum
Beispiel die Generation von Wasserstoff mittels einer ,,water-splitting cell“®!2, bei welcher
Nanodraht-Solarzellen in Wasser zur Elektrolyse genutzt werden. Das vergroflerte und
steuerbare Oberflichen-/Volumen-Verhéltnis ist dabei im Speziellen, aber auch im
Allgemeinen ein Vorteil von Draht-basierten Bauelementen. Die aktive Bauelementflache kann
iiber die Linge und den Radius des Nanodrahtes (NDs) individuell eingestellt werden.
Hierdurch sind sogar aktive Flichen groBer als die Substratfliche mdoglich, welches bei
zweidimensionalen Baulementen nicht realisierbar ist. Damit einhergehend steigt die mogliche
Funktionalitit bzw. Leistung der jeweiligen Bauelemente, da z.B. die Sensitivitdt durch eine
groBere Sensorfliche steigt oder eine groBere Licht emittierende Fliche bei LEDs zur

Verfiligung steht.



Bei Nitridhalbleitern stehen keine kostengiinstigen nativen Substrate aus Nitridhalbleitern zur
Verfiigung, weshalb Fremdsubstrate, wie Saphir, Siliziumkarbid oder Silizium, genutzt werden.
Durch den unterschiedlichen Aufbau der kristallinen Halbleiter entstehen Defekte zwischen den
Nitriden und dem Substrat, welche sich negativ auf die elektro-optischen Eigenschaften der
Nitrid-Bauelemente auswirken. Die dreidimensionale Drahtform von ND bietet den Vorteil,
dass die Kontaktfliche des Drahtes mit den Wachstumssubstraten verringert ist. Hierdurch
entstehen weniger Kristalldefekte bei der Heteroepitaxie im ND (Stufen-, Schrauben- und
Mischversetzungen)'®, weil auftretende Verspannungen, durch Gitterfehlanpassungen, iiber
Verformungen des Drahtes durch Relaxionsmechanismen (teilweise) kompensiert werden'?. Je
groBer jedoch der Radius des Drahtes, und somit die Schnittflache zwischen Substrat und Draht,
ist, desto weniger funktioniert der Mechanismus. Allerdings enden zumindest seitlich

propagierende Kristalldefekte an der Oberfliche des Drahtes!>!¢

, wodurch weniger Defekte ab
einer gewissen Drahtlinge vorhanden sind. Daher weisen ND-Strukturen je nach Grofle gar
keine, oder zumindest weniger Defekte als vergleichsweise Schichtstrukturen auf, welches sich

positiv auf die Bauelementeigenschaften auswirkt.

Die bis hierhin genannten Vorteile gelten fiir alle Bauelemente in der Drahtgeometrie, jedoch
ergeben sich weitere Argumente flir ND-basierte Kristallstrukturen als Basis fiir Lichtemitter,
welche in dieser Arbeit hergestellt werden. Bei herkdmmlichen Schicht-basierten Leuchtdioden
(LEDs) wird der aktiv leuchtende Teil in der ¢-Richtung der Wurtzitkritallstruktur gewachsen.
Auf Grund der hohen Elektronegativititsdifferenz der Atome entsteht in ¢-Richtung eine
spontane elektrische Polarisation. Bei Schichtpaketen aus III/N-Halbleitern tritt, ebenfalls nur
C-Richtung, eine zusétzliche piezoelektrische elektrische Polarisation auf. In Kombination
fiilhren diese Polarisationen dazu, dass ein internes elektrisches Feld vorhanden ist. Als
Konsequenz werden Elektronen und Locher innerhalb der Kristallstruktur ortlich getrennt, die
Wellenfunktionen iiberlappen nicht und die strahlende Rekombination ist unwahrscheinlicher.
Dieses fiihrt zu einer Blauverschiebung des emittierten Lichtes beim Betrieb der LEDs!"!8,

einer hoheren strahlenden Lebensdauer der Ladungstriger!'®°

und zu einer geringeren
Strahlungsintensitit der gesamten LED. Diese Effekte sind zusammengefasst als ,,Quantum-
Confinement-Stark-Effect® (QCSE) bekannt und limitieren die maximale Licht-
Schaltfrequenz, welches schlecht fiir schnell schaltbare LEDs ist. In allen anderen
Kristallrichtungen ist der QCSE weniger stark ausgeprigt oder nicht vorhanden. Daher liegt es
nahe, andere Kristallebenen zur Herstellung von schnell schaltbaren LEDs zu nutzen?'. Durch
die zugingliche dritte Dimension bei ND-Strukturen sind genau solche Kristallebenen
verfiigbar. Die m-planare Seitenflédche eines in ¢-Richtung gewachsenen NDs bietet sich somit
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an, um koaxiale Kern-Hiille ND als Grundlage fiir schnell schaltbare LEDs zu nutzen. Bereits
gezeigt wurde, dass die strahlende Lebensdauer der Ladungstriger in m-planaren LEDs bei

unter 1ns liegen kann'®?>%

und eine elektrisch gesteuerte Modulation im GHz-Bereich
(>1GHz) erreichbar ist***. Durch das schnelle Schaltverhalten, die mdgliche
Mehrkanalkommunikation durch Verwendung verschiedener Lichtfarben und durch die
marktrechtlich uneingeschrénkte Nutzbarkeit von Licht als Signalmedium, wiren ND-LEDs
ideale Signalquellen fiir die ,,Visible Light Communication® (VLC)**?°. Sei es als
Signalquellen fiir Freiraum-Anwendungen wie Light-Fidelity (Li-Fi)**** oder fiir die
Ubertragung eines Signals iiber Lichtleiter. Als Lichtleiter bieten sich dabei kostengiinstige
Polymeroptische Fasern (POFs) an, da diese ein Ddmpfungsminimum zwischen 520 nm und
570 nm aufweisen®’*!. Im Verbund mit ND-LEDs kénnte somit iiber kurze Distanzen (z.B. im
Auto oder in Flugzeugen) eine hohe Dateniibertragungsrate realisiert werden und das bei sehr
geringen Kosten. Entwicklungen, die durch Schlagworter wie ,,Internet of Things®, ,,Car-to-
Car“-Kommunikation und ,,Industrie 4.0 umschrieben werden, werden den zukiinftigen

Bedarf an schnell modulierbaren und technisch einfach einsetzbaren Signalquellen weiter

steigen lassen, was letztendlich fiir die Verwendung von ND-LEDs spricht.

Trotz der beschriebenen Vorteile von ND-LEDs fiihren diese im Alltag ein Nischendasein,
werden nur fiir wenige Anwendungen genutzt und nur ein paar Firmen weltweit vertreiben diese
gewerblich. Dieses mag daran liegen, dass die Marktnachfrage nach Anwendungen wie VLC
gerade erst steigt®?, jedoch liegt es bestimmt auch daran, dass die technologische Entwicklung
komplexer und aufwiéndiger ist als bei zweidimensionalen LEDs. Standardméfig verwendete
Lithografie-Technologien sind fiir glatte Schichten entwickelt worden und miissen erst
aufwendig an die dreidimensionale ND-LED Struktur angepasst werden. Gerade wenn zwei
Topkontakte zur Kontaktierung des p- und n-dotierten Halbleitergebietes separat aufgebraucht
werden miissen, ist dieses herausfordernd. Meist miissen kristalline ND-Strukturen lokal
weggedtzt werden, Planisierungsschichten aus transparenten Dielektrika aufgebracht werden
und das zusitzlich zum eigentlichen Kontaktmaterial. Dieses erhoht den Aufwand und es kann
zu einer Schidigung der restlichen verbliebenen ND-LEDs durch Atzeffekte kommen. Daher
ist es das Ziel dieser Arbeit, nicht nur kristalline Strukturen fiir ND-LEDs zu entwickeln,
sondern die Struktur der LEDs auch so einzustellen, dass die Komplexitit und der Aufwand
folgender technologischer Herstellungsprozesse reduziert wird. Dieses soll erreicht werden,
indem, erstens, die ND-LED-Kristallstrukturen auf leitfihigen Si-Substraten gewachsen
werden und, zweitens, die LED-Hiillen keinen direkten Kontakt zum Si-Substrat aufweisen.

Durch die Leitfdhigkeit des Substrates wird die Moglichkeit der einfachen



Riickseitenkontaktierung gegeben, weshalb ein GroBteil sonst notiger Technologieschritte
entfdllt. Mit Si wird dariiber hinaus ein sehr kostengilinstiges Material von hoher kristalliner
Qualitdit und guter Leitfahigkeit verwendet. AuBerdem konnen Si-Wafer mit einem
Durchmesser von iiber 300 mm erworben werden, wodurch die Ergebnisse dieser Dissertation
auf industriell-relevante Produktionsprozesse hochskaliert werden konnten. Das rdumliche
getrennte epitaktische Wachstum der LED-Hiillen soll das Aufbringen isolierender Schichten
obsolet machen, da eine direkte Topkontaktierung der duBersten p-Hiille der LED-Struktur
moglich wire, ohne einen elektrischen Kurzschluss zu n-dotieren Gebieten dabei zu erzeugen.
Des Weiteren ist die kristalline Koaleszenz benachbarter p-Hiillen durch die rdumliche
Trennung vorstellbar. Wachsen die Hiillen benachbarter LEDs zusammen, steht nach der
Epitaxie eine geschlossene Oberfldache zur Verfiigung, die das Nutzen von Standardlithografie-

Schritten moglich macht, wodurch der technologische Aufwand noch weiter reduziert wiirde.

Die Herstellung von ND-LEDs auf Si stellt zwei besondere Herausforderungen an die Epitaxie,
welche gleichzeitig als epitaktische Ziele dieser Dissertation verstanden werden konnen:
(1) (Moglichst) gleichmiBiges 3D-Wachstum aller ND und der koaxialen LED-Hiillen.

(ii)  Die kristalline Orientierung bzw. Polaritét der Nitride auf Si muss einstellbar sein.

Diese Herausforderungen bzw. Ziele sollen im Folgenden genauer erldutert werden: ND-LEDs
bestehen typischerweise aus einem Feld (Array) von vielen tausend parallel geschalteten ND-
Bauelementen pro mm?2-Substratfliche. Dieses hat zur Folge, dass das Emissionsspektrum des
Feldes aus der Superposition der Elektro-Lumineszenz (EL) aller aktiven ND-LEDs resultiert.
Leuchten die einzelnen ND-LEDs in verschiedenen Farben, kann man dieses fiir die

3334 oder poly-chromatischen®>*® LED nutzen, jedoch sind

Herstellung einer weillen
schmalbandige Emissionsspektren fiir Kommunikationszwecke zu bevorzugen. Daher sollten
moglichst alle einzelnen ND-LEDs eines Feldes ein dhnliches Emissionsspektrum aufweisen.
Infolgedessen sollte auch das Kristallwachstum jeder ND-LED und damit der strukturelle
Autfbau jeder einzelnen ND-LED gleich sein (Ziel (i)). Um gleichméfiges Wachstum zu
erreichen muss die Wachstumsgeschwindigkeit jeder einzelnen ND-LED moglichst identisch
sein. Dieses erfordert, dass die Versorgung der einzelnen ND-LEDs mit Prikursormaterial
ausgewogen ist, welches tiber eine gleichméfBige Anordnung aller ND-LEDs auf dem Substrat
erreicht werden kann. Des Weiteren sollten alle ND-LEDs die gleiche kristalline Orientierung
zum Substrat aufweisen, denn die Orientierung beeinflusst die Wachstumsgeschwindigkeit der
Kristalle®”. Auf Si(111) kénnen die ND-LEDs in zwei Kristallorientierungen anwachsen*-?.
Folglich ist die Kontrolle der kristallinen Orientierung der Nitridhalbleiter auf Si-Substraten

notwendig (Ziel (ii)), welches jedoch fiir die industriell relevanteste und in dieser Arbeit
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verwendete Epitaxiemethode noch nie gezeigt wurde. Um dieses Ziel (ii) mit dem Ziel (i)
gleichzeitig zu erreichen soll in dieser Arbeit eine neue rdumlich selektive Epitaxiemethode
(engl. selective area epitaxy, kurz SAE) entwickelt werden, welche die Polarititskontrolle mit

dem geordneten Anwachsen verkniipft.

Da die Epitaxie der Nitride in dieser Dissertation von entscheidender Bedeutung ist, werden im
folgenden Kapitel zunichst die relevanten Grundlagen zu dieser préasentiert. Hierbei werden
sowohl die theoretischen Eigenschaften der III/N-Halbleiterkristalle selbst als auch die
Eigenschaften von Heterostrukturen aus mehreren Halbleiterschichten beschrieben (Kapitel
2.1). Durch letzteres soll ein Verstdndnis zwischen dem kristallinen Aufbau einer (ND)-LED
und den Bauelementeigenschaften, wie der Bandliicke und den Hochfrequenzeigenschaften,
entstehen. Additiv werden die Vorteile des dreidimensionalen Aufbaus dabei klar. Die
experimentellen Grundlagen zur Heteroepitaxie von III/N-Halbleitern werden im folgenden
Kapitel 2.2 gelegt. In diesem Kapitel wird zunédchst der Einfluss des Wachstumssubstrates,
besonders des Si-Substrates, auf die Nitridhalbleiter thematisiert. Im Anschluss wird das
verwendete Herstellungsverfahren, die Metall-Organische Gasphasenepitaxie (engl.:
metalorganic vapor-phase epitaxy, kurz MOVPE), eingefiihrt und die Moglichkeiten sowohl
zur Polaritdtskontrolle als auch zur dreidimensionalen Epitaxie werden erldutert. Die dabei
verwendete MOVPE-Anlage wird in Kapitel 3 erkldrt. Darauthin folgt in Kapitel 4 eine
Darstellung des epitaktischen und technologischen Aufbaus der in dieser Arbeit hergestellten
Lichtemitter, inklusive der zur Herstellung durchgefiihrten epitaktischen und technologischen
Prozessschritte. Im Anschluss werden die Ergebnisse in Kapitel 5.1 und 5.2 préasentiert. Kapitel
5.1 enthdlt die bereits publizierten Ergebnisse aus dem Bereich der Epitaxie, welche den
Hauptteil dieser Arbeit ausmachen. Um additiv aufzuzeigen, dass die Entwicklung der Epitaxie
auch zur angestrebten Reduktion des technologischen Aufwands fiihrt, wird in dieser Arbeit
auBerdem ein technologischer Prozess zur Kontaktierung des Si-Substrates und der
Kristallstrukturen présentiert. Die Ergebnisse zur Herstellung und elektro-optischen
Charakterisierung der so hergestellten ND-LED Prototypen sind in Kapitel 5.2 zu finden. Die
Untersuchung der ND-LED Prototypen soll nicht nur dazu dienen die Auswirkungen der
Epitaxie auf die Komplexitit der Prozesstechnologie darzustellen, sondern es sollen auch
zukiinftige Optimierungsmdoglichkeiten des gewéhlten ND-LED-Ansatzes aufgezeigt und die
Hochfrequenztauglichkeit der LED-Kristallstrukturen demonstriert werden. Die Ergebnisse aus
Kapitel 5.2 werden in dieser Dissertation erstmals veroffentlicht und sollen die Relevanz der
bereits publizierten epitaktischen Fortschritte auf dem Weg zur ND-LED unterstreichen.

Abschliefend wird die gesamte Arbeit in Kapitel 6 zusammengefasst.






Kapitel 2

Grundlagen

Die elektronischen, optischen und thermischen Eigenschaften der III/N-Halbleiter
Galliumnitrid (GaN), Aluminiumnitrid (AIN), Indiumnitrid (InN) und ihrer Verbindungen sind
vorteilhaft zur Realisierung von rein elektrischen und elektro-optischen Bauelementen. So sind
z.B. die hohe Durchbruchfeldstirke von GaN (3,3 MV/cm) und AIN (12 MV/cm)*, die hohe
Elektronen-Sittigungs-Driftgeschwindigkeit von GaN*"* und die hohen thermischen
Leitfihigkeiten***¢ vorteilhaft bei RF-fihigen Leistungstransistoren, weil hohe Spannungen,
bei gleichzeitig geringen Verlustwiderstinden (Source-Drain-Widerstand) und guter
Wirmeabfuhr, schnell moduliert werden konnen (Transitfrequenz f;>450 GHz*%). Die
direkte Bandliicke der Nitridhalbleiter ist die Eigenschaft, welche zu einer hohen Effizienz der
Lichterzeugung fiihrt, weshalb Nitridhalbleiter zur Herstellung von Lichtemittern, wie
Leuchtdioden, verwendet werden. Um den Zusammenhang zwischen den
Materialeigenschaften der Nitridhalbleiter und den opto-elektronischen Eigenschaften von
LEDs zu verstehen, ist es ndtig den kristallinen Aufbau einer LED zu kennen. Daher soll dieser
zundchst erlautert werden. Im einfachsten Fall weist eine LED drei Kristallschichten auf: zwei
unterschiedlich dotierte, stromleitende Schichten und eine mittlere lichtemittierende (aktive)
Schicht, wie es in Abbildung 2-1a beispielhaft fiir die Materialkombination p-GaN/InGaN/n-
GaN gezeigt ist. Die drei Kristallschichten bilden somit eine pin-Diode, also eine Kombination
von einem locherleitenden (p-dotiert) und elektronenleitenden Halbleiter (n-dotiert), welche
durch eine intrinsisch-leitende (meist diinne, < 10 nm) Schicht separiert werden. Die &dulleren
Schichten sind {iber elektrische Kontakte mit einer Spannungsquelle verbunden und dienen der
Zufuhr von Elektronen und Lochern zur i-Schicht im Betrieb, weshalb sie eine hohe
Leitfahigkeit aufweisen sollten. In der aktiven intrinsischen Schicht neutralisieren sich die
Elektronen und Locher idealerweise gegenseitig und ihre elektrische Energie wird in (sichtbare)
Strahlung konvertiert, welches als strahlende Rekombination bezeichnet wird. Nicht jedes von
den Elektroden eingebrachte Elektronen-Loch-Paar wird allerdings in Licht umgewandelt,

sondern kann iiber ebenfalls ablaufende nicht-strahlende Rekombinationsprozesse wie u.a. die



Auger-Rekombination®!, Shockley-Read-Hall-Rekombination®>* und Rekombinationen an
Oberflichen- und Grenzflichenzustinden® fiir die Lichtemission entfallen, weshalb die
Effizienz der LED sinkt. Dauer und die Effizienz der strahlenden Rekombination der
Ladungstrager werden maligeblich durch die Materialeigenschaften der gewéhlten Halbleiter
und deren Wechselwirkungen (Verspannungen, Dehnungen) bestimmt. Daher sind die Auswahl
der Materialien, genauer die Zusammensetzung, die kristalline Qualitidt (Defektdichte,
Defekttyp) der genutzten Halbleiter und deren (ungewollte) Verunreinigungen durch
Fremdatome (Storstellen) von entscheidender Bedeutung, um eine effiziente Wandlung von

elektrischer Energie zu Licht zu ermoglichen.

a) b) CL:J

U ext ext

grines Licht

Kontakt -<: rotes Licht

p-GaN U Kristall-
InGaN et richtungen:
n-GaN blaues Licht )
T
- m

Abbildung 2-1.: pin-Leuchtdiode anhand des Beispiels von p- und n-dotiertem GaN, welche
durch eine intrinsische InGaN-Schicht separiert werden. In b) sind drei analoge LEDs zu sehen,
welche jedoch entlang der kristallinen Richtungen 71, 7, und ¢ ausgerichtet sind, weshalb diese
Licht mit unterschiedlicher Wellenldnge emittieren. Die Farben des emittierten Lichtes sind
qualitativ zu betrachten und entsprechen nicht den erwarteten Farben.

Damit die Rekombination in der aktiven Schicht stattfindet, muss die Bandliicke der
intrinsischen Schicht energetisch gesehen kleiner sein als die der beiden dufleren Schichten,
weshalb die atomare Zusammensetzung der aktiven Schicht gezielt eingestellt werden sollte.
Neben der Zusammensetzung ist die kristalline Orientierung von besonderer Bedeutung bei den
Nitridhalbleitern, da diese nur in eine Kristallrichtung ein internes elektrisches Feld aufweisen,
welches tiber Polarisationseffekte entsteht. Die interne Feldstarke wirkt sich auf das emittierte
Licht im LED-Betrieb aus. Abbildung 2-1b zeigt diese qualitativ anhand des zuvor gezeigten
LED-Beispiels, aber fiir drei pin-Dioden, deren InGaN-Schicht in unterschiedlichen kristallinen
Richtungen ausgerichtet sind, aber sonst gleich sein sollen. Die unterschiedliche Ausrichtung
fiihrt dazu, dass unterschiedlich starke interne Felder auf die LEDs wirken, weshalb diese Licht
in unterschiedlichen Farben emittieren (qualitativ dargestellt anhand von blauen, griinen und

roten Pfeilen in Abbildung 2-1b). Neben der Farbe wird auch die Effizienz und Dauer der
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Lichterzeugung durch die internen elektrischen Felder variiert. Letzteres ist hochst interessant,
um die Hochfrequenzeigenschaften von LEDs zu optimieren. Der Zusammenhang zwischen
den Materialeigenschaften, dem Aufbau und der kristallinen Orientierung der Bauelemente
wird in Unterkapitel 2.1 detailliert vorgestellt .

Im folgenden zweiten Unterkapitel 2.2 wird die Epitaxie, das Kristallwachstum, der Nitride
thematisiert, wobei der Einfluss der gédngigen Fremdsubstrate (2.2.1), besonders des hier
benutzten Si-Substrates (2.2.2), und die verwendete Epitaxiemethode (2.2.3) erldutert werden.
Uber die Epitaxie bietet sich die Mdglichkeit, den Kristall in zwei Richtungen auszurichten,
welches auch zur Steuerung der Ausrichtung der internen elektrischen Felder genutzt werden
kann. Letzteres wird unter dem Begriff der Polaritétseinstellung in Kapitel 2.2.4 thematisiert
und erldutert. Dreidimensionale Kristallstrukturen, wie ND, zu erzeugen bedarf besonderer
Bedingungen, um welche es sich handelt und wie diese durch die Einstellung der
Epitaxieparameter erreichbar sind, wird in Kapitel 2.2.5 dargestellt. Da sich gezeigt hat, dass
die Oxidierung des Si-Substrates einen Einfluss auf die Epitaxie hat, wird in Kapitel 2.3 die

Bildung und Desorption von Siliziumoxid auf Si genauer betrachtet.

2.1. Eigenschaften der IlI/N-Halbleiter

2.1.1  Struktur, spontane Polarisation und Polaritat

Die III/N-Halbleiter entstehen durch die die stochiometrische Verbindung von Indium-,
Gallium-, oder Aluminium-Atomen mit Stickstoff. Da hierbei Atome der Hauptgruppe III (In,
Ga, Al) mit Stickstoff (Hauptgruppe V des Periodensystems) verbunden werden, spricht man
auch von III/V-Verbindungshalbleitern. Abhédngig von den Herstellungsverfahren und
Bedingungen kristallisieren diese dabei in der Steinsalz-, der kubischen Zinkblende oder der
stabilsten und daher industriell-relevantesten Wurtzitstruktur. Nur letztere wird in dieser Thesis
verwendet und daher wird auch nur diese im Folgenden, am Beispiel von GaN, vorgestellt.
Analoges gilt allerdings auch fiir AIN und InN. Die Einheitszelle der Wurtzitkristallstruktur
besteht aus zwei hexagonal dichtesten Kugelpackungen fiir Ga- und N-Atome, welche in
¢-Richtung ([0001]) um 5/8 der Zellhdhe ineinander verschoben sind, somit weist der Kristall
keine Inversionssymmetrie auf. Pro Einheitszelle sind je 6 Ga- und N-Atome vorhanden und
die Dimensionen der Einheitszelle lassen sich iiber die Gitterkonstanten a und ¢ beschreiben
(Abbildung 2-2a). Die Gitterkonstanten der bindren Halbleiter konnen Tabelle 2-1 entnommen

werden, die der terndren Verbindungen Aluminiumgalliumnitrid (AlGaN), Indiumgalliumnitrid
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(InGaN) und Aluminiumindiumnitrid (AlInN) konnen iiber lineare Interpolation nach dem
Vegardschen Gesetz™ ermittelt werden. Ein Vergleich der so berechneten Gitterkonstanten mit
experimentellen Werten fiir AlIGaN>®, InGaN>” und AlInN>® zeigt eine gute Ubereinstimmung
mit einer Abweichung von unter 2%°%%. In der c-Ebene bilden sich Schichten aus hexagonal
angeordneten Ga- oder N-Atomen aus, welche in der Reihenfolge ABAB gestapelt sind. Da die
Elektronegativitdtsdifferenz (AEN) der Ga- und N-Atome mit einem Wert von 1,23 grof ist,
werden die Elektronen in Richtung der N-Atome gezogen. Dadurch bildet sich entlang der
c-Achse, zwischen den beiden Atomen mit dem kiirzesten Atomabstand u, ein Dipolmoment
mit einem negativen Ladungsschwerpunkt beim Stickstoffatom aus. Durch die fehlende
Inversionssymmetrie liberlagern sich die mikroskopischen Dipole zu einer makroskopischen
Polarisation, der spontanen Polarisation Psp. Werte fir AEN und Pgp flir die bindren

Nitridhalbleiter sind in Tabelle 2-1 zu finden.

z5

C
A
1
1

Abbildung 2-2.: Einheitszelle der Wurtzitstruktur fiir Ga-polares (a) und N-polares GaN (b).
Ebenfalls eingezeichnet sind die Gitterkonstanten, der Atomabstand und die Richtungen der
spontanen Polarisation und des resultierenden elektrischen Feldes. Die GroBBe der Atome ist
dabei der unterschiedlichen Grofe der kovalenten Radien nachempfunden®!.

Tabelle 2-1.: Strukturelle Parameter der Wurtzitstruktur und Werte fiir AEN®? und Pgp®’.

Material a [A] c [A] u [A] AEN Psp [C/m?]
InN 3,538 5,703 0,379 1,26 -0,042
AIN 3,113 4,982 0,382 1,43 -0,090
GaN 3,189 5,185 0,377 1,23 -0,034

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Zur Berechnung der jeweiligen Pgp fiir die terndren Verbindungshalbleiter ergeben sich, in

Abhéngigkeit des In-Gehalts (x,) und des Al-Gehalts (x4;) der jeweiligen terndren Halbleiter,

folgende Zusammenhiinge®>-%:

PSIgGaN = SIgN Xin + (1 - xIn)PSGE?N - bé’nGalen(l - xln) (2_1)
PéqrfcaN = SAPIN X+ (1 - xAl)PSGP?N - bﬁlGalen(l — Xar) (2-2)
P§4PHnN = APlN xq + (11— xAl)PSIgN - bf-fmanm(l — Xar) (2-3)

Hierbei sind b5 so genannte Bowingparameter zur Berechnung der jeweiligen Polarisation,
welche experimentelle Ergebnisse inkludieren, die nicht iiber eine einfache lineare
Interpolationsberechnung der Psp der beteiligten bindren Halbleiter beriicksichtigt werden
konnen. Folgende Werte fiir die Bowingparameter sind bekannt®®: hi*¢aN =_0,0378 C/m2,

bpte®N =-0,0191 C/m? und bF"™N = -0,0709 C/m>.

Die durch die spontane Polarisation resultierende elektrostatische Feldstérke Egp, ldsst sich tiber
die Dielektrizititskonstante des Vakuums ¢, und die relative Dielektrizititskonstante €, des

Materials mit folgender Formel (2-4) berechnen:

Psp

Esp = e — 1) (2-4)

Die positive Achsenrichtung der c-Achse ist wie folgt definiert: Die ¢-Richtung ([0001]) zeigt
antiproportional zur Polarisationsrichtung, also proportional zur Richtung von Esp und wird als
Ga- oder Metall-polar (Me-polar) bezeichnet (Abbildung 2-2a). Die negative -¢ Richtung
([0001]) ist dem entgegen gerichtet definiert und wird auch als N-polar bezeichnet (Abbildung
2-2b). Es gilt zu beachten, dass die Polaritit eine Eigenschaft des Volumenmaterials ist und
nicht die Oberflachenterminierung beschreibt, daher ist eine Situation vorstellbar, in der die c-
Facette eines N-polaren Kristalles Ga-terminiert ist und umgekehrt®. Die wirkliche
Oberfldchenterminierung hidngt von der Polaritit und den Herstellungsbedingungen des
Kristalls ab. Im Falle der in dieser Arbeit verwendeten Epitaxiemethode ist die c-Facette von
Ga-polaren Kristallen allerdings immer Ga-terminiert und die N-polare -c-Facette N-terminiert,

sofern nicht anders angegeben. Fiir beide Polarititsarten gilt Ladungsneutralitdt, da durch
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angelagerte Oberflachenladungen die durch Polarisation aufgeladene Oberfldche des Kristalls

neutralisiert wird.

Die polare c-Ebene ist senkrecht zur Hauptwachstumsrichtung bei der Epitaxie und spielt daher
beim Frank-van-der-Merwe-Wachstum eine besondere Rolle. Beim 3D-Wachstum entstehen
jedoch auch andere Kristallfacetten, welche iiber die Millerschen Indizes (hkil) definiert werden
und zur Erleichterung teilweise eigene Bezeichnungen erhalten haben (m-, a-, und r-Facette).
Diese Facetten kann man nach dem Neigungswinkel 0 zur c-Ebene in semi-polare
(0° <08 <90° und nicht-polare Facetten (6 =90°) unterteilen. Der Neigungswinkel ist auf
Grund der unterschiedlichen Grof3e der Einheitszellen der Materialien materialspezifisch und
lasst sich unter Angabe der Millerschen Indizes und der Gitterkonstanten mit folgender
Gleichung (2-5) berechnen:
\/3al

cos (0) = (2-5)
J4c2(h? + k2 + hk) + 3a212

Abbildung 2-3a und b zeigen hiufig vorkommende Facetten, inklusive 8 und der berechneten
Dichte der offenen Oberfldchenbindungen fiir GaN (engl. Dangling Bond Density, DBD) unter
Annahme einer entstandenen N-Terminierung. Die hier angegebenen Werte der DBDs sind der
Quelle® entnommen, allerdings gibt es teils abweichende Werteangaben in der Literatur®®.
Durch die Bestimmung der einzelnen Kristallfacetten, der Kenntnis der spezifischen DBD und
der Oberflichenterminierung lassen sich chemische Prozesse wie das Kristallwachstum
interpretieren und anschlielend optimieren.

a) ¢=(0001) b) (1012)

8=0° 6=432° ¢
DBD = 34,13 nm DBD =~ 18 nm2

(91

_ a=(1120) m =(1010)
(1122) 0 =90° “—- 8 =90°
0 =58,4° DBD = DBD =
DBD = 20,97 nm2 22,7 nm?2
13,89 nm2

/ m_
[1010]
a—
[1120] -c = (0001)

DBD = 11,38 nm™

Abbildung 2-3.: Typische Facetten die ein GaN Kristall aufweist, nebst ihrem Neigungswinkel
und der DBD bei N-Terminierung.

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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2.1.2 Heterostrukturen I:
Verspannung und Dehnung

Bis hier hin wurden nur die Eigenschaften des einzelnen Kristalls diskutiert, jedoch sind
Heterostrukturen aus mehreren Halbleitern nétig, um eine gewiinschte Funktion im spiteren
Bauelement zu erhalten. Die Kopplung zweier Halbleiter fiihrt zu Dehnungen und Spannungen
im aufgewachsenen Halbleiter, welche wiederum die Polarisation stark beeinflussen. Daher
wird hier zunéchst der Zusammenhang zwischen Spannung und Dehnung bei Heterostrukturen
erldutert und anschlieend werden die Auswirkungen der Heterostruktur auf die Polarisation

dargestellt.

Werden zwei III/N-Halbleiter aufeinander aufgebracht, {ibernimmt die wachsende
Kristallschicht des Halbleiters B iiber eine dreidimensionale Dehnung die Gitterkonstante des
bereits vorhandenen Halbleiters A (oder Substrat) und wird dabei verspannt. Man spricht
hierbei von pseudomorphem Wachstum. Je nachdem auf welcher Kristallfacette das Wachstum
stattfindet und wie grofl die Gitterkonstanten a und ¢ der beiden Halbleiter sind, wird der
anwachsende Halbleiter B unterschiedlich gedehnt und verspannt. Die Abhéngigkeit zwischen
der (Ver-)Spannung ¢ und der Dehnung e 1dBt sich im allgemeinen Fall mit Hilfe des
Hook*schen Gesetzes und des Elastizititssensors ¢ iiber folgende Tensorgleichung (4. Stufe)

ausdriicken:

(2-6)

o)}
Il

an
M

Wegen der hexagonalen Symmetrie des Wurtzitgitters der Nitride, ldsst sich der Tensor
vereinfachen und nach J. F. Nye® als 6 x 6 Matrix, bestehend aus den einzelnen

Elastizititskonstanten cjj, darstellen:

'Uxx' -C11C12C13 0 O O 7] Exx
Oyy C12C22C23 0 0 O [[€yy
Ozz | _ |€13C23€33 0 0 O []€zz 2.7
O-xy - 0 0 0 C4,4 O O 6xy ( )
Oyz 0 0 0 0css50 [ley,
g, LO 0 0 o O ceelley,d
mit der
€11 —C
Definition: Cos = -1 ™12 (2-8)

2

Somit kann zwischen den einzelnen richtungsabhingigen Verspannungen cij und Dehnungen

€;; ein allgemeiner Zusammenhang hergestellt werden. Die Elastizitdtskonstanten sind unter
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anderem in den Quellen®3-6468:69

zu finden. Obige Formeln beziehen sich immer auf ein
bestimmt definiertes Koordinatensystem K, wodurch eine feste Beziehung zwischen den
kartesischen x-, y- und z-Richtungen und den Kristallrichtungen @, 7 und ¢ hergestellt wird.
Diese Beziehung der Richtungen zueinander ist Definitionssache und in der Literatur teils
unterschiedlich, wodurch ein einfaches Vergleichen verschiedener Ergebnisse erschwert wird.
In dieser Arbeit werden die Richtungen so definiert, dass die x-Richtung der m-Richtung
([1010]), die y-Richtung der 90° zur 7i-Richtung orientierten d@-Richtung (1210]) und die

z-Richtung der ¢-Richtung entspricht (Abbildung 2-4 rote Pfeile).

: z:=C[0001]
z,
\ ( |
\
A
/
\:\_\_\_\/
\‘\/e—\
\\
\\
\\
\
\

X:=m
[1010]

Abbildung 2-4.: Hexagonale FEinheitszelle mit den drei eingezeichneten hexagonalen
kartesischen Richtungen (X, y, und z) und ihren korrespondierenden Kristallrichtungen. Die
Richtungen x‘, y* und z° zeigen das Koordinatensystem eines beliebig geneigten Kristalls.

Mit Hilfe von x, y und z kann ein Koordinatensystem K definiert werden. Zunéchst sollen die
Dehnungen und Verspannungen im K-System berechnet werden, d.h. nur fiir in ¢-Richtung
wachsende Kristalle. Diese lassen sich beim pseudomorphen Wachstum direkt iiber die
Gitterfehlanpassung angeben. Fiir die lateralen (f3) und vertikalen (f) Gitterfehlanpassungen
zwischen den beiden Halbleitern A und B, in Abhingigkeit der Gitterkonstanten aa und ca/B
der jeweiligen Halbleiter, gilt unter der Annahme von biaxialer Verspannung in der xy-
Wachstumsebene:

aa
€xx = €yy = Jo = T (2-9)

€ = Je =T (2-10)

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Die wachsende Kristallschicht des Halbleiter B wird, je nach dem Verhiltnis der
Gitterkonstanten zueinander, tensil (a, > ag) oder kompressiv (ay < ag) verspannt, es entsteht

somit eine Zug- oder Druckspannung im Halbleiter B. Fiir seine resultierende Gitterkonstante
(ag’™") gilt:

ay =a, (2-11)
D.h. der wachsende Kristall iibernimmt die Gitterkonstante des Halbleiters A. Des Weiteren

besteht im Waurtzitgitter ein Zusammenhang zwischen den Dehnungen in lateraler und

vertikaler Richtung:

—2¢13 (2-12)

€77 €Exx

C33

Die resultierende Gitterkonstante des Halbleiters B in ¢-Richtung im verspannten Zustand cg®"

kann somit wie folgt ausgedriickt werden:

Cger =Cp (1- e-zz) (2-13)

In der folgenden Abbildung 2-5 werden die Auswirkungen auf die Gitterkonstanten bei dem

Wachstum einer Heterostruktur nochmal schematisch veranschaulicht:

Halbleiter Heterostruktur
a) A B
. mmm 12c¥er  Tensile Verspannung:
2cg =TT
. | a,=af’, i’ < cp
6 ap - 6ag
b) A B EZCVEI‘ .
+ 2c. = | B Kompressive Verspannung:
B
ay,=ag’, cgt >cp
------------------ : < :________________-_-._...I
6 aA i 6aB

Abbildung 2-5.: Schematische Darstellungen der Auswirkungen des Wachstums eines
Halbleiters B auf A auf die Gitterkonstanten, wobei die a-Gitterkonstante des Halbleiters B
einmal grofer (a) und einmal kleiner (b) als die des Halbleiters A ist.

Diagonal in xz-Richtung ergibt sich eine Dehnung €,,, welcher in erster Ndherung von den

beiden Dehnungen in lateraler und vertikaler Richtung abhingt und von cgg:
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_ V(€xx)? + (€22)* (2-14)
Ce6

XZ

Wie bereits erwéhnt, gelten die obigen Gleichungen (2-9) bis (2-14) nur zur Berechnung eines
in ¢-Richtung gewachsenen Halbleiters. Wichst ein Kristall in eine andere Richtung z¢ (z #
z*), spannt dieser ein neues Koordinatensystem K* auf, welches iiber die Koordinaten x, y* und
z‘ beschrieben werden kann (Abbildung 2-4 blau gestrichelte Pfeile). Die x’y*-Ebene ist gleich
der Wachstumsflache, welche senkrecht zu z° ist. Uber diese Definition lassen sich die
richtungsabhéngigen Dehnungen eines Kristalls (€;;) bzw. Komponenten des Dehnungstensors
(€") im K‘-System in Abhingigkeit des Neigungswinkels 0 und der theoretischen Dehnungen
im K-System K (¢;;) wie folgt angeben:

€1,(0) = €4, c0s%(0) + €,, sin?(0) — €,, sin(20) (2-15)

€yy(0) = €y, (2-16)

€.,(0) = €,y Sin?(0) + €,, cos?(0) + €,, sin(20) (2-17)
€4, — €Exyx) SIN(20

e, (0) = eSO 20 (2-18)

2

Alle anderen Komponenten des Elastizititstensors (€y,, und €,,,) sind sowohl in K- als auch im
K‘-Koordinatensystem null. Da nun ein Zusammenhang zwischen dem K- und K‘-
Koordinatensystem besteht, ldsst sich iiber die Formeln (2-9), (2-10), (2-12) und (2-14) die
theoretische Dehnung im K-Koordinatensystem berechnen und anschlieBend kann die
tatsdchliche Dehnung im K*-System iiber die Formeln (2-15) bis (2-18) in Abhéngigkeit von 0
ausgedriickt werden. Somit lasst sich die dreidimensionale Dehnung eines Halbleiters B,
welcher in eine beliebige Richtung auf einem anderem Halbleiterkristall A wéchst, berechnen.
Abbildung 2-6 zeigt dieses beispielhaft anhand einer Kombination der Halbleiter GaN und
InGaN, wobei ein fester In-Anteil von x;,, = 10% (=2 f, = 11%) angenommen wurde. Zur
Berechnung der Gitterkonstante a und der Elastizitdtskonstanten von InGaN wurden hierbei
lineare Interpolationen zwischen Werten der bindren Halbleiter InN und GaN durchgefiihrt.

Werte fiir ¢;; der binéren Halbleiter wurden aus Romanov et al.%® und Wright”® entnommen. In

Abbildung 2-6 erkennt man deutlich, dass die Dehnungen unterschiedlich mit dem Winkel 0

71

variieren. Feneberg und Thonke’" haben ebenfalls die Elastizititskomponenten im K‘-

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Koordinatensystem fiir pseudomorph gewachsenes InGaN auf relaxiertem GaN ermittelt und

kommen zu vergleichbaren Ergebnissen.

-1.5 . T T T

Abbildung 2-6.: Richtungsabhédngige Dehnungen im K*-Koordinatensystem in Abhingigkeit
von dem Neigungswinkel 0 fiir GaN/InGaN mit einem In-Gehalt im InGaN von x;,, = 10%.
Positive Werte entsprechen tensiler Dehnung, negative kompressiver Dehnung.

Pseudomorphes Wachstum ist jedoch nur bis zu einer kritischen Schichtdicke moglich. Die
kritische Schichtdicke ist kleiner, wenn die Gitterfehlanpassung f; groer ist und betrigt meist
nur einige 10 nm. Oberhalb der kritischen Schichtdicke konnen Spannungsenergien liber
dreidimensionale Inseln durch elastische Verformungen abgebaut werden. Des Weiteren
konnen sich Versetzungen (Schrauben, Stufen- und Mischversetzungen) und punktuelle
Defekte bilden, welche Verspannungen abbauen, aber die Eigenschaften der spéteren
Bauelemente, meist ungewollt, verdndern. Beim ND-Ansatz ist die Fldche, in der der Halbleiter
B auf A anwichst, limitiert, so dass der ND sich beim anschlieBenden vertikalen Wachstum
lateral frei verformen kann und somit Verspannungen iiber plastische Verformung (teilweise)
abgebaut werden konnen'*’>7. Durch diese Mdglichkeit konnen defektfreie oder zumindest
defektreduzierte Kristalle trotz groBerer Gitterfehlanpassung f, gewachsen werden. Der
anwachsende Halbleiter B nimmt wéhrend des Abbaus der Verspannungen seine natiirliche

Gitterkonstante an. Dieser Prozess wird als Relaxation bezeichnet.

2.1.3 Heterostrukturen |l: Polarisation

Die Kombination zweier verschiedener Halbleiter wirkt sich auch auf die Polarisation aus.
Erstens entsteht eine zusétzlich piezoelektrische Polarisation Ppg durch die Dehnung beim

pseudomorphen Wachstum des Halbleiters B, welche im nédchsten Abschnitt diskutiert wird.
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Zweitens werden Materialien mit unterschiedlichen spontanen Polarisationen (Psp) kombiniert,
somit ergibt sich einePolarisationsdifferenz zwischen den Halbleitern A und B, APS‘?,'B. Da

dieses immer entlang der c-Achse definiert ist, 1dsst sich APS‘?)‘B ,wie folgt, skalar angeben:

APS?D'B = Pép — Pép (2-19)

Das Vorzeichen hingt dabei von der Polaritit des Materials und der Materialkombination bei
der Heteroepitaxie ab. Meist wird Me-polares GaN als Ausgangshalbleiter gewidhlt und auf
diesem ein terndrer, dann ebenfalls Me-polarer Halbleiter, aufgebracht. Tragt man fiir diese
Standardfille die APG™? fir InGaN, AlGaN und AlInN in Abhingigkeit der

Zusammensetzung auf, ergibt sich das in Abbildung 2-7a dargestellte Diagramm.

0,07

a) 006 bowing /' linear 1 ' b) 7 ——1ny;,Gap,N
,06 - 0,6 1.
----- Ing ,Gag gN|
{E 0,05 - z 051 . Ing 4Gag gN|
O, 0,04 § 04 T I Ing ;Gag 5N
2 0,03 =, .
o a 0,3
Q” 0,02] oy
= 02 =-mn.
0,01 e T e -
0,14 SN,
0,01 . ‘ ‘ . 0 . . . T
0 20 40 60 80 100 0 20 40 60 80
Xin | Xp [%0] 8[°]

Abbildung 2-7a.: APSC{,aN’B in Abhéngigkeit von x;, bzw. x,; fiir pseudomorph- und c-planar
(Me-polar) gewachsene Heterostrukturen, bestehend aus GaN und einen der drei terndren
Nitridhalbleiter. b) APV fiir vier konstante x;,, von 10%, 20%, 40% und 70% in
Abhingigkeit von 0.

Fiir die gestrichelten Linien wurden die Pgp der terndren Halbleiter iiber eine einfache lineare
Interpolation berechnet und die durchgingigen Striche zeigen APSGPaN'B unter Beriicksichtigung
der Bowingparameter nach Formeln (2-1) bis (2-3). Beim Vergleich der gestrichelten und
durchgéngigen Linien zeigt sich deutlich der Fehler, der ohne Beriicksichtigung des
Bowingparameters bei der Polarisationsberechnung gemacht wird. Des Weiteren ist zu
erkennen, dass die spontane Polarititsdifferenz APy "“*" der Kombination GaN/InGaN
relativ zu den Polarititsdifferenzen der beiden anderen Materialkombinationen gering ist.
Daher ist die Materialkombination GaN/InGaN unvorteilhaft, falls Bauelementeigenschaften
iiber die spontane Polarisation beeinflusst werden sollen. Des Weiteren ergeben sich

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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GaN,InGaN 1
Py %Y. Dies bedeutet, dass es zu

rechnerisch sowohl positive als auch negative Werte fiir A
einer Umkehr der internen Polarisation kommen kann und diese dann in [0001]-Richtung
ausgerichtet ist, anstatt der {iblichen [0001]-Richtung bei Me-polaren Nitridhalbleitern.

Da die Psp entlang der c-Achse ausgerichtet ist, reduziert sich diese, wenn in andere

Kristallrichtungen gewachsen wird. Daher &ndert sich auch die resultierende elektrische

Feldstérke, welche folglich in vektorieller Form als Esp angegeben werden muss:

. APGP
Egp = ) S (2-20)

go(&r — 1)
Z ist hierbei der Einheitsvektor, welcher in die ¢-Richtung des Kristalls ausgerichtet ist. Folglich
kann die elektrische Feldstirke durch die spontane Polarisationsdifferenz Egp auch in

Abhingigkeit von dem Winkel 8 wie folgt angegeben werden:

AB
APgp

Esp = m cos (0) (2-21)

Beachtet man des Weiteren, dass die spezifischen Permittivitét &, zum einem abhingig von der
Zusammensetzung des terndren Halbleiters ist und zum anderem auch richtungsabhéngig in der
Waurtzitstruktur ist, 14sst sich die Feldstirke Egp flir verschiedene Zusammensetzungen in
Abhiéngigkeit von dem Winkel 8 berechnen. Dieses soll im Folgenden exemplarisch anhand
Me-polarem GaN/InGaN mit unterschiedlichen x;, dargestellt werden. Die spontane
Polarisation der pseudomorph gewachsenen InGaN Schicht wird dabei mit Hilfe des
Bowingparameters nach Formel (2-1) berechnet. Die spezifische Dielektrizitdtskonstante &, der
InGaN Schicht wurde iiber eine lineare Interpolation zwischen den Dielektrizitdtskonstanten
von GaN und InN ermittelt. Die Richtungsabhédngigkeit von &, kann in Abhédngigkeit von dem
Winkel 6 mit Hilfe folgender Formel (2-22) beriicksichtigt werden:

£(0) = cos(8) g + (1 — cos B)¢,; (2-22)

Folgende Ausgangswerte aus der Literatur werden dabei zur &,.-Bestimmung, parallel zur
¢-Richtung (]|) bzw. senkrecht zu dieser (L), benutzt: &(GaN) =10,4", g,(InN) = 14,47,
£,(GaN)=9,5" und &, (InN) = 13,17°. Als Ergebnis zeigt sich (Abbildung 2-7 b), dass die
Feldstirke Egp bei in ¢-Richtung (8 = 0) erstellten Heterostrukturen, unabhingig vom In-

Gehalt, am stirksten ist. Mit steigendem 0 (semi-polaren Richtungen) sinkt Egp und ist fiir
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0 =90° (nicht polare Richtungen) null. Auffdllig ist, dass das interne elektrische Feld,
unabhéngig vom Winkel 0, mit steigendem In-Gehalt bis ca. 40% In-Gehalt ansteigt, jedoch
fiir hohere In-Zusammensetzungen bis 80% sinkt. Ab einem In-Gehalt von x;,, > 80° ergeben
sich sogar negative Werte fiir Eqp. Diese Ergebnisse sind iiber die Abhéngigkeit der Feldstarke
Esp von der Polarisationsdifferenz APG® zu erkliren, welche wiederum von der
Zusammensetzung der InGaN Schicht abhéngt (s. Abbildung 2-7a). Anzumerken sei, dass bei
N-polaren GaN/InGaN Heterostrukturen der beschriebene Trend gleich wére, das Vorzeichen

der Feldstarke (bzw. die Feldrichtung) jedoch invertiert ist.

Zusétzlich zur spontanen Polarisation bildet sich bei Heterostrukturen, durch die Dehnung des
Halbleiters B, eine piezoelektrische Polarisation. Da die Dehnung von der
Kristallwachstumsrichtung abhiangt (Abbildung 2-6), kann die piezoelektrische Polarisation bei
geneigten Facetten stirker sein als bei c-planaren Heterostrukturen. Zur Berechnung der
piezoelektrische Polarisation muss der richtungsabhingige Dehnungstensor €’ im K*-System

benutzt werden. Fiir einen Kristall mit Wachstumsrichtung in z‘-Richtung (Abbildung 2-4 blau

gestrichelte Pfeile) gilt fiir die piezoelektrische Polarisation ﬁf,E:

Php = éé' (2-23)

Dabei ist € ein Dehnungstensor 3. Ordnung, welcher aus den materialspezifischen und

richtungsabhéngigen piezoelektrischen Koeffizienten e;; aufgebaut ist. Nach Feneberg et al.”!

kann die Gleichung (2-23) auch in der Voigtschen Notation angeben werden:
Exx

Ppg 0 0 0 0 es 0| o
Ppg = ijg = ( 0 0 0 &5 0 0) i (2-24)
P ¢

Aufgelost ergeben sich fiir die in x*-, y*- und z*‘-Richtung folgende Ausdriicke:

PiE = egs€y, (2-25)
PPyE; = 91563,,2 (2-26)
Pl = 931(€9ch + 63’13/) + e33€;; (2-27)

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Anders als bei der spontanen Polarisation, welche ausschlieBlich in ¢-Richtung zeigt, enthalt
F_’}SE, in x‘-Richtung eine Komponente, welche nicht null ist (da €,,, = 0 ist, folgt PPyE' =0). Somit
ergibt sich eine resultierende piezoelektrische Polarisation (Pgg) in z-Richtung (= ¢ -Richtung),

welche von PZ; und PZ; abhiingt. Zur Berechnung dieser muss das Skalarprodukt zwischen Bp

und dem Einheitsvektor Z gebildet werden:

— PZ = P& sin(0) + PZ; cos(0) (2-29)

Mit P3¢ und PEg aus den Formeln (2-25) und (2-27) ergibt sich der folgende Ausdruck:

Pfy = e15€x, sin(0)+e3q (ex, + E;,y) cos(0) + es3€,, cos(0) (2-30)

!

Da die richtungsabhéngigen Dehnungen (€;;) von dem Neigungswinkel 8 abhéngen (Formeln

(2-15) bis (2-18)) und die obige Formel auch, ldsst sich somit PZ; in Abhéngigkeit von 6
berechnen. Bei der Berechnung gilt es zu beachten, dass es abweichende Literaturangaben fiir
die piezoelektrische Koeffizienten (e;;) und fir die Elastizititskonstanten (cjj) gibt. Eine
Ubersicht iiber die Parameter und entsprechende Literaturquellen findet sich z.B. in Sager®

oder Romanov et al.%,

Da nun sowohl die piezoelektrischen Polarisation als auch die spontane Polarisationsdifferenz
bekannt sind, kann die totale Polarisation in einer Heterostruktur Py, wie folgt angegeben

werden:

Por = APSP + PEy (2-31)

Diese Formel ist dann giiltig, wenn der Halbleiter A vollstindig relaxiert ist und folglich keine

piezoelektrische Polarisation im Substrat selbst vorliegt.

