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Kurzfassung  

Der Bedarf an schneller Datenkommunikation wächst in unserer Gesellschaft mit jedem Tag. 

„Visible Light Communication“ über den Freiraum oder über Polymer-Optische-Fasern ist ein 

innovativer Ansatz zur Deckung des Bedarfs, benötigt jedoch kostengünstige und schnell 

schaltbare Lichtemitter, wie Nitrid-basierte Leuchtdioden (LEDs). Die minimal erreichbare 

Schaltzeit handelsüblicher LEDs ist allerdings begrenzt, da interne elektrische Felder innerhalb 

der Kristallschichten der LED die Licht-Abschaltung verzögern. Kern-Hülle Nanodraht-LEDs 

(ND-LEDs) unterliegen dieser zeitlichen Limitierung nicht und sind daher höchst 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 

können. Dieses gelang zum einem, indem die Kristallstrukturen auf leitfähigem Si-Substraten 

mittels MOVPE gewachsen wurden, wodurch eine einfache Rückseitenkontaktierung möglich 

ist. Zum anderem konnte das sonst übliche räumlich-zufällige Wachstum der Nitride auf Si 

durch ein periodisch-angeordnetes Wachstum von ND-LED-Kristallstrukturen ersetzt werden. 

Hierzu wurde eine ganze neue Methode der räumlich-selektiven Epitaxie (SAE) entwickelt, 

welche auf der Kontrolle der lokalen Polarität der Nitridkristalle auf der Si-Oberfläche beruht. 

Das erreichte polaritäts- und ortsgesteuerte Wachstum ermöglichte die Herstellung von bis zu 

5 µm-hohen Nanodrähten mit koaxialen LED-Hüllen, welche den Draht gezielt nur lokal im 

oberen Teil einhüllten. Die gewonnene dreidimensionale Epitaxiekontrolle wurde dabei stets 

über detaillierte kristallfacetten -und parameterabhängige Wachstumsmodelle erläutert. 

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 zusätzliche 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-Hülle Nitridhalbleiterstrukturen auf Si zur relativ simplen Bauelementherstellung von 

ND-LEDs für zukünftige 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 µm-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 

 

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 

verwendet1,2, um beispielsweise mit Leuchtdioden (LEDs) die Straße 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 

Bandlücke der Nitridhalbleiter, wodurch UV-Licht, sichtbares und selbst nahes Infrarot-Licht 

zur Verfügung gestellt werden kann. Die Weiterentwicklung von elektrischen und elektro-

optischen Nitridhalbleiter-Bauelementen ist daher aus wirtschaftlicher Sicht sehr interessant. 

Gängige Bauelemente bestehen aus zweidimensionalen Schichtsystemen, welches dem meist 

ebenfalls zweidimensionalem Herstellungsprozess der Halbleiter, der Epitaxie, geschuldet ist. 

Drähte aus Nitridmaterialien im Nano- oder Mikromaßstab machen die dritte Dimension 

zugänglich, wodurch sich neue Möglichkeiten zur Weiterentwicklung und Optimierung von 

Bauelementen ergeben3–5. Auch entstehen ganz neue Anwendungsmöglichkeiten, wie zum 

Beispiel die Generation von Wasserstoff mittels einer „water-splitting cell“6–12, bei welcher 

Nanodraht-Solarzellen in Wasser zur Elektrolyse genutzt werden. Das vergrößerte und 

steuerbare Oberflächen-/Volumen-Verhältnis ist dabei im Speziellen, aber auch im 

Allgemeinen ein Vorteil von Draht-basierten Bauelementen. Die aktive Bauelementfläche kann 

über die Länge und den Radius des Nanodrahtes (NDs) individuell eingestellt werden. 

Hierdurch sind sogar aktive Flächen größer als die Substratfläche möglich, welches bei 

zweidimensionalen Baulementen nicht realisierbar ist. Damit einhergehend steigt die mögliche 

Funktionalität bzw. Leistung der jeweiligen Bauelemente, da z.B. die Sensitivität durch eine 

größere Sensorfläche steigt oder eine größere Licht emittierende Fläche bei LEDs zur 

Verfügung steht.   
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Bei Nitridhalbleitern stehen keine kostengünstigen nativen Substrate aus Nitridhalbleitern zur 

Verfügung, 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 Kontaktfläche des Drahtes mit den Wachstumssubstraten verringert ist. Hierdurch 

entstehen weniger Kristalldefekte bei der Heteroepitaxie im ND (Stufen-, Schrauben- und 

Mischversetzungen)13, weil auftretende Verspannungen, durch Gitterfehlanpassungen, über 

Verformungen des Drahtes durch Relaxionsmechanismen (teilweise) kompensiert werden14. Je 

größer jedoch der Radius des Drahtes, und somit die Schnittfläche zwischen Substrat und Draht, 

ist, desto weniger funktioniert der Mechanismus. Allerdings enden zumindest seitlich 

propagierende Kristalldefekte an der Oberfläche des Drahtes15,16, wodurch weniger Defekte ab 

einer gewissen Drahtlänge vorhanden sind. Daher weisen ND-Strukturen je nach Größe gar 

keine, oder zumindest weniger Defekte als vergleichsweise Schichtstrukturen auf, welches sich 

positiv auf die Bauelementeigenschaften auswirkt.  

Die bis hierhin genannten Vorteile gelten für alle Bauelemente in der Drahtgeometrie, jedoch 

ergeben sich weitere Argumente für ND-basierte Kristallstrukturen als Basis für Lichtemitter, 

welche in dieser Arbeit hergestellt werden. Bei herkömmlichen Schicht-basierten Leuchtdioden 

(LEDs) wird der aktiv leuchtende Teil in der 𝑐-Richtung der Wurtzitkritallstruktur gewachsen. 

Auf Grund der hohen Elektronegativitätsdifferenz der Atome entsteht in 𝑐-Richtung eine 

spontane elektrische Polarisation. Bei Schichtpaketen aus III/N-Halbleitern tritt, ebenfalls nur 

𝑐-Richtung, eine zusätzliche piezoelektrische elektrische Polarisation auf. In Kombination 

führen diese Polarisationen dazu, dass ein internes elektrisches Feld vorhanden ist. Als 

Konsequenz werden Elektronen und Löcher innerhalb der Kristallstruktur örtlich getrennt, die 

Wellenfunktionen überlappen nicht und die strahlende Rekombination ist unwahrscheinlicher. 