Fiir im sichtbaren Bereich leuchtenden LEDs ist die GaN/InGaN Heterostruktur entscheidend.
Daher werden die Polarisation und die interne elektrische Feldstérke fiir diese Heterostruktur
im Folgenden diskutiert und berechnet. In der Literatur herrscht Einigkeit dariiber, dass sowohl
der Betrag der piezoelektrische als auch der Betrag der spontanen Polarisation in ¢-Richtung

am grofBten sind und diese fiir nicht polare Facetten null werden. Bei semi-polaren Facetten gibt



22

es teilweise widerspriichliche Angaben: So gibt es Berechnungen, die voraussagen, dass Pgg

bei bestimmten Winkeln zwischen 42°und 62° je nach In-Gehalt ebenfalls zu null wird*>"76,

Berechnungen auf Grundlage von abweichenden Koeffizienten aus anderen Quellen’’"”
zeigen, dass P§g bei semi-polaren Facetten nie null wird. Messungen bei LEDs auf semipolaren
Facetten?>?®, lassen letzteres allerdings bezweifeln. Daher wurden bei den im folgenden
dargestellten Ergebnissen piezoelektrische Koeffizienten und Elastizitdtskonstanten aus der
Literatur verwendet, bei denen eine Ausloschung der Polarisation im semi-polarem
Winkelbereich auftritt. Fiir diesen Fall ist Py fiir Me-polares GaN/InGaN Beispiel (In-Gehalt:
X = 10%) in Abbildung 2-8a dargestellt. Es fillt dabei auf, dass bei 0 = 42° Py, null ist,
welches nahe dem Wert fiir den Neigungswinkel der beiden semi-polaren Facetten (1012) und

(1011) fiir reines GaN liegt. Es wire also moglich, bei geschickter Wahl der Facette und der

Zusammensetzung des InGaN, polarisations-freie semi-polare Heterostrukturen herzustellen.

a) T T T T b) 0 5 T T
0’01 5. ) APSP i ™ ‘l""_ ............. “‘?‘ 1
I ———— s e
E Pee T 0o A B SN
O, 0,014 ot Tt Prot § ot
C N *, P r_
5 . (1012) S.05 A5 adm) ]
3 0,005 N (1071) % < £ (1012)
a \,‘ Lll_ -1 K i
o L w ;. —Egp
04'— -_— e = e = _“-\."'-___‘_ ——:-:———‘:_,7 _1 5 -" ............ EPE )
e oy e -
- N T I Eeor
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0[] o]

Abbildung 2-8a. und b. zeigen die Polarisationen bzw. die Stirken der korrespondierenden
elektrischen Felder in Abhédngigkeit des Neigungswinkels 0 bei einer GaN/InGaN
Heterostruktur mit x;,, = 10%.

Das zu Pgg korrespondierende elektrische Feld Epg ldsst sich analog zur spontanen Polarisation

iiber die richtungsabhéngigen Dielektrizititskonstanten, wie folgt, berechnen:

4
PPE

BPe = @ (®) — 1) (32

Die resultierende totale Feldstirke E;,; im Bauelement entsteht aus der Superposition der

beiden elektrischen Felder, hervorgerufen durch die piezoelektrische und spontane Polarisation:
Etot = Epg + Esp (2-33)

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Abbildung 2-8b zeigt die ermittelten Feldstdrken wieder fiir die GaN/InGaN Heterostruktur. Es
zeigt sich, dass sich die Richtung des elektrischen Feldes (Vorzeichenwechsel) im Bereich
zwischen 42° und 90° dreht, wodurch die Moglichkeit zur Einstellung der internen Feldrichtung

gegeben ist.

Die bisher gemachten Erlduterungen zur spontanen und piezoelektrischen Polarisation zeigen,
dass der Betrag und das Vorzeichen (Richtung) des elektrischen Feldes sowohl von der
Wachstumsrichtung als auch von der Zusammensetzung bzw. der Gitterfehlanpassung
abhiingen. Des Weiteren besteht die Moglichkeit des Vorzeichenwechsels iiber eine Anderung
der Polaritdt der Halbleiter. Durch diese Mdglichkeiten kann ein Polarisationgradient zwischen
zwel Halbleitern gezielt eingestellt werden, welcher sich wiederum zur FEinstellung der
Bandstruktur der Heterostrukturen genutzt werden kann. Dieses wird im folgenden Kapitel

2.1.4 erlautert.

2.1.4 Heterostrukturen IlI:
Bandermodell, Polarisationsladung und QCSE

Uber das energetische Bindermodell lassen sich die Eigenschaften von Halbleitern und
spiteren Bauelementen aus Heterostrukturen verstehen und optimieren. LEDs sind
Heterostrukturen aus Quantentdpfen (engl. quantum well, QW) und Barrieren (engl. quantum
barrierr, QB), welches Halbleiterschichten mit energetisch kleineren Bandliicken (wie InGaN)
bzw. Halbleiterschichten mit energetisch groferen Bandliicken (wie GaN) sind. Zur
Lichterzeugung ist der Bandabstand innerhalb der QW-Schicht(en) von besonderer Bedeutung,
da die Energie des emittierten Photons E,j, bei der Rekombination der Exzitonen direkt von

diesem abhéingt. Angeben lésst sich die Energie Ey,j, tiber folgende Gleichung:

c
Eph[eV] = hf = h; = Eg + Ee + Eh — e dQW Etot (2_34)

Hierbei stehen h, ¢, e und dgy fir das Planck’sche Wirkungsquantum, die
Lichtgeschwindigkeit, die Elementarladung und die Schichtdicke des QWs. E;, E, und Ej
symbolisieren die Bandliickenenergie und die Quantisierungsenergien der Elektronen bzw.
Locher im QW (Einheiten in eV). Mit den effektiven Massen fiir Elektronen (m,) und fiir

Locher (my,) kann E, bzw. E;, wie folgt ausgedriickt werden®’:
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h2 \? /97eE, \2/3
Ee/nleV] = <2m /h> ( 5 t°t> (2-35)
e

Eingesetzt in Formel (2-34) ergibt sich fiir die Rekombinationsenergie von Ladungstriagern aus

dem Grundzustand des QW, somit anlog zu der Quelle ' und der Quelle®?, folgender Ausdruck:

9nheEt0t)2/ 3 ( 1 1,3

TR (4 ) — edguF (2-36)
8\/? me mh QW Htot

Eph[eV] = Eg + (
Aus der obigen Formel wird ersichtlich, dass E,;, somit direkt von der Bandliicke E; und von

der polarisationsresultierenden Feldstirke E.,. abhingt. Beide Faktoren lassen sich bei
Heterostrukturen variieren. Zunéchst soll hier erlautert werden, wie sich die Bandliicke tiber
die Zusammensetzung des QWs einstellen ldsst. Im Anschluss wird der Einfluss der

Polarisation bzw. E, auf die Bandstruktur anhand von zwei Heterostrukturen verdeutlicht.

InN  hat eine direkte Bandliickenenergic von EJ™N =0,675eV®, GaN eine von
E§™N =3,437 eV und AIN eine von EZ™ = 6,02 eV (alle Werte bei RT), hierdurch kann

tiber terndre (InGaN, InAIN, AlGaN) und quaterndre Verbindungen (AllInGaN) die Bandliicke
von 0,675 eV bis 6,02 eV variiert werden. Die Bandliicken einer terndren InGaN-Schicht

(EJ"59NYy mit x;,,, einer terndren AlGaN-Schicht (EZ¢@N) mit x,;, einer ternéren InAIN-Schicht
(EZ™NY mit ebenfalls x4, und einer quaternidren AllnGaN-Schicht (EZY™%%N) mit x;,, und x,

lassen sich mit den folgenden Formeln (2-37) bis (2-40) berechnen .
E["6NTeV] = Ef"™xp + (1 — %) E§™N — b Nxp, (1 — xp)  (2-37)

ES0N[eV] = Ef™xg + (1 = 20 Eg*N — b Ny (1 —x)  (2-38)

E;”nN [eV] = E;leAl +(1- xAl)EgI]nN — bV (1 = x41) (2-39)

E;llmGaN [eV] = E;leAl + Eé”Nxm +(1—x4— xln)EgGaN

- bﬁlGaNxAl(l —Xa1) — bénGaN(l = Xn)

(2-40)

Die Bowingparameter bi*“?N fiir InGaN, b4'¢?" fiir AlGaN und b2"™" fiir AlInN inkludieren
die Abweichungen der tatsdchlichen Bandliicke, ermittelt aus experimentellen Werten, von der
theoretischen Bandliicke, welche man durch eine lineare Interpolation zwischen den beteiligten

bindren Halbleitern erhilt. Je nach Literaturangabe schwanken die angegebenen Werte fiir die

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Bandliicken der bindren Halbleiter, wodurch auch die Werte fiir die Bowingparameter variieren.
Eine ausfiihrliche Diskussion dieser Problematik ist in Quelle®® zu finden. Fiir die zuvor
angegebenen Bandliicken von AIN, GaN und InN werden in dieser Arbeit folgende
Bowingparameter angenommen: bp,can = 1,43 €V, baigan =1 €V und by = 3,1 V. Mit
Hilfe dieser Werte, den bekannten Bandliicken der bindren Halbleiter und unter Kenntnis der
Zusammensetzung ldsst sich somit gezielt iiber die Formeln (2-37) bis (2-40) die Bandliicke
berechnen. Da die Bandliickenenergie meist einen energetisch-groflen Anteil der Photonenergie

E

ph ausmacht, kann letztere gezielt liber die Bandliicke eingestellt werden. Dieses ermdglicht

eine Lichtgeneration vom UV- bis in den nahen IR-Bereich mit Hilfe von Nitridhalbleiter-
Heterostrukturen. Mit der Zusammensetzung eines Nitridhalbleiters d&ndern sich auch seine
Gitterkonstanten a und c. Somit ergibt sich ein direkter Zusammenhang zwischen der
Gitterkonstante und der Bandliicke. Abbildung 2-9 zeigt diesen Zusammenhang grafisch.
Hierbei wurde die Gitterkonstante iiber die Vegardsche Regel berechnet und die Bandliicken
sind einmal mit (durchgéngige Linien) und einmal ohne (gestrichelte Linien) Beriicksichtigung
der Bowingparameter dargestellt. Durch den Vergleich wird deutlich, wie groB3 der Fehler ohne

Berticksichtigung der Bowingparameter ist.

6 o AIN linear / bowing 1207
----- / In, Ga,, N

9 - < T / Alxmln"'me 1248
— e | ——Al, Ga,, N —
E 4 | N 1310 €

2

14

3,1

Abbildung 2-9.: Zusammenhang zwischen der Bandliickenenergie, der Wellenlédnge (1) und der
Gitterkonstante (a) der terndren Halbleiter. Gestrichelte Linien: E; durch einfache lineare
Interpolation (Vegardsche Regel); durchgezogene Linien: E; unter Beriicksichtigung der
Bowingparameter. Das sichtbare Spektrum ist farblich abgehoben.

Die Auswirkungen der Polarisation auf das Bédndermodell sollen im Folgenden qualitativ
erlautert werden, zundchst anhand einer c-planaren und Me-polaren GaN/AlGaN
Heterostruktur. In Abbildung 2-10a (links) ist diese Heterostruktur schematisch gezeigt. Es

wird angenommen, dass der Halbleiter A, GaN, vollstindig relaxiert und der Halbleiter B,
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AlGaN, pseudomorph auf GaN gewachsen ist. Bei beiden Halbleitern zeigen die spontanen
Polarisationen in die [0001] Richtung und die resultierende spontane Polarisationsdifferenz
APS‘%,'B ist immer positiv, da fiir die spontanen Polarisationen von AlGaN und GaN gilt:

palGaN > p&aN (Abbildung 2-7a). Da fiir die Gitterkontanten von AlGaN und GaN gilt, dass
aAlGaN < acan ist, wird AlGaN tensil auf GaN verspannt, welches zu einer positiven
piezoelektrischen PZ; im AlGaN fiihrt, die ebenfalls in [0001] Richtung zeigt (Abbildung
2-10a). Somit tberlagern sich die spontanen und piezoelektrischen Polarisationsanteile
konstruktiv zur totalen Polaritét P,.. Dies ermodglicht eine einfache Einstellung von P;,; und
des internen elektrischen Feldes Eiw: iliber die Zusammensetzung des AlGaNs. Am
Heteroiibergang entsteht eine ortsfeste Flichenladung o, welche vom Polarisationsgradient

zwischen den Halbleitern abhéngt. Es gilt:

o = AP + Pg; (2-41)

Ist die Flichenladung positiv (+0), wie im hier dargestelltem GaN/AlGaN Beispiel, werden
freie Elektronen diese kompensieren und sich an der Grenzfliche anlagern®. An der
Grenzfliache entsteht somit ein zweidimensionales Elektronengas (engl. two dimensional
electron gas, 2DEG), welches genutzt werden kann, um einen leitfadhigen Kanal senkrecht zur
C-Wachstumsrichtung zu generieren. Die erhohte Elektronenkonzentration fiihrt im
Bindermodell zu einer lokalen Verschiebung der Bandstruktur, welches durch ein
ndherungsweise dreieckigen Potentialtopf im Leitungsband, darstellbar ist (in Abbildung 2-10a
rechts durch ein griines Dreieck indiziert). Wére die Flichenladung o negativ (z.B. bei N-
Polaritat der Halbleiter), wiirden sich Locher an der Grenzfliche anlagern und somit kann
analog zum 2DEG auch ein zweidimensionales Lochergas erzeugt werden (engl. two
dimensional hole gas, 2DHG)*’. Dieses hat eine analoge Valenzbandiinderung zur Folge. Die
Bildung von 2DEGs und 2DHGs werden gezielt ausgenutzt, um Feldeffekt-Transistoren zu
entwickeln. Diese positive Eigenschaft zur Entwicklung von Transistoren kann sich bei LEDs
allerdings negativ auswirken, welches anhand der meistgenutzten Heterostruktur aus GaN (als
QB) und InGaN (als QW) erldutert werden soll. Die ebenfalls c-planare und Me-polare
Heterostruktur besteht aus nanometerdicken Schichten, welche meist auf einer dicken GaN-
Pufferschicht aufgebracht sind (Abbildung 2-10b). Auf Grund der Schichtdicken im
beschriebenen Schichtaufbau sind die GaN Schichten (der Puffer und die QB) vollstindig
relaxiert und das InGaN im QW darauf ist pseudomorph gewachsen. Anders als bei der

GaN/AlGaN Heterostruktur tiiberlagern sich die piezoelektrischen und spontanen

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Polarisationsanteile bei GaN/InGaN nicht konstruktiv. Die spontane Polaritdtsdifferenz
APSHNIMGAN st fiir In-Gehalte x;,, <80 % negativ (vgl. Abbildung 2-7a) und die
piezoelektrische Polarisation in ¢-Richtung PZg ist positiv, welches schematisch in Abbildung
2-10b durch die Anlagerung von blauen und roten Rechtecken an die linke bzw. rechte Seite

der Polarisationsachse dargestellt wird.

Schichtaufbau Polarisations- Polarisation Bandermodel
ausrichtung

a Legende
AlGaN- z
(pseudomarph) P&t Gam[l Pig I P

__________________ . Ps@IGaN bzw.InGaN
P

P& (Puffer)
GaN-Puffer GaN l

(relaxiert) - REPKIN (QB)
H _____________________ -l -dungstrager-

ansammlung

Ep
GaN-Barriere C)
(relaxiert)
InGaN-QW p Eph
(pseudomorph) Sp
GaN-Puffer
(relaxiert)
- + E [eV] E [eV]

Abbildung 2-10.: Qualitatives Modell zur Polarisation, der Auswirkungen auf dieser auf die
Ladungsverteilung und auf das Leitungs- und Valenzband (vereinfachte Darstellung) anhand
folgender Beispiele: a) c-planares und Me-polares GaN/AlGaN Schichtsystem; b) c-planares
und Me-polares GaN/InGaN/GaN Schichtsystem. c) zeigt das vereinfachte Bindermodell eines
m-planaren und somit nicht polaren GaN/InGaN/GaN Schichtsystems.

In Summe dominiert jedoch die piezoelektrische Polarisation (Abbildung 2-8a). Dieses fiihrt zu
einer negativen Flidchenladung -0 an der Grenzfliche GaN-Puffer/InGaN-QW und einer
positiven Ladung +o0 an der InGaN-QW/GaN-QB Grenzfldche. Das resultierende interne
elektrische Feld ist in -¢-Richtung ausgerichtet (s. E¢o in Abbildung 2-10b) und beeinflusst die
verfiigbaren beweglichen Ladungstriger (Elektronen und Lécher) im QW. Hierdurch tritt in -¢-

Richtung eine rdumliche Separation der Ladungstriger auf, welche im Bindermodell iiber eine
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lokale Verbiegung der Bénder dargestellt werden kann (s. Bandermodell in Abbildung 2-10b).
Dieser Effekt, die raumliche Separation der Ladungstréger durch ein elektrisches Feld, wird im
Allgemeinen als Quantum-confined Stark effect (QCSE) bezeichnet®®*°. Mit dem QCSE #4ndert
sich auch der effektive Bandabstand im QW und somit kann Licht generiert werden, welches
eine Energie E,, hat, die kleiner als die Bandliickenenergie Ej ist. Dieses erklért qualitativ den
eingangs des Kapitels hergeleiteten Zusammenhang von der Emissionsenergie E,, und dem
elektrischem Feld E.,; (Formel (2-36)). Eiot bzw. die Polarisation fiihrt somit zu einer
Rotverschiebung der Wellenldnge bei GaN/InGaN/GaN Heterostrukturen auf polaren Facetten.
Um die Rotverschiebung zu vermeiden, gibt es mehrere Moglichkeiten: So konnen
Heterostrukturen auf nicht-polaren Facetten hergestellt werden, wie z.B. auf der m- oder
a-Facette. Bei diesen Facetten kommt es zu keiner lokalen Bandverbiegung und die Energie der
emittierten Strahlung auf der m-Facette E}, ist folglich groBer als im c-planaren Analogon.
Dieses ist in Abbildung 2-10c anhand der Bandstruktur einer m-planaren GaN/InGaN/GaN
Heterostruktur dargestellt. Das interne elektrische Feld E, lasst sich auch durch die Injektion
von Ladungstrigern variieren®. Die Ladungstriigerinjektion kann sowohl optisch, z.B. durch
Anregung mittels eines LASERs, als auch elektrisch durch das Anlegen einer elektrischen
Spannung erfolgen. Eine hohe injizierte Ladungstrigerkonzentration n fithrt zu einer
Minimierung von Ei zu Eior (1), welches sich quantitativ durch folgende Formel ausdriicken

lasst:

nedow
Eiot(n) = Eot(0) — g (2-42)
8061"

E(0t(0) ist hierbei das interne elektrische Feld ohne duBere elektrische oder optische Anregung.
Ersetzt man E.y; durch Eiy(n) in der Formel (2-36) wird ersichtlich, dass sich die messbare

E

»n mit der Ladungstragerkonzentration dndert.

Der QCSE fiihrt auch zu einer Anderung der strahlenden Ladungstrigerlebensdauer 7. Eine
rdumliche Separation der Ladungstriager resultiert in einer langen Lebensdauer, da die
Wellenfunktionen der Exzitonen weniger tiberlappen. Somit steigt die Lebensdauer mit der
Feldstirke E;,;. Geringe Rekombinationszeiten fiir QW/QB Strukturen konnen auf nicht-
polaren Facetten erreicht werden, weil dort kein QCSE vorliegt. So wurden fiir eine c-planare
GaN/AlGaN Heterostruktur eine Lebensdauer von 7, = 5,8 ns und fiir eine analoge m-planare
Heterostruktur nur eine Lebensdauer von 7, =450 ps gemessen’. Y.-H. Ra et al.”?

untersuchten ebenfalls die Lebensdauern von GaN/InGaN Heterostrukturen auf verschiedenen

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Facetten einer ND-LED. Auf der c-Facette konnten sie eine 7. zwischen 5,5 ns und 13 ns
bestimmen und auf der m-Facette eine t,, von ca. 2 ns messen (Werte bei RT). Die Variation
von 7, wurde von den Autoren iiber eine Abschirmung des internen elektrischen Feldes durch
eine hohe Ladungstrigerinjektion mittels PL erklart. Dies zeigt, dass eine hohe
Ladungstragerinjektion in die QW-Struktur, sei es per PL oder durch eine externe Spannung,

eine Reduktion der Lebensdauer erreicht werden kann.

2.2. Heteroepitaxie von IlI/N-Halbleitern

Epitaxie kommt aus dem altgriechischen und ist eine Zusammensetzung aus den Wortern ,,epi‘
und ,taxis*, welches ,,auf, iiber* bzw. ,,Ausrichtung, Ordnung* bedeutet. Ubertragen auf das
kristalline Wachstum bedeutet dies, dass ein anwachsender Kristall wihrend der Epitaxie
mindestens eine Orientierung des Substratkristalles ibernimmt, die Ordnung geht also vom
Substrat auf den Kristall iiber. In dieser Arbeit werden III/N-Halbleiter in Schicht- und ND-
Form auf einem Si-Substrat aufgewachsen und die Ausrichtung des Wurtzitgitters der Nitride
wird dabei durch das Si-Substrat vorgegeben. Da hierbei zwei verschiedene Halbleiter
aufeinander und orientiert zueinander aufgebracht werden, bezeichnet man den Prozess als
Heteroepitaxie. Im Gegensatz dazu sind bei der Homoepitaxie nur gleiche Halbleiter beteiligt,
wodurch es keine Gitterfehlanpassung gibt und keine Verspannungen zwischen den Halbleitern
auftreten. Somit gibt es auch weniger Defekte im Halbleiter, welches sich (meist) positiv auf
den Betrieb eines spateren Bauelements auswirkt. Im ersten folgenden Unterkapitel 2.2.1 wird
zunichst erldutert, welche Griinde fiir und gegen die Heteroepitaxie auf Fremdsubstraten bei
den Nitriden sprechen. Da in dieser Arbeit Si als Substrat benutzt wird, werden besonders die
Eigenschaften der III/N-Halbleiter auf Si-Substraten beschrieben (Kapitel 2.2.2). Im Anschluss
wird das in dieser Arbeit verwendete Epitaxieverfahren, die Metallorganische
Gasphasenepitaxie (engl. metal organic vapor phase epitaxy, MOVPE), vorgestellt (Kapitel
2.2.3). Final werden die Moglichkeiten zur Polaritdtskontrolle (Kapitel 2.2.4) und zur
dreidimensionalen Wachstumskontrolle der Nitride (Kapitel 2.2.5) diskutiert.

2.2.1 Fremdsubstrate

Halbleiter werden auf Kristallscheiben aufgewachsen, welche aus einem Einkristallblock
gesdgt wurden. Die Ziichtung dieses auch als Ingot bekannten Einkristallblockes ist bei den

Nitriden aus thermodynamischen Griinden sehr aufwendig, wodurch der Preis fiir native Nitrid-
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Kristallscheiben um ein Vielfaches hoher ist, als bei anderen Halbleitermaterialien. Aus diesen
O6konomischen Griinden und weil Scheiben mit groBeren Durchmessern herstellbar sind, haben
sich in der Nitridhalbleiter-Industrie und Forschung Fremdsubstrate durchgesetzt. Scheiben aus
Si, Saphir (A1203) oder Siliziumkarbid (SiC) kénnen zudem eine hexagonale Oberfldche zur
Verfligung stellen und sind in hoher Qualitdt und Reinheit bei vergleichsweise geringen Kosten
verfligbar, daher sind diese priddestiniert fiir die Heteroepitaxie der Nitride. Bei Si ist die
(111)-Obertflache, bei a-Al>O3 die (0001) und bei 6H-SiC die (0001)-Oberflache hexagonal und
bietet sich damit zum Wachstum der Nitride in ¢-Richtung an. Je nach Anwendung bieten die
drei Substrate verschiedene Vorteile, wie z.B. die hohe Transparenz bei Saphir fiir
Lichtauskopplung bei LEDs, die hohe Wirmeleitfihigkeit von SiC (4,9 W/ cmK) *>% zur guten
Wiérmeabfuhr bei Leistungstransistoren, oder die hohe und einstellbare p- und n-Leitfdhigkeit
des Si zur elektrischen Kontaktierung. Ein Nachteil aller drei ist jedoch der zu den Nitriden
unterschiedliche thermische Ausdehnungskoeffizient (engl. thermal expansion coefficient,
TEC) (Tabelle 2-2). Da die Nitridhalbleiter bei hohen Temperaturen (> 700°C) abgeschieden
werden, &dndern diese und das Substrat ihre Ausdehnung beim Herunterkiihlen zu
Raumtemperatur unterschiedlich, welches zu Rissen, Defekten und zur Verbiegung der

Oberflache fiihren kann.

Tabelle 2-2: Ubersicht iiber die fiir die Epitaxie relevanten Eigenschaften der Fremdsubstrate
inkl. der berechneten prozentualen Abweichung der Gitterfehlanpassung und des thermischen
Ausdehnungskoeffizienten, beides bezogen auf GaN. Daten aus Quellen®>**,

Si 6H-SiC ALO;
Diamant Trigonal/
Kristallstruktur Wurtzit
(kubisch) Rhomboedrisch
Hexagonale Facette (111) (0001) (0001)
a [nm] 0,384 0,30806 0,47589
fzu GaN [%] 17,0 -3,5 -16,0
TEC ind [107%/K] 2,6 4,46 7,3
ATEC zu GaN [%)] -115,0 -25,3 23,4

Eine generelle Herausforderung der Heteroepitaxie ist die Gitterfehlanpassung. Die
berechneten Gitterfehlanpassungen von GaN zu den genannten Fremdsubstraten sind ebenfalls

in Tabelle 2-2 angegeben. Durch die Fehlanpassungen entstehen hohe Defektdichten in den

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Nitriden von iiber 10° cm? °>7 welche die Eigenschaften der Nitridhalbleiter negativ
beeinflussen. Durch Techniken, wie z.B. (Niedrigtemperatur-) Nukleationsschichten®®%,
laterales epitaktisches Uberwachen (engl. ,.epitaxial lateral overgrowth®)!%-192 ynd Defekt-
stoppende Zwischenschichten'®~1%7 konnten die Defektdichten zwar auf Werte unter 10® cm™
minimiert werden, jedoch ist die Defektminimierung immer noch ein integraler Bestandteil der

Epitaxieoptimierung.

2.2.2 lll/N-Halbleiter auf Si(111)

Werden III/N-Halbleiter auf Si aufgebracht, werden zwei Halbleiter mit einer unterschiedlichen
Kristallstruktur kombiniert. Si ist ein Element der IV. Hauptgruppe, welches in einer kubisch-
flichenzentrierten Diamantstruktur mit einer Gitterkonstante von 0,543 nm kristallisiert. Die
Diamantstruktur kann man als zwei kubisch-flichenzentrierte Gitter beschreiben, welche
zueinander entlang der Raumdiagonalen, um " ihrer Lénge, verschoben sind. Um die
hexagonale Wurtzitstruktur der Nitride mit Si zu kombinieren, wird ein Si-Ingot entlang der
(111)-Flache gesdgt und somit steht eine hexagonal-strukturierte atomare Oberfldche zur

Verfligung (Abbildung 2-11a). Der Abstand der Atome in der (111)-Ebene des Si betrigt dabei
0,543 nm / V2 = 0,384 nm.
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Abbildung 2-11a.: Si-Diamantkristallgitter aus der [111]-Richtung gesehen, mit Hervorhebung
der hexagonalen Oberfliche in Rot. B) 5:4-Kopplung des AIN-Gitters auf der Si(111)-
Oberflache, mit Blick auf die (0001)-Ebene.

Bei hohen Temperaturen iiber 700°C kann GaN nicht direkt auf Si aufgebracht werden, da es

sonst zu einer chemischen Reaktion der Ga-Atome mit den Si-Atomen kommt. Es bildet sich
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iber Interdiffusionsprozesse eine Legierung aus Si und Ga, welche zu expandierenden Furchen
in der Oberflidche des Siliziums fiihrt und ein kontrolliertes Aufbringen von GaN auf dem Si-
Substrat verhindert. Dieser Effekt ist als ,,Meltback-etching® bekannt®”»!®®, Da in dieser Arbeit
GaN bei hohen Temperaturen abgeschieden wird, muss zuerst eine AIN-Schicht als Puffer
zwischen dem Si-Substrat und GaN abgeschieden werden und im Anschluss konnen Ga-
beinhaltende Nitridhalbleiter aufgebracht werden. Die Schichtdicke der AIN-Schicht muss den
nachfolgenden Epitaxieschritten angepasst werden, denn die Diffusionsldngen von Si-Atomen
aus dem Si-Substrat zum GaN und von Ga-Atomen vom GaN zum Si-Substrat sind abhéngig
von Temperatur und Dauer der folgenden GaN-Epitaxie-Schritte. Da AIN eine hexagonale
Oberfliche in der c-Ebene aufweist, koppelt es mit der Si(111) Oberflache, womit die beiden
Richtungen [111] des Si-Diamantgitters und [0001] des Wurtzitgitters parallel verlaufen.
Nimmt man eine 1:1 Kopplung der Gitter an, ergibt sich eine Gitterfehlanpassung zwischen
AIN und Si von f;=19 %, da aamw=0,311 nm betrdgt. Jedoch kommt es zu keiner 1:1-
Kopplung der beiden Gitter, sondern zu einer 5:4-Kopplung (Abbildung 2-11b). Das bedeutet,
dass sich 5 AIN-Wurtzitgitter auf 4 hexagonalen Gittern in der Si-Oberflache anlagern, welches
zu einer Parallelisierung der [110] || [1100]-Richtungen und der [110] || [1120]-Richtungen in
der Ebene fiihrt. Durch die 5:4 Kopplung wird die Gitterfehlanpassung auf -1,3 % reduziert.
Der negative Wert indiziert hierbei eine kompressive Verspannung, welche auch nachweisbar
ist!'%!1% Der Nachweis der negativen Verspannung ist experimentell allerdings herausfordernd,
da es zu mikrostrukturellen Wachstumseffekten kommt, welche die Verspannung ebenfalls
beeinflussen. Z.B. konnen sich erst Inseln von AIN auf Si(111) bilden, welche koaleszieren und
zu einer tensilen Verspannung fiihren'!!. Die tensile Spannung kann sogar die kompressive

induzierte Verspannung bei reinem Schichtwachstum von AIN auf Si iiberkompensieren'!?,

Oberhalb der AIN-Schichten konnen Ga-haltige Schichten aufgebracht werden. Beim
Abscheiden dieser Schichten ist darauf zu achten, dass interne Verspannungen beim Wachstum
aufgebaut werden sollten. Diese miissen der thermisch induzierten Verspannung, durch das
gro3e ATEC von Si zu GaN (s. Tabelle 2-2), entgegenwirken. Erst durch eine bewusste in situ
Verspannungskontrolle der Heterostrukturen, das sogenannte ,strain Engineering®* 3113,
konnten groBflachige, glatte und riss-freie GaN-basierte LEDs auf Si {iberhaupt hergestellt
werden !'®. Da bei Nanodrahtstrukturen nur ein lokaler Kontakt von Draht und Substrat besteht,

ist bei diesen Strukturen keine aufwendige Verspannungskontrolle nétig.

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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2.2.3 Metallorganische Gasphasenepitaxie

Die Epitaxie von Verbindungshalbleitern ist eine in der Industrie und Wissenschaft weit
verbreitete Methode zur Abscheidung von meist zweidimensionalen Schichten und anderen
ein- oder mehr-dimensionalen Strukturen, wie Quantenpunkten, Nanodrdhten oder Mesa-
dhnlichen kristallinen Strukturen. Die industriell-relevanteste Methode ist dabei die MOVPE,
welche auch als OMVPE (engl.: organometallic vapor phase epitaxy) oder als MOCVD (engl.
metal organic chemical vapor phase deposition) bekannt ist. Bei dieser lassen sich hohe
Schichtwachstumsraten im zweistelligen pm/h Bereich realisieren'!’, bei gleichzeitig hoher
Gleichformigkeit des Wachstums, niedriger Rauheit der Kristallschichten und das auf groflen
Substratflichen (bis maximal 450 mm). Durch die groe Fliche, dem hohen
Automatisierungsgrad und die Option mehrere Substrate in einen Reaktor zu laden, ldsst sich
eine hohe Produktionsrate erzielen. Des Weiteren sind in situ Uberwachungen der Temperatur,
der Prikursorengasfliisse und der Oberflaichenbeschaffenheit moglich, wodurch eine hohe
Prozesskontrolle und Reproduzierbarkeit erzielt werden kann. Im Folgenden wird ein Uberblick
iiber die theoretischen Abldufe gegeben, die sich bei der MOVPE von III/N-Halbleitern auf
Si(111) vollziehen. Detaillierte Beschreibungen der allgemeinen thermodynamischen und
kinetischen Prozesse konnen den am Ende dieses Satzes indizierten Standardwerken
entnommen werden%''#712% Die technischen Details zur MOVPE-Anlage werden in Kapitel 3

vorgestellt.

Die MOVPE lésst sich in mehrere Teilschritte unterteilen, die sich untereinander beeinflussen.

Diese sind:

- Gaszufuhr von Priakursoren und Tragergas

- Gasphasendiffusion und Zerlegung der Prikursoren
- Adsorption und Oberflachendiffusion

- Nukleation und Kristallwachstum

- Zerlegung und Desorption von III/N-Kristallen

Im Folgenden werden die einzelnen Schritte und der Einfluss der Prozessparameter auf diese
erliutert. Abbildung 2-12 gibt einen schematischen Uberblick iiber die Teilschritte am Beispiel
der Epitaxie von GaN auf einem Si/AIN-Templat.
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Abbildung 2-12.: Schematischer Uberblick iiber die einzelnen MOVPE-Prozessschritte.

Gaszufuhr von Prikursoren und Trigergas

Die Leitungen zur Gaszufuhr fiir die Prakursoren der III-Atome und der V-Atome sind bis zum
Reaktor getrennt und nahe dem Reaktor gekiihlt, um Zerlegungen und Vorreaktionen wéihrend
des Transportes in der Gasphase zu vermeiden. Als Quellen fiir die Metallatome der Halbleiter
stehen Metallorganische-Verbindungen in fliissiger und fester Form zur Verfligung, Die
Metallorganischen Quellen (MO-Quellen) bestehen aus Verbindungen von Triethyl- ((C2Hs)s3)
oder Trimethyl-gruppen (CH3)3) mit Atomen der III-Hauptgruppe. In dieser Arbeit werden
Triethylgallium (TEGa), Trimethylgallium (TMGa), TMAI und TMIn genutzt. Als Mg-Quelle
steht Di(cyclopentadienyl)magnesium (CpoMg) zur Verfligung, welches zur p-Dotierung
genutzt wird. Da die MO-Quellen mit dem Sauerstoff der Luft exotherm reagieren, werden
diese in Stahlzylindern, so genannten Bubblern, luftdicht aufbewahrt. Der molare Materialfluss
aus den Bubblern X,,, kann dabei mit Hilfe des Drucks (pg), der Temperatur (Tz) und des
Tragergasflusses Qpo im Bubbler eingestellt werden, welches durch die beiden folgenden

Formeln (2-43) und (2-44) ausgedriickt werden kann:

mol scem
o : — QMO[ ] . Pmo ‘ (2_43)

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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pp [mbar]

(2-44)
760

mit Pmo Imbar] = 10B-4/Tp .

Der Dampfdruck im Bubbler py, kann dabei iiber die materialspezifischen Van-der-Waals
Komponenten A und B berechnet werden. Ein Uberblick iiber diese Komponente der jeweiligen
Materialien gibt Tabelle 2-3. In der Realitdt wird teilweise der theoretische Dampfdruck nicht
erreicht, wodurch Abweichungen bei molaren Materialfluss auftreten konnen. Um diese
Abweichungen zu kompensieren wurde eine so genannte Bubblereffizienz 1 eingefiihrt, welche
eine lineare Anpassung durch in situ Korrekturmessungen mit speziellen

Dampfdruckmessgeriten moglich macht!?!,

Tabelle 2-3: Uberblick iiber die verwendeten MO-Quellen und zusétzliche Angaben.

MO-Quelle Formel A B Pmo [mbar] bei RT
TEGa Ga(C2Hs)s 2.530 9,19 6,39
TMGa Ga(CHs)3 1.825 8,50 317,31
TMALI Al(CH3)3 2.780 10,48 20,00
TMIn In(CHs)3 2.830 9,74 2,33
Cp2Mg Mg(CsHs)2 3.556 10,56 0,07

Als N-Quelle eignen sich N-haltige Verbindungen wie Hydrazin (N2H4), Monomethylhydrazin
(MMHy), 1,1-Dimethylhydrazin (1,1-DMHy) oder 1,2-DMHy und Ammoniak (NH3) '%>712%, In
dieser Arbeit wird nur Ammoniak genutzt. Molekularer Stickstoff eignet sich nicht als
Reaktionspartner, weil dieser erst bei sehr viel hoheren Temperaturen anfiangt zu
dissoziieren!?>126,

Zur n-Dotierung werden bei der MOVPE (Mono-)Silan (SiH4), Disilan (Si2He),
(Mono-)German (GeHs) und Isobutylgermane (IBGe) genutzt'?’. In dieser Arbeit wird

ausschlieBlich Silan genutzt.

Gasphasendiffusion und Zerlegung der Priakursoren

Gelangen die Prikursoren in den Reaktorraum stromen sie zunéchst linear und ungebremst im
Gasfluss in Richtung der geheizten Substratoberflache. Ab einer gewissen Ndhe zum Substrat
verlangsamt sich die Stromungsgeschwindigkeit, bis die Bewegung durch Gasphasendiffusion
dominiert ist. Es entsteht somit eine Grenzschicht (rot gestrichelt in Abbildung 2-12) ab der der

Massentransport zur Substratoberfliche nur durch Diffusion beschrieben werden kann''®. In
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diesem Bereich findet auch die (mogliche) Zerlegung und Vermischung der Prékursoren statt.
Daher kommt der Einstellung der Grenzschicht eine zentrale Rolle bei der Einstellung der Art
und der Anzahl der effektiven Wachstumspezien auf der Oberfliche zu, welches final das
Kristallwachstum beeinflusst. Uber die Einstellung des Flusses der Trigergase und des Drucks
im Reaktor ldsst sich die Grenzschicht verschieben, was zu einer einstellbaren Verweildauer
der Priakursoren innerhalb des Gasdiffusionsbereichs fiihrt. Die Hohe der Grenzschicht iiber der
Substratoberfliche nimmt bei geringem Druck ab und umgekehrt!?’. Durch geringere
Grenzschichthohen ist die Gasphasendiffusion effektiver, wodurch mehr Material an der
Oberflache ankommt, welches das gewollte Wachstum fordert und parasitire Vorreaktionen
minimiert.'?® Im Folgenden wird die Zerlegung der einzelnen Materialien beschrieben.

Bei MO-Quellen ist die Abspaltung von Kohlenwasserstoffen energetisch einfacher bei
Triethylverbindungen als bei Trimethylverbindungen. Hierdurch werden zum Beispiel
niedrigere Temperaturen zur Zerlegung von TEGa (50% Zerlegungsgrad bei ca. 550 °C), als
fiir TMGa (50% bei ca. 750°C) benétigt'?*13°. Allen Prozessen gemein ist, dass sich sukzessive
Methyl- bzw. Ethylgruppen abspalten, wodurch als Resultat freies Ga oder Monoethyl- bzw.
Monomethylgallium an der Oberfliche des Substrates ankommen kann. Das Abspalten der
Ethylgruppen kann durch Hydrolyse mit molekularem Wasserstoff als Trégergas gefordert
werden'!, wodurch die Wahl des Trigergases Einfluss auf die Menge an zerlegten
Prakursormaterial und auf die Wachstumsrate hat. Die meisten abgespaltenen organischen
Molekiile konnen den Diffusionsbereich anschlieBend verlassen und entweichen mit dem
Gasfluss aus dem Reaktor. Einige Kohlenwasserstoffe und Verunreinigungen, wie Sauerstoff,
im Quellmaterial werden allerdings auch in nachfolgenden Prozessen in den Kristall als
Fremdatome eingebaut, welches die Reinheit des Kristalls reduziert. Der Einbau der
Fremdatome ldsst sich jedoch (im gewissem MaB) durch die MOVPE-Prozessparameter

132,133

steuern , wodurch die Moglichkeit zur Anpassung der opto-elektronischen Eigenschaften

durch Dotierung gegeben ist'3>71%°. Weitergehende Informationen zur Zerlegung der MO

137,138 antnommen werden.

konnen den Quellen
Ammoniak zerlegt sich zwar bei niedrigen Temperaturen (400°C) zu 98%, jedoch ist die
Dissoziationsreaktion kinetisch gesehen, duBerst trige. Unter typischen MOVPE-Bedingungen
bei 950°C sind daher nicht mehr als 4 % des Ammoniaks dissoziiert'*. Aus diesem Grund
gelangt der Ammoniak &uBerst reaktiv (hohes chemisches Potenzial) bis zum Substrat.
Katalytisch initiiert dissoziiert der Ammoniak erst an der Probenoberfldche, wobei GaN und
besonders metallisches Gallium zur NHs-Dekompostionsrate von bis zu 50 % beitragen'®.

Der Dotierstoff Silizium wird durch die Zerlegung von Silan in dieser Arbeit zur Verfiigung

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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gestellt, dieses geschieht bei Temperaturen von iiber 550°C und einem typischen MOVPE

Druck von unter 300 mbar gemif der folgenden Reaktionsgleichung:

SiH, — Si + 2H, (2-45)

Es ist hierbei zu beachten, dass die obige Gleichung sich nicht direkt vollzieht, sondern sich
zundchst Zwischenstufen von (Poly-)Silanen der Form Si,H,,,, bilden. Detaillierte

Beschreibungen finden sich in den indizierten Quellen!*~143,

Adsorption und Oberflichendiffusion

Die Metallatome oder Metallatome, mit einer noch vorhandenen Kohlenwasserstoffgruppe,
werden im ersten Schritt tiber Physisorption an der Substratoberflédche adsorbiert. Da die Atome
an der Oberflaiche nur schwach gebunden sind, kann es folgend zur Oberflachendiffusion
kommen. Je nach den Eigenschaften der Oberflache (Rauheit, DBD, Defektdichte, Anzahl von
Doménengrenzen usw.) und der Umgebungsvariablen im Reaktor (p, T, V/III-Verhiltnis) ist
die Oberflichendiffusion unterschiedlich stark ausgeprédgt. Die Diffusionslidnge A,q kann in
Abhiéngigkeit  des temperaturunabhéngigen  Diffusionskoeffizienten = Dy, der
Diffusionsaktivierungsenergie Eg, der Boltzmannkonstante kg und der mittleren Verweildauer

der Adatome auf der Oberfldche 75, wie folgt angegeben werden:

E
Agd = \/DS * e(_ KST) * Tg (2-46)

Werte fiir Dg und E5 im Falle vom Wachstum von GaN auf GaN kénnen der Arbeit von Koleske

et al.!#

entnommen werden. Eine hohere Temperatur fiihrt somit zu einer erhdhten Diffusion
bzw. einer hoheren Mobilitit der Adatome, welches genutzt werden kann, um ein
gleichméafiges Wachstum von glatten Kristalloberflichen zu erhalten. Die Verweildauer der
Adatome ist durch zwei Prozesse limitiert: Entweder desorbieren die Adatome oder sie werden
in das Kristallgitter eingebaut. Je nach Einstellung der Wachstumsparameter und der zur
Verfligung stehenden Wachstumsoberflache kann der eine oder der andere Prozess dominieren,
wodurch eine grofle Varianz von 1 auftreten kann. Dieses wirkt sich wiederum stark auf die
tatsichliche A4 aus. So zeigen Berechnungen, dass die A;; von Ga-Adatomen (Ga, ) auf GaN
im Bereich zwischen 600°C und 1200°C zwischen 0,1 nm und 100 nm liegt'**. Andert man
jedoch die Wachstumsoberfldche, sei es durch eine mikrostrukturelle Textur der Oberflidche

(Terrassen-Abstiinde, Off-cut-Winkel)!* oder durch eine dielektrische Maskierung der

Oberfliche'**!*7 konnen Ga-Adatome sich im selben Temperaturbereich mehrere um bewegen.
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Metallatome werden bei hohen V/III-Verhiltnissen schneller in die Kristallstruktur eingebaut,
weshalb die Verweildauer 75 sinkt. Gleichzeitig steigt der Anteil der N-Atome im Verhiltnis
zu den Me-Atomen, welches zu einer Steigerung von Es fiihrt!*®. Als Resultat sinkt A,4 bei

hohen V/III-Verhiltnissen und variiert nicht linear mit dem V/I1I-Verhéltnis.

Nukleation und Kristallwachstum

Das Wachstum der Kristalle ist stark von der Temperatur abhéngig, da sowohl die Zerlegung
der Prédkursoren, die Physisorption, die Oberflichendiffusion als auch die eigentliche
Kristallbildung an der Oberfliche temperaturabhingige Prozesse sind. Diese Prozesse haben
verschiedene Temperaturabhéngigkeiten, welche sich iber prozesseigene
Aktivierungsenergien (E}) beschreiben lassen. Der Einfluss eines Prozesses i auf die
Wachstumsrate gr; eines Halbleiters kann fiir jeden der oben beschrieben Prozesse in folgender

Form angegeben werden':

Ei
gri = A; exp (_R_;' (2-47)

A; ist hierbei ein material- und prozessspezifischer Vorfaktor und R die allgemeine
Gaskonstante. Bei niedrigen Temperaturen limitieren die temperaturabhidngigen Prozesse die
Wachstumsrate, weshalb das Wachstum als kinetisch limitiert beschrieben wird. Grafisch kann
dieses mit Hilfe eines Arrhenius-Plots gezeigt werden. Fiir das GaN-Wachstum mit TMGa ist
ein solcher in Abbildung 2-13 zu finden, wobei der kinetisch limitierte Bereich im rechten
Abschnitt des Graphs, bei niedrigen Temperaturen, dargestellt ist. Bei weiter ansteigenden
Temperaturen laufen die oben genannten Prozesse sehr schnell ab, daher entfillt die kinetische
Limitierung und die Wachstumsrate wird nur durch den Massentransport limitiert (Abbildung
2-13, mittlerer Temperaturbereich). Dieser mittlere Temperaturbereich ist flir die
Epitaxieentwicklung besonders wichtig, da geringe Temperaturvarianzen nicht direkt zu einer
groflen Varianz der Wachstumsrate und somit schlechten Reproduzierbarkeit des Wachstums
fiihren. Des Weiteren lésst sich durch die Massentransport-Limitierung das Wachstum relativ
einfach iiber Massenflussdnderungen steuern. So kann die Wachstumsrate {iiber den
Massenfluss der Prakursoren gesteuert werden und folglich die Zusammensetzung ternirer oder
quaterndrer Halbleiter (fast) gezielt eingestellt werden. Das Verhalten bei noch hoéheren
Temperaturen wird durch Zerlegungs- und Desorptionsprozesse des GaN-Kristalls dominiert,

welche der Kristallbildung entgegenwirken. Diese werden im nichsten Punkt zur ,,Zerlegung

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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und Desorption von III/N-Kristallen genauer beschrieben, hier wird zundchst auf die

chemischen Vorgénge zur Bildung von GaN eingegangen

~ 1000°C T [K] = 700°C
D ——

Zerlegung Kinetisch
ﬁ—\ limitiert

Massen-
transport
limitiert

In(gr,) [a.u.]

~08 1000 - x1
' — K
k7]

Abbildung 2-13.: Qualitativ-schematische Auftragung der GaN-Wachstumsrate bei
variierender Prozesstemperatur in Arrheniusform. Experimentell ermittelte analoge Graphen
mit Messwerten finden sich u.a. in den Quellen'>%!3!,

Chemisch kann die (meist) katalytisch initiierte Bildung von GaN mit Hilfe der folgenden

Formel beschrieben werden:

2Gagy + 2NH; - 2GaN + 3H, 1 (2-48)

Inkludiert man auch die Kohlenwasserstoffe der Metallorganika, muss die ganze

Reaktionsgleichung dementsprechend erweitert werden. Fiir TMGa zur Bildung von GaN gilt:

Ga(CH3); + NH; - GaN + C,Hg T +CH, T +H, T (2-49)

Als Zwischenprodukt konnen sich anstatt fliichtigem Ethan (C,Hg) und H, auch reaktive
Methylgruppen CH; und Wasserstoffradikale H* bilden'®, welche sekundire Prozesse
auslosen konnen. Zum Beispiel filhren die H* zum Atzen von Ga-terminierten GaN
Oberflichen®” und dndern somit die Morphologie des Kristalles.

An einer ideal glatten atomaren Oberfliche wiirde es statistisch verteilt zur Nukleation in
Abhingigkeit von A,; kommen, allerdings weisen Substrate in der Realitét teilweise Defekte,
atomare Unebenheiten oder gewollte atomare Stufen (durch Offcuts) und andere gewollte
Oberflichentexturen auf, die den Ort der Keimbildung beeinflussen. Teilweise wird dieses auch

technologisch genutzt, um die Position des Kristallwachstums zu kontrollieren, z.B. um
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Quantenpunkte auf Defekten zu platzieren'*?, um die Defektdichte bei der Heteroepitaxie zu
reduzieren'** und um die Rauheit der Kristalloberfliche zu verbessern'**. Nach der Nukleation
wachsen die ersten III/N-Keime weiter bis es zur Koaleszenz und zum
(Schicht-)Kristallwachstum kommt. Die Prozessparameter und die Gitterfehlanpassung zum
Substrat beeinflussen hierbei den Wachstumsmodus. Eine grofle Gitterfehlanpassung fiihrt zu
Verspannungen, welche abgebaut werden miissen. Dieses geschieht einerseits durch die
Bildung von Punkt-, Stufen- und Schraubenversetzungen, andererseits aber auch durch einen
Ubergang vom reinem Schichtwachstumsmodus (Frank—van der Merwe-Modus) in den
Stranski-Krastanov-Wachstumsmodus, wodurch sich kleine Inseln bilden konnen. Des
Weiteren ziehen groBere Agglomerationen von Halbleitermaterial Adatome {iber Ostwald-
Reifungsprozesse an'> und expandieren schneller als ihre Umgebung. Dieser Effekt fiihrt zu
starkerem lokalem dreidimensionalem Wachstum. Ist zweidimensionales Schichtwachstum
erwiinscht, sollte daher A,4 so klein eingestellt werden, dass die Ostwald-Reifung unterdriickt
wird. Eine weitere Moglichkeit die Rauheit zu minimieren und glatte Schichten zu wachsen, ist
es die Temperatur weiter zu erh6hen, um parallel zur Bildung von den III/N-Halbleitern eine
verstiarkte Zerlegung und Desorption von Unebenheiten und anderen dreidimensionalen
Strukturen zu initiieren. Die Zerlegung bereits gebildeter Kristalle wird im folgenden Bereich

erldutert.

Zerlegung und Desorption von III/N-Kristallen

Die Zerlegung der Nitridhalbleiter ist ein besonders wichtiger Faktor beim
Nitridhalbleiterwachstum, da diese meist mehrere 100°C {iber ihrer Zerlegungstemperatur
gewachsen werden. Der Grund zur Nutzung der hohen Temperaturen liegt in einer hoheren
Beweglichkeit der Adatome, welches zu einer Gléattung von atomaren Unebenheiten fiihrt. Des
Weiteren desorbieren bei den hohen Temperaturen schwach gebundene Fremdatome, welches
die Reinheit des Kristalls erhohen kann. Die Zerlegung reduziert allerdings auch die
Nettowachstumsrate des wachsenden Kristalls. Dieses ldsst sich ebenfalls iiber eine analoge
Formel zu Formel (2-47) beschreiben, wobei die Aktivierungsenergie zur Zerlegung EZ*
eingesetzt werden muss. Grafisch kann dieses in einem exponentiellen Abfall der
Wachstumsrate im  Arrheniusgraph dargestellt werden (Abbildung 2-13, hoher
Temperaturbereich, links im Graph). Die Zerlegung von GaN beginnt bei Temperaturen von
iiber 800°C bei Atmosphdrendruck, wobei je nach Einstellung der Reaktorbedingungen (p, T)
und Prozessparameter (Trigergassorte, Fliisse, V/III-Verhiltnis) stark variierende Werte
zwischen 400°C bis 1000°C in der Literatur zu finden sind®*. Die Werte zur
Aktivierungsenergie der Zerlegung von GaN schwanken dadurch bedingt auch sehr stark

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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zwischen 0,38 eV und 3,93 eV!46:156-160 Eine Ursache fiir die groBe Varianz der angegebenen
Werte hat dabei wahrscheinlich der Wasserstoff, welcher bei der Zerlegung der Prakursoren als
auch als Triagergas zur Verfligung steht und in fritheren Arbeiten nicht immer beriicksichtigt
wurde. Es wird vermutet, dass ein hoher Wasserstofffluss zur erneuten Bildung von NHj fiihren
kann und somit E&*S unter steigendem H, sinkt. Die Zerlegung von GaN kann mit der folgenden

Formel beschrieben werden:

2GaN + 3H, — 2Gagy + 2NH3 1 (2-50)

Analoges gilt fiir InN und AIN, allerdings muss die hohere Bindungsstirke des AIN bzw. die
niedrigere des InN beriicksichtigt werden, welches zu hdheren bzw. niedrigeren
Zerlegungstemperaturen fiihrt. Die unterschiedlichen Zerlegungstemperaturen erschweren das
Herstellen terndrer und quaterndrer Nitridhalbleiter. Die obige Gleichung zeigt, dass Ga-
Adatome bzw. fliissige Ga-Tropfen, durch Akkumulation dieser, bei der Zerlegung von GaN
entstehen konnen. Die Desorptionsrate der durch Zerlegung neu gebildeten Ga,; kann
niedriger sein als die Desorptionsrate von GaN als Molekiil. Koleske et al.!*® konnten daher
Ga-Tropfchen auf der GaN Oberflache nach dem Aufheizen von GaN-Proben beobachten.
Dieses ist fiir das ortlich-kontrollierte Kristallwachstum zu berticksichtigen, da freie Adatome
zu einer anderen Position diffundieren und dort zum erneutem Kristallwachstum fiihren
konnen. Bei einem geringen Anteil an zur Verfligung stehenden H, Molekiilen iiberwiegt die

direkte thermische Sublimation von GaN, welches wie folgt ausgedriickt werden kann:

xGaN — (GaN), T (2-51)

2.2.4 Polaritatseinstellung mittels MOVPE

Da die Nitridhalbleiter polare Materialien sind, kdnnen sowohl N-polare als auch Me-polare
Strukturen oder Schichten auf Fremdsubstraten wachsen. Je nach Polaritdt gibt es optimale
Epitaxieprozessparameter, da die Oberflaichenterminierung und DBD (Abbildung 2-3)
polaritdtsabhingig sind. Auch die Aktivierungsenergie zur Dekomposition von N-polaren GaN
ist geringer als im Ga-polaren Fall'®!. Die unterschiedlichen Eigenschaften fiihren zu einer
polaritidtsabhingigen = Wachstumskinetik ~ des  Kristalls, = weshalb eine  genaue
Morphologiekontrolle erst bei uni-polaren Kristallen moglich ist. Die Polaritéit hat auch einen
Einfluss wihrend des zweidimensionalen Schichtwachstums. So weisen Schichten

verschiedener Polaritiit eine unterschiedliche Rauheit und Oberflichenmorphologie auf®>162,
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AuBerdem ist der In-Einbau in InGaN-Schichten polaritits-abhiingig!'®®, weshalb N-polare,
InGaN-basierte Leuchtdioden einen hoheren In-Gehalt aufweisen konnen. Es kann auch zu
parallelem Wachstum von N- und Me-polarem Doménen wihrend der Epitaxie kommen,
welches als gemischt-polares Wachstum bezeichnet wird. Die Doménen bilden beim
Zusammenwachsen Grenzflachen (inversion domain boundaries, engl. IDB), welche sich beim

164165 "aber auch senkrecht zu dieser

Kristallwachstum in Wachstumsrichtung ausbreiten konnen
vorhanden  sind'®®.  IDBs konnen als  nicht-strahlende'®” und  strahlende'®
Rekombinationzentren fungieren und wirken sich damit ,,negativ* auf die elektro-optischen
Eigenschaften spiterer Bauelemente aus. Aus den genannten Griinden wurden Methoden zur
Polarititseinstellung entwickelt, welche im Folgenden vorgestellt werden.

Ein Weg uni-polares Material zu erhalten, ist es das Wachstum einer Polaritét {iber spezifische
Wachstumsbedingungen zu unterstiitzen, damit sich im Laufe des Schichtwachstums eine
Polaritdt durchsetzt. Dieses erfordert jedoch (ldngeres) Schichtwachstum, welches einen
additiven Aufwand mit sich bringt und daher fiir 3D-Wachstum, z.B. fiir ND-Strukturen,
unerwiinscht ist. Aus diesen Griinden wurden weitere Methoden zur Kontrolle der
Polaritatseinstellung bei der MOVPE entwickelt. Viele Methoden setzen dabei an der
Schnittstelle Substrat / Nitridhalbleiter an. Substrate konnen Oberflichenatome bereitstellen,
welche mit den Atomen der Prikursoren Bindungen eingehen konnen und so die Ausrichtung
der Nitridkristalle bestimmen. So ist zum Beispiel die Si-N Bindungsenergie hoher als die
Bindungsenergie der Si-Ga Verbindung beim GaN-Wachstum auf SiC-Substraten, weshalb Ga-
polare GaN Schichten auf Si-polaren SiC-Substraten wachsen®. Nutzt man dementgegen C-
polares SiC kann N-polares GaN gebildet werden, wodurch eine relativ einfache Steuerung der
Polaritiit des GaN iiber die Polaritit des SiC-Substrates moglich ist®. Eine gute Erklirung zur

1 166

Polaritatseinstellung der Nitride auf Saphir wird von Mohn et a gegeben. N-polare AIN

Schichten kénnen sich durch die Nitridierung der Saphiroberfliche erzielen lassen!66:16°-171
jedoch konnen unter gewissen Wachstumsbedingungen (niedrige Temperatur) oxid-haltige
AlxOyNz-Zwischenschichten auftreten, welche laterale IDBs generieren und zur Me-Polaritét

der darauf gewachsenen Schichten fithren!'6%!"!,

Durch die Polarititseinstellung auf
Saphirsubstraten gelang es glatte GaN Pufferschichten abzuscheiden!’?, welches der Nitrid-
Bauelemententwicklung dienlich war. Die Polaritéitseinstellung an der Schnittstelle zu Si-
Substraten gelang bis dato nicht. Der Grund hierfiir ist nicht klar. Gezeigt werden konnte
allerdings, dass sich zwischen dem Si-Substrat und der ersten AIN-Schicht kein atomar-scharfer
Materialiibergang bildet. Stattdessen entsteht ein Zwischenbereich aus Si-, Al- und N-Atomen,

tl 73,174

welcher durch Diffusionsprozesse entsteh . In Analogie zu Ergebnissen aus der

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Molekularstrahlepitaxie!7>!76

ist davon auszugehen, dass sich iiber eine Kontrolle der
Reihenfolge der Atome in diesem Zwischenbereich die Polaritét auch bei der MOVPE von AIN
auf Si steuern ldsst. Dies gilt es jedoch noch zu zeigen. Auf Si konnten bis jetzt nur uni-polares
Me-polares Nitridhalbleiterwachstum erreicht werden, indem, wie zu Anfangs beschrieben,

dickere Schichten gewachsen wurden!”’

. Das uni-polare Wachstum auf Si wurde auch in dieser
Arbeit untersucht. Hierbei stellte sich heraus, dass die ex situ Oxidierung der Si-Oberflidche vor
der Epitaxie und die in situ Desorption des Oxides im Reaktor einen Einfluss auf die Polaritét
haben!”® (Kapitel 5.1.2). Es ist davon auszugehen, dass der Sauerstoff an der Grenzfliche
entscheidend die Polaritit des AIN beeinflusst. Basierend auf dieser Erkenntnis wurden zwei
atomare Modelle entwickelt (Abbildung 2-14 a und b), welche den Einfluss eines Oxids auf die
Polaritét illustrieren sollen. Die Modelle zeigen beide AIN in der Wurtzitstruktur auf einer
Si(111)-Oberfldche, jedoch fiir Me-polares AIN ohne (a) und fiir N-polares AIN mit (b)
intermittierendem Sauerstoffatom. Da sich die Polaritdt der ersten Monolagen auf die
darauffolgenden Kristallschichten oder 3D-Kristalle wahrend des Wachstums iibertrégt, wird
somit eine Polaritdtskontrolle erreicht. Die Bildung und Desorption von Siliziumoxid (SiOx) ist

somit entscheidend um eine Polaritétskontrolle zu erzielen und wird folglich in einem eigenem

Kapitel (2.3) detailliert thematisiert.

[0001]
Me-polar

Abbildung 2-14.: Angenommene schematische Anordnung des AIN-Wurtzitgitters auf einer Si-
Oberfliche (a) und einer oxidierten Si-Oberfliche (b) (basierend auf den Quellen!”*18),

Neben der Schnittstelle zum Substrat kann die Polaritédt der Nitride auch in der Nitrid-Schicht
(GaN, AIN, AlGaN) eingestellt bzw. invertiert werden. Basierend auf Thren Erfahrungen aus
Saphirsubstraten konnten Stolyarchuk et al. in spiteren Arbeiten zeigen'®!, dass es moglich ist

die Polaritdt N-polarer AIN-Domidnen zu invertieren. Hierzu stoppten die Autoren das
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Wachstum einer AIN-Schicht, oxidierten das N-polare AIN iiber ein ex situ Sauerstoffplasma
und setzten anschlieBend das Wachstum fort. Die Autoren der Studie konnten eine polaritéts-
drehende AlxOyN,-Zwischenschicht identifizieren, welches den Einfluss der Oxidierung auf die
Polaritdtskontrolle abermals zeigt. Eine weitere Methode um die Inversion von Me- zu N-
Polaritét zu realisieren, ist es eine diinne Halbleiter-Zwischenschicht mit einer sehr hohen Mg-
Dotierung abzuscheiden!®>!#2, Hierbei bildet sich eine Monolage aus MgsN», welche als IDB

fungiert.

2.2.5 Dreidimensionale MOVPE von GaN

Um ein dreidimensionales Wachstum von GaN-Kristallen fiir ND, Pyramiden oder andere
mehrdimensionale Strukturen zu erreichen, miissen zwei Bedingungen erfiillt werden. Zunachst
muss es bevorzugte Orte geben, an denen es zu einem lokalen Wachstum kommt und in deren
Umgebung kein Wachstum stattfindet. Im Anschluss miissen die Form bzw. die Morphologie
der Kristalle kontrolliert werden. Beide Ziele konnen allerdings nicht unabhéngig voneinander
betrachtet werden, da die Methode, mit der die Ortskontrolle erreicht wird, direkten Einfluss
auf die Morphologickontrolle hat. Im Folgenden werden zunichst die Methoden zur
Ortssteuerung eingefiihrt. Im Anschluss werden die allgemeinen Mechanismen zur Steuerung
des dreidimensionalen Wachstums fiir die ,,Selektive Area Epitaxy* (SAE) erldutert, welche

die gingigste Form des ortsgesteuerten Wachstums ist und auch in dieser Arbeit genutzt wird.

Eine Methode um die Ortskontrolle zu erreichen, ist das Aufbringen von Metallen, wie Ni3>!84

oder Au'®>"187 an definierten Orten auf der Substratoberfliche geschehen. Hierdurch bilden
sich bei der anschlieBenden MOVPE iibersittigte Eutektika aus dem Metall und den in der
Gasphase befindlichen Prakursoren, welches final zum Vapor-Liquid-Solid-Wachstums (VLS-
Wachstum) fiihrt!8¢-1%° Das VLS-Wachstum hingt stark von der Zusammensetzung des
Eutektikums ab, da die Zerlegung und die Morphologie des wachsenden Kristalls von der Phase
(fest / flussig) des Eutektikums beeinflusst werden. Somit gibt es spezifische
Wachstumsparameter beim VLS-Wachstum, welche nicht auf andere Epitaxiemethoden
iibertragbar sind. Der metallische und opake Wachstumskeim kann sich jedoch negativ auf die
elektro-optischen Eigenschaften von Lichtemittern auswirken, weshalb das VLS-Wachstum
meist nicht fiir ND-LEDs genutzt wird.

Neben dem VLS-Wachstum kann ortsgesteuertes Wachstum iiber weitere Methoden erreicht
werden. Diese werden allesamt als SAE oder ,,Selective Area Growth* (SAQG) bezeichnet, zu

190,191

diesen zédhlen die ,,Confined“-Epitaxie , das Uberwachsen von zuvor topologisch-

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.



45

strukturierten Oberflichen'*>!°>!°3 die in dieser Arbeit entwickelte Polaritits- und

Ortsgesteuerte Epitaxie und die héiufigste Methode, das geordnete Kristallwachstum in
Maskeno6ffnungen. Bei der letztgenannten Methode werden zunéchst diinne (< 100 nm)
dielektrische (SiOx!46:194200 SiN,201-206) oder Titan-Schichten?’’*%® (nur angewendet bei der
Molekularstrahlepitaxie, MBE) auf Substraten und Templaten aufgebracht und in diese
periodisch-strukturierte Offnungen geitzt (Querschnittschema in Abbildung 2-15a). Wihrend
der anschlieBenden Epitaxie kommt es dann zu einem lokalen Wachstum in den Offnungen
(Abbildung 2-15b), da Adatome eine hohe Mobilitédt auf der Maskenoberfliche aufweisen und
selbige in der zuginglichen kristallinen Oberfliche in den Offnungen geringer ist. Das
Maskenmaterial verhindert somit das Ansammeln von Adatomen und die Benetzung der
Maskenoberfliche mit Ga-Tropfchen, weshalb es als ,antisurfactant“ in der Literatur
beschrieben wird. Sind die Offnungen so weit auseinander, dass Adatome innerhalb ihrer
Adatomdiffusionslinge A,; eine Offnung nicht erreichen konnen, kommt es zum
Kristallwachstum auf der Maske, welches als parasitires Wachstum bezeichnet wird. Um ein
gleichmiBiges Wachstum, mit einem hohen Fiillfaktor (GaN in allen Offnungen) und ohne
parasitires Wachstum zu erreichen, ist es daher notig die Diffusionsldnge und die Struktur der

Offnungen (Abstand Apitch» Durchmesser der Offnungen dopen) SO anzupassen, dass sich Ga-

Adatome bevorzugt nur zu einer Maskenoffnung bewegen, es gilt:

Aag =~ Qpitch ; dopen (2-52)

) Offnung { dopen | b) R LA »

—_— i
Substrat / N-Halbleiter = = ]

Abbildung 2-15.: a) Zeigt die schematische Querschnittstruktur fiir SAE mit Hilfe von
strukturiert aufgebrachten Masken auf einem Substrat oder auf einer Nitrid-Halbleiterschicht.
In b) ist das Wachstum von GaN in den Offnungen gezeigt.

Bei der in dieser Arbeit verwendeten SAE-Methode wird ebenfalls eine ortskontrollierte
Agglomeration von Ga-Adatomen angestrebt. Diese wird jedoch nicht durch das Aufbringen
von dielektrischen Masken erreicht, sondern indem ein polaritits-kontrolliertes AIN/Si-
Templat erzeugt und genutzt wird. Als Basis des AIN/Si-Templates wird ein Si(111) Substrat

topologisch strukturiert, um weitere kristalline Facetten freizulegen, wie z.B. {100}, {112}. Im
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Schema der Abbildung 2-15c) entsprechen diese Facetten den Seitenfldchen einer Si-Saule.
Anschliefend wird die gesamte Si-Oberflédche oxidiert und die Proben auf Prozesstemperatur
(T > 900°C), in der Reaktorkammer der MOVPE, gebracht. Hierbei desorbiert das Oxid an den
freigelegten (seitlichen) Facetten schneller als auf der Si(111)-Facette (s. Kapitel 2.3). Wie
bereits in Kapitel 2.2.4 erlautert wurde, bestimmt die Prisens der Oxid-Atome auf der Si-
Oberflache die kristalline Ausrichtung des Wurtzitgitters der ersten AIN Monolage (Abbildung
2-14). Daher entsteht Al-polares AIN auf oxid-freien und N-polares AIN auf oxidierten Si-
Facetten, womit ein polaritétskontrolliertes AIN/Si-Templat erzeugt wird (fiir Informationen
zur technologischen Herangehensweise zur Freilegung der Facetten, zur Desorption des Oxides
und zum Wachstum der AIN-Schicht sei hiermit auf die Kapitel 5.1.2 und 5.1.3 verwiesen).
Zum erleichtertem Verstindnis illustriert Abbildung 2-16a den beschriebenen Vorgang zum

Ende des AIN-Wachstums nochmals schematisch.

a) N-AIN A-AIN b)
Oxid

Abbildung 2-16.: a) Das Querschnittsschema zeigt ein topologisch-strukturiertes und orts-
selektiv oxidiertes Si(111)-Substrat. Im Schema befindet sich kein Oxid an den Seitenflichen
der Siule. Dieses fiihrt zu Al-polarem AIN-Wachstum an den Seitenflidchen (gelb). Uberall
anders ist ein Oxid vorhanden (blau), daher dominiert hier das N-polare AIN Wachstum (rot).
Im rechts angrenzenden atomaren Modell ist die entsprechende atomare Wurtzitstruktur fiir Al-
polares (gelb) bzw. N-polares AIN (rot) dargestellt. In b) ist das anschlieBende orts-selektive
3D-Wachstum von Ga-polarem GaN schematisch dargestellt (beide Schemata angepasst
{ibernommen aus Quelle!”).

Beim anschliefenden GaN-Wachstum iibertrégt sich die AIN-Polaritét auf das GaN. Werden
nun die GaN-Epitaxieparameter so gewéhlt, dass das Ga-polare GaN Wachstum dominant ist,
kommt es zu einer schnelleren Ansammlung von Ga-polaren GaN und somit zur SAE, wie es
in Abbildung 2-16b) dargestellt ist. Da die neu entwickelte SAE-Methode somit erstmals
sowohl eine Polaritéts- als auch eine Ortskontrolle ermdglicht, ist diese als polaritéts- und
ortsgesteuertes Wachstum (engl. ,,Polarity and Site-Controlled Growth*, PSCG) bezeichnet
worden!78179:209.210

Das ortsgesteuerte Wachstum mittels einer der zuvor beschriebenen SAE-Methoden zu erzielen

ist ein wichtiger, jedoch nur der erste Schritt, um 3D-Kristalle mittels MOVPE herzustellen.

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Um die Morphologie des einzelnen Kristalls einzustellen und die GleichméBigkeit des
Wachstums an mehreren Positionen zu gewédhrleisten, muss die 3D-Expansion des Kristalls im
Anschluss liber die Prozessparameter der MOVPE gesteuert werden. Im Folgenden sollen daher
die grundlegenden Mechanismen zur Steuerung des dreidimensionalen Wachstums aufgezeigt
werden, die bei SAE gelten. Des Weiteren soll erldutert werden, wie diese Mechanismen mit

der Polaritit verkniipft sind, da dieses von besonderer Bedeutung bei der PSCG-Methode ist.

Nach Wulffs Theorem bestimmt die Facette mit der niedrigsten Wachstumsrate die
Morphologie des Kristalls*!!?!2, Die Wachstumsrate der Facetten hiingt wiederum sowohl von
der jeweiligen DBD und Terminierung der jeweiligen Facette (Abbildung 2-3) als auch von den
MOVPE-Parametern ab. Bei der Einstellung der Morphologie iiber die Wachstumsparameter
sollte aulerdem beachtet werden, dass die Wachstumsraten der einzelnen Facetten stets relativ
zueinander betrachtet werden miissen. So fiihrt z.B. eine hohere Priakursorenzufuhr zu einer
gesteigerten Wachstumsrate des gesamten Kristallvolumens, aber durch unterschiedliche
Wachstumsratenidnderungen der einzelnen Facetten kann es parallel zu einer
Morphologiednderung des Kristalls kommen. Ferner wirkt eine Anpassung eines
Prozessparameters sich meist auf mehrere Prozessschritte aus. Z.B. éndert sich die Zerlegung
eines Prakursors in der Gasphase, die Desorptionsrate von Adatomen und die
Oberflachendiffusion mit der Temperatur. Aus den genannten Griinden ist eine allgemeine
Beschreibung der Wirkung eines Parameters nur beschrinkt moglich. Um dennoch einen
Eindruck von der Wirkung einzelner Parameter auf das dreidimensionale Wachstum zu geben,
werden 1m Folgenden ausgewdhlte publizierte Zusammenhidnge présentiert. Die

Zusammenhédnge sind nur giiltig fiir die SAE, falls nicht anders angegeben.

Temperatur
Im transportlimitierten Temperaturbereich (vgl. Abbildung 2-13) wirkt sich die Temperatur

sowohl auf die Gasphasendiffusion als auch auf die Oberflachendiffusion (vgl. Formel (2-46))
aus. Bei hoheren Temperaturen kann auch verstdrkt eine Dekomposition von GaN und die
anschlieBende Desorption auftreten. Jung et al.!*” berichten, dass sich das Aspektverhiltnis von
Ga-polaren, geordnet-gewachsenen ND bei einer Steigerung der Temperatur von 900°C zu
1000°C erhoht. Die Autoren fiihren dies auf eine verstirkte Oberflaichendiffusion an der
seitlichen m-Facette und auf Anderungen der Desorptionsraten der seitlichen und oberen c- und
r-Facetten zurlick. Dadurch stehen weniger Adatome auf der seitlichen m-Facette zur
Verfiigung, welches das laterale Wachstum limitiert?®*. Gleichzeitig stehen mehr Adatome auf
den Top- Facetten zur Verfligung, weshalb das vertikale Wachstum gefordert wird. Den selben

Effekt, Steigerung des Aspektverhéltnisses bei einer Erhohung der Temperatur, sehen auch
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Coulon et al.?% und Li et. al.?** im Temperaturbereich 1050°C bis 1100°C. Interessant ist, dass
der Effekt bei beiden Polarititen auftritt, da Coulon et al. mit Ga-polaren ND-Strukturen und
Li et al. mit N-polaren GaN-ND-Strukturen experimentierten. Bei einer weiteren Erhohung der
Temperatur (1150°C) sinkt jedoch zunéchst die vertikale Wachstumsrate, welches in einer
verstirkten lokalen Desorption begriindet ist. Gleichzeitig wird die seitliche m-Facette rau. Ab
1175°C ist die Desorption und thermische Zerlegung von GaN dominant, so dass kein
geordnetes Wachstum mehr zu beobachten ist?!?.

Bei der Anderung der Wachstumsrate bei der SAE mit der Temperatur gilt es zu beachten, dass
die rdumliche Anordnung und die Anzahl der wachsenden GaN-Strukturen eine Rolle spielen.
So steigt zwar allgemein die Oberflachendiffusion der Adatome mit der Temperatur an (s.
Formel (2-46)), weshalb theoretisch mehr Adatome einen weiter entfernten Wachstumsort
erreichen kdnnen und zu einer Wachstumsratensteigerung fiithren, jedoch findet das Wachstum
an mehreren Orten simultan statt. Daher konkurrieren benachbarte wachsende GaN-Strukturen

um die zur Verfiigung stehenden Adatome?®’. Folglich sinkt die effektive Wachstumsrate jeder

einzelnen GaN-Struktur, welches bei der Einstellung der Temperatur zu berticksichtigen gilt.

V/I1I-Verhiltnis

Bei dreidimensionalem Wachstum wird meist ein V/III-Verhéltnis von unter 100 genutzt,
wodurch das Wachstum durch fehlende N-Atome bzw. NH3-Priakursoren limitiert ist. Daher
kommt es bei einer Steigerung des Ammoniakflusses und einem damit einhergehendem
steigendem V/III-Verhéltnis zu einem Anstieg der Volumenwachstumsrate, wodurch die

Strukturen insgesamt volumindser werden?%

. Bei Ga-polaren GaN sind haufig semi-polare und
N-terminierte 7-Facetten Wachstums-limitierend, wodurch dreidimensionale Strukturen breiter
und gleichzeitig hoher bei steigendem NH3-Fluss werden. Durch den Neigungswinkel von
0 = 43° sinkt das Aspektverhiltnis bei Ausdehnung der pyramidalen Strukturen parallel. Zu
beachten gilt es, dass durch eine hohe Zugabe von NH3 nicht nur N-, sondern auch H-Atome
zur Verfligung gestellt werden, welche sich auf die Morphologie des wachsenden Kristalls
auswirken®'*2!* (s. Beschreibung zum Einfluss von Wasserstoff, weiter unten). So zeigen Lin

1.213 und Lundskog et al.?"!, dass es durch eine Steigerung des V/III-Verhiltnisses mittels

eta
NHs-Flusssteigerung zu einer Wasserstoffpassivierung von r-Facetten kommen kann. Somit
verringert sich die Wachstumsrate dieser Facette. Tritt gleichzeitig eine Desorption von GaN
auf, kann sich das gewachsene Kristallvolumen trotz einer Steigerung des NHs-
Prakursorflusses sogar insgesamt verringern. Das bei identischen V/III-Verhéltnissen, aber
geringeren Ammoniakfliissen, der beschriebene Effekt nicht auftrat, zeigt den dominanten
Einfluss der Wasserstoffpassivierung auf die Morphologie des wachsenden Kristalls. N-polare

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Strukturen wachsen meist in die -¢-Richtung, da die -c-Facette N-terminiert ist und daher unter
Wasserstoffeinfluss am langsamsten wichst. Bei kleinen V/III-Verhéltnissen kann die N-
Terminierung durch die Bildung einer fliissigen Ga-Ansammlung kompensiert werden?'>21¢,
wodurch ein starkes lokales Wachstum auf der c-planaren Spitze von ND stattfindet. Durch
mehr Ammoniak wird der lokale Uberschuss an Ga-Adatomen jedoch durch die Bildung von

GaN reduziert, womit das vertikale Wachstum stoppt und das laterale Wachstum dominiert.

Wasserstoff

Wasserstoff steht durch die Zerlegung der Prékursoren und auch als Trigergas zur Verfiigung,
somit stehen molekularer Wasserstoff H und reaktive Wasserstoffradikale H" zur Verfiigung.
Das Trégergas selbst wirkt dabei nicht direkt, jedoch vermindert es die Zerlegungstemperatur
der Prakursoren, wodurch ein hoherer Wasserstoffanteil bei der MOVPE im Tréigergas indirekt
zu mehr Radikalen H” fiihrt?!”. Wasserstoff wirkt dabei, je nach der Terminierung der Facetten
unterschiedlich: Ga-terminierte Oberflichen koénnen durch die Bildung von Ga-H-
Verbindungen geitzt werden, wohingegen N-terminierte Facetten durch Wasserstoff-passiviert

werden, wie es durch Li et al.*’

beschrieben wurde. Da die Terminierung der polaren und semi-
polaren Facetten bei N- und Ga-polaren GaN unterschiedlich ist, muss zwischen den beiden
Orientierungen bei der Kontrolle der Morphologie differenziert werden.

Bei Ga-polaren Strukturen ist die 7-Facette unter Standard-MOVPE-Bedingungen N-terminiert.
Somit kann ein hoherer Wasserstoffanteil zu einer geringeren Wachstumsrate fiihren, wie es
von Li et al.’” und Coulon et. al.?% gezeigt wurde. Allerdings zeigten Wang et. al.?'8, dass durch
eine Substitution von N> durch H> im Tréigergas besonders das r-planare Wachstum gefordert
wird, welches im direktem Widerspruch zu den anderen Arbeiten zu sein scheint. Wang et al.
sehen diesen Widerspruch auch, l1dsen diesen jedoch folgendermaflen auf: Die Autoren
argumentieren, dass sich bei besonders Ga-reichen Wachstumsbedingungen lokale Ga-
Ansammlungen bilden kénnen, welche die Wasserstoffpassivierung autheben. Die gesteigerte
Anreicherung von Ga an der r-Facette bei einem hohem H»z-Anteil in der Reaktoratmosphére
kann dabei durch die Verschiebung der Bildungsreaktion von GaN nach Formel (2-48) erklart
werden. Mit mehr H> verschiebt sich das Gleichgewicht der Reaktion in Richtung der Edukte,

wodurch eine lokale Ansammlung von Ga-Adatomen auf der r-Facette wahrscheinlicher ist.

Die Wachstumsrate N-polarer Schichten ist durch die Wasserstoffpassivierung der -c-Facette
limitiert. Bei dreidimensionalen Strukturen in -¢-Richtung sollte das vertikale Wachstum daher
eigentlich schwieriger zu erreichen sein. Allerdings zeigten Bergbauer et al.?!’ fiir N-polare
ND, dass die vertikale Wachstumsrate bei einem hohen Anteil von H; im Trigergas ansteigt.

Der Grund dafiir wird in der betreffenden Publikation nicht diskutiert. Es ist jedoch davon
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auszugehen, dass sich ebenfalls (wie auf der r-Facette bei Ga-polaren GaN) Ga-Ansammlungen
bei hohen H,-Trigergasfliissen bilden und die Wasserstoffpassivierung auf -c-Facetten
aufheben. Dieses wurde theoretisch von Northrup et al.?’® fiir die gingigsten
Epitaxietechnologien, die MOVPE und die Molekularstrahlepitaxie, vorausgesagt und bereits
experimentell durch Held et al.>!¢ fiir die Molekularstrahlepitaxie gezeigt.

Auf Grundlage der Erkenntnisse und eigener Ergebnisse wurde das in dieser Dissertation
enthaltene GaN-Hiillenwachstum-Model entwickelt, welches in Fig. 9 in Publikation®!
(Kapitel 5.1.4) zu finden ist. Das Modell beschreibt detailliert den Einfluss des Ho-Tragergases
auf die Morphologie der Kristalle in Abhédngigkeit der Polaritét.

Dotierstoffe: Silan und Cp2Mg

Die Dotierstoffe Silan und Cp2Mg werden zur Dotierung der Nitridhalbleiter genutzt,
allerdings haben diese auch Einfluss auf die Morphologie des Wachstums. S. Haffouz et al.?*
haben dieses fiir beide Dotierstoffe anhand von ca. 10 pm breiten, periodisch angeordneten

GaN Inseln nachgewiesen, welche r- und c-Facetten aufwiesen. In ihren Experimenten
variierten sie die molaren Dotierstofffliisse des Cp2Mg Xxg, des Silans X;/, und des TMGa

X5% und bewerteten die Mg/Ga- bzw. Si/Ga-Verhiltnisse, welche sich wie folgt berechnen

lassen:
M
Mg _ Xuo (2-53)
Ga Xg%
Si Xio (2-54)
Ga X$9,

Durch ein hoheres Mg/Ga-Verhéltnis reduzierte sich die vertikale Wachstumsrate in
c-Richtung und erhéhte sich die Wachstumsrate in 7-Richtung, wodurch insgesamt flachere
Inseln, mit lateral ausgedehnten c-Facetten, entstanden. Der Einfluss des Mg/Ga-Verhéltnisses
auf die Morphologie konnte iiber den zur Verfiigung stehenden Wasserstoff in Folge der
Zerlegung des Cp2Mg-Molekiils erkldrt werden, allerdings gibt es hierzu keine
Untersuchungen. Durch eine Erhohung des Si/Ga-Verhidltnisses wurde das vertikale
c-Wachstum enorm gesteigert und das laterale Wachstum insgesamt unterdriickt, wodurch
anstatt Inseln hohe Mikrodraht-dhnliche Strukturen entstanden. Eine Erkldrung fiir dieses
Ergebnisse wurde 1998 durch S. Haffouz et al. nicht gegeben, allerdings gibt es heutzutage eine
Erkldrung: Durch die Zugabe von Silan kann sich eine diinne SiNx-Schicht bilden, welche das

E197.221

laterale Wachstum unterdrickt. Dieses ist sowohl fiir die SA als auch fur unstrukturiertes

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Wachstum von ND??2224 bewiesen worden. Bei dreidimensionalen GaN Strukturen, wichst die
m-Facette am langsamsten, wodurch sich auf dieser SiNx bilden kann. Da die Beweglichkeit
der IlI-Adatome auf der gebildeten SiNx-Schicht hoch ist, konnen sich die Adatome auf der
Schicht gut bewegen und werden lokal schlecht in den Kristall eingebaut. Die Adatome
sammeln sich an einer anderen Facette bzw. Position, welches zum Beispiel die Spitze eines
ND sein kann. Hierdurch wird das Kristallwachstum lokalisiert und lokal gesteigert, wodurch
Strukturen mit hohem Aspektverhéltnis, wie ND, entstehen konnen. Bei der Wahl des Si/Ga-
Verhiltnisses gilt es zu beachten, dass ein zu hohes Si/Ga-Verhiltnis zur Bildung von SiNx-
Schicht auf weiteren Facetten kommen kann. Dies hat zur Folge, dass das Wachstum dort
ebenfalls unterdriickt wird und die Adatome entweder desorbieren oder an anderen Stellen
eingebaut werden konnen. Daher fithren zu hohe Si/Ga-Verhéltnisse zu inhomogenem

Wachstum.

2.3. Siliziumoxid auf Si:
Bildung, Terminierung und Desorption

In dieser Arbeit hat sich herausgestellt, dass die Oxidierung und Desorption des Oxides von der
Si-Oberfldche zentrale Rollen bei der Erzielung der lokalen Polarititskontrolle der Nitride
spielen. Daher werden im Folgenden die kristalline Struktur der Si-Oberfldche und die Prozesse

zur Bildung und Desorption von SiOx beschrieben.

Als Ausgangsbasis wurden in dieser Arbeit Si-Wafer mit einer (111)-Oberflache genutzt. Die
Substratoberfliche wurde iiber Atz- und Lithografieprozesse strukturiert, wodurch weitere zur
(111)-Ebene geneigte Kristallorientierungen zugénglich waren. Je nach Si-Oberfliche variiert
die DBD und unterschiedliche Bindungstypen sind verfligbar. Diese wirken sich auf die
nachfolgenden Prozessschritte aus, da die Bindungsstédrke und damit maf3geblich die Stabilitét
der Bindungen an der Oberfldche beeinflusst wird. Um einen Eindruck von der Oberflache des
Si in Abhéngigkeit der Kristallfacette zu geben, wurde zunédchst das Kristallgitter simuliert. In
Abbildung 2-17a bis c ist die Simulation des Diamantgitters von Si mit zwei eingezeichneten
Kristallebenen, der (111) und der (100)-Ebene, aus verschiedenen Perspektiven dargestellt. In
Abbildung 2-17b und c sind die zuletzt angesprochenen Ebenen aus den jeweiligen Aufsicht-
Perspektiven gezeigt. Aus den Simulationen wird der Zusammenhang zwischen der DBD und
der Kristallorientierung ersichtlich: Auf einer idealen (111)-Ebene (blau dargestellt in den

Simulationen) befindet sich eine nicht abgesittigte Verbindung pro Si-Atom, wihrend auf der
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(100)-Ebene (griin) zwei nicht abgeséttigte Verbindungen pro Si-Atom zur Verfiigung stehen.
Auf der Si(100)-Oberflache bilden diese paarweise Reihen von Dimeren, wodurch die DBD
halbiert wird®®. Letzteres gilt fiir alle Ebenen der {100}-Schar. Um die jeweiligen
Kristallfacetten jetzt gezielt zu oxidieren, sollte zundchst eine definierte Terminierung
hergestellt werden. Diese wird durch ein Flusssdurebad erreicht. Hierbei werden die
ungesattigten Bindungen liber Hydride abgeséttigt. Dominante Monohydride (SiH) bilden sich,
wenn eine offene Bindung abgeséttigt wird, also dominant auf Si(111). Dihydride (SiH2) und
Trihydride (SiH3) bilden sich bei der Abséttigung von zwei oder drei offenen Bindungen, also
z.B. auf Si(100).

Abbildung 2-17.: Drei simulierte Si-Diamantkristallstrukturen aus unterschiedlichen
Perspektiven, inklusive der eingezeichneten Kristallebenen (Crystal Viewer Tool von
nanohub.org??®). a) seitlicher Blick in [001]-Richtung, b) Aufsicht auf (111)-Ebene mit
schematischer Darstellung eines Hexagons und c¢) Aufsicht auf (100)-Ebene.

Zur anschliefenden Oxidation der Wasserstoff-terminierten Si-Facetten bestehen mehrere
Moglichkeiten. Die einfachste Methode ist es die Wasserstoff-terminierten Oberflachen Luft

auszusetzen’>??®, Bei diesem Prozess spielt die Luftfeuchte, genauer das Wasser in der

Luft??7-229230 eine entscheidende Rolle, da zunichst OH-Verbindungen entstehen, welches in

Formel (2-55) dargestellt ist:

Si—H+H,0 > Si—OH+H, 1 (2-55)

Im darauffolgenden Reaktionsschritt kommt es zur Bildung von SiOyx und zur H>-Desorption:

Si—OH+Si—H-Si—0-Si+H," (2-56)

Eine detaillierte Darstellung des Prozesses wird von Wayner und Wolkow gegeben?!. Die

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Reaktionskinetik hdngt hierbei stark von den Umgebungsvariablen (p, T, Luftfeuchte) und von
der Si-Kristallorientierung ab®*’**2, wodurch eine gleichmiBige und reproduzierbare
Oxidierung mittels Luft schwierig ist.

Neben der schwierig zu reproduzierenden Oxidierung der Oberfliche an Luft, kann eine SiOx-
Schicht auch iiber einen kontrollierbaren Sauerstoffplasmaprozess erzeugt werden. Der
Plasmaprozess hat den weiteren Vorteil, dass die Kristallorientierung keinen intrinsischen
Einfluss auf die Dicke der dabei generierten SiOx-Schicht hat?*. Wird allerdings eine
strukturierte Si-Oberfldche mittels eines Plasmas oxidiert, ist zu erwarten, dass die Orientierung
der einzelnen Si-Facetten in Bezug zur Trajektionssrichtung der Sauerstoffionen im Plasma
eine Rolle spielt, da die Anzahl der einschlagenden Ionen in Abhédngigkeit des Einfallwinkels

der Ionen variiert. Die Bildung von SiOx lduft dabei gemif der folgenden Reaktion ab:

Si+ 20~ - Si0, + 2e~ (2-57)
Das Wachstum der SiOx-Schicht wird dabei durch die Ansammlung negativer Ladung limitiert,

welche das Eindringen der Sauerstoffanionen in das Si begrenzt>**.

Da die Epitaxie der Nitride bei Temperaturen von T > 900°C durchgefiihrt wird, kann hierdurch
SiOx wieder desorbieren. Die Desorption von SiOx wird ausgelost durch die Zerlegung von

SiO» zu volatilem SiO mittels folgender Reaktion®3>2%¢:

Si+Si0, - 2Si0 1 (2-58)

Die Dekomposition des SiO2 wird hierbei durch die Doppelt- und Mehrfach-Oxidierung des Si-
Atoms zu Si** und hoher wertigen Oxidationszustéinden ausgeldst®*’. Somit findet der Prozess
der Desorption an der Grenzfliche zwischen Si und SiOx statt. Infolgedessen limitiert die
Diffusion des SiO durch die SiOx-Schicht die Desorption bei geschlossenen SiOx-Schichten.
Bilden sich Leerstellen bzw. Locher in der SiOx-Schicht kann dieses die Desorption
beschleunigen, da nun zusétzliches, nicht SiOx-bedecktes Si zur Reaktionsgrenze Si/SiOx
diffundieren kann. AuBlerdem kann SiO vom Rand der Leerstellen ungehindert desorbieren, da
die Diffusion durch die SiOx-Schicht dort nicht limitierend wirkt. Folglich lduft eine verstarkte
laterale Desorption vom Rand der Leerstellen ab und, somit, hat die Position der Leerstellen
enormen Einfluss auf die lokale Desorptionsrate. Leerstellen in einer SiOx-Schicht auf Si bilden
sich unter Temperatureinfluss zuerst dort, wo die Aktivierungsenergie zur Desorption niedrig
ist. Da die Aktivierungsenergien zur Oxiddesorption ca. 3,39 eV auf Si(100)**® und 4,4 eV auf
Si(111)** betragen, bilden sich Leerstellen auf Si(100) schneller. Dieses Beispiel zeigt, dass
die Oxiddesorption abhéngig von der Si-Kristallfacette ist.
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Neben der Temperatur kann eine Zerlegung durch die Zusammensetzung der Atmosphére
beeinflusst werden. Unter Beteiligung von Wasserstoff kann sich Wasserdampf und fliichtiges

SiO, wie folgt beschrieben, bilden?*:

Si0, + H, —» Si0 T +H,0 1 (2-59)

Da hierbei keine Mitwirkung von Si-Atomen aus dem Substrat Voraussetzung ist, kann die
Reaktion iiberall da ablaufen, wo die H-haltige Gasatmosphire in Kontakt mit der SiO;
kommen kann. Die zugiingliche SiO»-Fliche und damit die SiO»-Atzrate kann dabei ansteigen,
wenn das unter der SiOx-Schicht befindliche Si-Substrat parallel entfernt wird. Wasserstoff-
terminierte Si-Atome werden entfernt bzw. desorbieren, wenn sich aus Siliziumdihydrid und

H> Monosilangas (SiHs) bildet**!. Der zweitstufige Prozess lduft dabei wie folgt ab:

SiH, + H — SiH, (2-60)

SiH; + H - SiH, 1 (2-61)

Wie die obigen Formeln zeigen, ist die Voraussetzung fiir die Entstehung von Silan die
Schrittweise Hydrierung von SiH». Da SiH» nicht auf Si(111) zur Verfiigung steht, ist die obige
Reaktion auf andere Facetten begrenzt. Folglich wird Si anisotrop geétzt. Bei einem Si(111)
Wafer wird die Oberfliche somit nur an Imperfektionen (Defekte, Fremdatome) lokal geitzt.
Im Anschluss kommt es zu einer lateralen Zerlegung und Desorption von Si, ausgehend von

den Positionen der Imperfektionen.

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Kapitel 3

Die MOVPE Anlage

Zur Herstellung der Proben wurde eine 3x2“ Close Coupled Showerhead (CCS) MOVPE
Anlage der Firma AIXTRON SE benutzt. Die Anlage besteht im Kern aus zwei Hauptteilen,
dem Gasekabinett und der Reaktorkammer. In dem Bild in Abbildung 3-1a sind auf der linken
Seite die Tiiren zum Gaskabinett zu sehen. Hinter diesen befinden sich die MO-Quellen,
Anschliisse fiir extern gelagerte Prozessgase — hier 100 ppm verdiinntes SiH4 in H2 und NH3 —
und die Trigergase H> und N,. Uber Rohrleitungen werden alle Gase und die dabei
mitgefiihrten MO-Prékursoren in Richtung des Reaktors durch die Gasstrome transportiert.
Damit dabei keine Vorreaktionen der Hydride und MO-Materialien auftreten, gibt es zwei
getrennte Hauptleitungen, welche separat zum Reaktor fithren. Ein Schema der Gasfiihrung
zum Reaktor wird in Abbildung 3-1b gegeben. Der Reaktor befindet sich dabei neben dem
Gasekabinett in einer luftdichten Kammer, welche mit einer N2-Schutzatmosphére gefiillt ist.
Um die Proben zu hindeln, sind fest montierte Handschuhe an der Kammer angebracht, daher
wird diese als ,,Glovebox‘ bezeichnet (s. Abbildung 3-1a Mitte). Rechts neben der Kammer
befindet sich noch eine Schleuse zum Ein- und Ausbringen von Proben. Der Reaktor selbst
besteht aus einem Deckel zum Gaseinlass, einem Probenhalter fiir bis zu drei 2*“-grof3e Substrate
und einem darunter befindlichem Wendelspulen-Heizsystem. Da der Deckel wie ein Duschkopf
sehr viele Locher aufweist, wird er als ,,Showerhead* bezeichnet (Abbildung 3-1c¢). Zum
Gaseinlass sind jeweils Locher alternierend mit der Hydrid- oder der MO-Leitung verbunden.
Durch die Leitungstrennung und durch eine interne Kiihlung des Showerheads auf 50°C,
konnen somit Reaktionen zwischen den Reaktionspartnern erst nach dem Austritt aus den
Lochern auftreten. Zusitzlich zu den kleinen Gaseinldssen (< 1 mm) befinden sich noch vier
ca. 4 mm? grofle Locher im Showerhead (VergroBerung in Abbildung 3-1c), durch welches
Licht zur in situ Charakterisierung ein- und ausgekoppelt werden kann. Die Funktionsweise der

in situ Messgerite wird im folgenden Kapitel beschrieben.
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Abbildung 3-1.: CCS-MOVPE Anlage (a) und Blick in den offenen Reaktor (c¢) mit
VergroBerung des Showerheads, in welche kleine Gaseinlidsse und ein groferes Loch zur
Lichtauskopplung fiir in situ Gerite gezeigt wird. b) Schema der Gasfiihrung (b) nach Quelle?*.

Wird der Reaktor geschlossen, ldsst sich der Druck in diesem von ca. 30 — 1000 mbar regeln.
Unterhalb des Showerheads befindet sich der Probenhalter, welcher als ,,Susceptor* bezeichnet
wird. Da der Abstand zwischen den Gaseinldssen und der Probenoberfldche konstant {iber die
ganze Susceptorfliche ist, kommt es zu einer gleichmafigen Stromung und Zerlegung der
Prikursoren {iber die ganze Probenfliche. Letzteres ist ein grofer Vorteil dieser
Reaktorkonfiguration gegeniiber anderen Reaktortypen.

Da die Temperatur mafigeblich die Zerlegung und andere Prozesse bei der MOVPE beeinflusst,
sollte moglichst die gleiche Oberflichentemperatur iiber die gesamte Susceptorfliche

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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herrschen. Um dieses Ziel zu erreichen, befinden sich unter dem Susceptor drei separat
elektrisch-ansteuerbare Wolframwendelspulen. Diese erzeugen eine maximale Temperatur von
ca. 1480°C, welche durch eine Thermoelement-Messung unterhalb des Susceptors bestimmt
wurde. Wird gleichzeitig die Oberflachentemperatur ortsaufgelost erfasst (s. Kapitel 3.1), lasst
sich eine gleichmiBige Temperaturverteilung einstellen. Die maximale Oberflachentemperatur
betragt ca. 1180°C.

Reaktionsprodukte und Tréagergase stromen nach der Epitaxie seitlich am Susceptor vorbei und
werden anschlieend zu einem Filter und einem Reinigungsgerdt (Scrubber) geleitet, wo

schédliche Stoffe ausgefiltert werden.

3.1. In situ Sensoren

Zum Verstindnis des Epitaxieprozesses ist es essenziell, schon wihrend des Wachstums
Informationen tiber die Probe durch in situ Messgerite zu erhalten. Aus diesem Grund sind auf
dem Showerhead dieser Anlage zwei Messgerite installiert. Zu einem ein ortsaufgelOstes
Pyrometer mit der Bezeichnung ,,ARGUS* der Firma Aixtron und zum anderen ein
Interferometer der Firma Laytec. Die Funktionsweise beider Geréte soll im Folgenden erldutert

werden.

Pyrometer

Die Uberwachung der Oberflichentemperatur wird durch Pyrometrie mit dem so genannten
ARGUS realisiert. Hierbei wird die Intensitdt der Wéarmestrahlung I, gemessen, aus welcher
sich die Temperatur ermitteln ldsst. Der Zusammenhang kann allgemein durch das Planck’sche
Strahlungsgesetz ausgedriickt werden kann. Dieses gilt allerdings nur fiir ideale hypothetische
Wirmestrahler, also schwarze Korper. Abweichungen zu realen Korpern, einem grauen
Korper, werden durch den Emissionsgrad € beriicksichtigt, welcher Temperatur- und
Wellenldngenabhéngig ist. Somit ldsst sich das Planck’sche Strahlungsgesetz fiir reale Korper

wie folgt angeben:

g Cy -1 (3-1)
[ =€ -F(expﬁ— 1)

¢, und ¢, werden als Plancks erste und zweite Konstanten bezeichnet und beschreiben konstante

Abhingigkeiten von weiteren Naturkonstanten. Fiir diese gilt:

¢, = 2mhc? (3-2)
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Bei den obigen Formeln ist h das Plank’sche Wirkungsquantum, ¢ die Lichtgeschwindigkeit
im Medium und kg die Boltzmannkonstante. Um mit Hilfe der Formel (3-1) die Temperatur
einer realen Oberfliche zu bestimmen, muss somit entweder der Emissionsgrad einer Probe
bekannt sein oder die Abhéngigkeit der Messung vom Emissionsgrad muss zumindest reduziert
werden. Letzteres wird beim ARGUS durch die parallele Messung der Warmestrahlung bei
zwei Wellenlidngen (41, = 985 nm und A, = 1460 nm) in zwei engen Farbbandbreiten (A4, und
AAp) realisiert, daher handelt es sich bei dem ARGUS um ein so genanntes Zwei-Farben-
Pyrometer Dieses Pyrometerverfahren ist auch als Quotientenpyrometer bekannt, da bei dem

Verfahren die beiden Intensitéiten in den beiden Wellenldngenbereichen I; , und I;, gemessen

werden und dann der Quotient R aus diesen gebildet wird. Der Vorteil dieses Ansatzes ist es,
dass Anderungen in den Oberflicheneigenschaften der Messobjekts und Hindernisse im
Strahlengang, die sich zwischen Messobjekt und Detektor befinden, auf die Messung beider
Intensititen auswirken. Unter den Annahmen, dass die Auswirkungen auf beide Intensititen
gleich sind und dass sich der Emissionsgrad bei beiden gemessenen Wellenldngenbereichen

gleich #ndert, lisst sich der Quotient R folgendermafen ausdriicken?#3-44:

R

b, A, hc ( 1 1 ) (3-4)
/1b Aa

~h,Zsh, T
Die obige Formel zeigt, dass die Temperatur somit unabhidngig vom Emissionsgrad und
anderen Faktoren, z.B. Anderungen der Probenmaterials oder einer Minderung der
Gesamtlichtintensitdt durch Ablagerungen bei der MOVPE, bestimmt werden kann.

Um nicht nur einen Punkt der Oberflache zu detektieren, verfiigt das Messgerit iiber mehrere
Sensoren, welche radial iiber dem Showerhead installiert sind. Hierdurch kann Wérmestrahlung
von der Mitte bis zur duBleren Kante des Susceptors durch den Showerhead detektiert werden.
Dreht sich der Susceptor parallel, ldsst sich die gesamte Oberfldche erfassen und somit eine

ortsaufgeloste Temperaturverteilung erreichen.

Interferometer
Das Interferometer besteht aus einem LASER (A = 633 nm), dessen Strahl an der
Probenoberfliche reflektiert wird und einem Fotodetektor, welcher die Intensitdt des

reflektierten Strahls misst. Die Intensitét des reflektierten LASER-Signals korrespondiert dabei

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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mit Vorgédngen auf der Oberfldche. Beim klassischem Schichtwachstum wird das Licht an der
Oberfliche der Probe und tieferliegenden Schnittstellen zwischen zwei Materialien mit
unterschiedlichem Brechungsindizes (teilweise) reflektiert, wodurch es zu Interferenzeffekten
kommt. Da die Interferenz von der Schichtdicke abhingt, l4sst sich somit die Wachstumsrate
bestimmen. Dieses wird im néchsten Abschnitt erldutert. Des Weiteren kann es zur Streuung
von Licht an dreidimensionalen Strukturen kommen. Sind diese zufillig verteilt oder/und
inhomogen grof3, kommt es zu einer generellen Abnahme der Signalintensitit, da gestreutes
Licht nicht mehr detektiert wird. Bei periodischen Strukturen aus Kristallen kann ein Teil des
Lichtes iiber Mehrfachreflexionen die Kristalloberfliche wieder in Richtung des Detektors
verlassen. Dieses ist auf Grund der fixen Ausrichtung der Kristallfacetten zueinander moglich.
Expandieren viele gleichgroe Kristalle auf der Oberfliche homogen, kann dieses zur
Interpretation des dreidimensionalen Wachstums genutzt werden. Dieses ist beispielhaft fiir
GaN Inseln auf AIN/Si-Templaten in der ,,supplementary information file* aus Blumberg et
al.?% erldutert.

Beim Schichtwachstum kommt es an den Schichtgrenzen und an der Oberfliche zu
Reflektionen. Daraus resultiert ein Gangunterschied der einzelnen reflektierten Wellen, welche
sich tiberlagern und phasenverschoben miteinander interferieren. Konstruktive Interferenz tritt
auf, wenn die folgende Bedingung erfiillt ist:

P (3-5)
n-d m2

Hierbei ist n der Brechungsindex der obersten Schicht, d die Dicke der Schicht, m eine ganze
Zahl grofer Null und A die Wellenldnge des LASERSs. Die reflektierten Wellen iiberlagern sich

destruktiv, wenn die folgende Bedingung erfiillt ist:

ned=(m+3)s (3-6)

Bei der Epitaxie dndert sich kontinuierlich die Schichtdicke und daher oszilliert das Signal.
Durch das Auswerten des Oszillationverhaltens der Reflektivitit kann tiber die Periodendauer

At die Wachstumsrate gr wie folgt berechnet werden:

A

- (3-7)
2niAt

gr
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Kapitel 4

Aufbau der ND-LED

In diesem Kapitel wird der Aufbau der in dieser Arbeit hergestellten ND-LED aufgezeigt und
die dabei durchgefiihrten epitaktischen (Kapitel 4.1) und technologischen Schritte (4.2) kurz
erldutert. Fiir detaillierte Informationen wird an den entsprechenden Stellen auf Abbildungen

und Erklirungen in den dazugehdrigen Publikationen verwiesen.

4.1. Epitaxie: Ortskontrolle, ND- und Hullen-Wachstum

Zur Erzeugung des ortskontrolliertem Wachstums wird in dieser Arbeit ein strukturiertes
Si(111)-Substrat verwendet, welches einen spezifischen Widerstand von 0,003 Qcm durch As-
Dotierung aufweist. Mittels Nanolmprint-Lithografie und Trockenétzungsverfahren wird ein
periodisches Muster aus hexagonal angeordneten Sdulen in der Si-Oberfliche erzeugt. Die
Sdulen haben eine Periodizitidt von 2500 nm, sind 500 nm im Durchmesser und haben eine
Hohe von ca. 110 nm (Abbildung 4-1a und f), falls nicht anders angegeben. Anschliefend
werden die strukturierten Wafer in einem Sauerstoffplasma-Prozess oxidiert und in die
MOVPE-Anlage transferiert. Die technologische Herstellung der oxidierten Si-Strukturen wird
in der Publikation!”™ (Kapitel 5.1.1) im Detail erldutert. Auf Grund der verschiedenen
kristallinen Oberflichenfacetten an der strukturierten Si-Oberfldche, entsteht durch das
Sauerstoffplasma eine Oxidschicht auf der Si-Oberflache, welche unterschiedlich resistent
gegeniiber dem Einfluss von Temperatur ist (Hintergrundinformationen sind in den Kapitel 2.3
zu finden). Schematisch ist dieses in Abbildung 4-1a durch ,,stabile” und ,,unstabile* Bereiche
dargestellt. Vor der Epitaxie von AIN wird das Si-Substrat im MOVPE Reaktor unter
Wasserstoffatmosphiare bei T > 900°C ausgeheizt, wodurch nur das Oxid nur an den
Seitenwénden der Si-Sédulen entfernt wird. Beim anschlieBendem AIN-Schichtwachstum

entstehen dort Al-polare Bereiche, iiberall sonst bildet sich N-polares AIN (Abbildung 4-1b).
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Abbildung 4-1a.: Schematische Darstellungen des strukturierten sowie terminierten Substrates
(a) und des Halbleiterwachstums nach den Hauptschritten der ND-LED Epitaxie (b — ). Auf
der rechten Seite finden sich korrespondierende 80°-REM-Bilder (f - h).