Dieses führt zu einer Blauverschiebung des emittierten Lichtes beim Betrieb der LEDs17,18, 

einer höheren strahlenden Lebensdauer der Ladungsträger19,20 und zu einer geringeren 

Strahlungsintensität der gesamten LED. Diese Effekte sind zusammengefasst als „Quantum-

Confinement-Stark-Effect“ (QCSE) bekannt und limitieren die maximale Licht-

Schaltfrequenz, welches schlecht für schnell schaltbare LEDs ist. In allen anderen 

Kristallrichtungen ist der QCSE weniger stark ausgeprägt oder nicht vorhanden. Daher liegt es 

nahe, andere Kristallebenen zur Herstellung von schnell schaltbaren LEDs zu nutzen21. Durch 

die zugängliche dritte Dimension bei ND-Strukturen sind genau solche Kristallebenen 

verfügbar. Die m-planare Seitenfläche eines in 𝑐-Richtung gewachsenen NDs bietet sich somit 
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an, um koaxiale Kern-Hülle ND als Grundlage für schnell schaltbare LEDs zu nutzen. Bereits 

gezeigt wurde, dass die strahlende Lebensdauer der Ladungsträger in m-planaren LEDs bei 

unter 1 ns liegen kann19,22,23 und eine elektrisch gesteuerte Modulation im GHz-Bereich 

(> 1 GHz) erreichbar ist24,25. Durch das schnelle Schaltverhalten, die mögliche 

Mehrkanalkommunikation durch Verwendung verschiedener Lichtfarben und durch die 

marktrechtlich uneingeschränkte Nutzbarkeit von Licht als Signalmedium, wären ND-LEDs 

ideale Signalquellen für die „Visible Light Communication“ (VLC)26–29. Sei es als 

Signalquellen für Freiraum-Anwendungen wie Light-Fidelity (Li-Fi)26,30 oder für die 

Übertragung eines Signals über Lichtleiter. Als Lichtleiter bieten sich dabei kostengünstige 

Polymeroptische Fasern (POFs) an, da diese ein Dämpfungsminimum zwischen 520 nm und 

570 nm aufweisen27,31. Im Verbund mit ND-LEDs könnte somit über kurze Distanzen (z.B. im 

Auto oder in Flugzeugen) eine hohe Datenübertragungsrate realisiert werden und das bei sehr 

geringen Kosten. Entwicklungen, die durch Schlagwörter wie „Internet of Things“, „Car-to-

Car“-Kommunikation und „Industrie 4.0“ umschrieben werden, werden den zukünftigen 

Bedarf an schnell modulierbaren und technisch einfach einsetzbaren Signalquellen weiter 

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

Trotz der beschriebenen Vorteile von ND-LEDs führen diese im Alltag ein Nischendasein, 

werden nur für 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 steigt32, jedoch liegt es bestimmt auch daran, dass die technologische Entwicklung 

komplexer und aufwändiger ist als bei zweidimensionalen LEDs. Standardmäßig verwendete 

Lithografie-Technologien sind für glatte Schichten entwickelt worden und müssen 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 müssen, ist dieses herausfordernd. Meist müssen kristalline ND-Strukturen lokal 

weggeätzt werden, Planisierungsschichten aus transparenten Dielektrika aufgebracht werden 

und das zusätzlich zum eigentlichen Kontaktmaterial. Dieses erhöht den Aufwand und es kann 

zu einer Schädigung der restlichen verbliebenen ND-LEDs durch Ätzeffekte kommen. Daher 

ist es das Ziel dieser Arbeit, nicht nur kristalline Strukturen für ND-LEDs zu entwickeln, 

sondern die Struktur der LEDs auch so einzustellen, dass die Komplexität und der Aufwand 

folgender technologischer Herstellungsprozesse reduziert wird. Dieses soll erreicht werden, 

indem, erstens, die ND-LED-Kristallstrukturen auf leitfähigen Si-Substraten gewachsen 

werden und, zweitens, die LED-Hüllen keinen direkten Kontakt zum Si-Substrat aufweisen. 

Durch die Leitfähigkeit des Substrates wird die Möglichkeit der einfachen 
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Rückseitenkontaktierung gegeben, weshalb ein Großteil sonst nötiger Technologieschritte 

entfällt. Mit Si wird darüber hinaus ein sehr kostengünstiges Material von hoher kristalliner 

Qualität und guter Leitfähigkeit verwendet. Außerdem können Si-Wafer mit einem 

Durchmesser von über 300 mm erworben werden, wodurch die Ergebnisse dieser Dissertation 

auf industriell-relevante Produktionsprozesse hochskaliert werden könnten. Das räumliche 

getrennte epitaktische Wachstum der LED-Hüllen soll das Aufbringen isolierender Schichten 

obsolet machen, da eine direkte Topkontaktierung der äußersten p-Hülle der LED-Struktur 

möglich wäre, ohne einen elektrischen Kurzschluss zu n-dotieren Gebieten dabei zu erzeugen. 

Des Weiteren ist die kristalline Koaleszenz benachbarter p-Hüllen durch die räumliche 

Trennung vorstellbar. Wachsen die Hüllen benachbarter LEDs zusammen, steht nach der 

Epitaxie eine geschlossene Oberfläche zur Verfügung, die das Nutzen von Standardlithografie-

Schritten möglich macht, wodurch der technologische Aufwand noch weiter reduziert würde. 

Die Herstellung von ND-LEDs auf Si stellt zwei besondere Herausforderungen an die Epitaxie, 

welche gleichzeitig als epitaktische Ziele dieser Dissertation verstanden werden können:  

(i)  (Möglichst) gleichmäßiges 3D-Wachstum aller ND und der koaxialen LED-Hüllen. 

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

Diese Herausforderungen bzw. Ziele sollen im Folgenden genauer erläutert werden: ND-LEDs 

bestehen typischerweise aus einem Feld (Array) von vielen tausend parallel geschalteten ND-

Bauelementen pro mm²-Substratfläche. 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 für die 

Herstellung einer weißen33,34 oder poly-chromatischen35,36 LED nutzen, jedoch sind 

schmalbandige Emissionsspektren für Kommunikationszwecke zu bevorzugen. Daher sollten 

möglichst alle einzelnen ND-LEDs eines Feldes ein ähnliches Emissionsspektrum aufweisen. 

Infolgedessen sollte auch das Kristallwachstum jeder ND-LED und damit der strukturelle 

Aufbau jeder einzelnen ND-LED gleich sein (Ziel (i)). Um gleichmäßiges Wachstum zu 

erreichen muss die Wachstumsgeschwindigkeit jeder einzelnen ND-LED möglichst identisch 

sein. Dieses erfordert, dass die Versorgung der einzelnen ND-LEDs mit Präkursormaterial 

ausgewogen ist, welches über eine gleichmäßige 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 

Kristalle37. Auf Si(111) können die ND-LEDs in zwei Kristallorientierungen anwachsen38,39. 

Folglich ist die Kontrolle der kristallinen Orientierung der Nitridhalbleiter auf Si-Substraten 

notwendig (Ziel (ii)), welches jedoch für 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 räumlich selektive Epitaxiemethode 

(engl. selective area epitaxy, kurz SAE) entwickelt werden, welche die Polaritätskontrolle mit 

dem geordneten Anwachsen verknüpft. 