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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Die Parameter zur SiOx-Desorption, die Temperatur des Reaktors und die Dauer dieses
Schrittes, sind somit mit der Kontrolle der AIN-Polaritit verkniipft (die Zusammenhénge
zwischen der SiOx-Desorption und der AIN-Polaritit werden ausfiihrlich in Kapitel 2.2.4
erliutert). Experimentelle Werte hierzu kénnen den Publikationen'’®!” bzw. den Kapiteln 5.1.2
entnommen werden. Die Schichtdicke der AIN-Schicht ist dabei auf die Dauer und die
Temperatur nachfolgender Epitaxieschritte abgestimmt, um das Meltback-Etching (Bildung
einer SiGa-Legierung) zu verhindern. Fiir die ND-LED wurden in dieser Arbeit Schichtdicken
von 20 bis 30 nm AIN gewachsen. Fiir das anschlieende dreidimensionale Wachstum von Ga-
polarem GaN dienen die Al-polaren Stellen in der AIN-Schicht als Nukleationspunkte.
Zundchst bilden sich pro Si-Insel mehrere Ga-polare Nukleationskeime (Abbildung 4-1c).
Diese expandieren in 7-Richtung und koaleszieren miteinander, wodurch sich pro Si-Saule eine
GaN-Pyramide bildet (d) und somit SAE von GaN-Inseln erreicht wird. Ein passendes REM-
Bild ist in Abbildung 4-1g dargestellt. Nachdem die Inseln entstanden sind, muss das laterale
Wachstum unterbunden werden, um vertikales ND-Wachstum zu erreichen. Diese wird durch
eine in situ SiN-Passivierung erreicht, welches eine komplexe Anpassung der Epitaxie notig
macht. Die ndtigen Schritte hierzu werden in Kapitel 5.1.3 detailliert beschrieben. Die
gewachsenen ND ragen am Ende des ND-Wachstums ca. 4 — 5 pm aus dem Substrat heraus
und sind mit ca. 700 nm Durchmesser dicker als der Durchmesser der Si-Sdulen. Das vertikale
ND-Wachstum wird mit einer hohen SiHs-Zugabe erreicht, daher ist davon auszugehen, dass
die ND eine hohe n-Dotierung (> 10"’ cm™) aufweisen®®.

Um den Strom im spiterem Bauelement zur m-Facette zu leiten, wird die -Facette an der Spitze
zu Ende des ND-Wachstums mit einer nominell undotierten (not intentionally doped, nid)
Schicht tiberwachsen (oranger Bereich in Abbildung 4-1e). Hierzu wird kein Silan in den
Reaktor gegeben, wodurch auch das vertikale ND-Wachstum beendet ist und das
Hiillenwachstum startet. Dieses beginnt an Spitze des NDs, da dort keine SiNx-Passivierung
vorhanden ist. Bei ldnger anhaltendem Hiillenwachstum expandiert GaN in Richtung des
Substrates und umschlie3t hierbei den ND nach und nach. Anfangs dominiert das vertikale
Hiillenwachstum in Richtung des Substrates (-¢-Richtung). Mit steigender Linge der Hiille,
also mit steigendem Bedeckungsgrad des NDs mit der Hiille, sinkt die vertikale Wachstumsrate
und die Hiille wichst (fast) nur noch in lateraler m-Richtung. Dieses hingt mit
Wachstumskinetik der einzelnen Facetten und der Diffusionsldnge der Ga-Adatome auf der
Hiille zusammen, welches in der Verdffentlichung zum Hiillenwachstum?!? anhand des Models
in Fig. 9e erldutert wird. Sobald die wachsende Hiille auch auf den m-Facetten des Kerns

wéchst, wird durch Silan-Injektion wieder eine n-Dotierung der Hiille realisiert. Im Unterschied
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zum ND-Wachstum ist das Si/Ga-Verhiltnis der molaren Fliisse (Formel (2-54)) beim
Hiillenwachstun, mit einem Wert von 7 - 10>, 75-mal niedriger, wodurch die Bildung von
SiNy unterdriickt wird. Bei dem genannten Wert flir das Si/Ga-Verhéltnis konnte bei analog
gewachsenen GaN-Schichten auf Saphirsubstraten eine n-Dotierung von n=5,8 - 102% ¢cm™3
iiber Hallmessungen bestimmt werden. Sehr wahrscheinlich ist der Wert nicht eins zu eins auf
die n-Hiille zu iibertragen, jedoch ist mit einer hohen n-Dotierung zu rechnen.

Die n-GaN Hiille wird wiederum von InGaN QWs, GaN-QBs und einer finalen dufleren p-GaN
Hiille umgeben (e und h). Die QWs und Barrieren werden mit Parametern gewachsen, welche
auf den Parametern von Koster et al.>* beruhen. Die QWs werden bei 750°C und die QBs bei
810°C gewachsen. Die genannten Temperaturen und andere Epitaxieparameter fiir die InGaN-
QWs als auch fiir die GaN-QBs wurden von Schicht-LEDs iibernommen. Daher sind
facettenabhiangige Abweichungen im dreidimensionalen Wachstum mdglich. Bei der Epitaxie
des MQWs wurde ein moglichst homogener und kontrollierter Einbau des Indiums auf der
m-Facette angestrebt, damit die Wellenlidnge des Lichtes entlang der ganzen Facette (moglichst)
identisch ist. Die duflerste Schicht bildet das p-GaN, welches analog zur n-GaN Hiille
gewachsen wird, nur das Silan durch Cp2Mg substituiert wird. Das Mg/Ga-Verhéltnis wird zu
1,1% eingestellt. Durch den bei der MOVPE immer vorhandenen Wasserstoff bilden sich Mg-
H-Komplexe im GaN-Kristall, welche elektrisch inaktiv sind**®. Erst durch die Zerlegung
dieser Mg-H-Komplexe und die anschlieBende Diffusion und Desorption von Wasserstoff im
GaN fiihrt die Prisenz des eingebauten Mg-Atoms zur p-Dotierung des GaN. Dieser Prozess
wird als Aktivierung bezeichnet und findet bei Temperaturen {iber 700°C unter N>-Atmosphére
statt**’. In dieser Arbeit erfolgte die Aktivierung im Anschluss an das p-GaN Wachstum in situ
im Reaktor bei einer Temperatur von 820°C fiir 20 min. Durch diesen Schritt sollte eine
p-Dotierung bzw. eine Lochleitung des GaNs erreicht worden sein®!”*7230  An
Schichtsystemen  mit analog  eingestelltem  Mg/Ga-Verhiltnis und  gleichem
Aktivierungsprozess konnte eine p-Dotierung von ca. p=8-10®c¢m™3 bei einer

2

Beweglichkeit von p =19 Vs:cm™ {iber Hall-Messungen ermittelt werden, welches mit

Literaturangaben fiir p-dotiertes GaN aus der MOVPE iibereinstimmt. Die genaue Dotierung
der p-GaN-Hiille ist jedoch nicht bekannt, da es facettenabhidngige Unterschiede bei der

t25]

Diffusion und Desorption von Wasserstoff gibt™", welche eine gesonderte Untersuchung der

Aktivierung der m-planaren Hiille erfordern.

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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4.2. Elektrische Kontaktierung

Um die elektrische Kontaktierung der LED zu vollziehen, muss ein Riickseitenkontakt zum
Substrat und ein transparenter Topkontakt hergestellt werden, da eine Auskopplung des Lichtes
durch das opake Substrat nicht moglich ist. Der Riickseitenkontakt l4sst sich leicht durch das
flichige Aufbringen einer Ti/Au-Schicht mittels physikalischer Gasphasenabscheidung (engl.
Physical Vapor Deposition, PVD) aufbringen. 10 nm Ti dienen dabei als Haftvermittler. Im
Folgenden werden zwei mogliche Methoden zur Topkontaktierung vorgestellt, welche in dieser

Arbeit zur Herstellung erster LED-Prototypen entwickelt wurden.
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Abbildung 4-2.: Zwei mogliche Kontaktierungsmethoden, welche sich in der
Topkontaktierungsmethode zur Verteilung des Stromes unterscheiden: a) Indiumzinnoxid
(englisch indium tin oxide, ITO) und b) koaleszierende n-GaN Hiillen. Bei beiden Varianten
wird zusitzlich ein opaker Me-Kontakt lokal auf der Oberfliche und durchgingig auf der
Riickseite aufgedampft.

Bei der ersten Methode (Abbildung 4-2a) soll Ni/ITO zur Kontaktierung der p-GaN-Hiille als
Topkontakt genutzt werden. Hierbei wird die optische Lithografie benutzt, mit dem Ziel die
p-Hiille der LEDs mittels schwebender Ni und ITO und Metallleiterbahnen zu kontaktieren.
Die folgenden Schritte werden hierbei ausgefiihrt: Zunichst wird ein positiver Fotolack auf die
ND-LEDs aufgeschleudert und einzelne Felder iiber Schattenmasken lokal belichtet. Die
Belichtungszeit wird dabei so eingestellt, dass die Polymerisation des Lackes nur auf Hohe der
Hiille aufgebrochen wird, wodurch nur die Hiillen bei der anschlieBenden Entwicklung des
Lackes frei gelegt werden. Die darunter liegenden Drahtkerne bleiben weiterhin in Lack
eingebettet. AnschlieBend wird Nickel (< 3 nm) unter einem Winkel von 45° von drei Seiten
aufgedampft, um alle Seitenflanken der ND-LEDs zu bedecken. Ebenfalls wird ITO konform
mittels RF-Sputtern, bei folgenden Parametern, aufgebracht: p=5- 1073 mbar, P =200 W,
VBias = 120 V, t=29 min und T =21°C. Mittels Lift-Off durch die Losemittel Aceton und

Propanol wird der Lack anschlieBend komplett entfernt. Hierbei werden ITO und Ni nur von
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nicht-belichteten Stellen Lackstellen parallel entfernt, wodurch lateral strukturierte Topkontakt-
Felder entstehen. Der Lack unterhalb des ITOs wird dabei auch entfernt, wodurch ebenfalls
eine elektrische Isolation der p-Hiille und des n-Substrates durch Luft nach dem Lift-Off
gegeben ist. Es sind somit schwebende Topkontakte entstanden, welche nur zu den Hiillen
Kontakt haben. Zur Verbesserung der elektrischen Kontakteigenschaften des p-GaN/Ni/ITO-
Kontaktes*>?>* und der Reduzierung des 1TO-Bahnwiderstandes**>?*® wird die Probe bei
500°C unter N fiir 90 s getempert. Zur spéteren gleichmifigen Verteilung des Stroms in die
einzelnen ND-LEDs spielt die lokale Leitfahigkeit des Topkontaktes und somit auch die Dicke
des ITO auf den verschiedenen Flichen eine entscheidende Rolle?’. Daher ist die 3D-
Leitfdhigkeit des ITO relevant, um eine moglichst gleichmiBige Einkopplung von
Ladungstrdgern in die p-GaN Hiille zu erreichen. Zur elektrischen Kontaktierung des ITO-
Topkontaktes mit Mikromanipulator-Messnadeln werden einige Bereiche des Ni/ITO-Feldes,
lithografisch- strukturiert, mit Ti (10 nm) und Au (350 nm) bedeckt.

Die zweite Topkontaktierungs-Methode ist die epitaktische Koaleszenz benachbarter Hiillen.
Da p-GaN im Gegensatz zum n-GaN schlecht leitend ist, wird hier n-GaN zur Verteilung der
Ladungstrager benutzt. Die Einkopplung der Ladungstriger in die LED-Struktur soll im
Konzept iiber einen Tunnelkontakt vom n- zum p-GaN erfolgen, womit es bereits Erfolge bei
Schicht-LEDs*®* und ND-LEDs*?2?% gab. In dieser Arbeit konnte bereits die Koaleszenz
erreicht werden und wird in der Publikation zum Hiillenwachstum?!® in Fig. 8 aund b (s. Kapitel
5.1.4) dargestellt. Die Isolation zwischen n- und p-Gebiet erfolgt auch bei dieser Methode iiber
Luft. Der Vorteil gegeniiber der ersten Methode ist es, dass sich wieder eine geschlossene
Schicht bildet und somit Standardmethoden zur Kontaktierung von Schichten auch hier
angewendet werden konnen. Dieses reduziert die technologische Komplexitit. Auch zeigen
aktuelle Publikationen, dass die Lichtauskopplung bei der Verwendung von GaN als

geschlossene stromfiihrende Schicht bei ND-LEDs vorteilhaft sein kdnnte?®!,

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.



67

Kapitel 5

Ergebnisse

Dieses Kapitel enthélt zuerst die Verdffentlichungen, welche die Ergebnisse aus dem Bereich
der Epitaxie thematisieren (Kapitel 5.1). Diese sind der Hauptbestandteil dieser Dissertation
und werden jeweils kurz beschrieben und im Kontext eingeordnet.

Im Anschluss werden weitere nicht-verdffentlichte Ergebnisse zu ND-LED Prototypen
prasentiert und diskutiert (Kapitel 5.2), um die entwickelte Kontaktierungstechnologie und die

Funktionsweise der Epitaxiestrukturen als Lichtemitter darzustellen.

5.1. Publikationen

Informationen zur Wiederverdffentlichung

e Die Publikation aus Quelle?® ist in Kapitel 5.1.1 enthalten, wurde bei Applied Physics
Letters im Verlag AIP Publishing verdffentlicht und eine Lizenz zur
Wiederver6ffentlichung in dieser Thesis liegt dem Autor vor.

e Die Publikation aus Quelle!”® ist in Kapitel 5.1.2 enthalten, wurde im physica status
solidi (pss) des Wiley - VCH Verlages verdffentlicht und eine Lizenz zur
Wiederveroffentlichung in dieser Thesis liegt dem Autor vor.

e Die Publikationen aus den Quellen?°%2!0

in den Kapiteln 5.1.3 und 5.1.4 wurden beim
Verlag CrystEngComm der Royal Society of Chemistry verdffentlicht. Die
Wiederverdffentlichung in dieser Dissertation ist gestattet, unter Angabe der

folgenden Anerkennung (Acknowledgment).
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5.1.1  Electrical characterization and transport model of
n-gallium nitride nanowires

O. Benner, C. Blumberg, K. Arzi, A. Poloczek, W. Prost und F.-J. Tegude
Appl. Phys. Lett., 2015, 107, 082103 (DOI: 10.1063/1.4929439).

Auf Grund der GroBe und der Topologie der ND sind Bestimmungen der
Dotierstoffkonzentration und Beweglichkeiten mittels Hall-Messungen nach der hierfiir
standardmifBig verwendeten Van-der-Pauw-Messmethode schwierig. Gerade die Lithografie an
einem ND zu realisieren ist sehr aufwendig und arbeitsintensiv, da eine hohe
Positionsgenauigkeit der Metallkontakte erreicht werden muss. Selbst bei gegliickter Hall-
Messung sind meist weitere umfangreiche Auswertungen notig?®>%3. In dieser Publikation
wurde ein einfacherer Weg entwickelt, um die Dotierstoffkonzentration und die Beweglichkeit
aus der Messung des spezifischen Widerstandes zu bestimmen. Bei der genutzten
Transmission-Line-Methode (TLM) konnen Kontakte entlang der Lénge des Drahtes
angebracht werden, wodurch pum-grof3e Abstinde der Kontakte mdglich sind. Somit ist eine
einfache Kontaktierung von einzelnen Nanodrdhten moglich. Unter Beriicksichtigung der
Metallbedeckung der ND und Oberflichenverarmungen lassen sich durch die Auswertung per
TLM die spezifischen Kontakt- und Bahnwiderstdnde des Metall- / Halbleiteriibergangs bzw.
des Halbleiters selbst bestimmen. Parallel zu den TLM-Messungen wurde aus Literaturdaten
ein empirisches Modell zwischen Beweglichkeit, Dotierstoftkonzentration und dem spez.
Bahnwiderstand fiir n-dotiertes GaN hergeleitet. Durch die modellhafte Verkniipfung der
gemessenen elektrischen Kenngrofen aus den TLM-Messungen mit den Literaturdaten konnten
alle unbekannten elektrischen Kenngrof3en hergeleitet werden.

Mittels der Ergebnisse der Publikation stand somit ein Werkzeug zur elektrischen

Charakterisierung einzelnen n-GaN ND zur Verfiigung.

Rechtlicher Hinweis:

Wiederver6ffentlichung des Artikels ,,“Electrical characterization and transport model of n-
gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107, 082103” durch AIP Publishing
genehmigt.

Reproduced from “Electrical characterization and transport model of n-gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107,
082103 (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing.
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The transport data of n-doped gallium-nitride self-assembled nanowires grown by metal-organic vapor-
phase-epitaxy are determined. The wire diameter varies from 0.4 ym to 1.6 um while the length was up
to 50 pm. Optical lithography and lift-off were used to form Ti/Au multiple contacts to the nanowires
for transmission line measurements. A specific contact resistance of pe=1.74 x 107" Q cm® and a
nanowire resistivity of pyy = 2.27 x 10 Q cm could be determined. Electrical conductivity measure-
ments were carried out and a model of the wire resistance as a function of the nanowire radius and the
charge carrier concentration was developed. Using this model, the magnitude of the doping level of the
n-GaN nanowires is determined. Based on this data, a dopant concentration of the GaN wires of about
n=10"cm " has been investigated. © 2015 AIP Publishing LLC.

[http://dx.doi.org/10.1063/1.4929439]

Gallium-nitride (GaN) is a favorable material for optoelec-
tronic devices' and high power microelectronics” due to its
direct bandgap, extraordinary high breakdown field, and high
thermal conductivity. GaN/GalnN heterostructures cover a large
spectrum of light emission from the UV to the whole visible
spectrum. For device applications, GaN is grown in wurtzite
crystal structure in c-direction (0001) exhibiting strong polariza-
tion effects causing high internal electric fields.® The built-in
electrical field may cause detrimental effects. That is, in InGaN/
GaN light-emitting diodes (LEDs), the electric field causes the
quantum-confined Stark effect that intrinsically limits speed per-
formance of LEDs.* In contrast to planar devices, GaN nano-
wire (NW) structures offer an easy access to the polarization
free planes (m-plane).” Since the nanowire is grown in c-
direction, devices on the side facets are polarization-free paving
the way to high speed LED devices.® High-speed devices
require very low access resistance to the intrinsic light emitting
pn-junction in order to suppress extrinsic RC-limitations. The n-
GaN core and its contact resistance may be an important contri-
bution to the total series resistance of any GaN nanowire device.
The self-assembled and silane supported nanowire growth’ pro-
vides the desired high n-doping levels and may therefore sup-
press possible RC limitations.

In the first publications, the transport data of n-GaN nano-
wires were estimated by means of 2-point measurements
applied to Ti/Au contacts.® The specific contact resistance pc
and the nanowire resistivity py were determined using 4-
point measurements for Ni/Au” and Ti/Al'” metallization. In
Ref. 11, the nanowire resistivity is identified with Pt as contact
metallization. The specific contact resistance for Ti/Au con-
tacts is reported in Ref. 12 and for Ti/Al/Ti/Au contacts in
Ref. 13. The transmission line method (TLM) is a widely
accepted means to determine the specific contact resistance
and the nanowire resistivity,'* while field-effect measure-
ments are suited to determine the charge carrier concentration
and the mobility of nanowires.">'® Gutsche et al. developed a
model for GaAs nanowires'’ based on their resistance. With
this model, the doping level can be determined as a function
of the resistance and the radius of the wire. In this model, the

0003-6951/2015/107(8)/082103/4/$30.00
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electron mobility is considered as a function of the doping
level only. For GaN nanowires, temperature-dependent mobil-
ity and resistivity measurements indicate an electron transport
dominated by ionized impurity scattering.'® Therefore, the
mobility decreases with decreasing temperature.

In this work, the transport data of heavily n-doped GaN
nanowires are determined. By means of TLM measurements,
the contact resistance is measured and subtracted from the
total nanowire resistance. An empirical model for the de-
pendence of carrier mobility on carrier density is developed
and applied to determine both the charge carrier mobility
and density. The validity of the model data is experimentally
proven against nanowires of various thicknesses.

The nanowires were grown by a self-assembled and
catalyst-free MOVPE (metal-organic vapor phase epitaxy)
process on n-Si(111) substrate in a commercial Aixtron 3 x 2
shower head reactor.” Prior to the actual nanowire growth, an
in-situ H, bake was performed and an 16 nm thick AIN layer
was deposited in order to remove the native oxide on the sili-
con surface and to separate the GaN layer from the Si surface,
respectively. The latter is needed to avoid a Ga/Si reaction
(meltback etching).'” The n-type nanowire growth is initiated
by simultaneous injection of trimethyl gallium (TMGa), am-
monia (NH3), and silane (SiH4) diluted in H, (50ppm) at
1040°C. Silane is used to suppress lateral growth and to pro-
vide silicon as n-type dopant for vertical nanowire growth
simultaneously.” After growth, the nanowires are transferred
from the growth substrate onto a Si substrate covered with
4 ym thick silicon-dioxide (carrier) for improved isolation.
For this purpose, the wires are dispersed in isopropanol in an
ultrasonic bath. Thereafter, the isopropanol/wire-dispersion is
dripped onto the carrier. After the isopropanol evaporation,
the wires are randomly distributed on the carrier.

The contacting process including a SEM micrograph of
the final TLM pattern is shown in Figure 1. The contact met-
allization has to overcome a high topology due to the large
diameter of the GaN wires used (Fig. 1(a)). Therefore, the
wires are embedded in a spin-on glass (SoG) prior to metalli-
zation (Fig. 1(b)). Using an O,-plasma ashing process, the

© 2015 AIP Publishing LLC
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SoG is removed from the top-facet of the deposited wires
(Fig. I(c)). The contacts are structured using optical lithogra-
phy. After a cleaning process with hydrochloric acid (HCI),
the Ti/Au contacts are evaporated (Fig. 1(d)).

For ohmic contact formation to the n-GaN wire, the
sample is annealed for 60s at 450 °C. Figure 2 shows the [-V
characteristics before and after annealing. The I-V-measure-
ments were performed at a TLM pattern (cf. Fig. 1(e))
between the contacts 1-2, 2-3, and 34, respectively. After
annealing, the current through the wire is about one order of
magnitude higher and the I-V characteristic exhibits ohmic
behavior. Based on average values from measurements of
several wires, a TLM analysis was carried out.

Figure 3 shows the total resistance (R7) as a function of
the nanowire length (/) between the contact pads. The con-
tact resistance and the transfer length can be determined by
linear extrapolation. R is represented by half of the Y-axis
intercept; the X-axis intercept is dedicated to the transfer
length L;. In case of nanowires, the specific contact resist-
ance (p¢) can be calculated as™

Pc — Rczm‘Lr. ( 1)

Due to the embedding of the wires with spin-on glass, approx-
imately 50% of the wire surface is covered with metal.
Therefore, Eq. (1) can be modified to

pc = RemrLr. 2)
The resistivity of the n-GaN nanowire (pyy) can be given
by21
(a) (b)
. T i.i o~
Substrate } |

Ay Mg X oty = 6.4 %
Ao Mg Y sty = 4D%
Aarerar Aen

FIG. 1. Schematic representation of the process for contacting the GaN
wires (a)—(d) and SEM micrograph of a contacted wire (e).
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Py = w 3)
With the help of Equations (2) and (3), an average specific
contact resistance of pc= 1.74 x 10”7 Q cm? and an average
nanowire resistivity of pyw=2.27 x 10> © cm have been
determined. The value of the specific contact resistance is at
least one order of magnitude smaller than reported in Refs.
8, 12, and 14 and slightly higher than published specific con-
tact resistance using Ti/Au on n-GaN films.>?

The resistivity of the wire depends on the dopant con-
centration and the carrier mobility. To draw conclusions
about the doping level of the nanowires, an empirical model
of the nanowire resistance based on GaN layer parameters
was developed. Investigations of the electron mobility in
nanowires indicate that the mobility in nanowires is compa-
rable to or greater than in layers.'® Since in this model the
electron mobility should cover a wide range of the doping
level, layer data are used to find an analytical expression for
the electron mobility in dependence of the doping concentra-
tion in GaN. Therefore, the Hilsum equation™ was adapted

2

Appl. Phys. Lett. 107, 082103 (2015)

In order to fit Eq. (4) to experimental data®® (cf. Fig. 4), the
parameter i is set to 440 cm®/V s from Ref. 25.

Assuming n-doped nanowires with completely ionized
donors (n = Np), the resistance can be calculated

Inw
KAeff

RNW =

with k = gNpu,,. (5)

Surface states cause a space charge region with a thickness
of d at the nanowire surface. This surface depletion can be
modeled by solving Poisson’s equation in cylindrical coordi-
nates.”® In highly n-doped GaN nanowires, the surface deple-
tion is much smaller than the radius of the nanowire.
Therefore, the thickness of the depletion zone can be approx-
imately calculated in cartesian coordinates. Using the typical
values for the surface-potential for n-GaN of ¢ =0.55eV
[Ref. 27] and ¢, = 8.9,%® the cross sectional area of the (cylin-
drical) nanowires can be calculated by

2 . 2ep8,¢
A = —-d thd = :
eff TE(!‘ ) Wi qND

(6)

= Ho 4 T il (4) This leads to an expression for the resistance only depending
o 0.25 Np Vs on natural and material constants as well as the radius, con-
S 107ecm—3 tact distance, and doping concentration
|
Inw

Ryw = ; 7 (7)

cm 2808,

oo () o )
025 + m'N’c ?11 3 ) e

With Equation (7), the resistance of the nanowire is modeled for
different values of carrier concentration in dependence of the
wire radius. In Figure 5, the dashed lines represent the modeled
data for four different carrier concentrations (1 x 107 em™® s
1% 10®em ™ 1 x 10” em™, and 1 x 10°° cm™*). The wire
resistance decreases both with increasing carrier concentration
and wire radius. The electrical conductivity for nanowires
with various radii (200nm < r< 800nm) was analyzed. In
Figure 5, the corresponding experimental wire resistances
normalized to a contact spacing of /=1 um are depicted.
The variation of the resistance values as a function of the ra-
dius can be explained by the inhomogeneous distribution of
the nanowire position and length during the growth process.
Comparing the measured values to the modeled data, a dop-
ing concentration of about n = 10*’cm ™~ can be identified.
The model of this work is based on literature data and
valid for a compensation ratio of 0.3. This ratio was experi-
mentally found for n-type doping of GaN with Si***" for
doping concentration below n < 10*cm *. The examined
GaN NWs were heavily doped with silicon which could lead
to a doping concentration of >10""cm ™ *. On the other hand,
Halidou et al. suggest based on measurements on layers that
for very high doping levels the compensation ratio increases
due to the amphoteric behavior of silicon. A maximum of

the carrier concentration of n=22 x 10*%cm? was
found.?” In this work, a maximum doping level of n=2.5
x 10*°cm ™ was determined, which is in good agreement
with the work of Halidou et al. The ab initio calculations by
Colussi®' indicate a possible difference of formation energies
of impurities and therefore a contrast between layer and NW

©
8

® Literature data

—GaN equation

a ~

1016 1018 1020

electron mobility p [cm?/Vs]
-B8888888

doping concentration Ny [cm3]

FIG. 4. Electron mobility in dependence of the doping concentration,
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FIG. 5. Evaluated wire resistances vs the wire radius for different carrier
concentrations.

growth of n-GaN. A deeper insight into the complex com-
pensation rate in NW is advisable but would require a combi-
nation of deep-level analysis and temperature-dependent
TLM measurements as a function of SiH,-flow.

In Figure 6, experimental resistivity data from this study
and experimental data taken from literature'™'* are plotted
versus the charge carrier concentration of the n-GaN wires.
Considering this data, the determined wire resistivity is in
good agreement with the reported data from GaN films.'”

In summary, n-GaN nanowires were grown with
MOVPE. Ti/Au contacts were applied to achieve ohmic con-
tacts. A TLM analysis determined a specific contact resist-
ance of pe-=1.74 x 1077 Q cm” and a nanowire resistivity

0.008
- | e [10]
& = m [14]
G, 0.006 - A experimental data
z
E: |
2 0.004 -
=
E H
© 0.002- =
£ ]
2
B i ek
3 10" 10% 10%"

charge carrier concentration n [cm™]

FIG. 6. Experimental data taken from literature and experimental data from
this study of the nanowire resistivity plotted against the charge carrier con-
centration of the wires.
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of pyw =2.27 x 107> Q cm. A model of the nanowire resist-
ance in dependence of the charge carrier concentration, the
wire radius, and the surface depletion was adapted to draw
conclusions about the doping level of the n-GaN nanowires.
The self-assembled SiH, supported nanowire growth of GaN
nanowires results in a charge carrier concentration of about
n=10""cm * with a carrier mobility dependence that is
very similar to n-doped GaN layers.
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5.1.2 Polarity- and Site-Controlled Metal Organic Vapor
Phase Epitaxy of 3D-GaN on Si(111)

C. Blumberg, S. Grosse, N. Weimann, F.-J. Tegude, und W. Prost
Phys. Status Solidi B, 2018, 255, 1700485 (DOI: 10.1002/pssb.201700485).

Diese Publikation beschreibt wie die Polaritdt des AINs auf Si und aller dariiber gewachsenen
GaN-Strukturen lokal gesteuert werden konnen. Es ist somit zum ersten Mal gelungen die
Polaritdt der Nitride auf Si unter Nutzung der MOVPE einzustellen. Gleichzeitig konnte dieses
genutzt werden, um geordnetes Wachstum der Nitride auf dem Si-Substrat zu erreichen. Die
Vielseitigkeit der neu entwickelten selektiven Epitaxiemethode fiir verschieden dimensionierte
Strukturen wurde dabei gezeigt, indem sowohl mit optischer- als auch mit Nanolmprint-
Lithografie hergestellte Strukturen benutzt wurden. Somit konnten verschieden dimensionierte
GaN Strukturen mit Breiten zwischen 650 nm und 1 mm mit der gleichen Wachstumsmethode
ortsgesteuert gewachsen werden. Als erkldrender Mechanismus wurde in der Publikation das
polaritéts- und ortsgesteuerte Wachstum (PSCG) eingefiihrt, welches darauf beruht, dass Al-
polares AIN an spezifischen Si-Facetten nukleiert und N-polares AIN auf der Si(111)
Oberflache entsteht. Kritische Parameter wie die Temperatur des MOVPE Reaktors,
unmittelbar vor der Epitaxie, und der Einfluss eines Sauerstoffplasmas vor der Epitaxie auf den
Erfolg von PSCG konnten dabei identifiziert werden.

Mittels PSCG wurden somit die in der Einleitung anvisierten epitaktischen Ziele (1) und (i1),
welche notig sind, um ein homogenes Wachstums der Nitride zu erzielen, adressiert, da eine
Polaritatskontrolle und eine Ortskontrolle gleichermafen erreicht wurde. PSCG kleiner GaN
Inseln (h <1 um) bildet somit das Fundament fiir gleichmiBiges und geordnetes Wachstum der

Kern-Hillen Struktur der ND-LEDs.
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Polarity- and Site-Controlled Metal Organic Vapor Phase

Epitaxy of 3D-GaN on Si(111)

Christian Blumberg,* Simon Grosse, Nils Weimann, Franz-Josef Tegude,

and Werner Prost

A site- and polarity-controlled MOVPE growth of 3D-GaN on Si(111)
substrates is established using the polarity-dependent growth speed of GaN
on an intermediate AIN layer. For hydrogenated Si or elevated AIN growth
temperatures mixed-polar growth is observed. N-polarity could be realized on
oxidized Si(111) surfaces by a reduced AIN growth temperature of

Tain =930 °C. Specific Si crystal facets (e.g., {100}, {112}) are determined as
starting points for metal-polar growth of AIN. By site-controlled etching in Si,
we intentionally expose these additional crystal facets prior to epitaxy to
obtain defined starting points for metal-polar growth. At T, =930°C, this
leads to a site-controlled growth of metal-polar GaN, surrounded by N-polar
AIN on Si(111). Thus both, a polarity- and site-controlled epitaxial growth of
3D-GaN is achieved. The new developed method has been applied to a large
variety of structure sizes from 650 nm to 1 mm. The results are supported by
a schematic model, explaining the influence of surface termination, in situ
desorption, and growth conditions. This paves the way to the development of

future 3D-opto-electronic devices, directly established on Si.

1. Introduction

Gallium Nitride (GaN) and its related Aluminum-Gallium-
Indium-Nitride compounds (III/N-semiconductors) are the
materials of choice for a large variety of opto-electronic devices,
such as light-emitting-diodes or high power transistors.
Commonly, ITI/N semiconductors grow in ¢-direction and form
a polar wurtzite lattice, which may have a dominant impact on
device concepts and performances.' E.g., the piezo electric
effect forms a 2-dimensional charge carrier gas at the GaN/
AlGaN interface used in heterostructure field-effect transis-
tors.”® The polarity may also cause an excessive carrier
lifetime®! in InGaN/GaN quantum wells due to the Quantum
Confined Stark Effect degrading the speed performance of I1I/N
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LEDs.”! Hence the full control of the lattice
polarity is of very high interest.

Due to the lack of affordable I1I/N wafers,
substrates like sapphire, silicon carbide, and
silicon (Si) are often used for the epitaxial
growth of III/N semiconductors.®® Cur-
rently, Si substrates are of high interest due
to their high thermal and electrical conduc-
tivity, availability of large wafer sizes, and low
costs."”! However, there are still several
challenges for III/N growth on Si which are
discussed here for the common growth
technique metal organic vapor phase epitaxy
(MOVPE). GaN cannot be grown directly on
Si because of the Ga melt-back etching
effect™"? 1t is common to protect the
Si-surface by a thin (<50nm) AIN-
intermediate-layer’? in order to act as a Ga-
blocking-layer for the subsequent growth of
Ga-containing semiconductors. Si is a non-
polar material and therefore the polar III/N
semiconductors may grow in both polarities
on Si, metal-polar (Me-polar) ([0001]) and
N-polar ([0001]). The mixed polarity of the initially grown AIN at the
Si/AIN interface will be transferred to the following Ga-containing
I11/N-layers, leading to inversion domain boundaries."*"”! So far,
approaches to control the lattice polarity include a polarity-switching
step and are only reported for molecular beam epitaxy.'*'!

In this paper we present a method to locally control the
polarity of AIN on Si(111). The method is based on site-
controlled Si-etching and surface treatment. N-polarity of AIN
was realized on oxidized Si(111) surfaces at a reduced AIN
growth temperature of Ty =930°C. Site-controlled etching of
Si exposes additional crystal facets usable for crystal growth.
These crystal facets (e.g., {100} and {112}) are found as starting
points for Me-polar growth of AIN. Since the polarity is
transferred from AIN to GaN and the growth rate of GaN
depends on the polarity”®?? we can use this method to locally
control the growth of GaN. Thus, polarity- and site-controlled
growth (PSCG) of 3D-GaN is achieved. The lateral dimensions of
site-controlled etching of Si are only limited by the lithography
masks used. Hence PSCG is widely scalable in lateral sizes from
nanometers to millimeters. Finally, a schematic model based on
surface termination, in situ desorption, and growth conditions is
proposed to explain the mechanisms for a site-controlled growth
without any micro-patterned mask (e.g., SiOy or SiN,), which
have so far been used in selective area epitaxy (SAE) or epitaxial
lateral overgrowth (ELO) techniques.”***-*%
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2. Experimental Section

2.1. Lithography and Cleaning Process

Small hexagonally arranged holes with a diameter of 650 nm, a
pitch of 2.5um, and a depth of ~100nm were created in a
2"-Si-wafer (no off-orientation, {110} primary flat orientation)
by nanoimprint lithography (Figure 1la—c). In addition to the
small structures, 220 nm deep, large rectangular structures and
trenches with side length of several um to 1 mm are etched into
highly n-type doped Si(111) (As-doped, p=1 x 10 * Qcm) by
applying standard optical lithography steps and dry etching
technologies (Figure 1d—f). The sides of the etched structures
are aligned with respect to the major wafer flat. For both
structures, dry etching of Si is conducted in a CF,/O;/N, gas
mixture (4/1/50 sccm), with 215 W microwave-generator power
at 0.027mbar process pressure and room temperature
(Electron Cyclotron Resonance system, Plasmalab System 90
by Oxford Instruments). The lithography masks are removed by
Acetone/Propanol Liftoff. In order to remove inorganic
residuals and to achieve the same surface termination all
samples were dipped in 5% HF (aq) for 2min and
subsequently immersed in water for 30s. Next, to establish a
controlled SiO,-surface termination all presented samples (also
sample B), except the sample A discussed in Section 3.2.1, are
immediately loaded into an Oxygen RF-Plasma system (Tetra 30
RF plasma asher by Diener Electronic). The operation
parameters of the Oj-plasma were 25W generator power,
room temperature and 20 mbar pressure. The treatment with
HF,?734 H,0,P% 0,-plasma®?*"! as well as exposing the
samples to air®®**!in-between the steps can change the surface
termination. To achieve a constant surface termination prior to
epitaxy the above steps were consecutively executed, minimiz-
ing and defining the exposure time of the samples to air. Finally
the samples were directly transferred into the MOVPE reactor
chamber, leading to a constant surface termination and thereby
reproducible results.

a)  structured resist by NIL

b) residual laver + PMMA removed

www.pss-b.com

2.2. MOVPE

For the MOVPE of AIN and GaN an AIXTRON 3 x 2” Close-
Coupled-Showerhead (CCS) reactor equipped with Trimethyla-
luminum (TMAI), -gallium (TMGa), and Ammonia (NH;) was
used. All samples were heated up to 900 °C under pure hydrogen
atmosphere for 8 min at a pressure of 100 mbar. Afterwards the
temperature is changed to the AIN growth temperature, which is
930°C unless otherwise specified. The AIN growth was always
initiated 15 min after starting the H;-bake, to have a fixed time
for SiO, desorption by in situ H,-etching.**=*?l The growth
of ~17nm AIN was started by a 15s injection of TMAI
(Qrmal = 7.5 pmol min ), followed by simultaneous injection of
TMALI and NH3 to maintain a V/III ratio of 1875. Next 3D-GaN
was grown at 1030°C, 800mbar and a V/III ratio of 36
(Oniiz = 4.9 mmol min ) for 150s by a simultaneous injection
of TMGa and NH;. The total flow was fixed at 2 slm and the
carrier gas was mixed in a ratio of 1/5 (H,/N;). Please note, that
the GaN growth parameters were adopted for self-catalyzed GaN
rod growth and need to be optimized for different sized
structures to achieve smooth defect free crystal growth,
according to the size of the intended device application.

The surface temperature and the change of the surface
reflectivity are monitored by in situ pyrometry and interferome-
try, respectively. The latter method allows an in situ distinction
between structured and random growth, since the decrease of
the intensity of the reflected LASER signal is less in the case of
structured growth.

2.3. Characterization and Polarity Determination

The samples were examined by an scanning-electron micro-
scope (SEM, LEO GEMINI 1530) as well as by an atomic force
microscope (AFM, DIMENSION 3000) (10 x5um?® large
surfaces for AFM). The polarity of the 3D-GaN was qualitatively

¢) holes in silicon

€) Ti mask

d)  structured resist by OL

Ti PVD

»

LiftOff

CF,etch +

»

LiftOfr

D) rectangular structures in Si

” &

CF,etch +

»

LiftOtf

Figure 1. Schematic process chain for site-controlled etching of Si by (a)-(c) nanoimprint (NIL) and (d)—(f) optical lithography (OL). (a) Imprinted
structure; (b) etched SiO,/PMMA-mask after Cl; and O reactive ion etching (RIE); and (c) pure Si with highlighted etched holes. (d) Resist on Si; (e)
evaporated inverted Ti-mask for subsequent Si etching by dry CF,-etching; and(f) pure Si with highlighted etched area.
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determined from the morphology of as grown crystals.”*??

During the growth of GaN adsorption and desorption processes
occur, which differ as a function of the different surface
terminations from facet to facet. These processes affect the
growth rates of the different facets. In general, the smallest
growth rate determines the morphology (Wulffs theorem!*?)
and therefore Me-polar GaN forms (under the here used typical
3D-GaN growth conditions, e.g., low V/III ratio) a pyramidal
structure, with visible r-facets { 1012}. N-polar GaN would form a
rod with a flat hexagonal c-facet (0001).

Not only the growth rates but also the etch rates of GaN and
AIN by potassium hydroxide (KOH (aq.)) are polarity and facet
dependent.***" The c- and m-facets of Me-polar GaN and AIN
are very stable compared to the cfacet of N-polar III/N-
semiconductors; therefore a determination of the polarity by
characterizing the morphology of etched structures is possible.
In our experiments 2 M KOH (aq.) at 50 °C for 5 min was used to
remove N-polar GaN and 30s to remove N-polar AIN.

3. Results

In order to achieve PSCG, first the root causes for Me- and
N-polar growth of AIN and subsequently grown 3D-GaN were
investigated. Therefore, the heat up to different AIN growth
temperatures and all cleaning/surface termination steps (HF
treatment, water rinsing, O,-plasma) were studied. It turned out,
that two parameters are critical, Ty and an oxygen surface
termination of Si. The corresponding growth and further
experimental results will be presented in Sections 3.1 and 3.2.1.
Sections 3.2.2 and 3.2.3 will focus on the growth results on top of
different sized structures under optimized parameters. Based on
the insights from all results a schematic concept will be
presented in Section 4, which describes the influence of
technological process steps and their effects on the growth of
AIN and GaN.

3.1. Polarity-Selective Growth on Si(111)

The first critical factor to realize successful PSCG is the AIN
growth temperature. To show the dependence of the GaN epitaxy

[RRERTER <05 nm

| 300 nm
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on the AIN intermediate layer growth temperature, Tan was
varied between 930, 1000, and 1075 °C. Only this parameter was
varied, while all technological structure-generation, cleaning,
oxidization steps, and the GaN epitaxy remained unchanged.
Site-controlled growth of Me-polar 3D-GaN could only be
attained at T =930°C (corresponding results presented in
Sections 3.2.2 and 3.2.3), for higher temperatures randomly
distributed Me-polar and N-polar GaN growth was ascertained.
Therefore, no reproducible patterns or arrangements of GaN
were detectable at higher temperatures.

We assume that the oxidized Si-surface termination or
morphology might be changed prior to AIN growth, which
influences the polarity of the AIN and GaN. This surface change
could be caused by etching processes in the hydrogen
atmosphere of the reactor at elevated temperatures (Tan >
930 °C). To verify this assumption, we stopped our epitaxy at
certain points to check the Si(111) surface and the polarity of the
AIN layer at the above mentioned temperatures. For this
purpose, unstructured Si(111) wafers were cleaned, treated as
the structured samples and were heated up to the Tan
temperatures in the MOVPE reactor. After reaching Tay the
heating under H, was stopped by cooling down the reactorin N,.
For Ty =930°C no observable surface-change was detectable
by SEM (Figure 2a) and AFM. At 950°C small pits up to 100 nm
in diameter and 5 nm deep appeared on the surface (Figure 2b)
and a root mean squared surface roughness (Rgpys) of 0.47 nm
was measured. For Ty =1000°C two areas with different
heights cover the surface to ~50% (Figure 2c). Both the upper
and the lower area are flat and are separated by 14 nm in average
height. The roughness increased to 4nm. At growth temper-
atures (Tan=1075°C) common for Me-polar AIN layers,
irregularly ordered terraces appeared in the Si surface
(Figure 2d), with step-heights ranging from 5 to 16nm. The
roughness decreases to 2.6nm compared to the previously
discussed case. The step-direction changes mostly randomly but
also 60° angles can be observed by following the edge of certain
terraces. This indicates a crystal direction-dependent transfor-
mation of the Si-surface. Please note, that a comparable behavior
except with another terrace density could be observed for two
different n-type Si(111) wafers (Sb-doped with p =5 x 10* Qcm
and P-doped with p =5 Qcm). This leads to the assumption of a
general mechanism, which occurs prior to AIN growth on Si at

500 nm 500 nm o
f- =4 Rgys ~2.6 nm

Rrvs ~ 4 nm

Figure 2. SEM images of Si-surface after heating the wafers to 930°C (a), 950°C (b), 1000 °C (c), and 1075°C (d) in a hydrogen atmosphere. The
corresponding roughness values are given in the lower right corner of each sample.
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high temperatures. The different surface structures for the above
addressed temperatures might be explained by two temperature
dependent processes, firstly local SiO, desorption and secondly a
hydrogen supported etch mechanism of exposed Si to produce
volatile silane. Several groups reported that a native SiO,-layer
can be removed in a CVD system at comparable temperatures.
The specified temperatures in these publications ranged from
950" to 1000°C** and the associated experiments were
conducted at high pressures (>400mbar). The SiO, desorption
starts at lower temperatures for reduced pressures (p<
3.3mbar).***! Hence, we assume that SiO,-desorption at
temperatures between 930 and 1000°C is reasonable for the
here used process pressure of 100mbar. Following this
consideration, the voids appearing at 950 °C might be localized
desorption of the SiO,. If the oxide-layer is locally removed the
second process, anisotropic Si-etching can occur at these
exposed areas. The different dangling bond density of the Si-
facets results in laterally increased etch-rates.”” The anisotropy
firstly leads to a lateral enlargement of the etched Si-area, which
we can observe for Tpn=1000°C, followed by a complete
desorption of the SiO, protecting layer and formation of terraces
at higher temperatures. However, the underlying mechanisms
have to be examined in future experiments to prove the
assumptions made above, while a change of the SiO,-terminated
Si surface obviously occurred for Ty > 930°C.

Next, we investigated if the surface change at higher
temperatures might influence the AIN-polarity on the Si(111).
Therefore, AIN layers were grown at 930 and 1075°C. For
Tan=930°C a very rough rice-like grain structure
(Rrms =4nm) (Figure 3a) and for 1075°C a smoother island-
like structure (Rrms=2nm) (Figure 3c) crystallized. The
different surfaces could be explained by an increased Al-adatom
surface diffusion length at higher temperatures,®" a varied
polarity or — most probably — a combination of both. The polarity
was checked by polarity-selectively etching the layers with KOH
(aq.). The AIN layer grown at 930°C could be completely
removed by KOH (aq.)-etching. No remaining AIN and therefore
a smooth Si surface was detected via SEM- and AFM-imaging
(Figure 3b) indicating N-polar growth. In contrast, a lot of Me-
polar remains are visible for etched AIN grown at 1075 °C (white
colored in Figure 3d). The corresponding terrace like Si-structure

v \‘X’
«v Y.
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(Figure 2d) is also observable after KOH (aq.)-etching by AFM
(not shown here), which shows that the Si-surface change occurs
prior to AIN growth. A clear dependence between the density of
AIN remains and terraces in Si(111) was ascertained. Addition-
ally, Si was also etched by KOH (aq.) (black spots in Figure 3d),
which would not occur for a closed Si(111) surface. Thus,
different Si-facets (e.g., {001}, {112}) were accessible for the lye.
This shows that AIN at high temperatures grew not only on the
Si(111), but also on other crystal Si-planes. Based on the
connection between the density of terraces and the AIN remains
and the polarity-selective etch results, we conclude that Me-polar
AIN growth starts on facets other than (111).

To summarize the results in this section, the change of the Si/
SiO,-terminated surface at high temperatures (T > 930°C) is
the cause for simultaneous N- and Me-polar growth. Predomi-
nant growth of N-polar AIN takes place on Si(111) surface, while
Me-polar growth was observed on different Si-facets, exposed in
situ at high temperatures. This prevents a local polarity control
and therefore inhibits PSCG. Thus, all further experiments were
conducted at Ty =930°C.

3.2. Polarity- and Site-Controlled 3D Growth
3.2.1. Influence of Surface Termination

Next we investigated the influence of the surface termination, by
comparing samples A and B. The only difference between
samples A and B is the oxygen plasma step prior to epitaxy, which
was not conducted for sample A. Sample B did undergo plasma
treatment (as for all other in this publication discussed samples).
While the Si-surface of sample A showed a clear hydrophobic
character, sample B exhibited hydrophilic surface properties.
This leads to the conclusion, that the Si-surface is SiH,
terminated”>** after the last HF-treatment and a transition to
a SiOy termination or layer occurred due to the oxygen plasma
treatment.®*”! No melt-back etching of GaN could be observed
and a constant reflectivity change during the AIN growth was
monitored by in situ interferometry for both samples. Therefore,
conform AIN growth over the whole wafer surface can be stated.
For sample A neither Me- nor N-polar GaN seeds are detectable

...’..*ba

R

-

‘ I (]llnj I RRMS ~ 1"9 nm

Figure 3. SEM images of AIN layers with the corresponding roughness values, before (a and c) and after (b and d) etching with KOH (aq.). a) Rice-like
grain structure of AIN grown at 930°C. b) Exposed Si-surface after etching of same AIN. ¢) Smoother island-like AIN grown at Tajn = 1075 °C. d) Exposed
Si-surface with a lot of remains on top (white) and deep-etched Si holes (black).
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Figure 4. Tilted-SEM-images of sample A, without (a) and sample B, with
at higher magnifications.

on top or inside any of the etched sub-um structures (Figure 4a).
In fact, it seems like the GaN avoids the ex situ etched holes:
3D-GaN only grew in-between the sub-um structures and not a
single hole is covered by 3D-GaN. In the surrounding of the
holes Me-polar as well as N-polar material grows side by side
(Figure 4b). The density of the seeds significantly increased and
the size of GaN islands decreased in comparison to sample B
(Figure 4c). Apparently the injected growth materials were
proportioned to a higher number of nucleation points and
subsequent seeds in sample A than B. This splitting led to small
seeds. Additionally, the surface surrounding the GaN islands of
sample A is rough (Figure 4b); in contrast the surrounding of the
holes of sample B is quite smooth (Figure 4d). The reason for
this is also an increased density of nucleation points for sample
A, resulting in the growth of small 3D-GaN (<100nm) in-
between the structures. Due to Ostwald ripening®®*>*! at the used
MOVPE-parameters there is no seed visible for any nucleation
point, but an increased layer roughness emerged. The dominant
growth of Me-polar GaN is visible for both samples, which
indicates that the chosen MOVPE parameters promoted Me-
polar growth rather than N-polar growth. Site controlled growth
of Me-polar GaN islands on top of the etched Si-holes could be
achieved for sample B (Figure 4c and d), only. The above
described results show the great influence of the oxygen plasma
process on the epitaxy. We also observed an impact of the storage

time even in N,-Box”* in-between the HF surface treatment and

10 pm

(c) oxidized Si-surface by O,-plasma. b/d) SEM-image of same samples A/B,

the loading of the samples into the MOVPE-reactor. The storage
time and ambient gas conditions, influences the surface
termination of silicon wafers, most probably due to native
oxidation. Thus, we consider a change in the surface termination
as the reason for different epitaxial results.

To summarize, oxygen termination control is a key to realize
PSCG and consequently all further samples were oxidized prior
to the MOVPE. The corresponding growth results will be
discussed in the next section. The above made insights and the
mechanisms behind will be discussed further using a schematic
model, presented in Section 4.

3.2.2. Small Area Growth

Under the elaborated optimized conditions (Tyy=930°C,
oxidized Si-surface) homogeneous and site-controlled growth
of GaN seeds could be successfully achieved on top of the sub-
pm structures over 2” wafer surface (e.g. Figure 5a). Almost no
parasitic GaN growth in-between the etched structures took
place. Small island structures grew, which are well aligned to the
Si(111) surface proving epitaxial growth (Figure Sb). r-facets and
c-facets are clearly visible on the truncated pyramid structures
(Figure 5c), like it is expected for Me-polar 3D-GaN. The
diameter of the island-footprint (1.1 um =+ 200 nm) is larger than
the etched hole-diameter (650 nm). With increasing growth time

Figure 5. PSCG of 3D-GaN on sub-pm etched holes. a) Tilted SEM-image of one large area representing GaN growth result over 2" Si-wafer. b) SEM
image showing the hexagonal structure, well aligned to the substrate. c) 80°-tilted SEM image of truncated GaN pyramids with no observable parasitic

growth in-between.
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the island increases toward the r-direction until certain islands
begin to fuse. The experiments showed that rod-like structures
are not attainable with the used MOVPE growth parameters.
However, this was expected since we used growth parameters
which do not provide the suppression of lateral growth for Me-
polar GaN. The growth parameters need to be adapted to the
polarity and density of the seeds in future MOVPE runs to realize
rod-shaped opto-electronical devices.?*>>~%")

Our growth experiments showed that the GaN nucleation
starts at the inner edge of the etched AlN-covered hole. Mostly
2—4 small GaN seeds (referred to as “inner seeds” in the
following) start to increase in size toward the hole center. These
inner seeds merge and become one seed, which firstly fills the
whole hole and only then starts to grow around the edge of
the hole toward the 7-direction as described above. The sooner
the inner seeds merge, the faster the GaN grows at this position.
This process is well known as Ostwald ripening.**>* We assume
that the size, the number, and the polarity of the inner seeds
determine the Ostwald ripening process and therefore the size of
the seeds or islands after growth. N-polar GaN seeds grow slower
compared to their Me-polar counterparts, which influences the
growth speed of the whole island-like structure. If this is the case,
a reasonable number of islands with an N-polar part would be
present. To gain information about the polarity the islands were
etched by KOH (aq). In the SEM image presented in Figure 6a, a
typical etched Me-polar island with ¢- and m-facets is displayed,
which is an example for most of the islands (>90%). Contrary to
this, mixed polarity can be observed for a minority of islands
(Figure 6b). An N-polar part can be detected by visible r-facets
after etching. This shows that a minority of islands exhibit an
N-polar part. We assume that the real number of seeds exhibiting
an N-polar part is much higher, since N-polar parts of the island
can only be identified by etching, if no Me-polar intermediate
layer separates the underlying N-polar part from the base. Thus,
we assume that the varied sizes of islands can be explained by a
local inhomogeneous Ostwald ripening process, controlled by an
inhomogeneous distribution of N- and Me-polar nucleation
sites. The polarity of the GaN islands is determined by the AIN
polarity. Therefore, the control of the AIN polarity is the key to
achieve homogeneous PSCG with the method presented here.
This assumption is further supported by the fact that the AIN
layer in the surrounding of the etched GaN is completely
removed after the KOH (aq.) treatment. Guo et al. reported on
the very high etch selectivity of 900 between Me- and N-polar

0.5 uu

Figure 6. SEM images of two KOH (aq.)-etched truncated islands,
surrounded by silicon. a) Only ¢- and m-facets of GaN are visible,
indicating Me-polarity; b) again, c- and m-facets but also r-facets visible,
indicating N-polarity on the right-hand side.
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AN, hence we can conclude that the AIN layer on the flat
Si(111)-surface was to a high degree N-polar. This is in
agreement with the AIN layers grown on unstructured Si-
(111)-samples in Section 3.1.

In summary, mask-less site-controlled growth can be achieved
if Me-polar nucleation sites, surrounded by N-polar regions, are
created. The Me-polar nucleation-sites can be realized by ex situ
etching technologies. Since the Me-polar growth of GaN is
dominant PSCG of Me-polar GaN islands could be established.

3.2.3. Large Area Growth

A spatially selective growth mode of GaN could be also
achieved for structure sizes ranging from several pm to 1 mm.
A typical example is shown in Figure 7a—c. GaN growth starts
predominantly on top of etched structures. Unwanted growth
in-between the structures occurs only, if the distance between
etched structures is larger than =60 um. We assume that this
effect is attributed to the limited Ga-adatom diffusion length
of =30 pm for our growth conditions. The growth rate of GaN
decreases with decreasing pitch of the etched structures. This
suggests a limited material supply from the gas phase and
competing incorporation mechanisms in-between GaN struc-
tures which are closer to each other than the Ga-adatom
diffusion length. An epitaxial dependence between the Si
surface and the GaN can also be observed (Figure 7c). The
sides of the GaN layers are well aligned to the major flat of the
Si(111) wafer. Continuous and straight r-facets with contact to
the underlying AIN layer are visible, if the etched structure is
well aligned parallel to the Si (112) direction (parallel to the
horizontal direction in Figure 7c) or to all other 60° symmetry
directions which are perpendicular to the (111) direction. An
angular misalignment of the etched structures to the Si
substrate leads to steps in the r-facets, spatially inhomoge-
neous growth and several structural defects (Figure 7d). A
parallel alignment of the structure to the (110) direction
(parallel to the vertical direction in Figure 7c) results in a
continuous change in-between tilted semi-polar planes. On
top of well-aligned GaN structures pits with hexagonal borders
to the flat c-facet and inner r-facets are observed (Figure 7c). To
understand the general growth mechanism and to find the
cause for these pits, the GaN growth time was reduced to 30s
in a second experiment (150 s standard). An SEM image of the
achieved crystal growth is shown in Figure 7e. Two kinds of
crystal seeds are observed, broader (>0.5um) and higher
seeds with a visible r-facet and small very flat seeds. The r-facet
is a sign for Me-polarity, thus we assume Me-polarity for the
broader seeds. If we compare the 30 s growth with the 150 s we
can conclude that the growth rate of the Me-polar seeds
dominates and that the favorable growth direction is in
r-direction. N-polar crystals are overgrown by their Me-polar
counterparts; Me-polar seeds begin to coalesce and form an
island-like structure, with flat c-facets and surrounding semi-
polar planes. The coalescence process resumes, thus leads to
pits with inner semi-polar planes at the connections of the
islands (e.g., Figure 7c). The coalescence would finally lead to
a smooth Me-polar c-facet without any pits for longer growth
durations (>150s).
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Figure 7. SEM images of selectively grown 3D-GaN. a)—c) GaN on top of AIN and structures, created by optical lithography, which are well aligned to
{112), in different magnifications; d) 3D-GaN on rectangular structure, turned 35° from the {112} toward the (110} direction; e) Me- and N-polar GaN
seeds inside one structure for a reduced growth time. All images are aligned to the major Si-flat as illustrated in the sketching.

4, Growth Model

We developed a schematic growth model explaining the PSCG
(Figure 8). By etching Si different crystal facets are uncovered
(Figure 8, step 1), exhibiting a different number of dangling
bonds. The HF-treatment of the etched Si terminates these
dangling bonds by SiH,-hydride groups, namely monohydride
(SiH), dihydride (SiH,), and trihydride (SiH3). The H-terminated
Si(111) surface closely resembles the unreconstructed (111) face
with every surface silicon atom bound to one hydrogen.*”
Contrary, dihydride groups are observable on Si(100) planes. The
different stability of the hydride modes might influence the
oxidation of Si. Thus, the oxygen treatment creates a SiOy
termination or layer with different thicknesses and stoichiomet-
ric compositions of SiO, depending on the crystal plane. To
summarize, hydration by HF and subsequent oxidation by the
plasma-process leads to different stable SiO, termination,
depending of the crystal facet (step 2). Influences of technologi-
cal steps and surface roughness in the atomic scale result in a
mixture of hydride modes after HF-etching.*? This might lead
to distributed imperfections in the SiO, resulting in an unstable
SiO,-termination on the (111)-facet. We took this into
consideration in our growth model by adding an additional
unstable and localized SiO,-termination on top of the Si(111)
surface (red-dotted circle in step 2). By heating up the samples in
the MOVPE reactor desorption of SiO, occurs. Our experiments
showed that for Ty =930°C the Si(111)-plane is unaffected,
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indicating stable SiO, on top, leading to N-polar AIN nucleation.
Higher temperatures remove the protecting SiO, from the
Si(111) surface. Then, hydrogen may etch the Si(111) surface and
exposes different facets, that lead to randomly distributed Me-
polar growth (refer to Section 3.1). This way, higher AIN growth
temperatures prohibit a spatial polarity-control and therefore
PSCG has to be necessarily conducted at reduced temperatures.
The SiO, layer at ex situ exposed facets might not be as resistant
to the hydrogen atmosphere at 930°C as the SiO, on the Si(111)
surface. This leads to a position-dependent removal of SiO,,
depending on the crystal plane (step 3). Hence, AIN directly
nucleates on one or more of the tilted planes ({110}, {001], {112}
and other to (111)-tilted plane families) of the Si(111) substrate,
resulting in Me-polar growth (step 4). The exact facet is subject to
ongoing investigation. Contrary, N-polar AIN nucleates on the
stable SiO, on the Si(111) surface. Thus, the polarity of the AIN
layer can be site-controlled by governing the structural change.
In step 5, GaN growth starts. At the here used MOVPE growth
parameters (low V/III, H2-injection) GaN grows three-dimen-
sional and Me-polar GaN dominates, because Me-polar GaN-
seeds grow faster. The growth of larger seeds is further
supported by Ostwald ripening. Consequently, the growth of
smaller seeds stagnates and seeds inside of one etched structure
begin to fuse. The favorable growth directions of Me-polar GaN
are normal to the r-facets. Hence, N-polar GaN is laterally
overgrown by its Me-polar counterpart and the Me-polar seeds
finally form a truncated pyramid (step 6).

© 2018 WILEY-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim
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Figure 8. Developed schematic growth and surface termination model, representing the initial situation of Si after structuring (top, left) and the
following steps leading to PSCG. While step 2 (middle of top row) corresponds to the ex situ oxygen plasma-treatment, steps 3—6 are linked to

termination and crystal growth processes occurring in the MOVPE system.

5. Summary

A new method for polarity- and site-controlled growth of GaN
on Si(111) was demonstrated by locally controlling the polarity
of a thin (<20 nm) AIN intermediate layer. The mechanisms to
control the polarity were investigated. N-polar growth of AIN
can be realized by oxidizing the Si-(111) surface using an
0,-plasma treatment and under reduced growth temperatures
of 930 °C. Under the same conditions site-controlled Me-polar
growth occurs on etched structures in-between non-etched
regions. The found parameters for polarity control of III/N
grown by MOVPE on Si are showed for the first time (to the
best of our knowledge), which enables a deeper understand-
ing of the growth mechanisms. A growth model is presented,
explaining the Me-polar growth by location-dependent
stability of SiO, on the different crystal facets. The growth
of Me-polar GaN dominates on top of the Me-polar AIN and
thus leads to PSCG. All GaN-crystals were well aligned to
the Si substrate, which shows the epitaxial dependence of
AIN/GaN to the Si-substrate. The applicability of the here
presented method over a large variety of structure sizes was
demonstrated.

GaN grown by PSCG can be used as the platform for the
development of future 3D-opto-electronic devices on Si. The
direct growth on Si paves the way to cost-effective electrical back-
side contact schemes and a direct integration of I1I/N in Si based
technologies. PSCG is a simple means to control the polarity and
the position of III/N-semiconductors. The site- and polarization
selective 3D-growth provides access to selected crystal facets in
order to profit from the very different surface termination and
electric polarization fields of GaN.
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5.1.3 Mask-less MOVPE of arrayed n-GaN nanowires on
site- and polarity-controlled AIN/Si templates

C. Blumberg, F. Wefers, F.-J. Tegude, N. Weimann, und W. Prost
CrystEngComm, 2019, 101, 2211 (DOI: 10.1039/C9CE011511J).

In dieser Publikation wurde die selbst entwickelte selektive Epitaxie Methode, PSCG, genutzt
um n-dotierte GaN Dréhte (h = 4,5 um) auf leitfadhigen AIN/Si-Templaten zu wachsen.

Im ersten Schritt wurden dabei Ga-polare pyramidale Inseln periodisch strukturiert auf Si/AIN-
Templaten gewachsen. Dabei wurde das Wachstum der Inseln durch Anpassung der Ga-
Adatomdiffusionslénge iiber die Temperatur und den NH3-Fluss dahingehend optimiert, dass
die Inseln unabhéngig von ihren Nachbarinseln wachsen. Damit konnten (fast) gleichgrofle
GaN-Inseln pro Wachstumsposition generiert und somit homogene SAE erreicht werden.
Interessant ist auch, dass ein Zusammenhang zwischen dem in situ Interferometersignal und
der Homogenitét der 3D-Epitaxie, beobachtet werden konnte. Dieser in der Publikation zum
ersten Mal beschriebene und erlduterte Effekt hilft sehr bei der Optimierung des Wachstumes,
da so eine bessere Interpretation und Uberwachung des Wachstums mdglich ist.

Die homogen gewachsenen Inseln dienten als Startpunkt fiir das anschlieBende ND Wachstum.
Hierz7u wurde eine Anpassung der Wachstumsrichtung, durch Anpassung der
Wachstumskinetik der einzelnen Facetten, vollzogen. Zunéchst wurde das laterale Wachstum
in m-Richtung limitiert, welches durch die Bildung einer in situ SiNx-Schicht gelang. Damit
sich nicht iiberall SiNy bildet und das komplette ND-Wachstum zum Erliegen kommt, muss es
eine Balance zwischen der SiNx-Passivierung und dem lokalen vertikalem (7-planarem) GaN-
Wachstum geben. Entscheidende Parameter zum Erreichen dieser Balance, waren das
Si/Ga-Verhiltnis und das V/III-Verhiltnis. Dieses wird in der Publikation anhand eines
Modells (Fig. 10) detailliert erldutert. Darliber hinaus konnte gezeigt werden, dass die
Triagergase die vertikalen Wachstumsraten der Ga-polaren ND und des parasitdren N-polaren
GaNs unterschiedlich beeinflussen. Durch diese Ergebnisse konnte gezielt das Ga-polare ND-
Wachstum gefordert werden, bei gleichzeitiger Unterdriickung von parasitirem N-polarem
Wachstum. Somit gelang zum ersten Mal die SAE von ND auf Si-Templaten, ohne die sonst
iibliche Maskierung des Substrates durch dielektrische Schichten.

Durch die erhdhte morphologische Homogenitit der GaN-Inseln und das kontrollierte vertikale
ND-Wachstum konnte ein weiterer wichtiger Schritt in Richtung ND-LED auf leitfadhigem Si

erfolgreich vollzogen werden.

Acknowledgment: Reproduced from Ref. 209 with permission from the Royal Society of Chemistry.
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Introduction

Gallium nitride (GaN) and its ternary alloys indium- and
aluminum-gallium-nitride (InGaN, AlGaN) are the basic
semiconductor materials for light emitting diodes (LED)"“*
and are widely used for radio frequency (RF) and power
switching transistors.” These devices commonly consist of
2-dimensional structured semiconductor layers on non-native
substrates such as silicon (Si), sapphire or silicon carbide.
Caused by lattice mismatch, defects arise at the interface
between the nitride semiconductors and the substrate,
leading to reduced crystal quality, degrading device
performance.”® Moreover, the layers are stacked towards the
C-direction ([0001]) of the wurtzite crystal structure, where
internal spontaneous and piezo electric fields are present.
These internal fields can be used for the band-engineering of
field effect transistors,” but degrade the performance of
nitride-based LEDs: the internal fields lead to a separation of
electrons and holes, thus reducing the recombination rate,
which finally leads to reduced efficiency and excessive charge
carrier lifetime.® The phenomenon is well known as
quantum-confined Stark Effect (QCSE). One promising way to
overcome the QCSE is to epitaxially grow layers on crystal
planes, where no internal electric fields are present. Shell
planes of in ¢-direction grown GaN nanowires (NW) provide
such surfaces (m- or a-planes) and are therefore a possible
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can be realized by trading off in situ SiN, passivation and localized GaN growth.

way for the suppression of the QCSE.” Based on this
consideration, NW core-shell structures were developed
showing high-speed switching of the electro luminescence.®’
Possible applications of such high-speed switching LEDs,
would be lightfidelity (Li-Fi),'"" ie visible light
communication in free space, or the transmission of light in
polymer optical fibers at their minimum loss wavelength of
around 570 nm.'"'* Moreover, the small footprint of NWs
enables a reduction of the defect density by the termination
of defects at a sidewall facet,"*'* further supporting the use
of nano- or micro-sized wires for LED application.

Although, electrical operation of a NW device with a high
density of NWs (>1000 NWs mm™) has been
demonstrated,'” the operation is still difficult, especially if
core-shell structures shall be realized. Each NW is the base
for a NW core-shell LED (n-GaN, quantum-wells, quantum-
barriers and p-GaN). Inhomogeneities between these NW
LEDs lead to different resistances per NW LED and thus, a
parallel current injection leads to dissimilar voltage drop per
NW, known as the filament effect.'® To overcome this issue
homogeneous NW growth is obligatory. This is commonly
realized by selective area epitaxy (SAE) with dielectric'’>?
(such as SiO, or SiN,) or metallic masks.***’

A further challenge of NW based devices is the
manufacturing of electrical contacts to the 3-dimensional
structure. The use of a conductive substrate enables
backside-contact schemes, which minimize the technological
effort. n-Type Si as a substrate material would be ideal, since
it exhibits a high thermal and electrical conductivity, its
availability in large wafer sizes, and its low costs. The (111)
substrate orientation is needed for GaN NWs growing in the

CrystEngComm
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C-direction. However, the polar III/N wurtzite lattice may grow
on the non-polar Si in both polarities: +¢, metal-polar (Me-
polar) or —¢, nitrogen polar (N-polar).*® The polarity strongly
influences the growth kinetics; thus, polarity control is
necessary. Recently, we were able to establish a new approach
to realize SAE on Si, by polarity- and site-controlled growth of
micro-sized GaN islands® using metal organic vapor phase
epitaxy (MOVPE). Thus, the non-polar surface of Si enables
us to attain SAE on conductive Si, without using any mask.

In this paper we present a novel approach to grow
polarity-and site-controlled n-GaN NWs on conductive n-Si-
AIN templates. This gives rise to the opportunity to realize
homogeneously grown and easily contactable future NW
based devices by the most common GaN growth technique
MOVPE. Similar growth control was previously shown by
molecular beam epitaxy,”® only. The presented approach
combines the advantages of SAE such as homogeneity by
spatial ordering and self-catalytic growth®® > (one epitaxy,
less contamination from process residues). However, since
there is no mask material between the NWs, the adaption of
common SAE-methods is not possible. There the mask acts
as an anti-surfactant, leading to a strong suppression of
crystal growth on the mask surface. In our mask-less
approach, a stricter growth control and deeper understanding
of the polarity-dependent growth rate and in situ passivation
mechanisms are necessary. Therefore, it is crucial (i) to
control the crystal morphology of the GaN attaining
homogenous grown NWs, (ii) to prevent parasitic growth
between the wires and (iii) to elaborate an adequate model to
predict the impact of process parameters. By determining the
critical parameters (growth temperature, carrier gas ratio, Si/
Ga-ratio and ammonia flow), depending on the growth
progress, we were able to achieve more than 4 pm long Ga-
polar NWs on Si. The growth results are explained by a
qualitative model. This shall pave the way to the development
of 3D-LEDs, directly established on Si, since controlled
homogeneous shell growth on an NW-array can only be
achieved on uniform NWs.

Experimental section
2.1 Lithography and surface termination

Small hexagonally arranged pillar stumps with a diameter of
500 nm, a pitch of 2.5 pm and a height of approx. 110 nm were
etched out of a 2" As-doped Si (111) wafer (p, =1 x 10 Q cm)
by nanoimprint lithography and Chlorine-based reactive ion
etching. The so structured Si-surfaces of all samples were
oxidized by HF (aq.) and a following oxygen plasma
treatment. All detailed technological steps and the necessity
of oxygen surface termination to achieve SAE are explained
elswhere.””

2.2 MOVPE

For the MOVPE of AIN and GaN an AIXTRON 3 x 2" close-
coupled-showerhead  (CCS) reactor equipped  with
trimethylaluminum (TMAI), -gallium (TMGa) and ammonia
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(NH;) was used. Prior to GaN epitaxy, a H,-bake was
conducted, and a 20 nm thick conformal AIN layer was grown
on top of the Si-surface. Using the parameters of our former
publication,” this leads to predominately N-polar AIN on top
of the Si(111) surface and Me-polar AIN at the lateral surface
of the Si pillars. This is the requirement for the following
polarity- and site-controlled growth of GaN. The Me-polar
GaN agglomerates on the Me-AIN and forms small seeds
(<100 nm), which extend towards the r-direction during
epitaxy. Eventually, this leads to a merging of the seeds to
one Me-polar GaN island per Si-pillar stump. A detailed
process explanation can also be found elsewhere.?” However,
the size and the growth rate per GaN-island varied, thereby
preventing the use of the mask-less method to attain NW
growth. Thus, further optimization and a deeper
understanding of the mask-less and polarity- and site-
controlled growth is necessary.

Two experimental series were carried out to achieve
homogeneous Me-polar GaN NW growth. Series A focuses on
controlling the homogeneity of parallel grown 3D-GaN
structures by adjusting the temperature-dependent adatom
diffusion®"** and suppressing mutual influence during the
GaN nucleation by mass-transport limitation.'”?*™** In series
B the morphology of 3D-grown GaN is changed towards
higher aspect ratios, realizing 4 um high NWs. This was
achieved by changing the growth parameters, consequently
adjusting (again) the adatom migration, the mass-transport
limitation, the facet- and polarity-dependent hydrogen
passivation®*>* and the SiN, passivation.”®™' The
experimental details for each series will be explained in the
following two paragraphs.

Series A: SAE of n-doped GaN was attained by
simultaneously introducing TMGa (Qmga = 72.8 pmol min ),
silane (Si/Ga-ratio = 1.47%o) and NH; into the reactor at a
pressure of 800 mbar. In the first step, three different growth
temperatures (samples A1-A3) were set. Secondly, the NH; flow
was reduced (A4 and A5). The values are presented in Table 1.

Series B: the optimized parameters of series A, which
resulted in the highest homogeneity, were adapted for the
first 70 s of GaN growth (Quy, = 0.3 mmol min™', T'= 870 °C).
This nucleation and agglomeration step will be referred to as
“island” growth below, since small (d < 800 nm) hexagonal
pyramids were established in this step. After the island
growth the reactor conditions were varied to realize NW
growth. Optimized homogeneity and morphology were
achieved in a parameter-by-parameter design of experiment
(ref. Table 2).

Table 1 Overview of samples of series A used to achieve homogeneous
GaN island growth

NH; flow
Samples Tistana [°C] [mmol min™"]  Island growth [min]
A1, A2, A3 900, 870,840 2.6 5 and 60, 20, 5
A4, A5 870 0.7, 0.3 5

This journal is @ The Royal Society of Chemistry 2019
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Table 2 Overview of samples of series B used to optimize the NW growth
H, (%] Si (%] NH; flow
Samples Taw [°C] H; + N, Ga [mmol min™'] NW growth [s]
B1, A2, B2 830, 870, 930 18 1.47 0.7 1140
B3, B4, B5, B6 830 1.6, 8, 70, 100 1.47 0.7 540
B7, B8, B9, B10 830 1.6 2.6,4.1,5.2,7.2 0.7 540
B11, 830 1.6 5.2 0.7 (0 s) and 1.6 (540 s),
B12, 0.7 (10 s) and 1.6 (530 s),
B13, 0.7 (30 s) and 1.6 (510 s),
B14 0.7 (180 s) and 1.6 (360 s)
B15, 830 1.6 5.2 0.7 (10 s) and 1.6 (1140 s),
B16 0.7 (10 s) and 1.6 (1800 s)

First, the temperature was changed (samples B1, B2), all
other parameters were maintained constant. Second, the
optimal temperature of 830 °C were adopted and the carrier
gas ratio (H,/(H, + N,)) was adjusted for samples B3, B4, B5
and Bé6. A growth under pure nitrogen was not possible, since
the silane gas was diluted in hydrogen. Third, nearly pure
nitrogen as carrier gas was chosen and the Si/Ga-ratio was
increased from 2.6%o (B7) to 7.2%o0 (B10) by shifting the
TMGa flow and keeping the silane injection constant
(288 nmol min*). For the fourth experimental row a Si/Ga-
ratio of 5.2%o0 was chosen and the NH; flow was immediately
increased to 1.6 mmol min™" (sample B11) or after a delay
between 10 s (B12) and 180 s (B14). Finally, optimized
parameters of sample B12 were chosen, only the NW growth
durations were extended to 19 min (B15) and 30 min (B16).

2.3 Characterization and polarity determination

The surface temperature and the change of the surface
reflectivity are monitored by in situ pyrometry and
interferometry, respectively. The latter method allows an in situ
distinction between structured and random growth, since the
decrease of the intensity of the reflected 633 nm laser signal is
less in the case of structured growth. In addition, the intensity is
oscillating during structured growth. Further information on the
use of an interferometer for qualitative analysis of growth
homogeneity and the amount of parasitic growth can be found
in the ESLf Manual mounting of samples into the reactor
chamber leads always to a small deviation of the reflected laser
signal (+5%). To compensate this influence and to generate
more comparable data, all interferometer curves are normalized
with respect to the reflection values prior to the GaN epitaxy.

Ex situ examination of the samples was conducted by
scanning-electron microscopy (SEM, LEO GEMINI 1530 and
JEOL JSM-T330).

To determine the polarity of GaN, potassium hydroxide
(KOH (aq.)) was used. The etch rates of the lye are polarity-
and facet-dependent.”*™*® The ¢- and m-facets of Me-polar
GaN and AIN are very stable in contrast to the cfacet of
N-polar III/N-semiconductors; therefore, a determination of
the polarity by characterizing the morphology of etched
structures is possible. In our experiments 2 M KOH (aq.) at
50 °C for 5 min was used.

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2019

Results and discussion

Two experimental series were conducted to obtain SAE of
equally sized and position-controlled 3D-GaN islands (series
A) and NW growth on top of them (series B).

3.1 Series A

After 5 min growth, SAE of 3D-GaN could be ascertained for
sample Al (Fig. 1a and inset). The 3D-GaN surface consists of
6 m-planes and 6 r-planes, surrounded by a reduced amount
of smaller (<100 nm) parasitic GaN seeds. A certain
inhomogeneity in-between the 3D-GaN can also be
determined. However, all structures are almost of the same
size.

In contrast, extending the growth duration to 60 min leads
to the formation of a reduced number of very large structures
(>16 pm high, 2-5 pm thick) on top of some smaller
structures (Fig. 1b). The size of the remaining small
structures is nearly equal after 5 and 60 min. Thus, we can
conclude that homogeneous growth took place within the
initial 5 min and inhomogeneous growth appears afterwards.
To study the dynamics of growth in more detail the
reflectivity of the in situ interferometer is analyzed (for more
information about the dependence between the
interferometer data and 3D growth, refer to ESIf). For sample
Al (T = 900 °C) two oscillations are visible (Fig. 2a) within
the initial 5 min, followed by an asymptotic delay of the
reflectivity. Based on the observations made by SEM and the
in situ interferometer, we conclude that reflectivity
oscillations are caused by homogenous SAE growth while an
asymptotic decay is attributed to the inhomogeneous growth
of some structures. For sample A2 four oscillations are
detectable, until a more pronounced asymptotic decrease
starts at approx. 11 min. The amplitude of the first two
oscillations of A2 is stronger than in the case of Al.
Moreover, the reflectivity decrease is 43% of A2 vs. 34% of A1
within the first 5 min. The contrast between the reflectivity
curves indicates that a temperature reduction of 30 °C (A2)
results in a time-extended and equal growth mode. This can
be confirmed by comparing the SEM images of sample A1l
and A2. First, no large elongated structures are detectable on
the whole surface, even after 20 min of growth of A2
(Fig. 2b). Second, GaN was only grown ordered on the Me-

CrystEngComm



Published on 12 November 2019. Downloaded by Universitaet Duisburg Essen on 11/25/2019 11:06:04 AM.

Paper

View Article Online

CrystEngComm

Fig. 1 Influence of growth duration at T = 900 °C after 5 min (a) and 60 min (b) of growth of sample Al. The inset of a) shows an 80°-tilted SEM

image, while a) and b) are 30°-tilted.
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Fig. 2 Influence of the growth temperature on the GaN nucleation. a) Reflected interferometer intensity during GaN growth for sample Al, A2
and A3. 30°-tilted SEM images of sample A2 after 20 min growth (b) and A3 after 5 min growth (c).

polar AIN. Third, the average size of the structures of A2 is
larger than the case of Al.

A further reduction to 840 °C (sample A3) resulted in no
improvement. Randomly nucleated smaller GaN (d < 150 nm)
structures surrounding SAE-GaN can be detected by SEM after
5 min of growth (Fig. 2c). The parasitic growth starts
immediately after the injection of the precursor gases into the
reactor, which can be stated by a direct strong 2-step decrease of
the reflectivity (Fig. 2a, A3). The decrease of the curve is caused
by the appearance of the additional small GaN structures. Only
the small plateau at approx. 2 min may have been caused by the
growth on the SAE positions. The result might be explained by a
reduction of the adatom diffusion length at reduced
temperatures. At 840 °C the length has decreased to such an
extent that not all adatoms reach the SAE positions,
consequently strong parasitic growth between them takes place.

The interferometer data suggest that the growth at 870 °C
leads to the highest homogeneity. Furthermore, it is evident
that inhomogeneous growth must be avoided right from the
start, since any inhomogeneity between the SAE-3D-GaN
leads to enhanced growth rates of larger structures, resulting
in continued growth of only a reduced number of large GaN
structures. Thus, equally sized GaN islands on the SAE-
positions need to be attained within the first seconds

CrystEngComm

(<50 s). This was attained at a temperature of 870 °C, at
which we assume an optimal adjustment of the adatom
diffusion length to half of the used nanoimprint pattern
pitch minus the Si pillar diameter ((2.5-0.5) pm/2 = 1 pm).

In the next step, we fixed the temperature at 870 °C for
samples A4 and A5 and reduced the NH; flow. Thus, we
decreased the V/IIl-ratio from 35 (A2) to 9.6 (A4) and 4.1 (A5)
and therefore limited the GaN growth further. Fig. 3a shows
the in situ interferometer data of the three samples with
varied NH; supply. The reflectivity-decrease and the number
of oscillations is rising with increasing NH; flow.
Interestingly, the first detectable oscillation maxima for all
three samples occurred at 35 s (marked with a red dashed
line in Fig. 3a). This indicates similar growth rate on the
SAE-positions for the three comparable samples. The
different intensity reductions are attributed to an increased
amount of parasitic growth at higher NH; flows. In fact, a
minimum of parasitic growth and the highest homogeneity
of islands could be achieved for sample A5 (Fig. 3b), grown at
the smallest V/III-ratio. Therefore, the growth conditions of
sample A5 were used for the GaN nucleation of all in the
following discussed B samples.

The reason for the parasitic growth at higher NH; flow
may be explained as follows: Ga-adatoms are less mobile and

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2019
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Fig. 3 Influence of NHs-flow during the GaN nucleation. a) Reflectivity during GaN growth for sample A2, A4 and A5. The red-dashed line marks
the first oscillation. b) Sample A5, with a magnification of one GaN island in the inset (both 80°-tilted images).

are more probably bound at a high NH; flux, which leads to
randomly distributed GaN nucleation seeds of a size
comparable to the seeds at the SAE positions. This reduces
the singular accumulation on the Me-polar AIN, and
ultimately leads to an inhomogeneous growth of SAE-GaN. At
minimal NH; flow (sample A5), the growth of GaN on the SAE
positions is dominant, caused by an increased mobility of the
adatoms, the accessible Me-polar AIN surface and the polarity
adaption of the nucleating GaN. Thus established Me-polar
GaN structures expand faster, resulting in larger GaN
agglomerates at the SAE positions. These agglomerates attract
Ga-adatoms that impinge nearby, suppressing parasitic
nucleation around the SAE positions by Ostwald ripening.*’

3.2 Series B

The series A samples established the growth conditions for
homogeneous nucleation and GaN islands growth towards
the 7-directions. These conditions were kept for the first 70 s
of GaN island growth, prior to the steps discussed in series
B. Therefore, homogeneous Me-polar islands have been
grown at the SAE positions, prior to any change conducted in
series B. These islands cover the N-polar AIN above the Si
pillars. The series B is devoted to achieve conditions for

homogenous vertical growth towards the ¢-direction forming
a uniform NW array.

Parameter one: temperature, Fig. 4a-c¢ show the SEM
images of the samples B1, A2 and B2, grown at reduced (830 °C),
constant (870 °C) and elevated temperature (930 °C), compared
to the island growth conditions. Two trends are observable with
increasing temperature. The size of the SAE-GaN structures
decreases and the size-difference between the structures
increases. These trends can quantitatively be expressed by a
reduction of the average diameter (d) from 1.42 um (B1), over
1.17 pm (A2) up to 1.03 um (B2) and an enlargement of the
standard deviation (og4) from 0.13 um (B1), over 0.17 um (A2) up
to 033 um (B2). Furthermore, in situ interferometer
measurements showed that homogeneous growth of all
structures took place for increased time periods at reduced
temperature. This was obvious by time extended oscillations at
reduced growth temperature. The last oscillation maxima were
visible after approx. 11 min, 9 min and 4 min NW growth for
sample B1 (930 °C), A2 (870 °C) and B2 (830 °C). Therefore, it
can be concluded that homogeneous enlargement of all SAE-
structures is promoted at lower growth temperature which
causes the diameter increase. Based on the SEM and
interferometer results, homogeneous growth is facilitated at
lower temperature.

Fig. 4 Influence of reduced (a, B1, 830 °C), constant (b, A2, 870 °C) and increased (c, B2, 930 °C) NW growth temperature on the morphology

and on the homogeneity (30°-tilted SEM images).

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2019
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It should also be pointed out that nearly no parasitic
growth was observed for sample Bl. In contrast, strong
parasitic growth was visible for sample A3. The only
difference between the samples is the temperature during
the initial island growth (830 °C for A3 vs. 870 °C for B1).
Apparently, a two-step growth with islands grown at 870 °C
followed by NW growth at 830 °C is necessary to achieve SAE.
We attribute this behavior to an attraction of Ga-adatoms
towards already existing GaN islands caused by Ostwald
ripening."” Thus, parasitic growth between the islands is
suppressed and homogeneous SAE can be attained.

Parameter two: carrier gas. Four samples (B3, B4, B5 and
B6) with increasing carrier gas compositions were grown to
transform the morphology of the SAE-GaN to a “NW shape”,
yielding higher aspect ratios and straight sidewalls. For
sample B3 (minimum H, flow) hexagonal pyramids on top of
hexagonal cylinders with a total height of 7 = 1.16 pm (g, =
0.15 pm) and a diameter of d = 0.78 um (o4 = 0.1 um) were
attained (Fig. 5a). Parasitic growth between the SAE-GaN is
observable, but at a low level.

A similar morphology of the SAE-GaN (ref. Table 3) and also
minimized parasitic growth were attained for sample B4
(Fig. 5b). Compared to B3 the average height of samples B5 and
B6 increased by about +50%, while the average diameter
increased by about +40%. Hence, a general volume
enhancement of the SAE-GaN and no singular increase of the
vertical growth can be stated for both samples with high H,
carrier gas flows. This result is also reflected in similar aspect
ratios for all four samples (ref. Table 3). In addition, more H,
leads to more parasitic growth and to an emerging
inhomogeneity. The latter can be confirmed by the larger
standard deviations of samples B5 and B6 compared to the first
two samples. Moreover, the morphology of the NWs changes:
with increased H, flow new strongly tilted semi-polar planes
appear in samples B5 and B6, the latter exhibiting visible ¢-
facet formation on top (compare insets of Fig. 5¢ and d).

The trends observed are in part contrary to the results of
common SAE methods, using a dielectric mask, where only
the NW morphology was influenced by the carrier gas.**** A
dielectric mask suppresses the parasitic growth between the
SAE structures nearly independently of the growth
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Table 3 Carrier gas ratio, measured height (h), diameter (d) and
corresponding standard deviation of samples B3 to B6

H,
%
Sample Hy; + N, %] h [um] op [pum] d[pm] &4 [um)]
B3 1.6 1.16 0.15 0.78 0.1
B4 8 1.23 0.13 0.82 0.13
B5 70 1.78 0.32 1.08 0.15
B6 100 1.75 0.25 1.12 0.16

parameters. Here, we assume that hydrogen enhances the
growth of N-polar GaN next to the Me-polar SAE-GaN
structures. Please note, that the first 70 s of GaN growth have
been conducted under pure nitrogen (ref. sample A5) to
attain a pattern of equally sized Me-polar GaN above each
SAE position. Thus, in this work, both polarities are
accessible on the sample surface prior to the NW growth
experiments, conducted in series B: Me-polar GaN islands
with r-facets, surrounded by N-polar AIN (Fig. 6a).

To verify our assumption, all samples discussed in this
section were etched by KOH (aq.) and then examined via
SEM. KOH (aq.) etched the r-facets at the tip of the NW
structures of samples B3 and B4, leaving a step structure of
alternating ¢- and m-facets (Fig. 6b). This effect was also
observed for samples B5 and B6, but additionally, the lye
completely removed the flat c-planar top SAE 3D-GaN
(Fig. 6b), exhibiting r-facets. This shows that additional
N-polar GaN has grown for B5 and B6. Hence, we can
conclude that the N-polar growth is enhanced by an increase
of the H,/(H, + N,) carrier gas ratio.

The results can be explained as follows: during MOVPE,
hydrogen passivates the N-terminated r-facet of Me-polar
GaN, which decreases the growth rate towards the ?—direction,
as described by S.F. Li et al.*® In the case of N-polar GaN the
surface termination is different, thus hydrogen passivates the
—c-facet of N-polar GaN. Therefore, growth rate and
morphology”®?7?%% of each polarity are depending on the
hydrogen passivation. r-Facets evolve in pure Me-polar and
~c-facets in pure N-polar NWs (Wulff's theorem).>® At elevated
H,-ratios, parasitic N-polar GaN growth starts between the
Me-polar islands. If the N-polar GaN is in the immediate

Fig. 5 Influence of the carrier gas ratio on the NW growth. Samples B3 to B6 (a to d) with almost no to only hydrogen carrier gas. The insets
magnify typical NWs of each sample (all SEM images are taken at an angle of 80°).
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Fig. 6 a) Sketched initial situation after 70 s GaN growth under pure nitrogen (reference sample A5), prior to carrier gas variation for samples B3
to B6. b) KOH (aq.) etched me-polar NW structure of sample B4: 80°-tilted SEM image and the corresponding sketch. c) Corresponding image and

sketch of an etched mixed-polar NW structure of sample B5.

vicinity to the neighboring Me-polar island they coalescence,
resulting in an increased diameter of the SAE-GaN, as
observed for B5 and B6. The increased total height can also
be explained by mixed polar growth, since the vertical growth
rate of N-polar GaN is higher than the vertical rate of Me-
polar GaN.>® Between the coalesced Me- and N-polar GaN
regions, a transition arises in some structures, which may
explain randomly tilted semi-polar surfaces (as shown in
Fig. 6¢). An additional example of the etched sample B5 can
be found in the ESIL} The tilted transition is Me-polar, since
the transition area is above the GaN islands, which are pure
Me-polar. Furthermore, the KOH (aq.) etched surface of the
transition area is typical for Me-polar GaN, since only lateral
and vertical facets are observable. If the transition area would
be N-polar, a spiky top-surface would be visible after the lye
etching, which is not the case. The transition originates from
an enhanced growth in the cavity between a nearby long
parasitic N-polar NW and a Me-polar island.

In this work, Me-polar NWs showed the highest
uniformity and no parasitic growth, thus nitrogen carrier gas
was chosen for the NW growth of the following samples.

Parameter three: Si/Ga-ratio. Five samples with different
Si/Ga-ratios obtained by adjusting the TMGa flow were
investigated (B3 and B7-B10). For sample B10 - grown with
the highest Si/Ga-ratio of 7.2%0 - no homogeneous NW
growth was observable (SEM images of samples B7-B10 are
presented in ESIf). Only on some SAE positions non-
uniform GaN structures with a height between 1 and 3 pm
and an average aspect ratio of 1.6 were observed. The fill
factor was less than 40%. Thus, the increased Si/Ga-ratio of
7.2%o is not suitable for homogeneous NW growth. For B3,
B7, B8 and B9 (Si/Ga-ratio = 1.47%o, 2.6%o0, 4.1%o, 5.2%0)
NW growth was observable. The NW geometry of these
samples was analyzed by measuring height and diameter of
at least 50 NWs per sample. The average height of the NWs
increases from 1.16 pm (B3) to a maximal value of 1.74 pm
(B9) and the diameter decreases from 0.78 pm (B3) to a
minimum of 0.72 pm (B9) with increasing Si/Ga-ratio
(Fig. 7a). Therefore, the aspect ratio rises to 2.4 for sample
B9 grown at a Si/Garatio of 5.2%o0 (Fig. 7b), which is an
increase of 62% compared to sample B3 grown with a
minimum ratio.
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Fig. 7 Influence of Si/Ga-ratio on the geometry of the NWs: average heights and diameters (a) and aspect ratios and volumes (b) (samples B3, B7-

B9).
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Next, we calculated the volume of one NW based on the
average height and diameter and on the hexagonal base area,
the length of the m-plane, the height of the r-faceted tip and
the known angle between the facets in GaN. Interestingly,
more precursor material is incorporated into the NWs with
decreasing TMGa flow (increasing Si/Ga-ratio). This follows
from the enlargement of the NW volume (Fig. 7b) until it
saturates at a Si/Ga-ratio of 4.2%o. In other words, the NW
volume growth rate increases with decreasing the TMGa flow.
Therefore, a mass-limited growth regime caused by the
reduction of TMGa flow can be excluded and the TMGa flow
is not the root cause for the observed morphology change. At
this point, it is not clear, if the Si/Ga-ratio or/and the parallel
increased V/IFratio (Qnu, flow = const. = 0.7 mmol min™")
cause the morphology change. However, there must be a
different reason and different mechanism as in common NW
SAE approaches, where a dielectric mask was used. It has
been shown, that a higher V/III-ratio - realized by both, a
decreased TMGa (ref. 35) or an increased NH; flow® - causes
a reduced array uniformity and a GaN diameter increase.
Contrary results, thinner NWs and uniform NW arrays by a
decreased TMGA flow, have been observed here, using the
mask-less approach (SEM images in Fig. S3, ESI7 file). Thus,
we have conducted further experiments to determine the
critical factor and the root causes for morphology change.

First, the Si/Ga-ratio was solely increased by using the system
limited maximal SiH, flow (370 nmol min *, Si/Ga = 3.7%o) and
the TMGa and NH; flows of sample B7 (Qqmga = 110 pmol min ™,
Qum, = 0.7 mmol min ). This additional experiment (see ESIf
Fig. S4a) showed, that the same trends are valid independent of
the method changing the Si/Garatio: thinner and higher wires
with increasing Si/Ga ratio. Furthermore, the uniformity of the
array increased. Since the V/III-ratio remained constant in these
additional experiments, the Si/Ga-ratio seems to be the decisive
factor and not the V/III-ratio. Unfortunately, this is valid only, if
the V/III-tatio is controlled by changing the TMGa flow.
Increasing the V/III-ratio by adjusting the NH; flow leads to a NW
growth change. The corresponding experiments will be presented
and discussed in the following experimental row (time-dependent

NH; flow).

;n-ﬂ
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Independent of the method controlling Si/Ga-ratio, at high
Si/Ga-ratios (Si/Ga > 3.8%o) the NWs morphology can
degrade, which becomes evident by missing r-facets, or NWs,
that have grown only partially or not at all. This occurs, for
example, in sample B9 (Si/Ga-ratio of 5.2%oc). Nevertheless,
sample B9 shows the highest aspect ratio and the highest
array uniformity. Thus, this sample was taken as reference
for further optimizations. We suggested that a high Si/Ga-
ratio causes an in situ SiN, passivation of the r-facets, which
is the root cause for the NW morphology degradation. To
keep the benefits of a high Si/Ga-ratio (high aspect ratio and
uniform growth of the NW array) and to parallel circumvent
the SiN, passivation of the r-facets, we enhanced the GaN
growth rate by solely increasing the NH; flow.

Parameter four: time-dependent NH; flow. Fig. 8a-d show
the SEM images of the NWs, grown at a constant higher NH;
flow (B11) or grown at two different NH; flows of varied
durations (first small then high; B12-B14). For all samples, a
100% fill factor is observable. For sample B11, it can also be
stated that the NW tips are covered by six fully developed
r-facets (Fig. 9a), and that additive smaller tilted NWs are
present at the GaN/AIN-interface (highlighted in the inset of
Fig. 8a), yielding multi-pod growth, possibly caused by
excessive agglomeration of material at the bottom of the
wires. No multi-pods are visible for samples B12-B14
(Fig. 8b-d). However, an increasing degradation of the NW
tip is observable with extended growth duration at lower V/
II-ratio. While all 6 r-facets per NW are detectable for 10 s
epitaxy at low V/III-ratio (inset Fig. 8b), an increased number
of NWs with missing and incompletely grown r-facets are
visible for extended times of 30 s and 180 s (Fig. 8c and d).
Obviously, a extended growth duration at a low NH; flow
leads to degradation of some NWs.

We have also studied the influence of an even higher NH;
flow at the end of the growth (Qus, = 2.2 mmol min™* for
360 s). Thereby we have observed, that an increased NH;
injection is suitable to retain complete NWs with non-
degernerated NW tips (refer to Fig. S4b in ESIT file). However,
although all NWs have had six r-facets, the array uniformity
decreased. This was statable by a lateral extension of some

Fig. 8 Influence of single- and double-step NHs flow. B11 (a) single step (constant high NHz flow, 1.6 mmol min) and B12 (b), B13 (c) and B14 (d),
initially reduced NHs flow for different durations (b, ¢, d; 10 s, 30 s, 180 s). The insets magnify typical NWs of each sample (all SEM images 80°-

tilted).
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Fig. 9 a) Normalized reflectivity depending on the first NHs step duration (B11-B14). b) and c) change of the NW geometry by exclusively
extending the total NW growth duration to 1150 s (b, B15) and to 1810 s (c, B16). In (b), two different NW shell regions are colored orange and

cyan as explained in the text. The cross section images are taken at 80°.

NWs, caused by material agglomerations at different NW
sides. Obviously the lateral growth was enhanced by an
increased NH; flow, leading to inhomogenous lateral growth
on some NWs. The effect may be explained by a too
enhanced GaN growth at a constant SiN,-passivation.
However, to realize homogeneous NW growth, the results
have showed, that the NH; flow and the timing of NH; flow
increase are critical.

The strong impact of reduced NH; flow duration (fws,min)
is also detectable by in situ reflectivity measurements
(Fig. 9a). Please note that the interferometer data is
normalized with respect to the signal obtained prior to NW
growth. The growth starts approx. 30 s after opening of the
precursor valves, which can be inferred from a signal drop
for all samples after 30 s. For sample B11, the reflectivity
intensity strongly decreases to 90% in 54 s. The temporally
deferred increase of the V/III-ratio results in a delayed and
weaker decrease of the reflectivity, measurable by a drop to
90% in 68 s, 77 s and 92 s for B12, B13 and B14, respectively.
Obviously, the growth changes within the first seconds of
NW growth in dependence on the NH; supply, which might
explain the origin of the r-facets degradation and occurrence
of multi-pod growth. Thus, we can conclude that the V/III-
ratio is a critical factor: a 10 s long delay prior to increasing
the ratio, as set for sample B12, is optimal to achieve single-
pod NWs covered with intact r-facets. These results will be
discussed in more detail in the Nanowire growth model
section.

Parameter five: NW growth duration. Without a change in
growth conditions 2.5 pm (d = 750 nm) and 4.2 pm (d = 800 nm)
long n-GaN NWs were attained by continuous MOVPE (samples
B15 and B16, Fig. 9b and c). Thus, a maximal aspect ratio of
5.2 and a growth rate of approx. 6.9 pm h™" were achieved.
The tip of the NWs always exhibits six r-planes. m-Planes
(orange colored Fig. 9b) are visible at the bottom of each NW,
and inwardly dented facets are visible above them (cyan
colored in Fig. 9b). Obviously, the cross section of the NW
changes along the NW length. While the crystal forms a typical
hexagonal cross section with 6 m-facets at the bottom of the
NW, a six-point-star symmetry with twelve outer facets can be

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2019

observed above =~1 pm height. These outer facets are most
probably also m-facets. Each point of the star points towards
an m-direction. The circumference of the star and of the
hexagon at the bottom are the same while the cross sectional
area of the star is halved compared to the hexagon. Further
SEM images (top view of one NW and tilted view images of
scratched NWs) with colored markings to illustrate the facets
can be found in the ESIt (Fig. S5). The geometry change will
be explained in more detail by the schematic model in the
following section.

Nanowire growth model

To realize homogeneous NW growth, two conditions must be
fullfilled. First of all, GaN has to grow localized and equal on
each position. Second, it has to vertically grow up. Based on
the experimental results, the following model was developed.

Site-controlled GaN islands

The localization was realized based on a site- and polarity-
controlled approach of growing AIN and subsequent GaN
islands, as explained previously.>” Si pillars on a Si(111) wafer
surface are manufactured, exhibiting serveral crystal planes.
By controlling the surface temination of the different planes,
Me-polar AIN arises at the circumference of the Si pillar
(magnification in Fig. 10a), while the N-polar AIN growth is
dominant on the Si(111) surface.

Equally sized GaN islands

The polarity of the AIN layer is transferred to the 3D-GaN
overgrowth. Since the Me-polar GaN growth rate is dominant,
GaN accumalates on top of the Me-polar AIN, leading to Me-
polar GaN islands above the Si pillars (Fig. 10a). To attain
equally sized GaN islands above each Si pillar, the Ga adatom
diffusion length has to be adjusted to the Si pillar grid,
realising equal material distribution per position. As our
results showed, this can be attained by adjusting the growth
temperature depending on the size of the GaN island. Larger
GaN islands attract adatoms which increases the adatoms

CrystEngComm
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Fig. 10 Schematic model of the GaN island and NW growth. The structure in the foreground show the respective vertical cross section. a) Initial
situation: polarity- and site-controlled conformal AIN layer on Si pillars and merged Me-polar GaN islands above Si pillars. The inset shows the
location of the Me-polar AIN. b) and c¢) show the NW structure without and with the SiN, passivation for optimal growth conditions. SiN, is
incompletely sketched towards the NW tip to indicate a gradient concerning the coverage along the GaN NW.*® d) NW model for extended growth

durations, highlighting the observed cross section change.

effective mobility, therefore, a temperature reduction (here
from 870 °C to 830 °C) after the first islands are present is
indicated. Parasitic growth between the GaN islands leading
to additional inhomogeneity can be minimized by mass flow
limitation through a reduced NH; flow (0.3 mmol min ", V/
II-ratio =~ 4). Thus, equally sized islands growing towards the
7-direction are attained.

NW growth direction

To realize vertical growth it is relevant to understand and
control the facet-dependent growth rates. The growth rate
towards the m-directions has to be minimal, thereby
supressing the lateral extention of the NW diameter. An
adjustment of the facet-dependent hydrogen passivation as
suggested by Li et al®® is not suitable for a mask-free
approach, since it promotes mixed-polar growth as shown in
Fig. 6a. SiN, passivation can also be used to suppress the
growth on different surfaces (NW shells,*****"-*" AIN (ref. 40)
and c-planar GaN (ref. 52)). The SiN, acts as an antisurfactant
layer,*® which enlarges the Ga adatom diffusion length. Our
results show that a site-controlled in situ SiN, passivation can
be achieved by adjusting the Si/Ga-ratio. It shall be adjusted
in a way that the r-facets at the NW top are still be open for
growth: Si/Ga-ratio = 4.2%o to 5.2%o. The ideal NW structure
without and with optimal spatial SiN, covering are presented
in Fig. 10b and c. Ga-adatoms can move on the SiN, covered
surface towards the top r-facets, enabling 1-D NW growth.

If the passivation mechanism is too strong (too high of a
Si/Ga-ratio) SiN, additionally (partly) covers the tip of the
NW, stopping the controlled vertical epitaxy (as observed for
sample B10). On the other hand, an insufficient passivation
leads to an incomplete covering of the m-planes, which leads
to unequal lateral expansion and larger diameter of the NWs
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(Fig. 7a). At the very beginning of wire growth, more Ga
adatoms are available per SAE-position, because adatoms
between the NWs contribute to the crystallisation process.
Thus, the GaN volume growth rate is enhanced. At constant
SiN, passivation rate, the thus enhanced GaN growth rate
can lead to multi-pod growth (inset in Fig. 8a). To prevent
multi-pods, the SiN, passivation and the GaN growth must
be balanced, thus requiring an adapted 2-step NW growth.
We realised this by a variation of the NH; flow, leading to
reduced GaN growth rate at the start of the growth sequence,
and consequently preventing multi-pod growth.

NW-morphology: six-point star formation

The height dependent morphology change, from a hexagon
at the NW bottom to a twelve-fold star-like structure
(Fig. 10d), is also explainable by the ratio between SiN,
passivation and the volume growth rate of GaN.

The amount of Ga stems from surface migration towards
the wire top within the diffusion length. The collection area
within this diffusion length decreases with wire height and is
getting constant once the height is larger than the diffusion
length. Thus, the volume growth rate at first decreases with
NW height until it becomes constant at the point where the
NW height exceeds the Ga adatom diffusion length. In
contrast, the rate of the SiN, passivation is height-
independent, and therefore remains constant during NW
growth. Under these two conditions: decreasing growth rate
and constant passivation, any occurrence of a low-growth-rate
m-plane is immediately passivated by SiN,. Thus, the area,
where GaN can grow, shrinks, until the passivation and the
GaN growth rate are again balanced out. To grow one GaN
monolayer of the star-like structure, only half of the Ga is
needed in comparison to the hexagon. On the other side, the

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2019
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circumference of the hexagon and the star are the same,
hence the same amount of SiN, is needed to passivate the
outer m-planes. Consequently, the star geometry is the next
possible crystalline shape, that appear at a reduced GaN
growth rate and a constant strong passivation rate per NW.
This causes the transition from the hexagon to the star.