Da die Epitaxie der Nitride in dieser Dissertation von entscheidender Bedeutung ist, werden im 

folgenden Kapitel zunächst die relevanten Grundlagen zu dieser präsentiert. 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 Verständnis zwischen dem kristallinen Aufbau einer (ND)-LED 

und den Bauelementeigenschaften, wie der Bandlücke 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 zunächst 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), eingeführt und die Möglichkeiten sowohl 

zur Polaritätskontrolle als auch zur dreidimensionalen Epitaxie werden erläutert. Die dabei 

verwendete MOVPE-Anlage wird in Kapitel 3 erklärt. Daraufhin folgt in Kapitel 4 eine 

Darstellung des epitaktischen und technologischen Aufbaus der in dieser Arbeit hergestellten 

Lichtemitter, inklusive der zur Herstellung durchgeführten epitaktischen und technologischen 

Prozessschritte. Im Anschluss werden die Ergebnisse in Kapitel 5.1 und 5.2 präsentiert. Kapitel 

5.1 enthält 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 führt, wird in dieser Arbeit 

außerdem ein technologischer Prozess zur Kontaktierung des Si-Substrates und der 

Kristallstrukturen präsentiert. 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 Komplexität der Prozesstechnologie darzustellen, sondern es sollen auch 

zukünftige Optimierungsmöglichkeiten des gewählten ND-LED-Ansatzes aufgezeigt und die 

Hochfrequenztauglichkeit der LED-Kristallstrukturen demonstriert werden. Die Ergebnisse aus 

Kapitel 5.2 werden in dieser Dissertation erstmals veröffentlicht und sollen die Relevanz der 

bereits publizierten epitaktischen Fortschritte auf dem Weg zur ND-LED unterstreichen. 

Abschließend wird die gesamte Arbeit in Kapitel 6 zusammengefasst. 
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Kapitel 2 

 

2. Grundlagen 

Die elektronischen, optischen und thermischen Eigenschaften der III/N-Halbleiter 

Galliumnitrid (GaN), Aluminiumnitrid (AlN), Indiumnitrid (InN) und ihrer Verbindungen sind 

vorteilhaft zur Realisierung von rein elektrischen und elektro-optischen Bauelementen. So sind 

z.B. die hohe Durchbruchfeldstärke von GaN (3,3 MV/cm) und AlN (12 MV/cm)40, die hohe 

Elektronen-Sättigungs-Driftgeschwindigkeit von GaN41–43 und die hohen thermischen 

Leitfähigkeiten44–46 vorteilhaft bei RF-fähigen Leistungstransistoren, weil hohe Spannungen, 

bei gleichzeitig geringen Verlustwiderständen (Source-Drain-Widerstand) und guter 

Wärmeabfuhr, schnell moduliert werden können (Transitfrequenz ft > 450 GHz47–50). Die 

direkte Bandlücke der Nitridhalbleiter ist die Eigenschaft, welche zu einer hohen Effizienz der 

Lichterzeugung führt, 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 nötig den kristallinen Aufbau einer LED zu kennen. Daher soll dieser 

zunächst erläutert 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 für die Materialkombination p-GaN/InGaN/n-

GaN gezeigt ist. Die drei Kristallschichten bilden somit eine pin-Diode, also eine Kombination 

von einem löcherleitenden (p-dotiert) und elektronenleitenden Halbleiter (n-dotiert), welche 

durch eine intrinsisch-leitende (meist dünne, < 10 nm) Schicht separiert werden. Die äußeren 

Schichten sind über elektrische Kontakte mit einer Spannungsquelle verbunden und dienen der 

Zufuhr von Elektronen und Löchern zur i-Schicht im Betrieb, weshalb sie eine hohe 

Leitfähigkeit aufweisen sollten. In der aktiven intrinsischen Schicht neutralisieren sich die 

Elektronen und Löcher 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 über ebenfalls ablaufende nicht-strahlende Rekombinationsprozesse wie u.a. die 
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Auger-Rekombination51, Shockley-Read-Hall-Rekombination52,53 und Rekombinationen an 

Oberflächen- und Grenzflächenzuständen54 für die Lichtemission entfallen, weshalb die 

Effizienz der LED sinkt. Dauer und die Effizienz der strahlenden Rekombination der 

Ladungsträger werden maßgeblich durch die Materialeigenschaften der gewählten Halbleiter 

und deren Wechselwirkungen (Verspannungen, Dehnungen) bestimmt. Daher sind die Auswahl 

der Materialien, genauer die Zusammensetzung, die kristalline Qualität (Defektdichte, 

Defekttyp) der genutzten Halbleiter und deren (ungewollte) Verunreinigungen durch 

Fremdatome (Störstellen) von entscheidender Bedeutung, um eine effiziente Wandlung von 

elektrischer Energie zu Licht zu ermöglichen.  

 

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 �⃗⃗⃗�, 𝑟, und 𝑐 ausgerichtet sind, weshalb diese 

Licht mit unterschiedlicher Wellenlänge 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 Bandlücke der 

intrinsischen Schicht energetisch gesehen kleiner sein als die der beiden äußeren 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 über Polarisationseffekte entsteht. Die interne Feldstärke wirkt sich auf das emittierte 

Licht im LED-Betrieb aus. Abbildung 2-1b zeigt diese qualitativ anhand des zuvor gezeigten 

LED-Beispiels, aber für drei pin-Dioden, deren InGaN-Schicht in unterschiedlichen kristallinen 

Richtungen ausgerichtet sind, aber sonst gleich sein sollen. Die unterschiedliche Ausrichtung 

führt dazu, dass unterschiedlich starke interne Felder auf die LEDs wirken, weshalb diese Licht 

in unterschiedlichen Farben emittieren (qualitativ dargestellt anhand von blauen, grünen und 

roten Pfeilen in Abbildung 2-1b). Neben der Farbe wird auch die Effizienz und Dauer der 

a) b) 
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Lichterzeugung durch die internen elektrischen Felder variiert. Letzteres ist höchst 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 gängigen Fremdsubstrate (2.2.1), besonders des hier 

benutzten Si-Substrates (2.2.2), und die verwendete Epitaxiemethode (2.2.3) erläutert werden. 