A further reduction of the GaN growth rate by decreased
NH; flow or by more enhanced passivation through higher
Si/Ga-ratio would result in stopped growth. In contrast, the
hexagonal shape can be restored by reducing the passivation
rate (minimising the SiH, supply), which in turn stops the
suppression of the lateral m-plane growth. Thus, the vertical
NW epitaxy is suppressed, and hexagonal shell growth starts,
which commences at the NW top and dominantly extends
towards the —c-direction (towards the substrate). Fig. 11a
shows the described epitaxial result by growing at reduced
SiH; flow (Qsig, = 3.9 nmol min™', Si/Ga-ratio = 0.03) for
900 s, following the 4.2 pm NW growth at high Si/Ga-ratio
(reference sample is the optimized sample B16, 4.2 um long
NWs, Q)Y ~ 288 nmol min ). To investigate the interface
between NW core and shell, NWs were scratched off and
characterized by SEM. A clear epitaxial dependence between
the m-planes of the shell, the direction of the six-point star
and the m-plane hexagon at the bottom can be stated
(Fig. 11b, further SEM images of core-shell NWs are present
in Fig. S5 of ESIf). The here presented results show that the
growth direction and the morphology of the NW can be
controlled and explained by balancing the GaN growth and
the SiN, passivation rate.

Summary

A novel approach to realize polarity- and site-controlled
growth of ordered n-GaN NW arrays on conductive AIN/Si
templates was presented. A three-stage process was developed
to grow NWs from Ga-polar GaN islands. The first step was

b) scratched NW with shell
E o

six-point star NW
hexagonal NW shell

Fig. 11 NWs with surrounding shell on the upper part, which was
achieved by reduced Si/Ga-ratio after NW growth. a) 80°-tilted SEM

image of standing NWs and b) bottom of a scratched NW, which
shows the different crystalline structures of the NW core and shell.

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2019
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the adjustment of the adatom diffusion length and the
suppression of parasitic growth by an alteration of the growth
temperature and the NH; supply. Consequently,
homogeneously distributed islands were attained. Next, the
vertical NW growth was studied. The temperature and the
carrier gas composition were crucial factors to achieve
ordered Ga-polar GaN structures without promoting parasitic
N-polar growth. The important contributions of the in situ
SiN, passivation rate and the GaN growth rate were
investigated and discussed by a schematic model. Balancing
the two mentioned rates by a two-step approach, single-pod
NWs with over 4 um height could be realized. Finally, the
observed morphology change of the NW cross section was
discussed and explained. A constant SiN, passivation rate
and a height-dependent GaN growth rate cause a transition
of the NW cross section from a hexagon to a six-point star. A
restoration of the hexagonal shape was achieved by
continuing the growth without SiN, passivation. Therefore,
NWs with smooth m-plane shells were created, which shall
form be the base for non-polar LEDs in further experimental
work. The direct growth of GaN NWs on structured Si
templates may pave the way to high-speed switching NW
LEDs on an affordable, conductive and high-quality substrate
by the most common industrial epitaxial growth technique,
MOVPE.
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5.1.4 A systematic study of Ga- and N-polar GaN
nanowire—shell growth by metal organic vapor
phase epitaxy

C. Blumberg, P. Hauser, F. Wefers, D. Jansen, F.-J. Tegude, N. Weimann und W. Prost
CrystEngComm, 2020, 22, 5522 — 5532 (DOI: 10.1039/DOCE00693A).

In dieser Publikation wird das Hilllenwachstum an ND untersucht, mit dem Ziel ein
kontrolliertes und gleichmafiges Hiillenwachstum an allen ND zu erreichen. D.h. die
Morphologie der Hiille soll iiber die Wachstumskinetik der einzelnen Hiillenfacetten steuerbar
sein. Um ein moglichst allgemein giiltiges Verstindnis des Wachstums zu erhalten, wurde dabei
das Hiillenwachstum sowohl an Ga- als auch an N-polaren ND untersucht. Die Ga-polaren ND
sind die gleichen, welche in der vorangegangenen Publikation (Kapitel 5.1.3) entwickelt
wurden. Die N-polaren ND wurden ebenfalls selbst hergestellt und auf Si(111)/AIN Templaten
gewachsen, jedoch durch selbstkatalytisches Wachstum bei Wachstumsparametern, welche das
N-polare ND-Wachstum fordern (s. Supporting Information zu dieser Publikation). Es wurden
dieselben Experimente zum Hiillenwachstum an Ga- wie an N-polaren ND durchgefiihrt. Es
zeigte sich, dass bei beiden Polaritéten die Lange und die Breite der n-GaN Hiille einstellbar
ist, jedoch in Abhéngigkeit der Polaritdt unterschiedliche H»/N»-Triagergasverhéltnisse
gewdhlt werden miissen. Diese Entdeckung deckt sich mit den Erkenntnissen zum ND-
Wachstum aus Kapitel 5.1.3, da auch dort das Trigergas groBen Einfluss auf die GaN-
Morphologie zeigte. Zur Kldrung der Ursache des Effektes wurden zunichst die Facetten
bestimmt, die bei beiden Polarititstypen das vertikale und laterale Wachstum limitieren. Im
Anschluss wurde eine modelhafte Vorstellung entwickelt, die einen Zusammenhang zwischen
den Eigenschaften der einzelnen Facetten (DBD, Terminierung) und der Mobilitdt der Ga-
Adatome gibt.

In der Publikation wurde damit zum ersten Mal die morphologische Entwicklung des
Hiillenwachstums erforscht, welche kritisch bei der Entwicklung der ND-LED ist. Somit I&sst
sich zum einen die Leuchtfldche einer LED durch Design der n-Hiille einstellen, zum anderen
lassen sich komplexe 3D-Strukturen wachsen. So gelang es in der Publikation das laterale
Hiillenwachstum bis zum Koaleszieren der Hiillen fortzusetzen, ohne einen Kurzschluss zum
Substrat zu generieren. Dieses ermdglicht ein einfaches Topkontaktierungskonzept der ND-
LEDs, welches die Komplexitit der Technologie verringert und die Attraktivitit des ND-LED-

Ansatzes steigert.

Acknowledgment: Reproduced from Ref. 210 with permission from the Royal Society of Chemistry.
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phase epitaxyy
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Metal organic vapor-phase epitaxy of GaN shells on N- and Ga-polar nanowires on AIN/Si(111) templates
has been studied in detail. A polarity-dependent epitaxial optimization of nitride-based core-shell structures
is necessary to attain the desired shell shape. On N-polar wires, a maximal shell length has been achieved
using N, only, as a carrier gas, while the length decreases by substitution of N, with H,. A strong impact of
the NW growth template polarity has been observed, which has to be considered to attain the desired shell
shape. On Ga-polar wires under pure N», an exclusive coverage of the wire tip occurs. Shell growth and an
increasing shell length are obtained by injecting increased H flows. The semi-polar {1011} and polar (0001)
planes have been identified as the facets that limit the vertical shell length growth evolution on the N- and
Ga-polar core-shell structures, respectively. Meanwhile, the m-planar lateral growth mode is found to be
identical for both types of polarities. The data are used to set up a growth model that includes the facet-
dependent termination, carrier-gas dependent H-passivation, Ga-adatom length and Ga-adlayer formation,
and the thereby adjusted three-dimensional growth and shell shape for both polarities. The attained
insights and the developed technology allow the epitaxy of homogeneous complex crystal architectures,

rsc.li/crystengcomm

Introduction

I1I/Nitride semiconductor based nanowires (NWs) have shown
high potential for manufacturing of three-dimensional
devices on the nano- or microscale which can be inferred
from the high recent publication rate in the fields of (flexible)
light emitting diodes (LEDs)," "7 sensors,'®*® transistors,>' **
solar cells,”*® and water-splitting cells.”” > Due to the
adjustable and high surface-to-volume ratio, the accessible
non- or semi-polar crystal facets and the reduced crystal
defect density,** NW devices may outperform their classical
layer-based counterparts. In particular, NW core-shell (CS)
structures are of high interest, since using these eliminates
the strict relationship between the substrate area and active
device area: the light emitting area of a NW CS LED or the
detection area of a NW based sensor can be even larger than
the substrate area, which is not possible using planar
technology. However, dopant fluctuation,”*** composition
variation,”*® and size inhomogeneities can occur along the
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mandatory for optimized nitride core-shell NW-based devices.

length and the radius, between different crystal facets on one
CS-NW and between neighboring CS-NWs. Thus, the electro-
optical properties of each single CS-NW structure in a NW
array device may strongly differ. This is a major issue, since
differences between individual NW CS structures degrade the
performance of the entire NW array device. To realize efficient
nitride-based NW CS devices in this context, it is mandatory
to strictly control the three-dimensional epitaxial growth in
terms of morphology, doping level, and crystal defect density
during vertical NW and coaxial shell growth. The vertical
nitride-based NW growth has been deeply studied within the
last two decades and several methods such as self-catalyzed
NW growth,"” ™ vapor-liquid-solid NW growth,”** and
selective area epitaxy of NWs>* ™ have been used, achieving
homogeneous, size-adjusted, highly doped and (nearly)
defect-free NWs. Although numerous NW CS devices have
been fabricated, the shell growth was not the focus of
reported studies,'>'1404344,55,596485 g4 far. the epitaxy of
shells has been addressed by doping control,*” by In-
incorporation in non-polar quantum well shells,*>*" and by
shell crystal quality enhancement due to the insertion of an
additional interlayer.®®® These studies have enhanced the
electro-optical performance of the devices, but the three-
dimensional GaN growth evolution of a shell surrounding a
NW core has not been addressed. Some cores are fully

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2020



CrystEngComm

encapsulated by a shell,'""*'7*%% while others are partly
exposed.®*®"*" The reason(s) for the different shell lengths
and positions on the core has not been investigated, yet.
However, controlling the shell length, the degree of
encapsulation, and the shell morphology is fundamentally
key to improving the performance of already demonstrated
devices, or realizing new complex three-dimensional device
structures, such as CS-NW solar cells with stacked
heterojunctions for optimized power generation, or CS-NW
LEDs with an electrically isolating air void beneath the shells.

In this paper, we present the morphology-controlled shell
growth of CS-NWs by metal organic vapor phase epitaxy
(MOVPE) on Si(111). This approach combines a scalable and
industrially relevant growth technology with the most widely
used semiconductor material Si, which may increase the
attractiveness of this work. To establish a general
understanding of the shell growth, N-polar (grown in the —¢-
direction) and Ga-polar (+¢-direction) NWs have been
investigated and identical shell growth experiments have been
conducted on both NW polarity types. By selecting a polarity-
dependent carrier gas ratio of hydrogen (H,) and nitrogen (N,),
the three-dimensional shell growth could be controlled.
Interestingly, depending on the CS-NW polarity, opposing
carrier gas ratios trigger the vertical shell growth and the
appearance of different facets. Nevertheless, elongated shells
with smooth non-polar m-plane surfaces are feasible on both
types of NWs. By switching the dominant shell growth
direction, even shell coalescence of neighboring CS-NWs has
been achieved. Furthermore, dependence of the polarity of the
CS-NWs and the polarity surrounding growth template has
been observed. Complete encapsulation of a core by a shell is
not possible if Ga-polar nucleation sites are available in the
field surrounding the N-polar CS-NWs. The root cause for this
limitation is the mixed-polar surface, induced by the non-polar
Si substrate surface in combination with the self-catalyzed NW
growth approach, representing a crucial factor for the
development of CS devices. Based on these observations, we
established a growth model including the polarity- and facet-
dependent termination, H-passivation, dangling bond
densities, and Ga-adatom diffusion. The acquired insights
allow for a profound understanding of three-dimensional shell
growth and enable the development of NW CS devices with a
tailored morphology, mandatory for the optimization and
realization of effective NW-based devices.

This paper is organized as follows: first, the experimental
details are given. Next, the shell growth results and a
discussion based on a qualitative model, illustrating the
reasons for three-dimensional shell growth at various carrier
gas ratios, are presented. This manuscript ends with a
conclusion.

Experimental section
NW epitaxy

All nitride semiconductors have been grown in a closed-
coupled-showerhead reactor with trimethylaluminum,

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2020
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trimethylgallium (TMGa), ammonia (NH;) and 100 ppm
silane (SiH,) diluted in H, on As-doped n-Si substrates. In
the first step, the substrate is covered by a <20 nm thick
conformal AIN layer to avoid melt-back etching of Si by
Ga.”””' Si is a non-polar material and, therefore, metal- and
N-polar nitride wurtzite crystals can nucleate on it. Recently,
we showed that polarity control of GaN seeds and NWs on Si/
AIN templates is possible.”* This approach is used to obtain
either N-polar self-catalyzed NWs or Ga-polar NWs grown by
selective area epitaxy.>® Within the next two paragraphs, only
the critical steps to grow and to adjust the polarity of both
types of NWs are presented. Detailed information and all
growth parameters to realize both types of NWs can be found
in the ESI and the mentioned references.**”*

Dominant N-polar self-catalyzed GaN NW growth is
initiated on a mixed polar AIN surface, which offers N- and
Ga-polar nucleation sites.®”>™* By using H, as part of the
carrier gas, the vertical growth rate of the N-polar GaN could
be promoted.®*”* 7" This led to self-catalyzed NWs, which are
to a high degree N-polar. These NWs exhibit one flat —c-facet
(0001) on top and six sideways m-facets, with a diameter of
~1 um and a surface density of 38000 NWs per mm®. By
changing the growth duration, the NW length has been
varied, so that approx. 4 um and 7.6 um high NWs (Fig. 1a)
are available for shell growth experiments.

1 pm long NWs of the same type have been by polarity
selectively etched with 2 mol potassium hydroxide (KOH(aq.))
at 50 °C for 5 min. The polarity of GaN can be determined,
since the etch rate of GaN with KOH depends on the crystal
facet, thus, e.g. the (0001) plane and the {1010} planes are
stable and the here accessible (0001) plane is not.”® * Fig. 1b
shows the following results: the smooth —c-facet vanishes,
and a rough top-facet is observable, most probably composed
of tilted facets, which is typical for KOH-etched N-polar GaN.

To obtain Ga-polar NWs, selective area epitaxy has been
conducted by polarity- and site-controlled growth (PSCG).>"7”>
Fig. 1c shows these NWs; they are approximately 4.3 pm
high, have a diameter of 0.6 um and a density on the surface
of 123000 NWs per mm?, and exhibit six semi-polar facets
(on top) and twelve m-facets (sides). The untypical twelve-fold
m-planar NW side is caused by an excessively high Si/Ga ratio
during growth, which is necessary to attain vertical growth by
PSCG. The periodic hexagonal arrangement of the NWs and
thus their density result from the used lithography pattern.
In analogy to the N-polar NWs, KOH(aq.) has also been used
for polarity characterization. Lye solely removes the tilted
semi-polar facets on the NW top, which thus exhibits a
staircase structure of alternating ¢- and m-facets, which is
typical for Ga-polar NWs (Fig. 1d).

Shell epitaxy

For both types of NWs, the same n-doped GaN shells have
been grown for 740 s, if not otherwise mentioned. The
pressure was set to p = 50 mbar, the surface temperature to
Ts = 975 °C + 10 °C (measured by in situ pyrometry), and the

CrystengComm, 2020, 22, 5522-5532 | 5523
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Fig. 1 Both types of NWs and the different tip surfaces after KOH(aq.) treatment. a) A typical tilted SEM image of self-catalyzed N-polar NWs. b) A
shorter NW of the same type after lye etching, showing a rough top. SEM images of elongated Ga-polar NWs (c) and a 1 um long Ga-polar NW

after KOH(aq.) treatment (d), exhibiting a staircase-like structure.

TMGa flow to Qmga = 77 umol min ', To achieve a V/III
ratio of 1444 and a Si/Ga ratio of =0.3%o, the NH; flow
(2500 scem) and the SiH, flow have been adjusted. The total
flow Qr has been fixed to 8000 sccm by adding N, and H,
carrier gas (Qn, and Qyy ). To study the influence of the carrier
gas ratio, Qy, is varied between 5 scem (system-specific
minimal H, flow) and 497 scem for the N-polar NWs and
from 80 scem to 5500 scem for the Ga-polar NWs. Thus, the
carrier gas ratio xy, = Qu,/(Qu, + Qn,) is adjusted to values
between =0.1% and =9%, and between ~1.5% and 100% for
the N- and Ga-polar shell growth, respectively.

The morphology of all NW CS structures has been
determined based on SEM measurements of at least 20 NW
CS structures and averaging these values. To determine the
shell thickness towards one m-direction tm, the formula
tm = (des — d.)/2 is used, where d.; and d, are the diameters of
the total CS structure and the core, respectively. Additionally,
the m-planar shell length in the C-direction [ has been
determined.

Results

In this study, the shell geometries around N-polar and Ga-
polar NWs are investigated. First, the shell growth results of
each polarity will be described, followed by a discussion
based on a NW shell growth model.

Shells on the N-polar NWs

Shell growth is only detectable for x;, < 9%, otherwise
vertical NW core growth is observed, as discussed in the
paragraph below.

For xyy, > 9%, shell growth has been totally suppressed
and vertical NW core growth is initiated. This can be
determined by an extended NW height of 18 pm (Fig. 2a) for
Xy, = 100%. Additional rough GaN structures on the AIN/Si-
templates are observable (Fig. 2b). Both effects, the extended
NW growth and the rough structures on the template, might
be explained by an enhanced N-polar growth mode, as
explained by Held et al.** The authors of the mentioned work
explained the observed effect by a local Ga-adlayer, which
cancels the H-passivation on the -c¢facet and enhances
vertical NW growth towards the [0001] direction.
Consequently, the already grown NWs are getting taller.
Simultaneously, additional GaN growth on the AIN layer is
initiated, supported by the enhanced N-polar growth mode
and the high V/III-ratio used for shell growth.

If shell growth is present (x;;, < 9%), the shells on the
7.6 pm high self-catalyzed NW cores always exhibit one
hexagonal flat top —c-facet (0001) and six outer m-facets.
Some rough structures on the NW top —c-plane can be
detected on some CS-NWs (highlighted by a red-dotted circle
in Fig. 3a), most probably caused by Ga-polar domains next
to the N-polar regions.? Except for these structures, the shell

3 pm

7

Fig. 2 NW growth under shell growth conditions at x,y, = 100%. High x,,, suppresses shell growth, leading to extended vertical NW growth (a) and

additional GaN nucleation on the AIN/Si-template (b).
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Fig. 3 Shells on self-catalyzed (dominant N-polar) NW cores. The tilted SEM images show typical results established at minimal (a) and maximal
(c) xy, values. The graph (b) presents the corresponding shell thicknesses (t,,) and lengths (I.) at various x,,.

is smooth. The total height of the CS structure is not
measurably higher than the core height (h..) before shell
growth. Consequently, it can be inferred that nearly no
vertical shell growth towards the [0001]-direction (away from
the substrate) took place. Only the upper part of the cores is
always surrounded by the shell and no complete
encapsulation has been observed. The highest values for ¢,
(=330 nm) and /. (=5.8 pm) are achieved at a minimal xy,
value (SEM image in Fig. 3a). With increasing x;;, a nearly
linear decrease of ¢,, and [. is observable (graph in Fig. 3b,
and the corresponding SEM images in the ESL} Fig. SI 1). At
xy, of about 9%, minimal values of ¢, (=57 nm) and
I. (=570 nm) are determined (Fig. 3c).

A limited degree of core-encapsulation by a shell has
been attributed to the presence of a SiN, core coverage,
especially for self-catalyzed NWs.®”® However, the results
presented in Fig. 3 show that [, is adjustable without
changing the SiN, coverage of the core. Thus, total
encapsulation of the core might in principle be possible. To
verify this hypothesis, we chose shorter (4 um) NWs and a
minimal x,; value for shell growth (reference sample
presented in Fig. 3a) in order to attain I, > h.op. Please
note that the initial NW core growth at a very high SiH,

flow has not been changed for the 7.6 and 4 pm NWs; thus
the SiN, core passivation should be equal.

Fig. 4a shows a SEM image of the attained shell growth
result on 4 pm NWs: no CS-NWs, but nm large hexagonal
(truncated) pyramids are observable. The pyramid density is
comparable to the NW density; thus, it can be derived that all
cores have been encapsulated by the pyramids. To verify this
assumption, the experiment was repeated with the shell
growth duration reduced to 135 s from the previous 740 s.
SEM imaging of this sample (Fig. 4b) verified the above made
assumption. In addition to the already described m-planar
shell growth along the core, which is observable closer to the
tip, pyramidal GaN accumulations at the NW/AIN interface
are detectable (marked by a red square). Even for the reduced
135 s shell growth, some smaller CS-NWs are almost
completely encapsulated by the pyramidal surroundings, as
can be seen on the NW located in the back at the center
shown in Fig. 4b. These accumulations, originating from the
surface and surrounding the NW, dominate the morphology
evolution for an extended shell growth duration (>135 s).
This phenomenon leads to larger pyramids completely
capturing the CS-NWs only for extended shell growth
durations.

Fig. 4 The shell growth on shorter 4 um high NWs at a constant minimal x,, value for the standard (a, 740 s) and a reduced (b, 135 s) shell
growth duration, which leads to differently sized pyramidal structures around the CS-NWs.

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2020

CrystengComm, 2020, 22, 5522-5532 | 5525



Paper

The hexagonal pyramidal form is typical for Ga-polar GaN;
thus, the origin of the pyramids might be the Al-polar AIN
present in the mixed polar surface surrounding the GaN CS-
NWs. Consequently, m-planar shell encapsulating growth
along the whole core extent is not possible using self-
catalyzed N-polar NWs, which were grown on a mixed polar
AIN/Si-template surface. A compromise between shell length
and core height is necessary to attain a maximal /, value and
to avoid the pyramidal overgrowth. A “shell void™ of a specific
length between the shell and the substrate seems to be
required to suppress the pyramidal growth. We assume that
this length (l,0a) must be longer than the Ga-adatom
diffusion length on the m-plane core (Aon.). If this condition
is not fulfilled (Loiq < Atne), Ga-adatoms impinging on the
surrounding AIN surface might add to the GaN shell growth
along the core. When the shell vertically extends, [l
decreases further, and thus the effective migration length of
adatoms around a NW core (i5), which impinge on the
nearby AIN surface and migrate to the shell/core interface,
increases. Since, the circular collection area of adatoms
around a NW (4,,) increases quadratically with increasing
JiN (Acor ~ Aain), the number of adatoms that might lead to
GaN growth on the core drastically increases. Eventually, this
leads to dominant pyramidal growth, encapsulating each CS-
NW within a pyramid.

Next, the crystalline transition between the shell and the
lower core part was investigated. The samples exhibiting the
largest shell extension on the 7.6 nm long NWs were chosen
(minimal xy, value) and SEM cross sectional images have
been obtained. Thereby, tilted facets at the CS interface have
been observed, as illustrated by the red areas in the sketch in
Fig. 5a. To specify these facets, the sample was rotated
around the C-direction until an g-direction (e.g. [1120]) was
aligned parallel to the x-axis of the SEM. Consequently, the
SEM beam points towards an m-direction (e.g. [1100]). From
this perspective, it is possible to determine the angle f
between an g-direction and the transition of two to be
determined inclined facets, as illustrated by the
superimposed SEM image in Fig. 5b (for an additional SEM

shell

m-planes

Fig. 5 Sketch (a) and the corresponding SEM image (b) highlighting
the tilted facets at the transition of the shell and the core. The angle
indicated in (b) has been measured to determine the {1122} transition
facet and the adjacent semi-polar {1011} facets (red in a).

5526 | CrystEngComm, 2020, 22, 5522-5532
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image and a corresponding sketch of a detached N-polar CS-
NW, refer to Fig. SI 2 in the ESIf): an average angle of
S = 60.2° could be determined out of 29 measurements with
a standard deviation of +2.1°. This leads to the conclusion
that the transition plane is from the {1122} crystal family
(indicated by a black-white dotted line in Fig. 5b).
Consequently, the two adjacent tilted semi-polar planes
between the m-planar core plane and the m-planar shell
plane are from the {1011} crystal family, with a specific angle
of 62° to the c-plane. The attained observations will be
discussed based on a schematic model after the presentation
of the Ga-polar CS growth results.

Shells on the Ga-polar NWs

Independent of xy, the entire CS structure is not much
longer than the embedded core, thus only negligible vertical
shell growth towards the ¢-direction (away from the substrate)
on top of the NW tips took place. The shell growth is always
encapsulating the NW tip; consequently, the initial shell
growth position is the same for both polarities. Tilted facets
on top of a Ga-polar CS-NW and m-planar planes surrounding
the core are observable. A maximal tilted tip surface was
attained at a minimum xy, value (Fig. 6a). m-planar shells are
only present at xy, > ~9%. The m-planes cover only the
upper part of the core, and six smooth m-planes are present.
Thus, the quantity of m-planes is halved, compared to the
twelve m-planes of the Ga-polar NW cores, which emerged
due to strong SiN, passivation by a high Si/Ga ratio (5.2%0)
during NW growth. During the shell growth, an 18x smaller
Si/Ga ratio was used; thus the SiN, formation was strongly
reduced and the GaN crystal reassumes its common
hexagonal wurtzite structure, exhibiting six m-facets. A
maximal value of t,, = 531 nm (Fig. 6a) was achieved at a
minimum Qy, flow. By increasing the xy, value, t,, initially
decreases strongly and stagnates at about 280 nm for 50%
and higher xy;, values (Fig. 6b and c). Therefore, the trend of
decreasing lateral m-planar shell thickness for elevated xy, is
the same on N- and Ga-polar NW cores.

In contrast to the N-polar NW CS structures, the shell
expansion towards the substrate in the [0001] direction
increases with an increasing H, carrier gas flow. Therefore, a
contrary trend can be stated for the shell length of Ga- and
N-polar CS structures. If a small x;;, =~ 1.5% is applied with
an H, flow of 80 scem, [, is zero (Fig. 6a). By increasing the
xy, value, [, nearly linearly increases (Fig. €6b and the
additional corresponding SEM images in the ESL} Fig. SI 3),
and a maximal value of =1.8 pm is attained for pure H,
(Fig. 6¢).

Furthermore, no inclined facets are detectable, but a
horizontal (0001) facet can be observed at the transition
between the core and shell (Fig. 7a). To illustrate the crystal
structure, a corresponding sketch is presented in Fig. 7b.

Based on the lateral and vertical growth mode controlled
by xy,, three-dimensional engineering of the crystal structure
becomes possible. For example, coalescence of the shells for

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2020
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Fig. 6 Shells on Ga-polar NW cores. The tilted SEM images show typical results at minimal (a) and maximal (c) x,,values. The graph (b) presents
the corresponding shell thicknesses (t,,) and lengths (l.), which are also exemplarily displayed in (c).

easy top contacting could be desirable in some applications.
Fig. 8a and b show the Ga-polar CS samples first grown only
under H, - the same as the sample shown in Fig. 6¢ - but
then followed by growth under N, for 30 min to suppress the
vertical growth mode and enhance the lateral growth mode.
Hereby, coalescence of the conductive shells and
simultaneous vertical separation from the conductive Si-
substrate by a void could be attained. This approach,
therefore, is the basis for the development of a simple top-
contacting process of NW devices and eliminates the need for
vertical isolation layers commonly used in NW LED devices,
owing to the attained three-dimensional epitaxial growth
control.

Nanowire shell growth model

Two common features have been determined for both kinds
of shells grown around the Ga- and N-polar NWs: the starting
position of the shell growth close to the tip, and the
observation that the lateral growth mode is similar for both
polarities. The two features will be initially discussed here,
followed by the discussion of the xy; - and polarity-dependent
vertical shell morphology evolution.

semi-polar  b)

=
- - \q
Fig. 7 SEM image (a) and the corresponding sketch (b) of a detached

Ga-polar CS-NW, which shows the flat —c-facet transition between the
m-planar core and shell.

Si pillar-
remains
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Regardless of polarity, the shell growth begins always on
the NW tip and extends along the core towards the substrate,
if adequate xy;, has been applied. This observation may be
explained as follows: SiN, covers the outer m-plane of both
core types during NW growth, in turn, triggering the vertical
NW growth.”®*® The core's surface on its lower part near the
substrate is exposed to the SiN,-forming precursors for a
longer duration; thus the lower parts of the m-planes are fully
covered by SiN,, while regions closer to the tip are (partially)
free. The initial situations for N- and Ga-polar cores are
sketched in Fig. 9a and b, respectively. Since the Ga-adatom
mobility depends on the surface material, Ga-adatoms on the
SiN, can migrate along the m-planes, while adatoms are less
mobile and closer to the tip of the non SiN,-covered GaN
core. Due to the different adatom mobilities along the core,
the number of Ga-adatoms close to the tip increases. The
accumulation of Ga-adatoms on the tip is further enhanced
by Ostwald ripening. Since the dissociation of NH; is
kinetically limited, GaN formation is initiated by the catalytic
decomposition of NH; on the Ga-adatoms. Eventually, local
GaN, the shell, is formed, which can be expressed by the
formula 2Ga,gatom + 2NH; — 2GaN + 3H, I. Hereby, the
arrow ! indicates volatile gas.

The second common feature is that m-planar growth is
similar for both Ga-and N-polar NW cores. If only
simultaneous vertical growth is present, m-planes occur;
otherwise they do not, as can be seen from the mushroom-
like shaped structure in Fig. 6a. Thus, simultaneous vertical
shell growth is a prerequisite of lateral shell growth. The
lateral growth rate decreases with increasing x;, as can be
derived from smaller ¢, values for N- and Ga-polar CS-NWs
(Fig. 3b and 6b). This effect is polarity-independent, because
the m-plane termination should be identical for both
polarities, as indicated in the schematic of Fig. 9c. H-atoms
passivate the N-terminated regions and etch the Ga-
terminated regions via Ga-H, N-H or even NH;
formation,””*” and consequently the growth is reduced by an
increased H supply at high x;;. The decomposition of GaN
can be expressed by the reverse GaN synthesis reaction,

CrystEngComm, 2020, 22, 5522-5532 | 5527
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Fig. 8 a) and b) Show the attained coalescence of GaN shells by adjustment of the shell growth direction during epitaxy (first pure H,, followed
by pure N, carrier gas). The tilted SEM view in a) shows the top connections of the shells in the a-directions; b) shows the coalescence of the
m-planes of neighboring CS-NWs and the air gap located beneath the shells and between the cores.

a) N-polar core b) Ga-polar core
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Fig. 9 a) and b) Illustrate the initial situation for shell growth after the N- and Ga-polar core epitaxy, highlighting the location of the SiN, layer and
the termination of the top- and m-planar side facets. c) Presents the termination of the critical facets for NW CS growth and the H-passivation of
the N-terminated facets. d) and e) Show the growth models developed for N-polar and for Ga-polar CS-NWs, both representing the cases with
minimal shell growth on the left-hand side and enhanced shell growth on the right-hand side but at contrary H; carrier gas flows.

which leads to the reformation of NH; by: 2GaN + 3H, —
2Ga; + 2NH; 1. Since the desorption activation energy
(Ex = 2.8 eV) of liquid Ga (Ga) is only slightly higher than the
decomposition activation energy of GaN,*® the Ga, may
desorb or diffuse on the m-plane until it is re-incorporated in
the shell by GaN formation.

A similar model for the lateral m-planar growth mode can
be formulated for the vertical shell growth on N-polar CS-
NWs. On these NWs, the {1011} facets limit the vertical
extension of the shell from the core tip towards the substrate,
as shown above (Fig. 5a and b). These facets are
N-terminated and can therefore be passivated by H atoms,
which explains the carrier gas dependent evolution of the
shell length around the N-polar NWs.”” At a relatively high
H, amount of 9%, the passivation is maximal, leading to a
minimal vertical growth towards the <1011>-direction, thus

5528 | CrystEngComm, 2020, 22, 5522-5532

achieving a minimal /. value (Fig. 9d, left side).*” Further
increasing xy, suppresses the shell growth and leads to
vertical core growth (Fig. 2a), as already explained in the
Results section.

By decreasing the H, amount xy;, (<9%), less passivation
occurs, resulting in a maximized vertical shell growth rate of
the shell (Fig. 9d, right side) and a maximal /. value. Hence,
in principle, even total encapsulation of the core should be
possible, but this could not be attained using CS-NWs grown
on a mixed polar surface. For the here presented growth
approach for N-polar NWs, a vertical void longer than 152, is
needed at the NW bottom to separate the N-polar shell growth
from the Ga-polar nucleation sites on the substrate, in order
to inhibit the covering of the CS-NWs in pyramidal shapes as
shown in Fig. 4a. This issue should not arise if a vertical
spacer material such as SiO, or SiN, prevents any direct

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2020
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contact between a shell and the surrounding growth template,
or if a pure N-polar template surface would be available.

Considering only the termination and passivation of the
facets, the shell growth on Ga-polar NWs should behave
similarly when varying Xy, since the vertical shell growth
limiting (0001) —c-facet on Ga-polar NWs is also N-terminated,
and thus H-passivated (compare Fig. 9c¢).””*" However,
contrary vertical shell growth results have been observed. We
assume that the different dangling bond densities on both
facets are the root cause for the different results: the density
of the {1011} facets is higher than the density of the —c-facet.”
Thus, the H originating from the decomposition of the
precursor materials TMGa, NH; and SiH, might be sufficient
to passivate the —c-facet at a low H,-amount or even under a
complete N, carrier gas atmosphere (sketched in
Fig. 9e left side). Consequently, no shell evolves and the
mushroom-like structure appears at a minimal Xy, value
(Fig. 6a). X. Wang et al.®® observed that the vertical growth of
Ga-polar NWs increased with a higher xy;, value. The authors
explained the behavior with the formation of a Ga-adatom
layer on a semi-polar N-terminated facet, which Held et al.
also observed for the —c-plane.*> This Ga-adlayer leads to
cancellation of the H-passivation, which at the same time
enhances the vertical growth. During the here presented shell
growth on Ga-polar NWs, the situation seems to be similar: a
reduced growth area - the —c-facet area - can be reached by a
high number of Ga-adatoms. With increased xy, the GaN
reaction (2Ga,garom + 2NH; — 2GaN + 3H, 1) shifts towards
the educts, resulting in a higher Ga-adatom diffusion length
and, eventually, an increasing Ga-adatom density located on
the —c-facet. Therefore, a local Ga-adlayer may form (shown in
purple on the right side of Fig. 9e) at high xy, which
compensates the H-passivation and enables vertical growth
from the tip towards the substrate. The vertical growth
continues until the Ga-adatom density is again reduced by
competing mechanisms such as lateral growth and a
decreasing Ga-adatom supply area. This supply area per NW
is the sum of the shell-free core area and the limited
surrounding surface area, which is distributed between
neighboring NWs (2.5 um pitch between the middle point of
each NW). Either by increasing the attainable Ga-adatom
supply area, e.g. using a different pattern with an increased
pitch, or by further enhancing the ratio between the vertical
and lateral growth mode, an increased vertical growth rate
and complete coverage of the core should be achievable.

Conclusion

The evolution of GaN shell growth under variation of x, and
the core polarity has been studied. Opposing influences of
xy, on the shell length have been observed for both
polarities, which can be attributed to different vertical shell
extension limiting facets: {1011} facets for N-polar and (0001)
facets for Ga-polar CS-NWs. In contrast, the lateral m-planar
growth behaves the same for both polarities. The competing
lateral and vertical growth mechanisms lead to a limitation

This journal is © The Royal Society of Chemistry 2020
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of the vertical extension of the shell from the tip towards the
substrate, which can be affected by x;, and has been
modelled using xy - and facet-dependent H-passivation and
dangling bond densities. Additionally, a strong relationship
between the polarity of the CS-NWs and the surrounding
growth template has been identified. Thus, the CS-NW and
template polarities are crucial factors to attain a desired CS-
morphology.

The here attained findings and the developed growth
model strongly enhance the understanding and control of
three-dimensional CS structure growth. Therefore, optimized
NW-based device performance and simplified device
fabrication become possible, since the implementations of
additional current spreading layers and isolation layers might
be redundant if crystalline structures can be utilized instead.
Moreover, the results presented here have been attained by
MOVPE on a conductive n-Si(111) substrate, allowing for the
use of the most industrially relevant crystal growth method
and for facile backside contacting on industrially relevant
wafers. These advantages are the key to enhance the
applicability of NW-based devices such as LEDs, water
splitting devices, sensors, or solar cells.
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5.2. ND-LED Prototypen

Die im folgenden préisentierten Ergebnisse zur Kontaktierung und elektro-optischen
Charakterisierung der ND-LED Proben (z.B. Abbildung 5-1) sind parallel zur Entwicklung der
Epitaxie entstanden. Folglich ist das epitaktische Wachstum der in diesem Kapitel verwendeten

Epitaxiestrukturen noch nicht so weit ausgereift, wie es das Ende des vorigen Kapitels 5.1

vermuten ldsst. So tritt teilweise noch parasitires ND-Wachstum auf und Schichtdicken und

Langen der Kern-Hiillenstruktur kdnnen schwanken, welches wiederum Folgeprobleme beim

LED-Betrieb verursachen wird. So @ndert sich z.B. der elektrische Widerstand jeder einzelnen

ND-LED als Funktion ihrer Geometrie, welches eine parallele elektrische Ansteuerung vieler

ND-LEDs erschwert. Um den skizzierten Entwicklungsfortschritt der Proben zu verdeutlichen,

werden diese nachfolgend als Prototypen bezeichnet. Trotz der skizzierten Einschrinkungen

bieten die ND-LED Prototypen die folgenden Mdglichkeiten:

- Die Entwicklung und die Darstellung einer Prozesskette, mit welcher die gewachsenen
dreidimensionalen Kristallstrukturen iiber wenige Technologieschritte relativ einfach
kontaktierbar sind.

- Das Aufzeigen von Optimierungsmdglichkeiten in den Bereichen Epitaxie und Technologie.

- Die Analyse der elektro-optischen Eigenschaften der Kern-Hiille Kristallstruktur, um die

Tauglichkeit dieser als Lichtemitter fiir Hochfrequenz-Anwendungen zu beurteilen.

Abbildung 5-1.: ND-LED Prototyp nach der Epitaxie, Beispiel-REM-Bild (85°). Eine passende
schematische Darstellung des epitaktischen Kern-Hiille Aufbaus einer ND-LED (radial von
innen nach auflen: n-Kern, n-Hiille, aktiver InGaN/GaN MQW-Bereich und p-Hiille) ist in
Abbildung 4-1e zu finden.
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Dieses Kapitel enthdlt die Pridsentation und Diskussion der nachfolgenden Ergebnisse:
Zunichst wird die Technologie zur elektrischen Kontaktierung dargestellt (Kapitel 5.2.1). Das
elektrische Verhalten der kontaktierten ND-LEDs wird anschlieBend elektrisch mittels DC-
Messungen und elektrischen Modellierungen (5.2.2) untersucht. Darauf folgt die Darstellung
und Analyse der Elektrolumineszenz (5.2.3). Final wird die optische Charakterisierung der ND-
LEDs mittels Mikro-Photolumineszenz im Kapitel 5.2.4 gezeigt, wobei auch die prinzipielle
Hochfrequenztauglichkeit der Kristallstrukturen der ND-LED Prototypen untersucht wird.

5.2.1 Elektrische Kontaktierung

Die ND-LED Prototypen wurden beidseitig kontaktiert. Die Riickseite des n-dotierten Si-
Substrates wurde mit einem grof3flichigem Metallkontakt (Ti/Au) versehen. Um die
Stromeinpriagung in den riickseitigen Metallkontakt zu ermdglichen, wurden die Proben iiber
Silberleitpaste auf elektrisch kontaktierte Kupferplatten aufgeklebt (Abbildung 5-2). Auf die
p-dotierten GaN-Hiillen der ND-LED wurde lithografisch strukturiert Ni, ITO und Gold
aufgebracht. Die so entstandenen Ni/ITO-Topkontaktfelder mit Goldleiterbahnen sind
insgesamt ca. 1 - 1 mm?-grof3 und mittels Mikromanipulatornadeln kontaktierbar. Die genaue

Herstellung und der Aufbau der Topkontaktierung sind in Kapitel 4.2 erldutert.

O € O

¥ Y- 2“ — ND-LED-
Probe mit
1 mm?2-grof3en
Topkontaktfeldern

Abbildung 5-2.: Foto einer kontaktieren ND-LED Probe im DC-Messplatz.
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Abbildung 5-3a zeigt eine Lichtmikroskopaufnahme eines fertig prozessierten ND-LED
Prototypen mit Ni/ITO-Feld und Goldleiterbahnen. Die Goldleiterbahnen sind in der Aufnahme
etwas dunkler und verlaufen vertikal (im Bild gekennzeichnet mit ,,Au-LB*). Der helle gelbe
Rand, der das ITO-Feld umgibt, stellt Bereiche nicht-kontaktierter ND-LEDs dar. Untersucht

man dieselbe Probe im REM unter einem Neigungswinkel von 80° kann man auch hier die

Bereiche mit und ohne Metallkontakt identifizieren (Abbildung 5-3b und c¢).

Abbildung 5-3.: Lichtmikroskopaufnahme (a) und 80°-REM-Aufnahmen der kontaktierten
ND-LED Prototypen. b) und ¢) Ubergang zwischen den nur mit ITO-bedeckten und mit ITO
und Au-bedeckten Bereichen. d) und e) Selbe Bereiche nach dem Spalten mit Blick auf die
Bruchkante. f) Kontaktierung von parasitdren ND (links) bzw. ND-Hiillenstrukturen (rechts).

Spaltet man die Probe und untersucht an der Bruchkante die ND-LEDs in einem ITO-Feld, 1dsst
sich erkennen, dass das ITO auf und zwischen den ND-LED Hiillen vorhanden ist (lila
iiberlagert in Abbildung 5-3d). Das Ni wurde ebenfalls selektiv auf den Hiillen abgeschieden,
welches man bei einigen ND-LEDs erkennen konnte (hier nicht gezeigt). Unterhalb des
Ni/ITO-Topkontaktes ist zwischen den erkennbaren Drahtkernen ein Freiraum zu erkennen,
welcher vor dem Lift-Off mit Photolack befiillt war. Durch den Freiraum ist der Topkontakt

von dem AIN/Si-Substrat tiber Luft elektrisch isoliert und somit sind die p- und n-dotierte Seiten
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elektrisch getrennt. Somit konnte ein einfacher optischer Lithografieprozess entwickelt werden,

welcher ohne Isolationsschichten auskommt.

Untersucht man die Abscheidung des ITOs auf den einzelnen Oberflichen der ND-LED
genauer, zeigt sich, dass sich die Schichtdicke in Abhingigkeit der Neigung und der
Ausrichtung der zu besputternden Oberflachen zur ITO-Quelle dndert. Zwischen den Drihten
ist das ITO ca. 350 nm dick, wie bei Referenz-Glassubstraten, die die gleiche Neigung der
Probenoberfliche zur Sputterquelle aufwiesen. Bei Messungen an zuvor abgebrochenen ND-
LEDs konnten auf den seitlichen m-Facetten Schichtdicken zwischen 66 nm und 121 nm
ermittelt werden. Die Schichtdickenvarianz auf den m-Facetten ldsst sich wahrscheinlich durch
Abschattungseffekte, je nach Ausrichtung der m-planaren Oberfliche zur ITO-Quelle, erklédren.
Setzt man die gemessenen lateralen und vertikalen ITO-Schichtdicken ins Verhéltnis, ergibt
sich ein Wert von ca. 1/5 bis 1/3 . Die Schichtdicke auf den r-Facetten lie3 sich nicht direkt
vermessen. Geht man jedoch davon aus, dass sich die ITO-Abscheiderate linear mit der
Neigung der Probenoberfliche dndert, ergibt sich rein rechnerisch bei einem Neigungswinkel
von 0 = 62° eine mittlere Bedeckung der r-Facette von ca. 173 nm. Es kann also festgehalten
werden, dass das ITO zwischen den Driahten am dicksten, diinner auf den r-Facetten und am
diinnsten auf den m-Facetten ist.

Untersucht man die ND-LEDs innerhalb der Goldleiterbahnen (Abbildung 5-3e), erkennt man,
dass Au auf den Spitzen und punktuell auch an den Seitenfacetten der ITO bedeckten ND-LEDs
vorhanden ist. Die Bedeckung an den Seitenfacetten ist dabei unterschiedlich stark ausgeprégt,
welches aus der nicht perfekten manuellen Ausrichtung der ND-Proben zum
Verdampferschiffchen der genutzten PVD-Anlage resultiert. Au befindet sich ebenfalls
zwischen den Hiillen und bedeckt die dort vorhandene ITO-Schicht. Die Herstellung
schwebender transparenter Ni/ITO-Kontakte mit Goldleiterbahnen auf den Kristallstrukturen
ist somit gelungen.

Bei den ND-LED Prototypen zeigt sich des Weiteren, dass sporadisch auch parasitires
Wachstum von ND vorhanden ist. Diese ND sind teilweise von keiner Hiille (Abbildung 5-3f
ND im Vordergrund links) oder nur von einer kleinen Hiille (rechts) umgeben. Der direkte
Kontakt von ITO mit den parasitiren ND fiihrt zu elektrischen Leckpfaden. Durch die
Optimierung der Epitaxie ist es jedoch bereits gelungen, das parasitire Wachstum weiter zu
reduzieren, wie in Kapitel 5.1.3 (Quelle’”) gezeigt wurde. Daher ist davon auszugehen, dass
der elektrische Betrieb zukiinftiger ND-LEDs weniger durch parasitireres Wachstum gestort

wird.
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5.2.2 Elektrische Charakterisierung

Mehrere ND-LED Felder einer ND-LED Epitaxie wurden, wie in Kapitel 5.2.1 erldutert,
kontaktiert und anschlieBend die jeweilige I/U-Charakteristik erfasst. Dabei stellte sich heraus,
dass ND-LEDs beim Aufsetzen der Mikromanipulatornadel abbrechen, welches zu
ungewollten Leckpfaden und damit Schwankungen der I/U-Kennlinien fiihrte. Daher sollte das
Aufsetzen der Nadeln zukiinftig auf ortlich-separierte Kontaktpads erfolgen. Trotz der
Kontaktierungsprobleme konnten die I/U-Kennlinien von mehreren Feldern aufgenommen
werden. Drei Kennlinien sind in linearer bzw. halb-logarithmischer Darstellung in Abbildung
5-4a bzw. Abbildung 5-4b dargestellt. Zu den drei Kennlinien sind additiv die eingestellten
Strom-/Spannungskombinationen aus der im nédchsten Kapitel folgenden EL-Charakterisierung
eingetragen (rote Rechtecke). Diese decken sich mit den anderen Messkurven. Hohere negative
Spannungen von Uey < -3,5 V wurden vermieden, um keine Zerstorung der ND-LED Felder zu
riskieren. Zur Bestimmung der Stromdichten J wurde zunichst die stromfiihrende Fldche Areld
abgeschitzt: unter den Annahmen, dass sowohl die m- als auch r-planaren Hiillen jeder ND-
LED zum Stromtransport beitragen und dass der Strom sich gleichméBig iiber alle ND-LEDs
verteilt, ergibt sich eine maximale stromdurchflossene Mantelfliche pro ND-LED von
Anp-LED ® 1,56 pm?. Durch eine Multiplikation mit der ND-LED Anzahl/Feld (ca.
123.000/Feld) ergibt sich eine Gesamtmantelfliche aller ND-LEDs von Areld = 1,92 mm?. Die
berechnete Arelq stellt somit ein theoretisches Maximum der lichtemittierenden Halbleiterfliache
dar, welche fast doppelt so grof3 ist wie die Substratfliche auf der die ND-LEDs stehen

(= 1 mm?). Folglich stellen die daraus berechneten und hier gezeigten Stromdichten Minima

dar.
500 T T — T — 26 1000 T — T 52
——Feld 1 | ) . 1 |
Feld 2 , "B 1. Bereich | mH
4001 ""rgqs | 208 | |
m ELFeld " | ] | ! CE-
300 4 1 | 1156 _ 100 {m | 52 _
Z : : NE ? | : = NE
£ 2001 : | 10,4 § c : : S
= . | = o, | | los <
100 4 ! : = 15,2 : : )
: e : |
0 - 10
' 14 : : 40,1
-100{m 1.Bereich '2. Bereich | 3.Bereich | 55 | 2.Bereich| 3. Bereich
4 2 0 2 4 6 8 10 12 14 4 2 0 2 4 6 8 10 12 14

Uext [V] Uext [V]

Abbildung 5-4.: I/U-Charakteristik verschiedener ND-LED Felder in linearer (a) und halb-
logarithmischer (b) Darstellung.
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Die I/U- bzw. J/U-Kennlinien lassen sich in drei spanungsabhédngige Bereiche einteilen (1. bis
3. in Abbildung 5-4a und b). In jedem Bereich wirken unterschiedliche stromlimitierende
Mechanismen, welche im Folgenden fiir jeden Bereich diskutiert werden.

Im 1. Bereich (-3,5 V < Uext < 2,5 V) ist kein Diodenverhalten erkennbar, da der Strom sowohl
mit angelegter negativer als auch positiver Spannung, fast gleich stark ansteigt (keine
Gleichrichtung) und kein Sperrverhalten vorliegt. Daher sind andere, nicht einem p/n-Ubergang
assoziierte, parallele Strompfade in diesem Bereich stromlimitierend. Die Ursache hierfiir ist
unklar. MutmaBlich kénnten radial propagierende Defekte innerhalb der Hiillenschichten den
Ladungstransport verursachen. Dieser kann wiederum durch elektroden- oder/und
massenlimitierende  Ladungstransportmechanismen  beschrieben  werden, die die
Strominjektion und -extraktion bzw. den Ladungstransport im Halbleitermaterial selbst
limitieren. Eine gute Ubersicht iiber mdgliche Ladungstransportmechanismen gibt F.-C.
Chiu®%*. Eine weitere Erklirung des fehlenden Sperrverhaltens konnten Leckpfade sein, welche
durch ungewollte Kontaktierung parasitdrer GaN-Strukturen (wie Abbildung 5-3f dargestellt)
entstehen konnten. Da letztere Erklarung am wahrscheinlichsten ist, wurden keine weiteren
Analysen der Gleichspannungscharakteristik in dem hier diskutierten Spannungsbereich an den
ND-LED Prototypen durchgefiihrt.

Im 2. Bereich (2,5 V < Uext < 7,5 V) steigt der Strom stark mit Uex; an, sichtbar anhand der
Kennlinien, besonders der Kennlinien der Felder 1 und 2. Auf Grund dessen und der passenden
Flussspannung zu GaN p/n-Dioden konnte der Stromanstieg im 2. Spannungsbereich vom p/n-
Ubergang limitiert werden. Um dieses zu priifen, wurden die Kennlinien von Feld 1 und 2 iiber
ein einfaches elektrisches Diodenmodel nach Shockley nachmodelliert. Die entsprechenden
Formeln zur Beschreibung des elektrischen Verhaltens sind in Kapitel 8.1 erldutert. Abbildung
5-5a zeigt das dabei genutzte einfache elektrische Ersatzschaltmodel. Wie im
Ersatzschaltmodel einer Diode {iiblich wurde ein Serienwiderstand Rg und ein zur Diode

paralleler Widersténde Rgn in das Ersatzschaltmodel eingefiigt. Durch den zweiten zusitzliche

Parallelwiderstand R® soll der (parasitire) parallele Stromfluss im 1. Spannungsbereich
Beriicksichtigung finden. Eine gute Ubereinstimmung des Modells und der gemessenen Werte
konnte fiir die in der Tabelle (Abbildung 5-5a) aufgelisteten Parameter erreicht werden, welches
in Abbildung 5-5b gezeigt ist (passende halb-logarithmische Darstellung in Abbildung 8-1 im
Anhang). Fiir beide Felder ergeben sich Sperrstromdichten von Jo= 10 pAcm?,
Idealitdtsfaktoren n=15,5 und Widerstinde im ein- bis zweistelligem MQ-Bereich. Die

ermittelten Werte werden in den folgenden Abschnitten diskutiert.
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a) Elektrische Modellierung b) .
Ue T T :' T
O —> 0 Parameter Feld 1 l Feld 2 —Feld 1 3
Feld 1 Modell
Axprep [Hm?] 1,56 154 Feld 2 y 1
D Apayg [m_mz] 1,92 E ----- Feld 2 Modell \ i
RP Jo [pAcm?] 10,2 G 10+ A 1
Rs [ ] 5.5 <
]1 b -5 “1
Iy T[°C] 150 51 / i
Rin Rpn [MQ] 22 .
Rg [MQ] 1,5 | 0,51 ol
R” [MQ] 19 11 -2 0 2 4 6 8

Abbildung 5-5.: Ersatzschaltmodel und Parameter (a) zur Modellierung der gemessenen
Gleichspannungscharakteristik der ND-LED-Felder 1 und 2, grafisch dargestellt in (b).

Die ermittelten Werte der Widerstinde im MQ-Bereich pro ND-LED, sowohl RF als auch Rg,
sind hoher als erwartet. Um die Ursache zu bestimmen, wurde eine Analyse der Widerstdnde
durchgefiihrt. Hierzu wurden die einzelnen Bahnwiderstdnde (p-Hiille, n-Hiille und n-Kern),
Kontaktwiderstinde (Metall/ITO, ITO/p-GaN Hiille) und der Ubergangwiderstand
n-Kern/AIN/Si anhand von Literaturwerten und eigenen Messungen bestimmt bzw. berechnet.
Die detaillierte Erklarung der Vorgehensweise findet sich im Anhang in Kapitel 8.3. Als
Ergebnis zeigte sich, dass die hohen MQ-Widerstandswerte durch den Ubergangwiderstand n-
GaN-Kern/AIN/Si hervorgerufen werden. Alle weiteren Widerstinde liegen maximal im
einstelligem kQ-Bereich. Aus diesem Grund wurde der Ubergangswiderstand in Abhéngigkeit
der AIN-Schichtdicke untersuchte. Es zeigte sich dabei, dass der Ubergangswiderstand nicht-
linear und stark mit der AIN-Schichtdicke ansteigt. Setzt man die gemessenen
Widerstandswerte in der Analyse ins Verhiltnis zur Fliche der Schnittstelle AIN/ND
(Aamnap = 3,5 10 cm? bei dnp & 733 nm) ergeben sich Widerstinde von ~ 0,3 GQ fiir die
diinnsten vermessenen AIN-Schichten (anvisierte AIN Schichtdicke 40 Monolagen) und
~ 337 TQ fiir die dicksten AIN-Schichten (nominell 120 Monolagen dick). Da die Werte stark
spannungsabhingig sind (vgl. Abbildung 8-4), sind alle Widerstandswerte bei Uext = 1,5 V
angegeben. Interessant ist in diesem Zusammenhang, dass der Ubergangswiderstand durch das
subsequente Anwachsen von GaN auf AIN verringert werden kann. So sinkt der
Ubergangswiderstand von 0,3 GQ auf 0,75 MQ, wenn GaN-Insel auf einer AIN-Schicht
gewachsen werden. Dieses geht einher mit einer Steigerung des Stromstirke um drei
GroBenordnungen (s. Abbildung 8-4). Wahrscheinlich ist die Verringerung des lokalen
Widerstands auf die atomare Diffusion von Si-Atomen aus dem Substrat und Ga- und Si-

Atomen aus dem GaN-ND-Kern in das AIN zu erkliren. Unterstiitzt wird diese Hypothese auch
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durch die Ergebnisse der Epitaxie, da die AIN-Schichtdicke in Abhéingigkeit der Dauer der
folgenden GaN-Epitaxieschritte gesteigert werden musste, um Melt-Back-Eching von Ga-
Atomen im Si-Substrat zu verhindern. In zukiinftigen ND-LEDs sollte daher die AIN-
Schichtdicke dahingegen optimiert werden, dass diese dick genug ist, um den MeltBack-Effekt
zu verhindern, aber diinn genug ist, um eine hohe Leitfahigkeit zu erhalten. Musolino et al.
konnten zeigen?®®, dass AIN-Schichtdicken auf Si unter 5 nm sich nicht auf den elektrischen
Betrieb von ND-LEDs auswirken.

Wie zuvor bereits erwihnt, sind die ermittelten Sperrstromdichten nur als mogliche Minima zu
verstehen, da nicht bekannt ist, ob sich der Strom im Experiment tatséchlich auf alle ND-LEDs
und tiber die gesamte Mantelflache pro ND-LED gleichmiBig verteilt. Die ermittelten Werte
decken sich allerdings mit den Angaben zu GaN-basierten flichigen LEDs?**2%® ynd ND-
LEDs*®?"!, Der ermittelte Wert fiir den Idealititsfaktor ist einstellig und groBer als 2, welches
sich ebenfalls gut mit Literaturangaben zu GaN-LEDs deckt. In der Literatur werden Werte von
n>2 iiber seriell geschaltete Dioden (z.B. Schottky-Dioden am p-Kontakt’’?) und zur
eigentlichen p/n-Diode parallel geschaltete parasitire Dioden?”* (fiir Schicht-LEDs) erklirt. Bei
ND-LEDs konnen zusétzlich Fluktuationen des In-Gehaltes, lokale Widerstandsédnderungen
innerhalb der ND-LED Halbleiterstruktur und 6rtlich-inhomogene Leitfdhigkeiten des
Kontaktmaterials auftreten, welche zu einer nicht-gleichméBigen Einkopplung des Stroms in
die ND-LED fiihren?’*?"7. Hierdurch steigt der notige Idealititsfaktor zur Modellierung der
DC-Charakteristik von ND-LEDs auf Werte von n > 2 an. Tchernycheva et al. zeigten, dass
eine Erweiterung des Ersatzschaltmodels ndtig ist, um die nicht-gleichméBige
Stromeinkopplung in eine ND-LED zu beriicksichtigen: Werden mehrere individuelle und
parallel-angeordnete p/n-Dioden pro ND-LED im Ersatzschaltmodel genutzt, kann eine
Ubereinstimmung von Messung und Modell mit niedrigeren Idealititsfaktoren (n <2)

durchgefiihrt werden?’*,

Dieses Beispiel aus der Literatur zeigt, dass der angegebene
Idealititsfaktor auch von der Auslegung des Ersatzschaltmodells abhdngt. Eine weitere
Herausforderung bei der Bestimmung des Idealititsfaktors ist die unbekannte
Betriebstemperatur T. Der Idealititsfaktor und die Temperatur beeinflussen gleichermaf3en das
elektrische Verhalten der Diode nach Shockley (s. Formel (8-5)). Daher ist eine Bestimmung
der Temperatur am p/n-Ubergang nétig, um eine prizise Abschitzung des Idealitiitsfaktors zu
ermoglichen. Da infrarote Strahlung bei der folgenden Elektrolumineszenz-Messung (s. Kapitel
5.2.3) detektiert wurde, wurde im Modell eine moderate Temperaturerh6hung von T = 150°C

angenommen. Bei dieser Temperatur ergibt sich eine gute Anpassung bei einem Idealititsfaktor

von n=5,5 (bei Raumtemperatur wéire n=7,5). Da die Nitridhalbleiter eigentlich sehr
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temperaturstabil sind, aber im elektrischen Betrieb trotzdem eine Zerstorung der ND-LEDs
beobachtet wurde (s. Kapitel zur EL 5.2.3), konnten auch hohere Temperaturen lokal entstehen,

welche folglich in der Modellierung zu niedrigeren Idealititsfaktoren fithren wiirden.

Trotz der oben beschriebenen Unsicherheiten lidsst sich festhalten, dass eine elektrische
Modellierung der Gleichspannungscharakteristik der ND-LED Prototypen mit gidngigen
Werten aus der Literatur fiir den Idealititsfaktor n und fiir die Sperrstromdichte Jo gelang. Sogar
konnten dieselben intrinsischen Diodenparameter zur Modellierung von zwei ND-LED
Feldern, Feld 1 und 2 aus Abbildung 5-5b, genommen werden. Daraus kann geschlussfolgert
werden, dass das elektrische Verhalten im 2. Spannungsbereich durch eine p/n-Diode innerhalb

der LED beschrieben werden kann.

Im 3. Spannungsbereich (Uext > 7,5 V) kommt es zum stufenweisen Einbruch des Stroms mit
steigender Spannung, welches auf (lokale) Durchbriiche innerhalb des ND-LED Arrays
zuriickzufiihren ist. Wahrscheinlich brennen einzelne ND-LEDs durch. Die Durchbriiche sind

irreversibel, da das Bauelement nach dem Durchbruch nicht mehr elektrisch leitend ist.

5.2.3 Elektrolumineszenz

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse zur EL-Charakterisierung der kontaktierten ND-LED
Prototypen prisentiert. Bei Einspeisung einer Spannung konnte EL der Prototypen detektiert
und der Emissionsort und die Wellenldnge des emittierten Lichtes in Abhidngigkeit der externen
Spannung bestimmt werden. Im Folgenden werden die Beobachtungen beschrieben, welche bei
einer schrittweisen Steigerung von Ueyx = 0 V bis 14 V auftraten. Zunédchst wird der Ort der EL-
Emission untersucht. Abbildung 5-6a zeigt zunichst eine Lichtmikroskopaufnahme (5x-
Objektivvergroferung) des vermessenen Bereiches. In der rechten oberen Ecke ist die
Messnadel zu erkennen, welche am Rand der Probe auf einer ca. 90 um breiten und ca. 1 mm
langen Goldleiterbahn abgesetzt wurde. Nur diese breite Goldleiterbahn wurde kontaktiert, die
benachbarten, schmaleren, ca. 25 um breiten Leiterbahnen sind nicht direkt mit der Nadel in
Kontakt. Ab einer Spannung von ca. Uexc = 2,3 V und einem gemessenen Strom von [ =40 mA
konnte erste Lumineszenz detektiert werden. Wie man in der korrespondierenden Abbildung
5-6a erkennt, ist ein stirkeres Leuchten im angrenzendem ITO-Bereich und schwécheres
Leuchten innerhalb der kontaktierten Leiterbahn zu erkennen. Letzteres ist auf die opake
Abdeckung der ND-LEDs mit Gold zuriickzufiihren. Die Intensitdt der nicht Au-bedeckten EL-
Emissionszentren nimmt mit dem Abstand der Emissionszentren von der kontaktierten

Goldleiterbahn ab und bei einem Abstand von mehr als ca. 200 pm ist nur noch vereinzelt
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punktuell EL detektierbar. Dadurch kann geschlussfolgert werden, dass es einen
abstandabhingigen Spannungsabfall innerhalb der Zuleitung zu den einzelnen ND-LEDs gibt.
Die Zuleitung besteht groBtenteils aus ITO, weshalb eine geringe Leitfahigkeit des ITOs die
Ursache fiir den Spannungsabfall sein konnte. Jedoch ist der spezifische Widerstand (6 bis
9:10° Qcm an Referenzproben bestimmt) des 350 nm dicken ITOs zwischen den Drihten
relativ gering, weshalb der theoretische Spannungsabfall innerhalb der Zuleitung der ITO-
Schicht Ufro im einstelligen mV-Bereich liegt (s. Kapitel 8.3). Daher muss es eine andere
Ursache fiir den abstandabhingigen Spannungsabfall geben. Wahrscheinlich fiihren elektrische
Leckpfade innerhalb der einzelnen ND-LED oder technologisch erzeugte Leckpfade parallel zu
den ND-LEDs dazu, dass der Strom durch diese ,,abflieft“. Unter der Annahme, dass die
Leckpfade ortlich statistisch verteilt auftreten, sinkt der Anteil der zur Verfiigung gestellten
elektrischen Leistung fiir ND-LEDs, welche weiter von der kontaktierten Goldleiterbahn
entfernt sind. Folglich leuchten weiter entferntere ND-LEDs weniger intensiv (oder gar nicht)

und ND-LEDs, nahe der kontaktierten Leiterbahn, emittieren stark.

2) x) b) Ortliche EL bei +2,3 V: 40 mA (5x)

Abbildung 5-6.: Lichtmikroskopaufnahme (a) mit per Nadel-kontaktierter Goldleiterbahn (im
Bild oben rechts) und ortsaufgeloste EL am selben Ort (b).

Um die ortliche Verteilung der EL der ND-LED Prototypen genauer zu untersuchen, wurde mit
einer 20x ObjektivvergroBerung die EL erneut aufgenommen. Abbildung 5-7a zeigt eine
Lichtmikroskopaufnahme des analysierten Bereiches, dabei sind die mit Au-bedeckten ND-
LEDs innerhalb des Feldes gold-farbig. Der Ubergang von der Goldleiterbahn zum ITO-
Bereich ist durch rot-gestrichelte Linien markiert, welche zur besseren Orientierung ebenfalls
in den korrespondierenden EL-Intensitédtskarten (Abbildung 5-7b bis d) zu finden sind. Bei
einer Spannung von Uex = 2,8 V und 20x-VergroBerung ist infrarote EL von 96, zufillig im
Messbereich angeordneten, Emissionszentren detektierbar (Abbildung 5-7b). 96

Emissionszentren entsprechen ca. 25% der erwarteten ND-LED Anzahl.
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Abbildung 5-7.: a) Lichtmikroskopaufnahme eines ND-LED Feldes bei 20x-Vergroferung,
welches sowohl die kontaktierte Goldleiterbahn (innerhalb der rot-gestrichelten Linien) als
auch danebenstehende ND-LEDs zeigt. b) bis d) zeigt die korrespondierenden EL-
Intensitétskarten bei ansteigender externer Spannung Uex und die gemessenen Stromstirken.

Misst man die EL, wéihrend man die Spannung weiter erhdht (Uexy > 3 V), ist EL von
unterschiedlichen Orten zu erkennen. Dabei variiert die Anzahl von leuchtenden Orten und
gleichzeitig dndert sich die rdumliche Verteilung emittierenden Orte im Feld. Dies ist z.B.
anhand des Vergleiches der EL-Intensititskarten (Abbildung 5-7b bis d) ersichtlich. Bei

Uext =5V lésst sich eine Flachendichte von EL emittierenden Orten von ca. 21200 mm™
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bestimmen, dem entgegen sinkt diese bei 8 V auf ca. 13700 mm2. Wihrend bei 5 V (Abbildung
5-7c¢) und 8 V (nicht gezeigt) noch Bereiche neben der kontaktierten Goldleiterbahn leuchten,
sind bei 11V (Abbildung 5-7d) nur noch Emissionszentren innerhalb oder nahe der
Goldleiterbahn zu erkennen. Bei 13 V konzentriert sich die Lichtemission ausschlieBlich auf
die Goldleiterbahn, und bei 14 V ist iiberhaupt keine EL mehr detektierbar (die letzten beiden
Ergebnisse sind hier nicht gezeigt). Die spannungsabhingige ortliche EL-Emission zeigt, dass
sich der Strom inhomogen zwischen den ND-LEDs verteilt. Leitfdhigkeitsvarianzen der
gewachsenen Halbleiterschichten (z.B. der p-GaN Hiille) in Kombination mit der gemessenen
starken Spannungsabhingigkeit des Ubergangswiderstandes n-Kern/AIN/Si (s. Abbildung 8-4)
konnten die inhomogene Stromverteilung hervorgerufen haben.

Mit ansteigender Spannung Uex: dndert sich nicht nur der Ort der EL-Emission, sondern auch
die Intensitit und die spektrale Farbverteilung des emittierten Lichtes. Fiir Uext <3 V kann nur
infrarote EL (A> 650 nm) detektiert werden, welches in Abbildung 5-8 (rote Kurve)
exemplarisch fiir Uext = 2,8 V dargestellt ist. Das Intensititsmaximum dieses Spektrums liegt
bei ca. 887 nm (FWHM 240 nm), allerdings variieren die Wellenldngen der Intensitditsmaxima
im nahen Infrarotem Bereich von Messung zu Messung, wodurch eine reproduzierbare

Zuordnung von Uex: zu einer Wellenldnge nicht vorgenommen werden konnte.
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Abbildung 5-8.: Spektren der ND-LED Prototypen bei den angegebenen Spannungen Uex und
zwei verschiedenen elektrischen Kontaktierungsmaterialien (Messdauer 120 s).

Bei Vermessung desselben ND-LED Feldes bei inverser Polung der elektrischen
Spannungsquelle (Uext =-3,5 V) ergibt sich ein dhnliches Spektrum (schwarze Kurve in
Abbildung 5-8). Um auszuschlieBen, dass der Ni/ITO Kontakt die infrarote Lumineszenz
erzeugt, wurde Ni/ITO mit Poly-3,4-ethylendioxythiophen:Polystyrensulfonat (PEDOT:PSS)

substituiert. In diesem Experiment konnte ebenfalls breites infrarotes Leuchten bei Uext <3V
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detektiert werden (s. blaue Kurve bei Uext =2,7 V in Abbildung 5-8: Maximum 825 nm,
FWHM 184 nm). Daher lésst sich schlussfolgern, dass die infrarote EL nicht durch die Top-
Kontaktierung selbst erzeugt wird. Auf Grund dieser Ergebnisse und der innerhalb der
elektrischen Charakterisierung (Kapitel 5.2.2) gewonnenen Erkenntnisse wurde daher eine
lokale Erwiarmung des Ubergangswiderstandes n-Kern/AIN/Si als wahrscheinlichste Ursache
der infraroten EL-Emission angesehen.

Bei hoheren Spannungen konnte zusétzlich zur infraroten EL auch emittiertes Licht aus dem
sichtbaren Bereich detektiert werden. In Abbildung 5-9a sind die Spektren im Bereich von
370 nm bis 650 nm bei Spannungen zwischen 5 V und 13 V dargestellt (Belichtungszeit des
CCD-Messapparatur konstant: t = 60 s). Zur besseren Ubersicht sind in Abbildung 5-9b die aus
den Spektren extrahierten Intensititsmaxima (schwarze Linie mit rechteckigen Punkten) und
die Wellenldngen von diesen (rote Linie mit runden Punkten) im vermessenen

Wellenlédngenbereich dargestellt.

T T T T T 610
94k {—— 5V;340 mA 11V; 110 mA -1 80k -
— 6V;430mA - - 12V; 107 mA . .ﬁ___.\. .
— 7V;:460 mA - — 13 V; 037 mA —_ L600 E
— T4k 4 8V:192 mA - c
= — 9V;205mA /—\“:Q: S, 60k A =
—_— - -— (g
% 10V; 130 mA E 590 =
5 54 > 2
® @ 40k oz
c = | 580 S
£ 34k - 5
- |\ S S e el % [1v]
= 20k 570 £
14k AT T e - e —l— Max. Intensitat .
—&— A (max. Intensnat ./.
T T T 0 T T 560
400 450 500 550 600 7 8 9 10 11 12 13
Wellenldnge [nm] Uey: [V]

Abbildung 5-9.: Spektren der EL eines ND-LED Arrays bei steigender Uex: (a) und die daraus
extrahierten maximalen Intensitdten (b, rechteckige Punkte) und die zugehdrigen Wellenldngen
der Maxima (b, runde Punkte).

Aus Abbildung 5-9b ist ersichtlich, dass die maximale Intensitdt der EL zunéchst ansteigt, bis
die maximale Intensitét bei einer Spannung von 9 V bis 11 V erreicht ist. Im Anschluss sinkt
die Intensitit, da mit steigender Spannung mehr einzelne ND-LED durchbrennen und somit
nicht mehr zum gemessenen Gesamtsignal beitragen konnen. Betrachtet man die Wellenlédnge,
kann ab Uex =5V bereits anteilig YL detektiert werden (Abbildung 5-9a, griine Kurve),
wiéhrend bei geringeren Spannungen fast ausschlieBlich rotes bis infrarotes Licht detektiert
werden konnte. Mit steigender Spannung steigt der Anteil hochenergetischer Strahlung weiter,
welches iiber geringere Wellenldngen der Maxima bei hoheren Spannungen dargestellt werden

kann (Abbildung 5-9b, rote Kurve). Das EL Maximum verschiebt sich auf ca. 570 nm bei 10 V
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und stagniert danach im Bereich zwischen 560 nm bis 570 nm fiir hohere Spannungen. Mit
steigender Spannung kann auch blauliche und griine EL detektiert werden, jedoch zeichnet sich
bei keiner Spannung ein einzelnes QW-Maximum ab. Zur Interpretation der Ergebnisse wurden
zwel Hypothesen entwickelt. Diese werden in den folgenden zwei Absitzen diskutiert und
sollen einander nicht gegenseitig ausschlieBen. Ferner sollen die Hypothesen ergénzend
zueinander betrachtet werden, mit dem Ziel Moglichkeiten zur Optimierung der ND-LED
Prototypen aufzuzeigen.

1. Bei einem geringen lokalen Spannungsabfall an den einzelnen ND-LEDs kann theoretisch
YL zuerst beobachtet werden, da die Rekombination tiber Defekte innerhalb der GaN-
Strukturen (ND, n- und p-GaN Hiillen) zunichst dominant ist?’*. Bei hoheren lokalen
Spannungen sind alle Defektzentren abgeséttigt, womit die Intensitit der gelben EL-Emission
stagniert. Bei steigenden externen Spannungen steigt jedoch der lokale Spannungsabfall an den
einzelnen ND-LED weiter, womit Elektronen-Loch-Paare auch die MQWs erreichen und dort
rekombinieren. Die Folge ist eine Blauverschiebung des superpositionierten Spektrums aus
QW-Emission und YL mit ansteigender externer Spannung. Bei den ND-LED Prototypen
konnte das beschriebene theoretische Verhalten teilweise beobachtet werden, denn es konnte
nur eine Blauverschiebung mit steigender externer Spannung bis Uext = 9 V beobachtet werden.
Fiir hohere Spannungen stoppte die Blauverschiebung. Der Grund hierfiir konnte ein hoher
Spannungsabfall am Ubergangswiderstand n-Kern/AIN/Si sein, wodurch der Spannungsabfall
innerhalb der ND-LEDs zu gering ausfillt. Bei hohen externen Spannungen (Uext > 9 V) ist der
Spannungsabfall am Ubergangswiderstand n-Kern/AIN/Si so groB, dass es lokal zur
Uberhitzung kommt und die einzelne ND-LED keine EL mehr emittiert. Dadurch stagniert die
Blauverschiebung und die die max. EL-Intensitdt des ganzen Ensembles aus ND-LEDs sinkt,
wie es in Abbildung 5-9b dargestellt ist.

2. Die EL-Generation ist abhingig vom Ort der Stromeinkopplung innerhalb und entlang der
ND-LED Struktur, denn nur da wo Ladungstriger (Elektronen und Locher) priasent sind,
konnen diese auch rekombinieren. Eine inhomogene Stromeinkopplung, z.B. entlang der Lange
der ND-LED, verursacht daher eine verstirkte lokale EL-Erzeugung innerhalb der ND-LED?”’.
Als inhomogenitétsfordernde Faktoren der hier prisentierten ND-LED Prototypen sind sowohl
technologisch- als auch epitaktisch-begriindete Ursachen zu nennen. Als technologische
Ursachen sind inhomogene ITO-Schichtdicken” und der Ort der ITO-Kontaktierung
bekannt?”

Rand der m-planaren p-GaN Hiille, nahe dem freiem n-Kern Fuf3 der ND (s. Kapitel 5.2.1). In

. Das ITO ist bei den hier entwickelten ND-LED Prototypen am dicksten am unteren

diesem Bereich konnte es also zu einer hohen lokalen Ladungstragereinkopplung kommen. Bei
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der Mikro-PL Charakterisierung wird dort ebenfalls starke YL nachgewiesen werden
(Abbildung 5-13b und e). Schlussfolgernd konnte der beschriebene Bereich auch bei der EL
eine starke YL verursachen. Um dieses zukiinftig zu verhindern, sollte die Konformitét der
ITO-Schichtdicke gesteigert werden, um eine gleichméfige Einkopplung des Stroms entlang
der kompletten m-planaren p-GaN-Hiille zu erzielen. Als epitaktische Ursache einer moglichen
inhomogenen Stromverteilung, kann ein variabler In-Einbau innerhalb der InGaN-Schichten
entlang der ND-LED-Hiille angesehen werden. Tchernycheva et al.?’”* haben den
Spannungsabfall innerhalb einer ND-LED simuliert, indem sie das elektrische Verhalten {iber
mehrere parallel geschaltete Dioden pro einzelner ND-LED abgebildet haben (wie auch
Abbildung 8-2 dargestellt). Die Autoren konnten zeigen, dass der Stromfluss durch die
einzelnen Dioden exponentiell mit einer Verringerung der Bandliicke des QWs, durch
steigenden Indium-Anteil, steigt (s. auch?’®). Demzufolge sind mehr Ladungstriger in Regionen
hoher In-Konzentration verfiigbar, welches wiederum in einer langwelligeren EL-Emission der
gesamten ND-LED resultiert (vergleiche auch Quelle?’®). Mit weiter steigender externer
Spannung steigt der Strom in Regionen mit geringeren Indium-Akkumulationen auch, wodurch
diese ebenfalls anfangen EL zu emittieren. Dieses geht einher mit einer Blauverschiebung des
gesamten Spektrums. Bei der EL-Emission der ND-LED Prototypen konnte ebenfalls eine
Blauverschiebung beobachtet werden (Abbildung 5-9b) und daher konnten In-Einbauvarianzen
eine Ursache der spannungsabhidngigen EL-Emission sein. Aus den genannten Griinden ist es
wichtig einen gleichméfBigen In-Einbau auf allen Facetten und innerhalb der einzelnen Facetten
beim Wachstum der InGaN-Hiillen zu erzielen. Das eine rdumliche Kontrolle des Indium-
Einbaus auf den einzelnen Facetten von ND-LEDs méglich ist, zeigen z.B. Girgel et al.>” oder
Hong et al.**. Die zweite epitaktische Ursache, die zu einer schlechten Stromeinkopplung fiihrt,
ist eine variable oder/und niedrige Leitfdhigkeit der p-dotierten GaN Hiille. Hierdurch
konzentriert sich der Strom auf einzelne leitfdhige Kanidle im p-GaN oder eine geringe
Locherleitung entsteht. Um dieses zu vermeiden, sollte die Schichtdicke und Dotierung der p-
GaN Schicht dahingehend angepasst werden, dass die Leitfahigkeit der p-GaN Hiille moglichst
gleichmdflig hoch iliber ihre gesamte Linge ist. Des Weiteren sollten
Ladungstriigerverarmungen durch den p-/n-Ubergang und durch Oberflicheneffekte
Berticksichtigung finden. Bei der Epitaxieoptimierung ist zu beachten, dass der Mg-Einbau und
die thermische Aktivierung bei m-planaren p-GaN Hiillen sich anders verhalten als bei
c-planaren p-GaN-Schichten. Daher ist eine facettenabhéngige Anpassung der Epitaxie zur p-

Dotierung der Hiillen nétig, wie sie zum Beispiel in Quelle?*! beschrieben ist.
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5.2.4 Mikro-Photolumineszenz

Die Mikro-Photolumineszenz (Mikro-PL) Charakterisierung dient zur Bestimmung der
optischen Eigenschaften von ND-LEDs im Ensemble als auch einzelner ND-LEDs. Des
Weiteren soll untersucht werden, ob die gewachsenen kristallinen Strukturen der ND-LED
Prototypen hochfrequenztaugliche Lichtemitter sind. Hierzu wurden die folgenden Punkte in
diesem Kapitel untersucht: 1.) die spektrale Verteilung der PL-Emission, 2.) der Ort der PL-
Generation im ND-LED Feld und innerhalb der Halbleiterstruktur einer ND-LED und 3.) die
mogliche Existenz des QCSE. Im ersten Schritt werden hierzu einzelne ND-LED-
Kristallstrukturen aus gewachsenen ND-LED Feldern untersucht, welche alle LED-Hiillen (n-
GaN, MQWs, p-GaN) um den ND-Kern aufweisen, als auch Kristallstrukturen, bei welchen
duBere LED-Hiillenschichten bewusst nicht gewachsen wurden. Die beiden untersuchten
Kristallstrukturtypen werden daher als ,,vollstindige* bzw. als ,,unvollstindige* ND-LEDs im
Folgenden bezeichnet. Die Ergebnisse zu beiden werden in den kommenden zwei Abschnitten
(1 und ii) dargestellt. Der Vergleich der PL-Emission von vollstdndigen und unvollstdndigen
ND-LEDs soll eine Zuordnung der emittierten Wellenlingen zu den einzelnen
Halbleiterschichten bzw. Halbleiterstrukturen ermdglichen. Im nichsten Schritt werden die
vollstindigen ND-LEDs vom Substrat getrennt und die ortliche PL-Emission entlang ihrer
Liange untersucht. Die Ergebnisse hierzu, werden im Kapitelabschnitt ,,iii) liegende ND-LEDs*
prasentiert. Im Anschluss werden anregungsleistungsabhidngige und zeitaufgeloste Messungen
im Abschnitt iv dargestellt. Dieses Kapitel zur Mikro-PL Charakterisierung endet mit dem

Abschnitt ,, v) Zusammenfassung der PL-Ergebnisse®.

1) Vollstindige ND-LEDs

Die ND-LEDs wurden mit einem Diodenlaser von PicoQuant (PDL 800-D) mit einer
Emissionswellenlinge von Apaser =405 nm bei einem Projektpartner (Werkstoffe der
Elektrotechnik, Universitit Duisburg-Essen) bei Raumtemperatur angeregt. Die PL wurde nach
der Anregung der Probe mittels eines Langpassfilters (Semrock, 405 nm Edge Basic) vom
LASER-Signal getrennt, wodurch nur Licht mit Wellenldngen von tliber 418 nm mittels des
CCD-Sensors im Messaufbau detektiert wird. Bei dem genutztem Mikro-PL-Messaufbau
handelt es sich um ein konfokales Messsystem, wodurch fokussiert auf einer definierten
Messhohe gemessen werden kann. Durch dieses Verfahren wurde nur die PL-Emission der ND-
LEDs und keine des Substrates detektiert. Der LASER wurde auf eine Leistungsdichte von
Po =250 kWem™ eingestellt, der LASER-Spot betriigt im Durchmesser ca. 500 nm (100x
Objektiv). Auf Grund der geringen LASER-SpotgroBe wird immer nur eine ND-LED im
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Ensemble angeregt. Die Spektren sind jedoch typisch fiir das ganze Ensemble/Feld aus ND-
LEDs. Abbildung 5-10 zeigt ein typisches ND-LED Spektrum. Erkennbar sind zwei dominante
Bereiche: Die Lumineszenz zwischen 418 nm und 460 nm wird im Folgenden als QW-
Lumineszenz und die Lumineszenz zwischen 500 nm und 700 nm als gelbe Lumineszenz (engl.
Yellow Luminescence, YL) bezeichnet. Betrachtet man die QW-Lumineszenz genauer
(Abbildung 5-10, rechts), ist erkennbar, dass der Hauptpeak bei 433 nm mit einer
Halbwertsbreite (engl. Full Width Half Maximum, FWHM) von 24 nm relativ breit ist, der Peak
selbst unsymmetrisch ist, eine niederenergetische Schulter aufweist und durch eine <2 nm
breite Intensitdtsmodulation liberlagert ist. Die Beobachtungen zur QW-Emission sollen im

Folgenden eingeordnet werden.
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Abbildung 5-10: PL-Spektrum eines typischen ND-LED Prototypen iiber den ganzen
gemessenen Wellenlédngenbereich, wobei der QW-Bereich nochmals rechts im Spektrum
genauer dargestellt ist.

Die Modulation kdnnte durch Resonanzen hervorgerufen werden, welche durch interne
Reflexionen und Interferenzeffekte innerhalb der hexagonalen Kern-Hiille Halbleiterstruktur
entstehen. Typisch bei GaN Mikrodraht-Strukturen sind Resonanzen durch das Ausbilden von

28028 Diese erfordern jedoch glatte

,Fabry-Perot“- oder ,,whispering gallery“-Moden
Oberfliachen fiir hohe Reflexionsgrade, weshalb die Oberflachenrauheit der vermessenen ND-
LEDs eine Rolle spielt. Tatséchlich wiesen erste ND-LEDs raue Facetten auf und an diesen
wurden keine Resonanzen festgestellt, weshalb interne Reflektionen das modulierte Spektrum
erkldren konnten. Das grole FWHM und die niederenergetische Schulter des Hauptpeaks ldsst
darauf schlieen, dass es mehrere Emissionszentren pro ND-LED geben konnte. Es ist bekannt,
dass sich die Einbaueffizienzen der In- und Ga-Adatome auf den m-, »- und -c-Facetten der

dreidimensionalen Kern-Hiille-Struktur unterscheiden!?>2%428 und daher lokale InGaN
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Schichten mit variablem In-Gehalt und unterschiedlicher Schichtdicke entlang der koaxialen
LED-Struktur vorzufinden sind. Diese emittieren folglich PL mit unterschiedlicher
Wellenldnge. Weitere additive Lumineszenzmaxima konnen auch durch die Akkumulation von
In an Facetteniibergédngen entstehen. So bilden sich z.B. a-planare Bereiche hoher In-

Konzentration an m-planaren Facetteniibergiingen®®.

Superponiert konnten die einzelnen
Lumineszenzmaxima das gemessene breite Spektrum im QW-Bereich erkléren.

Im Folgenden soll der In-Gehalt der InGaN QWs fiir den Hauptpeak bei 433 nm abgeschitzt
werden. Bei den genutzten hohen Anregungsdichten des LASERs von iiber 30 kWem™ sind
(mogliche) interne elektrische Felder in polaren QW-Schichten durch die starke Ansammlung
von optisch injizierten Ladungstragern wahrscheinlich abgeschirmt, einhergehend mit einer
Reduktion des QCSE®. Folglich ist die Annahme gerechtfertigt, dass die interne elektrische
Feldstdrke E,¢ = 0 ist (s. Formel (2-42)). Schlussfolgernd entspricht die Energie der emittierten
Strahlung Epj nach Formel (2-36) der Bandliickenenergie, also gilt fiir hohe Anregungsdichten
E"¢®N ~ Ep,. Hieraus ldsst sich mit Formel (2-37) unter Beriicksichtigung des
Bowingparameters ein Indiumgehalt von x;,, = 14,3 % in den InGaN-QWs bestimmen (nach
dem Vegardschen Gesetz ergibt sich ein In-Gehalt x;,, = 20,8 %). Es ist zu erwéhnen, dass
mogliche energetische Verschiebungen des Spektrums durch ,bandfiillende Effekte*
(beobachtet in Quelle*®”), ausgelost durch die hohe Anregungsleistung des LASERs, zu einer
Fehlinterpretation des In-Gehalts fithren konnten. Jedoch wurden bei Anregungsleistungs-
abhingigen Messungen (hierzu mehr im Kapitelabschnitt iv, Abbildung 5-14) nur geringe
energetische Verschiebungen im Spektrum beobachtet, weshalb die gemachten Angaben zum
In-Gehalt plausibel erscheinen. Unbekannt sind allerdings die QW-Schichtdicken, wodurch das
Ergebnis nur fiir QW-Schichtdicken dgy, > 5 nm giiltig ist. Bei diinneren QW-Schichtdicken
treten Verschiebungen der Quantisierungsenergien E,/, der Potentialtopfe auf®>**. Diese

fiihren wiederum dazu, dass Epp, > E;"%*N ist und folglich der In-Gehalt der InGaN-QW-

Schichten x;,, zu gering abgeschitzt wurde. Um sicher die tatsdchliche lokale
Zusammensetzung der InGaN-QWs entlang des Drahtes mittels PL zu bestimmen, sind additive
Messmethoden zur Bestimmung von d gy, ndtig, z.B. die Transmissionselektronenmikroskopie
(z.B. angewendet in Quelle?).

Um zu iiberpriifen, ob die QW-Lumineszenz und die YL in allen ND-LEDs vorliegen, wurde
die lokale und wellenldngenabhingige Intensititsverteilung der PL iiber so genannte
»Mappings®, also Intensitdtskarten, ermittelt. Bei diesen wird der LASER-Spot tiber die Probe
gerastert und parallel die lokal-erzeugte und spektral-zerlegte PL gemessen. Abbildung 5-11a

zeigt eine Lichtmikroskopaufnahme des analysierten Bereiches, rechts daneben sind die
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entsprechenden Mappings fiir die Intensititen der QW-Lumineszenz fiir den Bereich 418 nm
bis 460 nm (d) und der YL fiir den Bereich 500 nm bis 700 nm (e) abgebildet. Bei beiden Karten
ist die periodische Anordnung der ND-LEDs zu erkennen. Hieraus kann geschlussfolgert
werden, dass fast alle ND-LEDs blaue und gelbe Lumineszenz emittieren. Allerdings sind
Intensitidtsunterschiede innerhalb eines Mappings zu sehen. Die unterschiedliche Intensitit
innerhalb eines Wellenldngenbereichs lésst sich vermutlich auf die strukturelle Inhomogenitit
des hier vermessenen Prototypen zuriickfithren. Durch diese schwankt die Licht-emittierende
Flache pro ND-LED und damit vermutlich auch die Intensitdt der PL. Dieses erklirt jedoch
nicht, warum es zwischen den QW-Lumineszenz- und YL-Mappings unterschiedliche
Intensitéten pro ND-LED gibt, so dass ein schwach leuchtender blauer Punkt stark im gelben
Bereich leuchten kann. Letzteres ist zum Beispiel bei der ND-LED zu sehen, welche mit einem
griin-gestrichelten Kreis in der Abbildung 5-11b und Abbildung 5-11c markiert ist. Vermutlich
haben die QW-Lumineszenz und die YL verschiedene Generationszentren, also werden ggf. in

verschiedenen Schichten generiert.

Abbildung 5-11: Aufsicht-Lichtmikroskopaufnahme (a) von dem Bereich, welcher
ortsaufgeldst mittels Mikro-PL charakterisiert wurde, und die Intensitéitskarten der PL, farblich
aufgeteilt fiir die QW-Lumineszenz (b) und YL (c).

Zur Detektion der ortlichen Quelle der jeweiligen PL wurden daher die, zu Anfang des Kapitels

erwéhnten, ,,unvollstindigen* ND-LEDs untersucht.

11) Unvollstindige ND-LEDs

Es wurden zwei unvollstindige ND-LED Proben vermessen und mit den vollstindigen ND-
LEDs verglichen: erstens, Proben bei denen nur die n-GaN Schichten vorhanden sind (,,n-GaN
Probe*‘) und, zweitens Proben, bei denen sich die kompletten Hiillen der ND-LED nur lokal an

der ND-Spitze (,,Hutpilz“-LED) befanden. Zur besseren Ubersicht wird in Tabelle 5-1 der
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Aufbau der vollstandigen ND-LEDs im Gegensatz zu den beiden unvollstindigen ND-LED-
Proben aufgefiihrt. Schematische Querschnitte der Strukturen der drei Proben sind in
Abbildung 5-12a zu finden.

Tabelle 5-1: Mittels PL untersuchte stehende ND-LED Proben: Aufbau und die

korrespondierenden Wellenldngen der PL-Maxima im gelben Spektralbereich, samt deren
Halbwertsbreiten.

Prob Halbleiterstrukturen Hillen-  Apeak(YL) FWHM
robe
bzw. Schichten facetten [nm] [nm]
vollstandige
n-ND/n-Hulle/MQW/p-Hiille m, r,-c 585 181
ND-LED
n-GaN Probe n-ND/n-Hille m, r,-C 604 158
,Hutpilz“-
n-ND/n-Hille/MQW/p-Hiille r, -C 570 138
ND-LED
a) b) 10 T T T T T T
n-GaN Probe  Hutpilz-LED ND-LED ';' n-GaN Probe
) p ——ND-LED
n-Hulle A = Hutpilz-LED
:(E
2
7 ko
5 QWs = 1y
(0] p- .
= Hiille =
© c
Q _
p = > Alaser = 405 nm
N 3 Py = 250 kWem™2

0 T T T T T T
400 450 500 550 600 650 700
Wellenlange [nm]

Q

Abbildung 5-12.: a) Querschnittsschemata der vermessenen Proben. b) zugehorige Spektren.

Zundchst werden die gelbe PL-Emission der n-GaN Probe und der vollstandigen ND-LED
miteinander verglichen. Ein passendes REM-Bild eines NDs mit umgebender n-Hiille ist in
Kapitel 5.1.4 in Fig. 6¢c zu finden. Die Anregung erfolgte in diesem Vergleich mit einer
Wellenldnge von Apasgr =405 nm mit einer Anregungsleistung des LASERs von
Py =250 Wem™. Die YL bei der n-GaN Probe ist bei einem Maximum von 604 nm erkennbar
(oranges Spektrum in Abbildung 5-12b) und dhnelt stark der YL der vollstindigen ND-LED
(schwarz in Abbildung 5-12b). Die Halbwertsbreiten (FWHM) und die Wellenldngen der

Intensitdtsmaxima der Proben sind in Tabelle 5-1 ebenfalls aufgefiihrt. Auf Grund der
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Ahnlichkeiten der PL der n-GaN Strukturen, gerade im langwelligem Bereich ab ca. 600 nm,
mit der YL der ND-LED lésst sich der iiberwiegende Teil der YL dem n-GaN zuordnen.
Ursichlich konnten Punktdefekte (Ga-Freistellen)*®, die Ansammlung von Kohlenstoff- und

Stickstoff-Atomen???°! oder Mikrostrukturen innerhalb eines NDs?*? zur YL bei GaN fiihren.

Um die Lumineszenzen einer Facette genauer zuzuordnen wurden ND-LED Proben hergestellt,
die keine m-Facette aufweisen. Diese ,Hutpilz“-ND-LEDs besitzen nur sechs r- und
eine -c-Facetten (REM-Aufnahme der in Fig. 6a von Quelle?!?). Alle epitaktischen Schritte
einer ND-LED wurden durchgefiihrt, die Hiillen wurden aber nur lokal um die ND-Spitze
gewachsen. Die Herstellung der besonderen Morphologie gelang durch Anderung des
Trigergases beim n-GaN- und p-GaN-Hiillenwachstum von Hz zu N», wie es in Quelle?!? bzw.
in Kapitel 5.1.4 erldutert ist. Beim Vergleich der QW-Emissionen der Hutpilz-LED (blaues
Spektrum in Abbildung 5-12b) und der vollstindigen ND-LED (schwarzes Spektrum) 14sst sich
feststellen, dass diese fast gleich sind. Die geringe Wellenldngenverschiebung des Maximums
von ca. Snm zu hdheren Energien liegt innerhalb der Varianz der ND-LED Prototypen
untereinander. Die Prdsenz von QW-Lumineszenz bei den Hutpilz-LEDs zeigt, dass QWs auf
zumindest einer Facette oder auf beiden Facetten der Hutpilz-Struktur (r, -c) vorhanden sein
miissen. Auch die Verhiltnisse der QW-PL-Intensitdt zu YL-Intensitit (Iow / Iyr) der ND-
LEDs mit und ohne m-Facetten sind gleich. Dieses Ergebnis ldsst darauf schliefen, dass
unabhéngig von der Existenz der unpolaren m-planaren Hiillen, QW-Lumineszenz im Bereich
der ND-Spitze dominant emittiert wird. Dieses konnte durch den Messaufbau hervorgerufen
sein, da der LASER die Spitze zuerst trifft und dort die meisten Exzitonen erzeugt. Um dieses
genauer zu bewerten, wurden vollstindige ND-LEDs abgebrochen und PL-Untersuchungen an

diesen liegenden ND-LEDs durchgefiihrt.

111) Liegende ND-LEDs

Zur Messung von liegenden einzelnen ND-LEDs wurde ein weiteres Mikro-PL Messsystem,
ohne konfokalem Aufbau, genutzt. Der Messaufbau bietet die Moglichkeiten die
Anregungsposition des LASERs ortlich zu variieren und dabei parallel zu ermitteln, wo die
erzeugte PL aus der ND-LED auskoppelt. Die Anregung erfolgte {iber ein WeiBlicht-LASER-
System (FIANIUM FIR-20 von NKT Photonics) bei welcher eine Selektion von Apasgr liber
eine Filterbox (SuperK Extend-UV) erfolgt. Das System wurde auf Apasgr =400 nm bei
maximaler Leistung des Weilllicht-LASERs eingestellt und das Licht iiber ein 50x Objektiv auf
die Probe fokussiert, wodurch sich eine Leistungsdichte von ca. 660 Wem™ bei einem

Spotdurchmesser von 1,78 um ergibt. Das Ausfiltern des LASER-Lichtes wird auch bei diesem
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Messautbau mit einem Langpassfilter realisiert, wodurch nur Wellenldngen tiber 418 nm auf
der Kamera detektierbar sind. Die ND-LEDs wurden zur Untersuchung vom Substrat getrennt
und auf eine Goldschicht transferiert. Untersucht wurden ND-LEDs, welche eine m-Facette von
ca. 2 um Liange haben, sechs r- Facetten an der Spitze und eine -c-Facette am Kern-Hiille-
Ubergang aufweisen. Somit entsprechen diese ND-LEDs genau den in Kapitel 4.2
beschriebenen und den zuvor in den ND-LED Feldern untersuchten vollstdndigen stehenden
ND-LEDs. Zur Bestimmung der ortsabhidngigen PL wurde der LASER-Spot auf zwei
verschiedene Positionen ausgerichtet. Zunédchst wurde der r-Hiille/m-Hiille-Facettenilibergang
nahe der Spitze der Hiille angeregt, danach wurde die Probe bewegt und der Ubergang
m-Kern/m-Hiille angeregt. Abbildung 5-13a und b zeigen die PL oOrtlichen
Intensitédtsverteilungen, wobei der Anregungspunkt des LASERs jeweils durch einen weil3-
gestrichelten Kreis gekennzeichnet ist und die Form der liegenden ND-LED durch schwarze
Punkte indiziert wird. Abbildung 5-13c zeigt eine Lichtmikroskopaufnahme derselben
insgesamt ca. 5,5 um langen ND-LED (Lénge inkl. freiem Kernsockel). Die Intensitéitskarten
in den Abbildungen a und b zeigen, dass nahe des LASER-Spots jeweils das intensitatsreichste
PL-Signal vorliegt. Allerdings ist auch PL abseits der LASER-Spots, ausgehend von der ganzen
ND-LED, vorhanden. So wird bei Anregung an der Spitze der Hiille auch ein Signal vom freien
Kern (Abbildung 5-13a) und bei Anregung am Kern-Hiille-Ubergang (Abbildung 5-13b) auch
ein rel. intensives PL-Signal an der Hiillenspitze detektiert. Um diese Beobachtungen genauer
zu untersuchen, wurden ortsaufgeldste Spektren gewonnen und diese spektral geteilt. Dadurch
konnten die Intensitdten fiir den 1. QW-Peak (420 — 433 nm) und die YL (580 — 620 nm) separat
gegeniiber der y-Position, also parallel zur ¢-Richtung/Lénge des Drahtes, grafisch aufgetragen
werden. In den Graphen in Abbildung 5-13d und e sind die so ermittelten orts- und
wellenldngenabhingigen Verldufe fiir den 1. QW-Peaks (blaue Linien) und fiir die YL (rote
Linien) dargestellt. Die y-Achse ist dabei analog zur Abbildung 5-13a bzw. b skaliert, um eine
einfache Zuordnung der Intensitit zu spezifischen Positionen zu ermdglichen. Die
ortsabhdngige Auftragungen der YL zeigen, dass die YL auf der ganzen Hiillenfldche,
unabhingig von der Anregungsposition des LASERs, vorhanden ist. Das Maximum der YL
korreliert dabei jeweils mit der Position des LASERs. Trifft der LASER die ND-LED am
sichtbaren n-Kern emittiert dieser intensive YL, also bei einer y-Position von y = 19,6 um
(Abbildung 5-13 b und e). Hieraus ldsst sich schlussfolgern, dass der ND-Kern eine Quelle der
YL ist. Dieses Ergebnis deckt sich auch mit der Analyse der stehenden unvollstdndigen n-GaN
Probe aus Kapitelabschnitt i1, welche ebenfalls nur YL emittierte. Bei Anregung nahe des Ful3es

ist allerdings auch ein zweites YL-Maximum an der ND-LED-Spitze (y = 15,8 um) vorhanden,
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Abbildung 5-13.: Ergebnisse der Mikro-PL Vermessung einer liegenden ND-LED. a) und b)
PL-Intensitdtsverteilung bei Anregung des LASERs nahe der Spitze am r-Hiille / m-Hiille - und
nahe des Kerns am m-Hiille / m-Kern - Ubergang. Die Lage der ND-LED ist durch schwarze
und die Position des LASER-Spots durch weifle Linien gekennzeichnet. ¢) Gleich skaliertes
Lichtmikroskopbild der vermessenen ND-LED. d) und e) Die korrespondierenden
ortsabhingigen Emissionen der QW-Lumineszenz und YL bei Anregung an den zwei
Ubergiingen. f) Die PL-Spektren bei Anregung an den beiden Positionen.
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welches nicht mit dem LASER-Anregungsort libereinstimmt.

Ebenfalls unabhingig von der LASER-Position ist QW-Lumineszenz (Abbildung 5-13d bzw.
e blaue Spektren) auf der ganzen Hiille vorhanden und jeweils zwei Maxima sind an den Enden
der Hiille (r-planare Spitze und -c-Facette nahe des Fufles) erkennbar. Das jeweilige
intensitdtsreichere QW-Maximum tritt dabei in der Ndhe des LASER-Anregungsposition auf.
Da sowohl die YL als auch die QW-Lumineszenz Intensititsmaxima an den Enden der
m-planaren Hiille (an den Ubergangen zum Kern und zur Spitze) aufzeigen, kann vermutet
werden, dass sowohl das blaue als auch das gelbe Licht innerhalb der Kern-Hiille-Struktur

3293

gefiihrt wird. GaN hat einen Brechungsindex von n = 2,7 bis 2, fiir Licht mit Wellenldngen

zwischen 350 nm und 800 nm. An der Grenzfliche GaN/Luft tritt Totalreflexion auf, wenn
dieses unter einem Grenzeinfallswinkel von 22° bis 26° einfallt?*

Licht iiber Wellenleitereffekte innerhalb der GaN-Hiille der ND-LED gefiihrt wird. Eine

. Daher ist es moglich, dass

Einkopplung des LASER-Lichtes in die ND-LED und eine gegeniiberliegende Auskopplung an
der anderen Seite der ND-LED konnte nicht beobachtet werden. Eine Fiihrung des LASER-
Strahls durch Wellenleitereffekte ist deshalb auszuschlieBen. Somit bleibt zur Erklarung der
Ergebnisse nur die folgende These iibrig: Ein Anteil, der durch LASER-Anregung lokal
generierten PL, wird durch Reflektionen an der Halbleiter/Luft-Grenze gefiihrt und koppelt
anschlieend dominant an der gegeniiberliegenden Seite der Hiille (Spitze bzw. Kern-
/Hiillenlibergang) aus, da die gednderten Neigungswinkel der &uBeren Facetten eine
Transmission der gefithrten PL zulassen. Eine Wellenleitung der PL ist folglich eine plausible
Erklarung fiir die gemachten Beobachtungen.

Abbildung 5-13f zeigt die korrespondierenden Spektren der ND-LED bei lokaler Anregung an
den zwei vermessenen Positionen. Beide Spektren weisen QW-Lumineszenz und YL
(Maximum 584 nm) auf. Weiterhin ist ein intensititsschwacher zweiter QW-Peak bei 454 nm
detektierbar, der ggf. auf eine lokale Anreicherung von Indium zuriickzufithren ist. Die
Spektren sind untereinander sehr &hnlich und unterscheiden sich nur leicht im
Intensitatsquotienten Iqw / IyrL. Der Unterschied resultiert aus der starken YL-Emission des
freien ND-Kerns bei Anregung von diesem. Die in Abbildung 5-13f gemessenen geringen
Intensitdtsquotienten von Iow / IyL < 0,1 kdnnen auf die geringe Leistungsdichte des genutzten
LASERs zuriickgefiihrt werden (250 kWem™ bei den vollstindigen stehenden ND-LED
Feldern gegeniiber max. 660 Wem™ bei liegenden LEDs). Die Abhingigkeit des
Iow / IyL-Verhéltnisses von der Anregungsleistung wird ausfiihrlich im folgenden Abschnitt iv
anhand von leistungsabhingigen Messungen erldutert. Interessant ist, dass die Spektren bei

Anregung des LASERs an den zwei gemessenen Positionen (Abbildung 5-13f) energetisch
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identisch sind. Hieraus kann abgeleitet werden, dass auch die Zusammensetzungen und die
Schichtdicken der InGaN-QWs auf den angeregten Facetten gleich sind. Da jedoch bei beiden
Positionen des LASER-Spots mindestens zwei Facettenarten simultan angeregt werden, 14sst
sich die gemessene PL nicht eindeutig einer Facette zuordnen. Eine Unterscheidung der
polaren, semipolaren und nicht polaren QWs auf den einzelnen Facetten (c-,7- und m-Facetten)
sollte allerdings durch die folgenden leistungsabhdngigen und zeitaufgeldsten PL-Messungen

moglich sein.