Über die Epitaxie bietet sich die Möglichkeit, 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 Polaritätseinstellung in Kapitel 2.2.4 thematisiert 

und erläutert. 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 III/N-Halbleiter 

2.1.1 Struktur, spontane Polarisation und Polarität 

Die III/N-Halbleiter entstehen durch die die stöchiometrische 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. Abhängig 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 für AlN und InN. Die Einheitszelle der Wurtzitkristallstruktur 

besteht aus zwei hexagonal dichtesten Kugelpackungen für Ga- und N-Atome, welche in 

𝑐-Richtung ([0001]) um 5/8 der Zellhöhe 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 über die Gitterkonstanten a und c beschreiben 

(Abbildung 2-2a). Die Gitterkonstanten der binären Halbleiter können Tabelle 2-1 entnommen 

werden, die der ternären Verbindungen Aluminiumgalliumnitrid (AlGaN), Indiumgalliumnitrid 
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(InGaN) und Aluminiumindiumnitrid (AlInN) können über lineare Interpolation nach dem 

Vegardschen Gesetz55 ermittelt werden. Ein Vergleich der so berechneten Gitterkonstanten mit 

experimentellen Werten für AlGaN56, InGaN57 und AlInN58 zeigt eine gute Übereinstimmung 

mit einer Abweichung von unter 2%59,60. In der c-Ebene bilden sich Schichten aus hexagonal 

angeordneten Ga- oder N-Atomen aus, welche in der Reihenfolge ABAB gestapelt sind. Da die 

Elektronegativitätsdifferenz (∆𝐸𝑁) der Ga- und N-Atome mit einem Wert von 1,23 groß ist, 

werden die Elektronen in Richtung der N-Atome gezogen. Dadurch bildet sich entlang der 

c-Achse, zwischen den beiden Atomen mit dem kürzesten Atomabstand u, ein Dipolmoment 

mit einem negativen Ladungsschwerpunkt beim Stickstoffatom aus. Durch die fehlende 

Inversionssymmetrie überlagern sich die mikroskopischen Dipole zu einer makroskopischen 

Polarisation, der spontanen Polarisation 𝑃SP. Werte für ∆𝐸𝑁 und 𝑃SP für die binären 

Nitridhalbleiter sind in Tabelle 2-1 zu finden. 

 

Abbildung 2-2.: Einheitszelle der Wurtzitstruktur für 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 Größe der Atome ist 

dabei der unterschiedlichen Größe der kovalenten Radien nachempfunden61. 

 

Tabelle 2-1.: Strukturelle Parameter der Wurtzitstruktur und Werte für ∆𝐸𝑁62 und 𝑃SP
63. 

Material a [Å] c [Å] u [Å] ∆𝐸𝑁 𝑃SP [C/m²] 

InN 3,538 5,703 0,379 1,26 -0,042 

AlN 3,113 4,982 0,382 1,43 -0,090 

GaN 3,189 5,185 0,377 1,23 -0,034 

 

a) b) 
a) b) 
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Zur Berechnung der jeweiligen 𝑃SP für die ternären Verbindungshalbleiter ergeben sich, in 

Abhängigkeit des In-Gehalts (𝑥In) und des Al-Gehalts (𝑥𝐴𝑙) der jeweiligen ternären Halbleiter, 

folgende Zusammenhänge63,64: 

 

 
𝑃SP

𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁 = 𝑃SP
𝐼𝑛𝑁 𝑥𝐼𝑛 + (1 − 𝑥𝐼𝑛)𝑃SP

𝐺𝑎𝑁 − 𝑏𝑃
𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁𝑥𝐼𝑛(1 − 𝑥𝐼𝑛) (2-1) 

 

 
𝑃SP

𝐴𝑙𝐺𝑎𝑁 = 𝑃SP
𝐴𝑙𝑁 𝑥𝐴𝑙 + (1 − 𝑥𝐴𝑙)𝑃SP

𝐺𝑎𝑁 − 𝑏𝑃
𝐴𝑙𝐺𝑎𝑁𝑥𝐼𝑛(1 − 𝑥𝐴𝑙) (2-2) 

 

 
𝑃SP

𝐴𝑙𝐼𝑛𝑁 = 𝑃SP
𝐴𝑙𝑁 𝑥𝐴𝑙 + (1 − 𝑥𝐴𝑙)𝑃SP

𝐼𝑛𝑁 − 𝑏𝑃
𝐴𝑙𝐼𝑛𝑁𝑥𝐼𝑛(1 − 𝑥𝐴𝑙) (2-3) 

 

Hierbei sind 𝑏𝑃
𝑖  so genannte Bowingparameter zur Berechnung der jeweiligen Polarisation, 

welche experimentelle Ergebnisse inkludieren, die nicht über eine einfache lineare 

Interpolationsberechnung der 𝑃SP der beteiligten binären Halbleiter berücksichtigt werden 

können. Folgende Werte für die Bowingparameter sind bekannt63: 𝑏𝑃
𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁 = -0,0378 C/m², 

𝑏𝑃
𝐴𝑙𝐺𝑎𝑁 = -0,0191 C/m² und 𝑏𝑃

𝐴𝑙𝐼𝑛𝑁 = -0,0709 C/m².  

Die durch die spontane Polarisation resultierende elektrostatische Feldstärke ESP, lässt sich über 

die Dielektrizitätskonstante des Vakuums 𝜀0 und die relative Dielektrizitätskonstante 𝜀𝑟 des 

Materials mit folgender Formel (2-4) berechnen: 

 ESP =
𝑃SP

𝜀0(𝜀𝑟 − 1)
 (2-4) 

 

Die positive Achsenrichtung der c-Achse ist wie folgt definiert: Die 𝑐-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 -𝑐 Richtung 

([0001̅]) ist dem entgegen gerichtet definiert und wird auch als N-polar bezeichnet (Abbildung 

2-2b). Es gilt zu beachten, dass die Polarität eine Eigenschaft des Volumenmaterials ist und 

nicht die Oberflächenterminierung beschreibt, daher ist eine Situation vorstellbar, in der die c-

Facette eines N-polaren Kristalles Ga-terminiert ist und umgekehrt65. Die wirkliche 

Oberflächenterminierung hängt von der Polarität 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. Für beide Polaritätsarten gilt Ladungsneutralität, da durch 
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angelagerte Oberflächenladungen die durch Polarisation aufgeladene Oberfläche 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 über 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 θ zur c-Ebene in semi-polare 

(0° < θ < 90°) und nicht-polare Facetten (θ = 90°) unterteilen. Der Neigungswinkel ist auf 

Grund der unterschiedlichen Größe der Einheitszellen der Materialien materialspezifisch und 

lässt sich unter Angabe der Millerschen Indizes und der Gitterkonstanten mit folgender 

Gleichung (2-5) berechnen: 

 cos (θ) =
√3al

√4c2(h2 + k2 + hk) + 3a2l2
 (2-5) 

 

Abbildung 2-3a und b zeigen häufig vorkommende Facetten, inklusive θ und der berechneten 

Dichte der offenen Oberflächenbindungen für GaN (engl. Dangling Bond Density, DBD) unter 

Annahme einer entstandenen N-Terminierung. Die hier angegebenen Werte der DBDs sind der 

Quelle65 entnommen, allerdings gibt es teils abweichende Werteangaben in der Literatur66. 

Durch die Bestimmung der einzelnen Kristallfacetten, der Kenntnis der spezifischen DBD und 

der Oberflächenterminierung lassen sich chemische Prozesse wie das Kristallwachstum 

interpretieren und anschließend optimieren. 