1v) Leistungsabhéngige und zeitsaufgeloste Messungen

Der QCSE fiihrt zu einer Reduktion der Bandliicken bei (semi-)polaren Heterostrukturen, wie
c-(r-)planaren QW/QB Heterostrukturen (s. Kapitel 2.1.4). Durch die Anregung mittels eines
LASERs kann das interne elektrische Feld E;,; dieser polaren Strukturen minimiert bzw.
abgeschirmt werden, weshalb es zu einer LASER-leistungsabhéngigen Blauverschiebung der
emittierten PL bei polaren QWs kommt (s. Formel (2-42))%. Abbildung 5-14a zeigt die
gestapelten und normierten Spektren als Ergebnis der leistungsabhingigen PL-
Charakterisierung der ND-LED Prototypen, wobei die LASER-Leistungsdichte zwischen
einem Maximum von P =Py =250 kWcem™ und einem Minimum von P =0,1 % Py variiert
wurde. Wie auch bei den PL-Messungen an den vollstindigen ND-LEDs (Kapitelabschnitt 1)
wurde derselbe konfokale Messautbau genutzt. Als Ergebnis der Messungen zeigt sich auch
hier, dass das Spektrum im QW-Bereich aus einer Superposition der PL mehrerer
Emissionszentren besteht. Bei allen Spektren ist ein Peak bei 4 = 427 nm erkennbar, welcher
in der Abbildung als ,,Hauptmaximum® bezeichnet ist. Es ist somit keine Blauverschiebung des
Hauptmaximums mit ansteigender LASER-Leistung zu erkennen. Niederenergetisch neben
dem Hauptmaximum ist ein zweites Maximum zu erkennen, welches mit ansteigender LASER-
Leistung von ca. 433 nm zu 430 nm schiebt. Die Anderung der Wellenlinge von 3 nm
entspricht einer energetischen Anderung von AEp; ~ 20 meV. Aus der nicht vorhandenen bzw.
sehr geringen energetischen Verschiebung der Emissionsmaxima ldsst sich auf die PL
emittierende Facette schlieBen. Hierbei gilt es zu beachten, dass unterschiedliche
Verspannungsgrade der GaN/InGaN Heterostrukturen (Abhingigkeit von der Anzahl, Dicke
und Zusammensetzung der untersuchten QWs) und unterschiedliche PL-Experimentparameter
(Leistungsdichten und Messtemperaturen) zu einer Varianz der ermittelten AEp; -Werte in der
Literatur fiihren. Des Weiteren fithren additive Ladungstriger-Mechanismen, wie das Auffiillen
von energetischen Zustinden in Abhéngigkeit der Anregungsleistung, ebenfalls zu einer

Blauverschiebung, welche eine Interpretation erschweren. Nichtsdestotrotz zeigt die
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Literaturrecherche, dass bei polaren LED-Heterostrukturen die Blauverschiebung meist im
dreistelligen meV-Bereich liegt!”!®?° und bei nicht-polaren QWs nur Werte unterhalb von

523287 Daher lassen die gemessene konstante Position des

60 meV gemessen wurden
Hauptmaximums und die geringe Blauverschiebung des 2. Maximums die Schlussfolgerungen
zu, dass kein QCSE bzw. nur ein sehr schwacher Stark-Effekt vorliegt und die QW-PL

innerhalb semi-polarer und nicht-polarer Facetten (7- und m-Facetten) generiert wurde.
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Abbildung 5-14.: a) Anregungsleistungsabhingige PL-Spektren einer ND-LED bei
Raumtemperatur (Spektren gestapelt und normiert auf eine max. Intensitit von Ipy, = 1), b)
zeigt die zugehdrigen Intensititsquotienten Iyyy, / Iy, in Abhéngigkeit der Anregungsleistung.

Bei Steigerung der Anregungsleistung konnte sowohl eine Intensititsanderung der PL im QW-
Bereich und auch der YL gemessen werden. Jedoch stiegen diese unterschiedlich stark an.
Abbildung 5-14b zeigt das daraus resultierende Intensitdtsverhéltnis Iow / IyL. Das Iqw / Iyr-
Verhiltnis steigt bis zu einer Leistungsdichte von 10% vom Py (25 W/cm?) nur langsam an, bis
es flir hohere Leistungsdichten linear mit der Leistungsdichte ansteigt. Der Trend kann
folgendermallen erkldrt werden: Bei geringen Leistungsdichten werden defektassoziierte
energetische Zustinde dominant angeregt®®’, wodurch Iyr > Iqw ist (s. auch Spektrum der ND-
LED bei niedriger Anregungsleistung in Abbildung 5-13f). Bei hoheren Leistungsdichten
kommt es zu einer Sittigung der YL, da die Anzahl der Defektzustinde limitiert ist und bei
hoheren Leistungsdichten alle Defektzustinde bereits angeregt sind. Die Rekombination {iber
energetische Zustinde innerhalb der QWs steigt dementgegen weiter an, wodurch der

Intensitdtsquotient aus QW- zu gelber Lumineszenz Iqw/Iyr folglich ansteigt. Die
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Abhingigkeit von Iow und IyL von der Anregungsleistung indiziert, dass eine hohe injizierte
Ladungstriigerkonzentration notwendig ist, um QW-Lumineszenz zu erhalten. Ahnliches wurde
auch bei N-polaren ND-LEDs gesehen®*. Dieses Ergebnis steht ebenfalls im Einklang mit der
beobachteten geringen Intensitédt der blaulichen Elektrolumineszenz (Kapitel 5.2.3), da auch bei

der EL vermutlich zu wenige Exzitonen die QWs erreicht haben und somit die YL dominerte

Im nédchsten Schritt wurden zeitaufgeloste Messungen durchgefiihrt, um die strahlende
Lebensdauer 1 zu ermitteln und iiber diese die obigen leistungsabhéngigen Messergebnisse zum
Nicht-Vorhandensein des QCSE zu validieren. Die strahlende Lebensdauer wurde iiber die
gepulste LASER-Anregung und eine zeitaufgeldste Detektion der QW-PL ermittelt. Der
gepulste LASER wurde mit einer Energiedichte von 1 mW/Laserspot bei einer Frequenz von
76 MHz betrieben. Der 40 um im Durchmesser betragende LASER-Spot wurde zur Messung
auf eine liegende ND-LED ausgerichtet. Weitere Informationen zur Methode und zum
genutztem Messaufbau finden sich in den ergéinzenden Informationen (supporting Information)
zu Quelle?*. In Abbildung 5-15 ist das Ergebnis der Messung der zeitaufgelosten QW-PL bei

drei verschiedenen Temperaturen zu sehen.

100t —_— 10K | - LASER-Einstellungen:
— —23K _
' A =405 nm
3 —
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Abbildung 5-15.: Links: Zeitaufgeloste QW-PL Messungen fiir drei verschiedene
Temperaturen. Rechts: Experimentelle LASER-Daten, Formel zur mono-exponentiellen
Anpassung und die daraus ermittelten Lebensdauern.

Bei allen Temperaturen ist ein exponentielles Abklingen der strahlenden Lebensdauer zu
beobachten. Mono-exponentielle Anpassungen des Intensititsabfalls (I, ~ exp (—t))
ergeben Lebensdauern von t = 0,5 ns bei allen gemessenen Temperaturen T < 33 K. Dieser

19,23

Wert ist typisch fiir QWs auf nicht-polaren m-planaren Facetten'”~°, mdglich auch bei semi-

polaren QWs??, aber nicht charakteristisch fiir polare c-planare Heterostrukturen, bei welchen
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Werte von iiber 4 ns gemessen wurden'®. Somit ldsst sich schlussfolgern, dass die schnell-
abklingende QW-Lumineszenz durch m- oder/und r-planaren QWs generiert wird, welche

wenig bis gar nicht dem QCSE unterliegen.

V) Zusammenfassung der PL-Ergebnisse

Sowohl an vollstindigen stehenden ND-LEDs (Abschnitt 1) als auch an liegenden ND-LEDs
(111) konnte QW-assoziierte PL und eine breite YL nachgewiesen werden. Als dominante Quelle
der YL konnte das n-GaN des ND-Kerns und der Hiille (Abbildung 5-12b oranges Spektrum)
iiber Messungen an unvollstdndigen LEDs (Abschnitt ii) identifiziert werden. Gerade der hoch
n-dotierte ND-Kern ist eine starke Quelle der YL, wie die Ergebnisse an liegenden ND-LEDs
zeigten (Abbildung 5-13 b und e). Ursdchlich wurden Rekombinationsmechanismen {iiber
Defektzustinde im GaN angefiihrt, welche gerade bei niedrigen Anregungsleistungen des
LASERs zu dominanter YL fiihren (Abbildung 5-14). Mehrere Maxima konnten innerhalb
einer breiten QW-Lumineszenz identifiziert werden. Es ist daher davon auszugehen, dass es
mehrere strahlende Rekombinationszentren pro ND-LED gibt, welche sich superponieren. Um
eine erste Ortsinformation zu erhalten, wurden Messungen an ,,unvollstdndigen* Hutpilz-LEDs
durchgefiihrt, welche keine m-polaren Facetten aufwiesen. Durch die Messungen an Hutpilz-
LEDs konnte gezeigt werden, dass QWs innerhalb der semi-polaren r-Facetten und ggf. auch
innerhalb der polaren -c-Facetten vorhanden sind (Abbildung 5-12b). Um festzustellen, ob noch
weitere Emissionszentren bei vollstdndigen ND-LEDs vorhanden sind, wurden ortsaufgeloste
PL Messungen an liegenden ND-LEDs durchgefiihrt. Hierbei zeigt sich, dass LASER-
anregungspositionsunabhédngig zwei QW-Intensititsmaxima detektierbar sind, welche sich
unterschiedlichen Orten der ND-LED zuordnen liefen. Das erste Maximum konnte nahe der
Spitze der ND-LED, am r-/m-planaren Ubergang, und das zweite Maximum nahe des Hiillen-
freien Kerns, am m-Kern/m-Hiille-Ubergang, beobachtet werden. Die Maxima traten
unabhingig von dem Anregungsort des LASERs auf, welches anhand von Wellenleitereffekten
durch Reflektionen am GaN/Luft-Ubergang erklirt wurde. Eine genaue Verortung des PL-
Generationsortes war durch die Wellenleitung des Lichtes erschwert. Um dennoch eine
Verortung zu ermoglichen, wurden leistungsabhédngige und zeitaufgeloste Messungen
durchgefiihrt. Beide Messungen belegen, dass polarisationsarme InGaN/GaN MQW-
Strukturen auf den r- oder/und m-Facetten vorhanden sind, welche Licht mit einer geringen
strahlenden Lebensdauer von 1 = 500 ps emittieren (Abbildung 5-15). So kann festgehalten
werden, dass Kristallstrukturen ohne internes elektrisches Feld vorhanden sind, weshalb sich
die dreidimensionale Epitaxie der ND-LED Prototypen besonders zur weiteren Herstellung von

hochfrequenztauglichen Lichtemittern fiir Kommunikationsanwendungen eignet.
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Kapitel 6

Zusammenfassung

Im Folgenden werden die einzelnen epitaktischen und technologischen Entwicklungsschritte
zusammengefasst und die daraus resultierenden Moglichkeiten und Erkenntnisse

hervorgehoben. AbschlieBend wird ein Fazit gezogen.

Die Epitaxie von dreidimensionalen Nitridhalbleitern auf Si-Substraten ist mit einer groflen
Herausforderung  verbunden: dem  rdumlich-inhomogenen und  gemischt-polaren
Kristallwachstum. In dieser Arbeit wurde erstmals gezeigt, dass diese Herausforderung auch
als Moglichkeit verstanden werden kann, um ein ortsgesteuertes Epitaxieverfahren bei
gleichzeitiger Kontrolle der Polaritdt der Nitridhalbleiter zu erreichen. Hierzu wurde eine neue
Methode der ,,Selective Area Epitaxy* entwickelt, das polaritits- und ortsgesteuerte Wachstum
(polarity- and site-controlled growth, PSCG, s. Kapitel 5.1.2!"®). Die Methode beruht auf der
lokal-einstellbaren Polaritét einer diinnen AIN-Zwischenschicht, welche sich in folgenden
Wachstumsschritten auf die nachfolgenden Nitridhalbleiter tibertrdgt. Die Versuchsergebnisse
und die entwickelten Wachstumsmodelle zeigen, dass das PSCG allein auf der unterschiedlich
temperaturstabilen Oxid-Terminierung der dreidimensional strukturierten Si-Oberfldche
griindet. Mittels PSCG gelang es somit zum ersten Mal die Polaritét eines Nitridhalbleiters auf
Si unter Verwendung der MOVPE einzustellen. Des Weiteren konnte die breite Anwendbarkeit
der neuen Methode dargestellt werden, indem es gelang GaN-Strukturen vom mm-Bereich bis
in den nm-Bereich geordnet zu wachsen. Somit bietet die Methode sich zur positions-
kontrollierten Epitaxie von Nitriden fiir verschiedenste Anwendungen an, wie der hier
anvisierten ND-LED, aber auch fiir andere gro3er dimensionierte Bauelemente. Hervorzuheben
ist, dass keine ex situ Maskierung mit dielektrischen oder metallischen Masken bei PSCG nétig
ist. Dieses bietet den Vorteil das keine Fremdmaterialien vorhanden sind, welche sich negativ
auf die Epitaxie selbst oder auf die Eigenschaften der Nitride auswirken kdnnten.

Die neue Methode wurde im Anschluss zum geordnetem Wachstum von n-dotierten ND
genutzt, welche die Basis flir das anschlieBende koaxiale Hiillenwachstum bilden. In den

Experimenten zum ND-Wachstum wurde der Einfluss der epitaktischen Parameter
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(Temperatur, Si/Ga-Verhéltnis, V/III-Verhéltnis und Trigergaszusammensetzung) auf die ND-
Morphologie bzw. auf die Wachstumskinetik der einzelnen Facetten untersucht. Es zeigte sich,
dass sich die genannten Parameter sowohl auf die GleichméBigkeit des Wachstums der
einzelnen ND untereinander als auch auf die Wachstumsrichtung eines einzelnen NDs
auswirken. Optimales gleichmifBiges und vertikales ND-Wachstum konnte durch eine Balance
aus in situ SiNx-Passivierung und lokalem GaN Wachstum erreicht werden, welches in einem
detailliertem Wachstumsmodell erlidutert wurde (Kapitel 5.1.32%%). Durch das erlangte
Wachstumsverstdndnis gelang es bis zu 5 um hohes gleichméfBiges ND-Wachstum mit einer
Dichte von 123.000 ND/mm?, verteilt tiber die vollstindige Waferfldche, zu erzielen.

Im nichstem Schritt der Epitaxieentwicklung wurde das koaxiale Wachstum der LED-Hiillen
untersucht, mit den Zielen die Morphologie der n- und p-GaN-Hiillenschichten zu kontrollieren
und das Wachstum auf den oberen Teil des ND-Kerns zu begrenzen. Letzteres soll dem Zweck
dienen den anschlieBenden technologischen Kontaktierungsprozess zu vereinfachen, da
Prozessschritte zum Aufbringen von sonst ndtigen elektrischen Isolationsschichten entfallen
sollen. Somit soll die Fertigung von dreidimensionalen ND-LED insgesamt erleichtert werden.
Die zugehdrigen Untersuchungsergebnisse aus Kapitel 5.1.4°1° zeigen, dass eine
polarititsabhingige Anpassung des dreidimensionalen Wachstums der Hiillen nétig ist, um die
jeweils gewiinschte Kristallform zu erhalten. Es gelang die Polarititsabhingigkeit des
Wachstums auf die unterschiedlichen Oberflichenterminierungen der einzelnen Facetten
zurlickzufiihren. Hierdurch erwuchs ein erweitertes Verstindnis der 3D-Epitaxie im
allgemeinem Kontext der Forschung an Nitridhalbleitern. Fiir die ND-LED konnte dieses
Wissen zur Kontrolle der Ga-Adatom Diffusionsldnge(n) auf den einzelnen Facetten genutzt
werden, wodurch die n- und p-dotierte Hiillen ortlich-selektiv um den oberen Teil des NDs
gewachsen werden konnte. Dariiber hinaus konnte gezeigt werden, dass das rdumlich steuerbare
Hiillenwachstum sogar die kristalline Koaleszenz von benachbarten ND-LEDs ermoglicht.
Durch das Zusammenwachsen der Hiillen kann eine geschlossene Oberfliche am Ende der
Epitaxie zur Verfligung gestellt werden. Diese kann zukiinftig zur weiteren Vereinfachung der
Top-Kontaktierung genutzt werden, da Standardtechnologien der Lithografie fiir 2D-
Schichthalbleiter genutzt werden konnen. ND-LED Kiristallstrukturen wurden realisiert, indem
zwischen den n- und p-dotierten Teil der Hiille InGaN MQW-Strukturen epitaktisch

abgeschieden wurden.

Die so epitaktisch realisierten ND-LED Kristallstrukturen wurden im Anschluss als erstes zur
Entwicklung einer einfachen Kontaktierungstechnologie genutzt. Die n-dotierte Seite der LED

konnte dabei iiber eine einfache flichige Riickseitenkontaktierung des leitfadhigen Si-Substrates
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erreicht werden. Elektrische Charakterisierungen der n-dotierten GaN-Nanodrihte zeigen
(Kapitel 5.1.12%), dass diese hochleitfihig sind und somit eine gute Stromverteilung entlang
der ND-Lénge gewdhrleisten sollten. Die elektrische Kontaktierung der p-dotierten Hiillen der
ND-LED Prototypen konnte iiber schwebende und lateral-strukturierte Ni/ITO Felder und
Goldleiterbahnen realisiert werden (Kapitel 5.2.1%4%). Bei der entwickelten optischen
Lithografie-basierten Technologie wurden keine isolierenden additiven Schichten verwendet.
Dadurch gelang die Separation von p- und n-dotierten Bereichen allein durch Freirdume, also
Luft, womit eine Reduktion der Komplexitit der dreidimensionalen Kontaktierung
nachgewiesen werden konnte. AuBlerdem ist die niedrige relative Permittivitdt von Luft als
Vorteil anzusehen, da kapazitive Schaltzeitlimitierungen im Betrieb der ND-LED als schnell
schaltbarer Lichtemitter vermieden werden.

Die elektrische DC-Charakterisierung (Kapitel 5.2.2) und die Analyse der EL-Ergebnisse
(Kapitel 5.2.3) zeigten, dass die Stromeinkopplung in die einzelnen ND-LEDs und die
Stromverteilung zwischen den einzelnen ND-LEDs im Feld nicht optimal ist. Trotz dessen war
es moglich die Gleichspannungscharakteristik von kontaktierten ND-LED Feldern {iber ein
Ersatzschaltmodell mit integrierter Halbleiterdiode und bekannten Parametern aus der Literatur
fir ND-LED LEDs abzubilden. Durch den Vergleich von theoretisch und experimentell
ermittelten Ergebnissen konnte der stromlimitierende Faktor im Betrieb der ND-LED
Prototypen identifiziert werden: der Ubergangswiderstand ND-Kern/AIN/Si an der
Schnittstelle der ND-LED zum Substrat. Uber weiterfiihrende Experimente zur Modifikation
des Ubergangswiderstandes der AIN-Schicht gelang es Moglichkeiten zur Reduktion des
Widerstandes iiber mehrere Grofenordnungen aufzuzeigen. Somit konnten nicht nur die
elektrischen Eigenschaften der ND-LED Felder extrahiert werden, sondern auch Schritte zur
Optimierung der elektrischen Eigenschaften zukiinftiger ND-LED Bauelemente auf Si-
Substraten bereits in dieser Arbeit aufgezeigt werden.

Bei der Messung der Elektrolumineszenz der ND-LED Prototypen konnte beobachtet werden,
dass einzelne ND-LEDs im Feld bei unterschiedlichen externen Spannungen Licht emittierten.
Trotzdem konnte eine maximale Fliachendichte von ca. 20.000 ND-LEDs/mm? leuchtenden
Lichtemittern bestimmt werden. Um ein tieferes Verstdndnis des Ergebnisses zu entwickeln,
wurden orts- und spektralaufgeloste Messungen in Abhédngigkeit der angelegten externen
Spannung durchgefiihrt. Diese Ergebnisse zeigten, dass eine starke Blauverschiebung des ND-
LED Spektrums mit steigender Spannung auftritt. Dies lie§ den Schluss zu, dass erst bei hohen
externen Spannungen eine dominante Lichtgeneration innerhalb der QWs mdglich ist. Zur

Verbesserung der ND-LEDs wurden Losungswege, wie eine homogenere In-Verteilung, eine
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Steigerung der p-GaN Dotierung und eine gleichdicke ITO-Kontaktschicht entlang der p-GaN
Hiille, diskutiert.

Um die ND-LED-Kristallstruktur weiter elektro-optisch zu charakterisieren und um die
prinzipielle Hochfrequenztauglichkeit dieser zu zeigen, wurden die ND-LED Prototypen im
Anschluss per Mikro-Photolumineszenz untersucht. Die Charakterisierung mehrerer ND-LEDs
mittels PL ergab (Kapitel 5.2.4), dass eine breite QW-Lumineszenz, bestehend aus dem
iiberlagertem Licht mehrerer Emissionszentren, und YL vorlag. Um den Ort der
Lichtgeneration einzugrenzen, wurden PL-Messungen sowohl an liegenden als auch an
stechenden ND-LEDs durchgefiihrt. Hierbei gelang es Wellenleitereffekte innerhalb der ND-
LEDs zu identifizieren, welche eine direkte Lokalisierung der Lichtgeneration erschwerten.
Durch weitere Mikro-PL Charakterisierungen an ,,unvollstindigen® ND-LEDs, welche nicht
alle Halbleiterschichten enthielten, konnte dennoch ein Grofteil der YL dem n-dotiertem GaN
(Kern und Hiille) zugeschrieben werden. Durch die zusédtzlich untersuchten Proben war auch
eine separate Charakterisierung der PL-Emission der semipolaren Spitze der ND-LED
durchfiihrbar. Durch additive zeitaufgeloste und leistungsabhdngige Messungen konnte der
Ursprung der QW-Lumineszenz genau ermittelt werden. Beide Messungen zeigen das kein
QCSE vorhanden ist, weshalb eine Emission der angestrebten nicht-polaren Hiille als
hochwahrscheinlich anzusehen ist. Strahlende Lebensdauern von =500 ps zeigen aullerdem,
dass sich die gewachsenen kristallinen MQW-Struktur der ND-LED sich zur Entwicklung von

schnell modulierbaren Lichtemittern fir Kommunikationszwecke anbieten.
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Fazit

In dieser Dissertation wurde ein neues Verfahren zur Epitaxie von ND-basierten Kern-Hiille
Kristallstrukturen auf Si-Substraten entwickelt, mit dem Ziel einfach kontaktierbare
Lichtemitter speziell fiir die Datenkommunikation zu ermdglichen. Um dieses Ziel zu erreichen
wurde zundchst ein neuer und innovativer Epitaxieansatz entwickelt, welcher die
Polaritdtskontrolle der Nitridhalbleiter auf Si mit der Positionierung der ND-Strukturen
verbindet. Darauf aufbauend wurde in den néchsten Schritten eine kontrolllierte ND- und
Hiillenepitaxie erreicht. Sowohl das geordnete dreidimensionale ND-Wachstum als auch das
Hiillenwachstum konnten dabei iiber separate Wachstumsmodelle erldutert werden, womit das
Wissen zur dreidimensionalen Epitaxie der Nitride im Allgemeinen erweitert werden konnte.
So gelang es einen empirisch nachgewiesenen Zusammenhang zwischen der facetten- und
polarisationsabhidngigen Wachstumskinetik des Kristalls und den Epitaxieparametern
herzustellen. Das gewonnene Verstindnis erlaubte eine Vereinfachung der
Prozesstechnologieschritte zur elektrischen Kontaktierung der Kristallstrukturen, da die n- und
p-dotierten Gebiete rdumlich kontrolliert und separiert voneinander gewachsen werden
konnten. Durch Letzteres werden additive elektrische Isolationsschichten tiberfliissig, denn es
besteht zum einen die Mdglichkeit zur direkten technologischen Kontaktierung der p-dotierten
Hillle und zum anderen konnen die n-dotierten Gebiete iiber das Substrat elektrisch
angeschlossen werden. Mit leitfadhigen n-dotierten Si-Substraten ergibt sich somit die
Moglichkeit der Riickseitenkontaktierung, welches den technologischen Aufwand weiter
reduziert. Auf Grund des somit insgesamt enorm gesunkenen technologischen
Fertigungsaufwandes und der geringen Kosten und Skalierbarkeit des Si-Substrates steigt die
Attraktivitit des ND-LED Ansatzes fiir industriell relevante Anwendungen.

Parallel zur Epitaxie wurden ND-LED Prototypen hergestellt und charakterisiert, welche
aufzeigen, dass sich die optimierte ND-LED Epitaxie zur technologischen Herstellung von
Lichtemittern eignet. AuBBerdem boten die Prototypen die Moglichkeit Ideen und Konzepte zur
weiteren Optimierung der Technologie und der Epitaxie darzulegen. Hervorzuheben ist, dass
bei der elektro-optischen  Charakterisierung der ND-LED  Prototypen  keine
polarisationsbedingten internen elektrischen Felder innerhalb der koaxialen Kern-
Hiillenstruktur nachgewiesen werden konnten. Dieses zeigt, dass die elektro-optischen
Hochfrequenzeigenschaften der gewachsenen Halbleiterstrukturen fiir schnell modulierbare
Lichtemitter aussichtsreich sind, um zukiinftigen Visible Light Communication-Anwendungen

einen entscheidenden Vorteil zu verschaffen.
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Kapitel 8

Anhang

8.1. Formeln zur Modellierung der I/U-Charakteristik

Zur elektrischen Modellierung des Ersatzschaltbildes einer p/n-Diode (Abbildung 5-5a) mit

P

Serienwiderstand Rg und parallel geschaltetem Widerstand Ry,

welche als Ganzes parallel zu

einem Parallelwiderstand RP geschaltet sind, miissen die externe Spannung U,y und der extern
messbare Strom I, in Abhdngigkeit einer Gro3e berechenbar sein. Im Folgenden wird gezeigt,
wie die genannten externen Grofen in Abhéngigkeit der Diodenspannung Up berechnet

werden. Fiir Ugy, gilt:

Uext = Up + Ugsg (8-1)

mit URS = IRS ' RS (8_2)

hierbei sind Ugg bzw. Irg der Spannungsabfall {iber bzw. der Strom durch Rg. Dieser bildet

wiederum die Summe aus dem Diodenstrom Ip und dem Strom IREn durch le,n ab, somit gilt:

Ies = Io + Igg, (8-3)

Da Rgn parallel zur Diode ist, kann IRSD in Abhéngigkeit von Up und le,n iiber das Ohmsche

Gesetz angegeben werden:

lp = <2 (3-4)
Rgn - Rgn B
Der Diodenstrom lésst sich nach Shockley wie folgt angeben:
UDe
Ip=1 -1 8-5
b = lo(exp () = 1 (5-5)
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Bei letzterer Formel ist e die Elementarladung und kg ist die Boltzmannkonstante. Setzt man

die Formeln (8-2) bis (8-5) in (8-1) ein, ldsst sich der folgende Ausdruck fiir Uqy, angeben:

UDe UD
Uext = Up + llo (exp (kBT : n) - 1) + leml Rg (8-6)

Somit ldsst sich Ugy, in Abhéngigkeit von Up und den festen anderen Grof3en modellieren. Zur
Modellierung einer I/U-Kennlinie muss noch der extern messbare Strom I, bekannt sein.
Letzterer entspricht dem Strom durch den Serienwiderstand Igg addiert um den Strom Igp,

welcher durch den Parallelwiderstand RP flieBt, also:

Iext - IRS + IRP (8-7)

Der Strom durch den Serienwiderstand Igg ist nach Formel (8-3) bis (8-5) gegeben. Da Ugy, an

RP abfillt und U,y nach Formel (8-6) bekannt ist, entspricht Igp:

Uext UDe UD 1
IRP = RP = <UD + llo (exp (kBT ) n) — 1) + Rgn . RS . ﬁ (8-8)

Somit ldsst sich wiederum auch I. in Abhéngigkeit der wéhlbaren festen Parameter

(Widerstinde, n, T) und Diodenspannung Up berechnen bzw. modellieren.

8.2. J/U-Kennlinie in halblogarithmischer Darstellung

J [Afcm?]

—Feld1
Feld 1 Modell

—Feld 2

----- Feld 2 Modell

Abbildung 8-1.: Vergleich der gemessenen und modellierten Gleichspannungscharakteristik
der ND-LED Felder 1 und 2 in halb-logarithmischer Darstellung.
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8.3. Erweitertes Ersatzschaltbild / Abschatzung der
einzelnen Widerstande

Um fundiert die Hohe der einzelnen lokalen Widerstinde des Bauelementes ND-LED
abzuschétzen, wurde das im Folgenden dargestellte erweiterte Ersatzschaltmodel entwickelt.
Anhand der dabei angenommenen Stromverteilung, den Bauelement-Geometrien und
Messungen an einzelnen Referenz-Schichten/Kontakten werden die einzelnen Widerstdnde im
Folgenden berechnet und aufgelistet. Das Ziel dieser Abschétzung ist es, hohe Widerstéinde zu
identifizieren und somit zu zeigen, an welchen Stellen des Bauelements zukiinftige
Optimierungen vorgenommen werden konnen.

Abbildung 8-2 zeigt das entwickelte Ersatzschaltmodel fiir ein ganzes ND-LED Feld anhand
zweier exemplarischer ND-LEDs, welche ND-LEDs ohne (links in Abbildung) und mit
aufgedampftem Au reprisentieren. Die Titanzwischenschicht unter dem Au wurde zur
einfacheren Darstellung nicht skizziert, aber natiirlich ist diese ebenfalls vorhanden. Der
externe elektrische Anschluss ist rechts im Bild durch Uex gekennzeichnet, da die
Strominjektion iiber eine Mikromanipulator-Messnadel ins Au erfolgte. Auf Grund der hohen
Leitfihigkeit der Metalle, wird die gesamte Au-Fliche im Model als Aquipotentialfliche
angesehen. Zwischen den Punkten A und B ist jeweils eine pn-Diode eingezeichnet und additiv
der seriell geschaltete Bahnwiderstand des p-Gebietes (Rg), der ebenfalls in Serie befindliche
Kontaktwiderstand zwischen (Ni/)ITO und p-GaN (R]fTO,p) und der zur Diode parallele
Widerstand Rgn. Die mit den Zahlen 1 bis 4 gekennzeichneten Dioden befinden sich dabei in
der m-planaren Schichtstruktur der ND-LED und charakterisieren den radialen Stromtransport.
Mit der Zahl 5 ist der pn-Ubergang an der r-planaren Facette gekennzeichnet. An dieser Facette
ist der additive Bahnwiderstand R, eingezeichnet, welcher den zusitzlichen Widerstand
durch die geringfiigig dotierte Hiille auf der Kernspitze beriicksichtigt. Zwischen den Dioden 1
bis 5 befinden sich auf der Kathodenseite die [ITO-Bahnwiderstinde R]IB'li“O,m bzw. R?To’r, welche
den additiven Spannungsabfall im ITOs auf der m- bzw. auf der r-Facette berticksichtigen. Bei
Au-bedeckten ND-LEDs sind diese Widerstinde durch die aufgedampfte Au-Schicht
tiberbriickt und daher nicht zu beriicksichtigen.

Auf der Anodenseite beriicksichtigen die Widerstédnde RB! den Spannungsabfall innerhalb des
n-Kerns. Die Summe der seriellen Kontakt- und Bahnwiderstinde vom GaN zum Si-Substrat
wird durch den Ubergangswiderstand Rls(i, ain 1Im Modell beriicksichtigt. Technologische oder
epitaktisch initiierte Leckpfade durch ungewollten Kontakt des Topkontaktes zum n-GaN

werden durch RVEcc und ein méglicher direkter Kontakt des Topkontaktes mit der AIN-Schicht
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durch RgERIC dargestellt. Der Zuleitungswiderstand R¥yq . zu einer ND-LED entspricht dem
Bahnwiderstand des ITOs zwischen den einzelnen LEDs und korreliert mit dem Abstand x der

einzelnen LEDs von der Au-Metallkontaktierung.
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Abbildung 8-2.: Schematische Darstellung zweier ND-LEDs mit iiberlagertem elektrischem
Ersatzschaltbild fiir eine nur mit ITO-bedeckte ND-LED (links) und Au + ITO-bedeckte ND-
LED (rechts). Im grauen Kasten in der Mitte befindet sich das Modell zwischen A und B.

Die Bahnwiderstéinde R? sind in Abhingigkeit der Linge [, der stromdurchflossenen Fliche A
und unter Kenntnis des spezifischen Bahnwiderstandes pP iiber die folgende Formel

berechenbar:

l
RE = pB- " (8-9)

Die Kontaktwiderstinde RE zwischen den jeweiligen Schichten/Materialien lassen sich unter
Kenntnis des spezifischen Kontaktwiderstandes pX und der Kontaktfliche Ay, wie folgt,

berechnen:
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RE = pf /Ax (8-10)

Uber die obigen beiden Formeln werden die im Model vorhandenen Widerstinde im Folgenden
berechnet. Die dabei gemachten geometrischen Annahmen bzw. Messwerte und die Quellen

der spezifischen elektrischen Widerstdnde werden jeweils angegeben.

Kontaktwiderstand Aw/Ti/ITQ?*

Parallel zur ITO-Beschichtung der LEDs, wurde ITO auf Glassubstrate abgeschieden. Auf diese
ITO-Schichten (350 nm) wurden Ti/Au (10 nm/300 nm) Kontaktflichen aufgedampft.
AnschlieBend wurden die Proben fiir 90 s bei 500°C unter N»>-Gas legiert und mittels der
Transfer Line Methode (TLM) elektrisch vermessen. Hierbei ergab sich ein spez.
Kontaktwiderstand pX /Ti/imo von 1,8 - 10° Qcm?. Die Kontaktfliche Metall/ITO auf dem ND-
LED Feld betrdgt minimal Ax = 25 pm - 1 cm, woraus sich ein maximaler Widerstand von

RK, /1i yito = 0,72 m&2 berechnen lésst.

Bahnwiderstinde des ITOs auf den einzelnen Facetten?**

Bei den oben geschilderten TLM-Messungen ergab sich ein spez. ITO-Bahnwiderstand von
pBo = 8,75 10° Qcm mittels TLM-Messungen. Bei Hall-Messungen an derselben Probe,
ergab sich ein pBo~6-10° Qem (u=55cm?V's! n=2-10* cm?). Die leichten
Abweichungen zwischen der Hall-Methode und TLM sind ggf. auf schwankende Schichtdicken
zuriickzufiithren, alle Werte liegen jedoch im Bereich von Literaturwerten®%2%>, Unter
Annahme der Geometrien lassen sich somit die Widerstinde des ITOs auf den einzelnen
Facetten R?TO,C, R]IgTO,m und R]13To,r berechnen.

R]13To,c lasst sich unter den Annahmen berechnen, dass die stromleitende Querschnittsflache pro
ND-LED Ag(ITO, ¢) sich aus dem Produkt der ITO-Schichtdicke (350 nm) und dem Abstand
zweier benachbarter ND-LED Hiillen (ca. 840 nm) ergibt, also
Ag(ITO, ¢) =~ 350 nm - 840 nm =~ 2,95 - 10 cm? . Somit ergibt sich mittels Formel (8-9) ein
ITO-Bahnwiderstand von R]IBTO,C ~ 30 kQ fiir eine ND-LED, welche sich 1 mm weit von der
kontaktierten Goldleiterbahn entfernt befindet. Da das ND-LED Feld in dieser Arbeit ca. | mm?
grof} ist, stellt der berechnete Wert fiir R]13To,c ein Maximum dar. ND-LEDs ndher an der
Goldleiterbahn haben einen entsprechend geringeren Widerstand. Fiir den theoretischen
Spannungsabfall Uf{py innerhalb der ITO-Zuleitung zu einer ND-LED, welche in einem

Abstand von 1 mm zur Goldleiterbahn entfernt positioniert ist, ergibt sich unter den Annahmen:
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1) gleichmafiger Stromaufteilung des externen Stroms von gy =40 mA (bei Uex =2V, s.
Abbildung 5-4) zwischen allen 123.000 kontaktierten ND-LEDs / Feld und i1) dem maximalen
Zuleitungswiderstand von R]13To,c ~ 30 kQ, ein Ufpg = 10 mV. Somit ist der Spannungsabfall
von einer Goldleiterbahn zu einer einzelnen ND-LED vernachlissigbar.

Die stromdurchflossene Fliache des ITOs auf der m-Facette ergibt sich aus der Schichtdicke,
welche zwischen 66 nm und 121 nm schwankt (s. Kapitel 5.2.2), und dem Umfang der
hexagonalen ND-LED Hiille, welcher ca. 5 um betrdgt. Nimmt man eine mittlere Schichtdicke
von 93,5 nm an, betrigt der Bahnwiderstand bei einer 1 pm hohen Hiille Rfg,, = 1,9 Q. Da
die Hohe der m-Facette bei der gemessenen Probe 2,9 um betrigt, ergibt sich ein maximaler
Widerstand von 5,5 Q. Zu beachten ist noch, dass phyq durch Diinnschichteffekte bei Schichten
unter 100 nm steigt>®®, wodurch der ITO-Bahnwiderstand bei Schichten dito < 100 nm hoher
sein kann als hier errechnet wurde.

RPr - betrigt auf Grund der Schichtdicke des ITOs auf der Facette (173 nm), der Linge des
ITOs auf der schriagen r-Facette vom m/r-Facetteniibergang bis zur Spitze (1,76 um) und des

mittleren ITO-Umfangs vom m/r-Facetteniibergang zur Spitze (2,5 um) 3,6 Q.

Kontaktwiderstand ITO/Ni/p-GaN>**

Die p-GaN Dotierung der p-GaN Hiille ist nicht bekannt, da die Dotierung vom
facettenabhingigen Mg-Einbau, vom effektivem Ga/Mg-Verhiltnis vor Ort und von der
anschliefenden thermischen Aktivierung des Mg durch Desorption von H-Molekiilen abhéngt
und nicht untersucht wurden. Um den Kontaktwiderstand des p-GaN zum Ni/ITO iiberhaupt zu
bestimmen, wurde eine c-planare p-GaN Schicht auf Saphir mit dhnlichen Epitaxieparametern
wie beim p-GaN Hiillenwachstum abgeschieden und auf diesen TLM und Hall-Strukturen aus
Ni/ITO abgeschieden. Die Schichtdicken und der Legierprozess wurden analog zur
Technologie der ND-LED eingestellt bzw. durchgefiihrt. Es ergab sich ein spezifischer

Kontaktwiderstand von phyo /NipGaN = 9,2 * 10° Qcm?, welcher sich mit Literaturangaben
deckt?”’. Die Kontaktfliche ITO/Ni/p-GaN ldsst sich iiber den Umfang der #uBeren
hexagonalen Drahthiille (ca. 5 um) und der Hohe abschétzen, welche der Hohe der m-Facette
entspricht (2,9 um). Hieraus ergibt sich ein minimaler Kontaktwiderstand ITO/Ni zur m-
planaren Kontaktfliche von R¥:q /NipGaN =~ 640 Q. Beschreibt man die Strominjektion tiber
mehrere Dioden, wie in Abbildung 8-2 dargestellt, schrumpft natiirlich auch die Kontaktflache

und somit steigt der Kontaktwiderstand pro Diode.

Bahnwiderstand p-GaN Hiille
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Der spez. Bahnwiderstand der p-GaN Hiille ist nicht bekannt. Daher dient eine p-GaN Schicht
auf einem Saphir/GaN-Templat als Referenz, welche mit gleichem Mg/Ga-Verhéltnis und
dhnlichen Temperaturen gewachsen und ausgeheizt wurde. Hierzu wurden ohmsche Ni/Au-
Kontakte auf die p-GaN Schicht aufgebracht, welche bei 570°C fiir 1 min unter N»-
Schutzgasatmosphire legiert wurden. Bei der anschl. Van-der-Pauw Hall-Messung ergab sich

3, eine Beweglichkeit von p ~ 19,8 cm2V-!s!

eine Locherkonzentration von p ~ 9 - 10! cm-
und somit ein spezifischer Bahnwiderstand von ngaN ~ 3,5 Qcm. Die Schichtdicke der p-GaN
betrdgt 143 nm, der mittlere Umfang der hexagonalen ND-LED Struktur betrdgt bis zum p-
GaN ca. 4,1 um, woraus sich die stromdurchflossene Fliache in Abhingigkeit der Hohe der
m-planaren Flache berechnen ldsst und somit der Widerstand der p-GaN Hiillenschicht. Bei
einer Hohe von 1 um ergibt sich beispielsweise ein REGaN ~ 1,2 kQ. Wird der Strom nur in
einen kleinen Bereich der m-planaren Hiille eingeprigt, also, wie im elektrischen Model
berticksichtigt, auf mehrere Dioden entlang der Hohe der Hiille verteilt, steigt der Widerstand
mit sinkender Einpriagungshdhe. Dementgegen sinkt der Bahnwiderstand auf RgGaN ~ 420 Q,
wenn die ganze m-planare Hiillenfliche (Hohe 2,9 pm) betrachtet wird. Die Abhéngigkeit von
RgGaN von der Hohe unterstreicht, wie wichtig die homogene Stromverteilung entlang der
ganzen Hiillenhohe ist. Zu beachten ist, dass das p-GaN durch Oberflichenladungen und die
Raumladungszone zum n-GaN verarmt ist, es stehen also weniger beweglicher Locher zur

Verfiigung. Hierdurch steigt der effektive Widerstand der p-GaN Hiille weiter an.

Bahnwiderstand n-GaN Hiille

Die elektrischen Kenndaten einer hoch-dotierten n-GaN Schicht auf Saphir/GaN-Templat
wurden als Referenz ermittelt. Ohmsche Al/Ni/Au-Kontaktpads (50/16/200 nm) wurden durch
das Legieren bei 800°C realisiert. Die n-GaN-Schicht wurde bei einem Si/Ga-Verhiltnis von
9,5+ 107 gewachsen, bei anschl. Hall-Messungen konnte ein spezifischer Widerstand von
pBean = 1,3:10° Qem (n=5,8-10" cm3, p=8 cm?V's!) und ein vergleichbarer
Widerstand bei TLM Messungen (p5g.y ~ 1,7 - 107 Qcm) ermittelt werden. Die n-GaN Hiille
der LED wurde mit einem leicht geringerem Si/Ga-Verhiltnis von 6,97 - 10~ gewachsen. Daher
ist davon auszugehen, dass die n-GaN Hiille auch eine geringere Dotierstoffkonzentration
aufweisen sollte, jedoch Werte von n < 10! ¢m™ als wahrscheinlich anzusehen sind. Nach
Quelle** (Kapitel 5.1.1) ergibt sich somit ein Widerstand von p5s.x = 0,01 Qcm. Die mittlere
radiale Dicke der n-GaN Hiille konnte zu 319 nm bestimmt werden. Nimmt man dieselben

Flachenverhiltnisse wie bei der p-GaN Schicht oben an, ergibt sich ein Schichtwiderstand von
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RB..n = 8 Q bei einer Hiillenhohe von 1 pm bzw. RE .\ = 2,7 Q unter Beriicksichtigung der

ganzen Hiillenhohe von 2,89 um.

Bahnwiderstand n-GaN im Kern

Einzeldrahtuntersuchungen an N-polaren n-GaN Hiillen®® lieferten einen elektrischen
spezifischen Widerstand von pBy..., = 2,27 - 10 Qcm. Da die Ga-polaren n-GaN Drihte mit
dhnlich hohen Si/Ga-Verhiltnissen (5,2 - 10°) gewachsen wurden, wurde der spezifische
Widerstand auch fiir diese angenommen. Der dominante Stromfluss im Kern ist parallel zur -
¢-Richtung, also entlang des Kerns in Richtung des Substrates. In dieser Richtung betriigt die
stromdurchflossene Flache der Querschnittsfliche des Drahtes. Die genaue Geometrie des NDs
wird in Fig. 10 in Quelle’” bzw. in Kapitel 0 erldutert. Es ergibt sich eine Querschnittsfliche
von Agern = 1,74 - 10 cm? und daraus ein Widerstand von RE .. =~ 130 Q pro um Linge des

Kerns und insgesamt ein Widerstand von RB. .. =~ 585 Q fiir die ganze Linge des Kerns.

Widerstand ND-Sockel zum Si-Substrat

Das AIN verhindert das Melt-Back Etching von GaN mit Si, also die oberflichenzerstdrende
Bildung einer SiGa-Legierung bei der MOVPE, und ist daher notwendig. Allerdings ist AIN
mit einer Bandliicke von E; > 6 eV ein Isolator und kann daher eine energetische Barriere fiir
bewegliche Ladungstriger darstellen. Des Weiteren wird in der Literatur von der Bildung einer
paar nm-dicken SiNx-Schicht zwischen dem AIN und dem Si-Substrat bei der MOVPE von
AIN berichtet®®. Diese konnte sich ebenfalls negativ auf den Ladungstrigertransport

auswirken, daher wurde in dieser Arbeit, wie in Quelle!”’

empfohlen, eine Vor-Injektion von
TMAI durchgefiihrt und somit wahrscheinlich die SiNx-Bildung verhindert. Musolino et al.?%
konnten zeigen, dass in Wachstumsrichtung propagierende Defekte die Leckpfade in der AIN-
Schicht darstellen, weshalb eine hohe Defektdichte zu einer hohen Leitfahigkeit der AIN-
Schicht fiihren sollte. Auch Tunneleffekte konnen bei ausreichend diinnen AIN-Schichten den
elektrischen Anschluss des Substrates an den n-GaN ND ermdglichen, daher ist die AIN-
Schichtdicke ein kritischer Faktor zur Realisierung des ND-LED Konzeptes auf leitfdhigem Si.
Die Schichtdicke des AINs allerdings prazise einzustellen ist bei der MOVPE auf Si schwierig
bis unmdglich, da Stranski-Krastanov-Wachstum des AINs auftritt>”. Des Weiteren variiert die
effektive Schichtdicke des AINs wihrend der Epitaxie, da die genutzten hohen Temperaturen
bei der Epitaxie zu atomarer Interdiffusion fiihren!”*!'7*, So diffundieren Si vom Substrat und
Ga und Si vom GaN ND in die AIN-Schicht. Dies fiihrt zu einer diinneren effektiven AIN-
Schichtdicke und ist somit elektrisch gesehen vorteilhaft. Die AIN-Schichtdicke bedarf jedoch

einer Anpassung an die GaN-Epitaxiedauer, denn bei zu diinnen Schichten und langen
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Epitaxien bei hohen Temperaturen kann der Melt-Back Etching auftreten. Um die optimale
Schichtdicke des ALNs einzustellen, wurden daher der Gesamtwiderstand des Ubergangs
n-Kern/AIN/Si ohne und mit n-GaN im Folgenden bestimmt.

Im ersten Schritt wurden AIN/Si-Template mit verschiedenen AIN-Schichtdicken gewachsen
und die I/U-Charakteristik der Template gemessen®”’. Das AIN wurde hierzu (wie bei den ND-
LEDs) durch die intermittierende Zufuhr von TMAI und NH3 gewachsen, wodurch theoretisch
eine Monolage AIN pro Injektionsiterationen der beiden Materialien entstehen sollte. So
wurden AIN-Schichten mit 40, 75 und 120 Monolagen hergestellt. Bei allen Proben konnte eine
geschlossene AIN-Schicht auf der Si-Oberfldche festgestellt werden, allerdings auch dichtes
Inselwachstum, welches mit steigender Monolagenanzahl dichter ausgeprdagt war. Die
Schichtdicke und durchschnittliche Inselhdhe konnte nur fiir die dickste Schicht genau
bestimmt werden. Es ergab sich eine dan von 30 nm und eine durchschnittliche Inselhdhe von
ebenfalls 30 nm fiir 120 Monolagen AIN. Bei 75 Monolagen betrug die Summe aus Inselhdhe
und damw 22 nm und bei 40 Monolagen lieBen sich nur die Inselhéhen bestimmen, welche 7 nm
betrugen. Zur elektrischen Charakterisierung der AIN/Si-Template wurden Ni/Au (40/200 nm)
Kontaktpads aufgedampft, welche eine Fliche von ca. 89-10*cm? aufwiesen. Die
Riickseitenkontaktierung der AIN/Si-Template wurde mittels groBfldchigem Ti/Au Schichten
(10 nm/300 nm) durch PVD realisiert. Ein Schema des Messautbaus im Querschnitt ist in
Abbildung 8-3a gezeigt. Als Ergebnis der Vermessung zeigten sich die in Abbildung 8-3b
dargestellten I/U-Charakteristiken.
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1E-10] {~1.187
1E-11 ] {~1.1E-8
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Abbildung 8-3.: Schema (a) und zugehorige I/U-Charakteristik (b) der AIN/Si-Template.

Bei allen Proben sind nicht-lineare Kennlinien zu erkennen. Durch weitere (hier nicht gezeigte)
temperaturabhéngige Messungen und Anpassungen der Kennlinien an diese konnte die

thermionische Emission als dominanter stromlimitierender Mechanismus bestimmt werden.



164

Der leichte Unterschied in Riickwirts- und Vorwirtsrichtung konnte dabei durch
unterschiedlich hohe energetische Barrieren vom n-Si ins AIN (0,77 eV) bzw. vom
Metallkontakt ins AIN (0,79 eV) erklirt werden’®. Zwischen den Kennlinien liegen in
Abhingigkeit der Anzahl der AIN-Monolagen mehrere Strom- bzw. Stromdichten-
GroBenordnungen, welches den enormen Einfluss der AIN-Dicke zeigt. Jedoch ist die J, selbst
bei der 40 Monolagen dicken Schicht, noch als zu gering fiir den Betrieb einer ND-LED
anzusehen, welches folgende Beispielrechnung deutlich macht: Bei Uext = 1,5 V kann aus den
obigen Messdaten eine Stromdichte von ca. 1,4 A/cm? bei 40 Monolagen AIN abgelesen
werden, bezogen auf die spidtere Fliche der AIN/ND-Schnittstelle einer ND-LED von
3,49 - 10 ¢cm? (dnp = 733 nm) ergibt sich ein RIS(L ain(1,5V) =313 MQ. Da dieser Widerstand
deutlich iiber den bisher berechneten Widerstdnden der ND-LED liegt und insgesamt sehr grof3
ist, kann geschlussfolgert werden, dass die AIN-Schicht mafigeblich das elektrische Verhalten
der ND-LED prigt.

Im zweiten Schritt wurde Uberpriift, wie sich der Gesamtwiderstand des AIN/Si-Templates
verandert, wenn n-GaN Inseln aufgebracht werden. Das AIN wurde hierbei konstant auf
40 Monolagen eingestellt. Die darauf gewachsenen n-GaN-Inseln sind identisch zu den GaN-
Inseln, welche die Basis fiir das ND-LED Wachstum bilden (vgl. Abbildung 4-1d und e). Durch
Fotolithografie, PVD und Losemittelschritte wurden verschieden grofle schwebende Ti/Au-
Topkontakte auf den GaN-Inseln abgeschieden. Ein entsprechendes Schema und ein
korrespondierendes REM-Bild des Aufbaus der Template mit kontaktierten GaN-Inseln sind in
der Abbildung 8-4a und b zu finden. Die kontaktierten Proben wurden anschlieBend elektrisch
vermessen. Da die Anzahl der GaN-Inseln pro Top-Kontaktfliche bekannt ist, konnte der Strom
I pro Insel (I/Insel) berechnet werden. Dabei zeigte sich, dass I/Insel unabhédngig von der Anzahl
der kontaktierten Inseln ist, welche auf einen gleichméBigen Stromtransport iiber alle GaN-
Inseln hindeutet. Abbildung 8-4c zeigt das Ergebnis der elektrischen Vermessung, daher direkt
auf die Stromstérke pro Insel (I/Insel) normiert. Die Stromstéirke pro Insel (griine durchgéngige
Linie) steigt sowohl in Vorwirts- als auch in Riickwértsrichtung um fast vier GréBenordnungen
an (von 10nA bei +/-0,1 V auf 17 pA bzw. 5 pA bei +/-3V). Die spannungsabhingigen
korrespondierenden Widerstinde des Uberganges in Vorwirtsrichtung (griin gepunktete Linie)
liegen daher im Bereich von ca. R§; gany & 9 MQ bei 0,1 V und reduzieren sich auf =~ 0,8 MQ

bei 1,5 Vbzw. = 0,16 MQ bei 3 V.
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Abbildung 8-4.: Schema (a), REM-Aufnahme (b) und zugehdrige I/U- bzw. R/U-Charakteristik
der GaN/AIN/Si-Strukturen im Vergleich zu den AIN/Si-Templaten (c). Die nominelle AIN-
Schichtdicke war bei beiden Proben konstant 40 Monolagen.

Betrachtet man dazu im Vergleich die ermittelten Strome und Widerstinde des zuvor
vermessenen AIN/Si-Templates ohne GaN Inseln (rote Linie bzw. rot-gepunktete Linie in
Abbildung 8-4c, alle Werte normiert auf eine GaN-Inselfliche mit d = 733 nm), zeigt sich, dass
der Ubergangswiderstand mit GaN Inseln Rléi'GaN um drei GroBenordnungen kleiner ist als
Rlsfi' an- Durch die GaN Inseln konnte der Widerstand am Ubergang daher enorm verringert
werden und dass, obwohl das AIN-Wachstum bei beiden verglichenen Proben identisch war
(beides 40 Monolage AIN). Daher konnen atomare Interdiffusionsprozesse zur Verbesserung
des Ubergangswiderstandes herangezogen werden. Anzunehmen ist, dass die atomare
Diffusion die effektive AIN-Schichtdicke reduziert, indem wiahrend der GaN Epitaxie Si-
dotierte AlGaN Ubergangsbereiche Schichtdickenanteile der AIN-Schicht substituieren
(ausfiihrlicher diskutiert in Kapitel 5.2.2).
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