 

Abbildung 2-3.: Typische Facetten die ein GaN Kristall aufweist, nebst ihrem Neigungswinkel 

und der DBD bei N-Terminierung.  

a) b) 
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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 nötig, um eine gewünschte Funktion im späteren 

Bauelement zu erhalten. Die Kopplung zweier Halbleiter führt zu Dehnungen und Spannungen 

im aufgewachsenen Halbleiter, welche wiederum die Polarisation stark beeinflussen. Daher 

wird hier zunächst der Zusammenhang zwischen Spannung und Dehnung bei Heterostrukturen 

erläutert und anschließend werden die Auswirkungen der Heterostruktur auf die Polarisation 

dargestellt.  

Werden zwei III/N-Halbleiter aufeinander aufgebracht, übernimmt die wachsende 

Kristallschicht des Halbleiters B über 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 groß die Gitterkonstanten a und c der beiden Halbleiter sind, wird der 

anwachsende Halbleiter B unterschiedlich gedehnt und verspannt. Die Abhängigkeit zwischen 

der (Ver-)Spannung σ und der Dehnung 𝜖 läßt sich im allgemeinen Fall mit Hilfe des 

Hook‘schen Gesetzes und des Elastizitätssensors �̃̃� über folgende Tensorgleichung (4. Stufe) 

ausdrücken:  

 σ̃ = �̃̃�𝜖̃  (2-6) 

 

Wegen der hexagonalen Symmetrie des Wurtzitgitters der Nitride, lässt sich der Tensor 

vereinfachen und nach J. F. Nye67 als 6 x 6 Matrix, bestehend aus den einzelnen 

Elastizitätskonstanten cij, darstellen: 

 

[
 
 
 
 
 
𝜎𝑥𝑥

𝜎𝑦𝑦

𝜎𝑧𝑧

𝜎𝑥𝑦

𝜎𝑦𝑧

𝜎𝑥𝑧 ]
 
 
 
 
 

=

[
 
 
 
 
 
𝑐11

𝑐12
𝑐13

0
0
0

𝑐12

𝑐22
𝑐23

0
0
0

𝑐13

𝑐23
𝑐33

0
0
0

0
0
0

𝑐44

0
0

0
0
0
0

𝑐55

0

0
0
0
0
0

𝑐66]
 
 
 
 
 

[
 
 
 
 
 
𝜖𝑥𝑥

𝜖𝑦𝑦

𝜖𝑧𝑧

𝜖𝑥𝑦

𝜖𝑦𝑧

𝜖𝑥𝑧 ]
 
 
 
 
 

 (2-7) 

mit der 

Definition: 

 

𝑐66 =
𝑐11 − 𝑐12

2
 

 

(2-8) 

 

Somit kann zwischen den einzelnen richtungsabhängigen Verspannungen σij und Dehnungen 

𝜖𝑖𝑗 ein allgemeiner Zusammenhang hergestellt werden. Die Elastizitätskonstanten sind unter 



14 

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. 

anderem in den Quellen63,64,68,69 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 �⃗�, �⃗⃗⃗� und 𝑐 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 �⃗⃗⃗�-Richtung 

([1̅010]), die y-Richtung der 90° zur �⃗⃗⃗�-Richtung orientierten �⃗�-Richtung (1̅21̅0]) und die 

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

 

Abbildung 2-4.: Hexagonale Einheitszelle 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. Zunächst sollen die 

Dehnungen und Verspannungen im K-System berechnet werden, d.h. nur für in 𝑐-Richtung 

wachsende Kristalle. Diese lassen sich beim pseudomorphen Wachstum direkt über die 

Gitterfehlanpassung angeben. Für die lateralen (fa) und vertikalen (fc) Gitterfehlanpassungen 

zwischen den beiden Halbleitern A und B, in Abhängigkeit der Gitterkonstanten aA/B und cA/B 

der jeweiligen Halbleiter, gilt unter der Annahme von biaxialer Verspannung in der xy-

Wachstumsebene:  

  

 𝜖𝑥𝑥 = 𝜖𝑦𝑦 = 𝑓𝑎 =
aA − aB

aB
 (2-9) 

 𝜖𝑧𝑧 = 𝑓𝑐 =
𝑐𝐴 − 𝑐B

cB
 

 

(2-10) 
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Die wachsende Kristallschicht des Halbleiter B wird, je nach dem Verhältnis der 

Gitterkonstanten zueinander, tensil (aA > aB) oder kompressiv (aA < aB) verspannt, es entsteht 

somit eine Zug- oder Druckspannung im Halbleiter B. Für seine resultierende Gitterkonstante 

(aB
ver) gilt: 

D.h. der wachsende Kristall übernimmt die Gitterkonstante des Halbleiters A. Des Weiteren 

besteht im Wurtzitgitter ein Zusammenhang zwischen den Dehnungen in lateraler und 

vertikaler Richtung: 

 

Die resultierende Gitterkonstante des Halbleiters B in 𝑐-Richtung im verspannten Zustand cB
ver 

kann somit wie folgt ausgedrückt werden: 

 cB
ver = cB (1 − 𝜖𝑧𝑧) (2-13) 

 

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

Wachstum einer Heterostruktur nochmal schematisch veranschaulicht:  

 

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 größer (a) und einmal kleiner (b) als die des Halbleiters A ist. 

 

Diagonal in xz-Richtung ergibt sich eine Dehnung 𝜖𝑥𝑧, welcher in erster Näherung von den 

beiden Dehnungen in lateraler und vertikaler Richtung abhängt und von 𝑐66:  

 aB
ver = aA  (2-11) 

 𝜖𝑧𝑧 =
−2𝑐13

𝑐33
𝜖𝑥𝑥 (2-12) 

a) 

b) 



16 

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. 

 

Wie bereits erwähnt, gelten die obigen Gleichungen (2-9) bis (2-14) nur zur Berechnung eines 

in 𝑐-Richtung gewachsenen Halbleiters. Wächst ein Kristall in eine andere Richtung z‘ (z ≠ 

z‘), spannt dieser ein neues Koordinatensystem K‘ auf, welches über die Koordinaten x‘, y‘ und 

z‘ beschrieben werden kann (Abbildung 2-4 blau gestrichelte Pfeile). Die x’y‘-Ebene ist gleich 

der Wachstumsfläche, welche senkrecht zu z‘ ist. Über diese Definition lassen sich die 

richtungsabhängigen Dehnungen eines Kristalls (𝜖𝑖𝑗
′ ) bzw. Komponenten des Dehnungstensors 

(𝜖̃′) im K‘-System in Abhängigkeit des Neigungswinkels θ und der theoretischen Dehnungen 

im K-System K (𝜖𝑖𝑗) wie folgt angeben: 

 

Alle anderen Komponenten des Elastizitätstensors (𝜖𝑥𝑦 und 𝜖𝑦𝑧) sind sowohl in K- als auch im 

K‘-Koordinatensystem null. Da nun ein Zusammenhang zwischen dem K- und K‘-

Koordinatensystem besteht, lässt sich über die Formeln (2-9), (2-10), (2-12) und (2-14) die 

theoretische Dehnung im K-Koordinatensystem berechnen und anschließend kann die 

tatsächliche Dehnung im K‘-System über die Formeln (2-15) bis (2-18) in Abhängigkeit von θ 

ausgedrückt werden. Somit lässt sich die dreidimensionale Dehnung eines Halbleiters B, 

welcher in eine beliebige Richtung auf einem anderem Halbleiterkristall A wächst, berechnen. 

Abbildung 2-6 zeigt dieses beispielhaft anhand einer Kombination der Halbleiter GaN und 

InGaN, wobei ein fester In-Anteil von 𝑥𝐼𝑛 = 10% (→ 𝑓𝑎 ≈ 11%) angenommen wurde. Zur 

Berechnung der Gitterkonstante a und der Elastizitätskonstanten von InGaN wurden hierbei 

lineare Interpolationen zwischen Werten der binären Halbleiter InN und GaN durchgeführt. 

Werte für 𝑐𝑖𝑗 der binären Halbleiter wurden aus Romanov et al.68 und Wright70 entnommen. In 

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

variieren. Feneberg und Thonke71 haben ebenfalls die Elastizitätskomponenten im K‘-

 𝜖𝑥𝑧 =
√(𝜖𝑥𝑥)² + (𝜖𝑧𝑧)²

𝑐66
 (2-14) 

 𝜖𝑥𝑥
′ (θ) =  𝜖𝑥𝑥 cos2(θ)+ 𝜖𝑧𝑧 sin2(θ) − 𝜖𝑥𝑧 sin(2θ) (2-15) 

 𝜖𝑦𝑦
′ (θ) =  𝜖𝑦𝑦 (2-16) 

 𝜖𝑧𝑧
′ (θ) =  𝜖𝑥𝑥 sin2(θ)+ 𝜖𝑧𝑧 cos2(θ) + 𝜖𝑥𝑧 sin(2θ) (2-17) 

 𝜖𝑥𝑧
′ (θ) =

(𝜖𝑧𝑧 − 𝜖𝑥𝑥) sin(2θ)

2
+ 𝜖𝑥𝑧 cos(2θ) (2-18) 
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Koordinatensystem für pseudomorph gewachsenes InGaN auf relaxiertem GaN ermittelt und 

kommen zu vergleichbaren Ergebnissen. 

 

Abbildung 2-6.: Richtungsabhängige Dehnungen im K‘-Koordinatensystem in Abhängigkeit 

von dem Neigungswinkel θ für GaN/InGaN mit einem In-Gehalt im InGaN von 𝑥𝐼𝑛 = 10%. 

Positive Werte entsprechen tensiler Dehnung, negative kompressiver Dehnung.  

 

Pseudomorphes Wachstum ist jedoch nur bis zu einer kritischen Schichtdicke möglich. Die 

kritische Schichtdicke ist kleiner, wenn die Gitterfehlanpassung fa größer ist und beträgt meist 

nur einige 10 nm. Oberhalb der kritischen Schichtdicke können Spannungsenergien über 

dreidimensionale Inseln durch elastische Verformungen abgebaut werden. Des Weiteren 

können sich Versetzungen (Schrauben, Stufen- und Mischversetzungen) und punktuelle 

Defekte bilden, welche Verspannungen abbauen, aber die Eigenschaften der späteren 

Bauelemente, meist ungewollt, verändern. Beim ND-Ansatz ist die Fläche, in der der Halbleiter 

B auf A anwächst, limitiert, so dass der ND sich beim anschließenden vertikalen Wachstum 

lateral frei verformen kann und somit Verspannungen über plastische Verformung (teilweise) 

abgebaut werden können14,72,73. Durch diese Möglichkeit können defektfreie oder zumindest 

defektreduzierte Kristalle trotz größerer Gitterfehlanpassung fa gewachsen werden. Der 

anwachsende Halbleiter B nimmt während des Abbaus der Verspannungen seine natürliche 

Gitterkonstante an. Dieser Prozess wird als Relaxation bezeichnet.  

 

2.1.3 Heterostrukturen II: Polarisation 

Die Kombination zweier verschiedener Halbleiter wirkt sich auch auf die Polarisation aus. 

Erstens entsteht eine zusätzlich piezoelektrische Polarisation 𝑃PE durch die Dehnung beim 

pseudomorphen Wachstum des Halbleiters B, welche im nächsten 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, ∆𝑃SP
𝐴,𝐵

. Da 

dieses immer entlang der c-Achse definiert ist, lässt sich ∆𝑃SP
𝐴,𝐵

,wie folgt, skalar angeben: 

 ∆𝑃SP
𝐴,𝐵 = 𝑃SP

𝐴 − 𝑃SP
𝐵  (2-19) 

 

Das Vorzeichen hängt dabei von der Polarität des Materials und der Materialkombination bei 

der Heteroepitaxie ab. Meist wird Me-polares GaN als Ausgangshalbleiter gewählt und auf 

diesem ein ternärer, dann ebenfalls Me-polarer Halbleiter, aufgebracht. Trägt man für diese 

Standardfälle die ∆𝑃SP
𝐺𝑎𝑁,𝐵

 für InGaN, AlGaN und AlInN in Abhängigkeit der 

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

 

Abbildung 2-7a.: ∆𝑃SP
𝐺𝑎𝑁,𝐵

 in Abhängigkeit von 𝑥𝐼𝑛 bzw. 𝑥𝐴𝑙 für pseudomorph- und c-planar 

(Me-polar) gewachsene Heterostrukturen, bestehend aus GaN und einen der drei ternären 

Nitridhalbleiter. b) ∆𝑃SP
𝐺𝑎𝑁,𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁

für vier konstante 𝑥𝐼𝑛 von 10%, 20%, 40% und 70% in 

Abhängigkeit von θ. 

 

Für die gestrichelten Linien wurden die 𝑃SP der ternären Halbleiter über eine einfache lineare 

Interpolation berechnet und die durchgängigen Striche zeigen ∆𝑃SP
𝐺𝑎𝑁,𝐵

 unter Berücksichtigung 

der Bowingparameter nach Formeln (2-1) bis (2-3). Beim Vergleich der gestrichelten und 

durchgängigen Linien zeigt sich deutlich der Fehler, der ohne Berücksichtigung des 

Bowingparameters bei der Polarisationsberechnung gemacht wird. Des Weiteren ist zu 

erkennen, dass die spontane Polaritätsdifferenz ∆𝑃SP
𝐺𝑎𝑁,𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁

 der Kombination GaN/InGaN 

relativ zu den Polaritätsdifferenzen der beiden anderen Materialkombinationen gering ist. 

Daher ist die Materialkombination GaN/InGaN unvorteilhaft, falls Bauelementeigenschaften 

über die spontane Polarisation beeinflusst werden sollen. Des Weiteren ergeben sich 

a) b) 
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rechnerisch sowohl positive als auch negative Werte für ∆𝑃SP
𝐺𝑎𝑁,𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁

. Dies bedeutet, dass es zu 

einer Umkehr der internen Polarisation kommen kann und diese dann in [0001]-Richtung 

ausgerichtet ist, anstatt der üblichen [0001̅]-Richtung bei Me-polaren Nitridhalbleitern.   

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

Kristallrichtungen gewachsen wird. Daher ändert sich auch die resultierende elektrische 

Feldstärke, welche folglich in vektorieller Form als E⃗⃗⃗SP angegeben werden muss:  

 E⃗⃗⃗SP =
∆𝑃SP

𝐴,𝐵

𝜀0(𝜀𝑟 − 1)
𝑧 (2-20) 

 

𝑧 ist hierbei der Einheitsvektor, welcher in die 𝑐-Richtung des Kristalls ausgerichtet ist. Folglich 

kann die elektrische Feldstärke durch die spontane Polarisationsdifferenz ESP auch in 

Abhängigkeit von dem Winkel θ wie folgt angegeben werden: 

 ESP =  
∆𝑃SP

𝐴,𝐵

𝜀0(𝜀𝑟(θ)−1)
cos (θ) (2-21) 

 

Beachtet man des Weiteren, dass die spezifischen Permittivität 𝜀𝑟 zum einem abhängig von der 

Zusammensetzung des ternären Halbleiters ist und zum anderem auch richtungsabhängig in der 

Wurtzitstruktur ist, lässt sich die Feldstärke ESP für verschiedene Zusammensetzungen in 

Abhängigkeit von dem Winkel θ berechnen. Dieses soll im Folgenden exemplarisch anhand 

Me-polarem GaN/InGaN mit unterschiedlichen 𝑥𝐼𝑛 dargestellt werden. Die spontane 

Polarisation der pseudomorph gewachsenen InGaN Schicht wird dabei mit Hilfe des 

Bowingparameters nach Formel (2-1) berechnet. Die spezifische Dielektrizitätskonstante 𝜀𝑟 der 

InGaN Schicht wurde über eine lineare Interpolation zwischen den Dielektrizitätskonstanten 

von GaN und InN ermittelt. Die Richtungsabhängigkeit von 𝜀𝑟 kann in Abhängigkeit von dem 

Winkel θ mit Hilfe folgender Formel (2-22) berücksichtigt werden:  

 𝜀𝑟(θ) = cos(θ) 𝜀|| + (1 − cos θ)𝜀⊥ (2-22) 

 

Folgende Ausgangswerte aus der Literatur werden dabei zur 𝜀𝑟-Bestimmung, parallel zur 

𝑐-Richtung (||) bzw. senkrecht zu dieser (⊥), benutzt: 𝜀||(GaN) = 10,474, 𝜀||(InN) = 14,475, 

𝜀⊥(GaN) = 9,574 und 𝜀⊥(InN) = 13,175. Als Ergebnis zeigt sich (Abbildung 2-7 b), dass die 

Feldstärke ESP bei in 𝑐-Richtung (θ = 0) erstellten Heterostrukturen, unabhängig vom In-

Gehalt, am stärksten ist. Mit steigendem θ (semi-polaren Richtungen) sinkt ESP und ist für 
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082103” (Ref. 245) with the permission of AIP Publishing. 

θ =90° (nicht polare Richtungen) null. Auffällig ist, dass das interne elektrische Feld, 

unabhängig vom Winkel θ, mit steigendem In-Gehalt bis ca. 40% In-Gehalt ansteigt, jedoch 

für höhere In-Zusammensetzungen bis 80% sinkt. Ab einem In-Gehalt von 𝑥𝐼𝑛 > 80° ergeben 

sich sogar negative Werte für ESP. Diese Ergebnisse sind über die Abhängigkeit der Feldstärke 

ESP von der Polarisationsdifferenz ∆𝑃SP
𝐴,𝐵

 zu erklären, welche wiederum von der 

Zusammensetzung der InGaN Schicht abhängt (s. Abbildung 2-7a). Anzumerken sei, dass bei 

N-polaren GaN/InGaN Heterostrukturen der beschriebene Trend gleich wäre, das Vorzeichen 

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

Zusätzlich zur spontanen Polarisation bildet sich bei Heterostrukturen, durch die Dehnung des 

Halbleiters B, eine piezoelektrische Polarisation. Da die Dehnung von der 

Kristallwachstumsrichtung abhängt (Abbildung 2-6), kann die piezoelektrische Polarisation bei 

geneigten Facetten stärker sein als bei c-planaren Heterostrukturen. Zur Berechnung der 

piezoelektrische Polarisation muss der richtungsabhängige Dehnungstensor 𝜖̃′ im K‘-System 

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

gestrichelte Pfeile) gilt für die piezoelektrische Polarisation �⃗⃗�PE
′ : 

 �⃗⃗�PE
′ = �̃�𝜖̃′ (2-23) 

 

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

richtungsabhängigen piezoelektrischen Koeffizienten 𝑒𝑖𝑗 aufgebaut ist. Nach Feneberg et al.71 

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

�⃗⃗�PE
′ = (

𝑃PE
𝑥′

𝑃PE
𝑦′

𝑃PE
𝑧′

) = (
0 0 0
0 0 0

𝑒31 𝑒31 𝑒33

0 𝑒15 0
𝑒15 0 0
0 0 0

)

(

 
 
 
 

𝜖𝑥𝑥
′

𝜖𝑦𝑦
′

𝜖𝑧𝑧
′

𝜖𝑦𝑧
′

𝜖𝑥𝑧
′

𝜖𝑥𝑦
′ )

 
 
 
 

 (2-24) 

 

Aufgelöst ergeben sich für die in x‘-, y‘- und z‘-Richtung folgende Ausdrücke: 

 𝑃PE
𝑥′ = 𝑒15𝜖𝑥𝑧

′  (2-25) 

 𝑃PE
𝑦′

= 𝑒15𝜖𝑦𝑧
′  (2-26) 

 𝑃PE
𝑧′ = 𝑒31(𝜖𝑥𝑥

′ + 𝜖𝑦𝑦
′ ) + 𝑒33𝜖𝑧𝑧

′  (2-27) 
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Anders als bei der spontanen Polarisation, welche ausschließlich in 𝑐-Richtung zeigt, enthält 

�⃗⃗�PE
′ , in x‘-Richtung eine Komponente, welche nicht null ist (da 𝜖𝑦𝑧

′  = 0 ist, folgt 𝑃PE
𝑦′

 = 0). Somit 

ergibt sich eine resultierende piezoelektrische Polarisation (𝑃PE
𝑧 ) in z-Richtung (= 𝑐 -Richtung), 

welche von 𝑃PE
𝑥′  und 𝑃PE

𝑧′  abhängt. Zur Berechnung dieser muss das Skalarprodukt zwischen �⃗⃗�PE
′  

und dem Einheitsvektor 𝑧 gebildet werden: 

 𝑃PE
𝑧 = �⃗⃗�PE

′ 𝑧 (2-28) 

 → 𝑃PE
𝑧 = 𝑃PE

𝑥′ sin(θ) + 𝑃PE
𝑧′ cos(θ) (2-29) 

 

Mit 𝑃PE
𝑥′  und 𝑃PE

𝑧′  aus den Formeln (2-25) und (2-27) ergibt sich der folgende Ausdruck: 

 𝑃PE
𝑧  = 𝑒15𝜖𝑥𝑧

′ sin(θ)+𝑒31(𝜖𝑥𝑥
′ + 𝜖𝑦𝑦

′ ) cos(θ) + 𝑒33𝜖𝑧𝑧
′ cos(θ) (2-30) 

 

Da die richtungsabhängigen Dehnungen (𝜖𝑖𝑗
′ ) von dem Neigungswinkel θ abhängen (Formeln 

(2-15) bis (2-18)) und die obige Formel auch, lässt sich somit 𝑃PE
𝑧  in Abhängigkeit von θ 

berechnen. Bei der Berechnung gilt es zu beachten, dass es abweichende Literaturangaben für 

die piezoelektrische Koeffizienten (𝑒𝑖𝑗) und für die Elastizitätskonstanten (cij) gibt. Eine 

Übersicht über die Parameter und entsprechende Literaturquellen findet sich z.B. in Sager64 

oder Romanov et al.68.  

Da nun sowohl die piezoelektrischen Polarisation als auch die spontane Polarisationsdifferenz 

bekannt sind, kann die totale Polarisation in einer Heterostruktur 𝑃tot wie folgt angegeben 

werden: 

 𝑃tot = ∆𝑃SP
𝐴,𝐵 + 𝑃PE

𝑧  (2-31) 

 

Diese Formel ist dann gültig, wenn der Halbleiter A vollständig relaxiert ist und folglich keine 

piezoelektrische Polarisation im Substrat selbst vorliegt. 

Für im sichtbaren Bereich leuchtenden LEDs ist die GaN/InGaN Heterostruktur entscheidend. 

Daher werden die Polarisation und die interne elektrische Feldstärke für diese Heterostruktur 

im Folgenden diskutiert und berechnet. In der Literatur herrscht Einigkeit darüber, dass sowohl 

der Betrag der piezoelektrische als auch der Betrag der spontanen Polarisation in 𝑐-Richtung 

am größten sind und diese für nicht polare Facetten null werden. Bei semi-polaren Facetten gibt 
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es teilweise widersprüchliche Angaben: So gibt es Berechnungen, die voraussagen, dass 𝑃PE
𝑧  

bei bestimmten Winkeln zwischen 42°und 62° je nach In-Gehalt ebenfalls zu null wird25,71,76. 

Berechnungen auf Grundlage von abweichenden Koeffizienten aus anderen Quellen77–79 

zeigen, dass 𝑃PE
𝑧  bei semi-polaren Facetten nie null wird. Messungen bei LEDs auf semipolaren 

Facetten22,25, lassen letzteres allerdings bezweifeln. Daher wurden bei den im folgenden 

dargestellten Ergebnissen piezoelektrische Koeffizienten und Elastizitätskonstanten aus der 

Literatur verwendet, bei denen eine Auslöschung der Polarisation im semi-polarem 

Winkelbereich auftritt. Für diesen Fall ist 𝑃tot für Me-polares GaN/InGaN Beispiel (In-Gehalt: 

𝑥𝐼𝑛 = 10%) in Abbildung 2-8a dargestellt. Es fällt dabei auf, dass bei θ ≈ 42° 𝑃tot null ist, 

welches nahe dem Wert für den Neigungswinkel der beiden semi-polaren Facetten (101̅2) und 

(101̅1) für reines GaN liegt. Es wäre also möglich, bei geschickter Wahl der Facette und der 

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

 

Abbildung 2-8a. und b. zeigen die Polarisationen bzw. die Stärken der korrespondierenden 

elektrischen Felder in Abhängigkeit des Neigungswinkels θ bei einer GaN/InGaN 

Heterostruktur mit 𝑥𝐼𝑛 = 10%.   

 

Das zu 𝑃PE
𝑧  korrespondierende elektrische Feld EPE lässt sich analog zur spontanen Polarisation 

über die richtungsabhängigen Dielektrizitätskonstanten, wie folgt, berechnen: 

 EPE =
𝑃PE

𝑧

𝜀0(𝜀𝑟(θ) − 1)
 (2-32) 

 

Die resultierende totale Feldstärke Etot im Bauelement entsteht aus der Superposition der 

beiden elektrischen Felder, hervorgerufen durch die piezoelektrische und spontane Polarisation: 

 Etot = EPE + ESP (2-33) 

a) b) 
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Abbildung 2-8b zeigt die ermittelten Feldstärken wieder für die GaN/InGaN Heterostruktur. Es 

zeigt sich, dass sich die Richtung des elektrischen Feldes (Vorzeichenwechsel) im Bereich 

zwischen 42° und 90° dreht, wodurch die Möglichkeit zur Einstellung der internen Feldrichtung 

gegeben ist.  

Die bisher gemachten Erläuterungen 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 

abhängen. Des Weiteren besteht die Möglichkeit des Vorzeichenwechsels über eine Änderung 

der Polarität der Halbleiter. Durch diese Möglichkeiten kann ein Polarisationgradient zwischen 

zwei Halbleitern gezielt eingestellt werden, welcher sich wiederum zur Einstellung der 

Bandstruktur der Heterostrukturen genutzt werden kann. Dieses wird im folgenden Kapitel 

2.1.4 erläutert.  

 

2.1.4 Heterostrukturen III:  
Bändermodell, Polarisationsladung und QCSE 

Über das energetische Bändermodell lassen sich die Eigenschaften von Halbleitern und 

späteren Bauelementen aus Heterostrukturen verstehen und optimieren. LEDs sind 

Heterostrukturen aus Quantentöpfen (engl. quantum well, QW) und Barrieren (engl. quantum 

barrierr, QB), welches Halbleiterschichten mit energetisch kleineren Bandlücken (wie InGaN) 

bzw. Halbleiterschichten mit energetisch größeren Bandlücken (wie GaN) sind. Zur 

Lichterzeugung ist der Bandabstand innerhalb der QW-Schicht(en) von besonderer Bedeutung, 

da die Energie des emittierten Photons 𝐸𝑝ℎ bei der Rekombination der Exzitonen direkt von 

diesem abhängt. Angeben lässt sich die Energie 𝐸𝑝ℎ über folgende Gleichung: 

 𝐸𝑝ℎ[eV] = ℎ𝑓 = ℎ
𝑐

𝜆
= 𝐸𝑔 + 𝐸𝑒 + 𝐸ℎ − 𝑒 𝑑𝑄𝑊 Etot (2-34) 

 

Hierbei stehen ℎ, 𝑐, 𝑒 und 𝑑𝑄𝑊 für das Planck’sche Wirkungsquantum, die 

Lichtgeschwindigkeit, die Elementarladung und die Schichtdicke des QWs. 𝐸𝑔, 𝐸𝑒 und 𝐸ℎ 

symbolisieren die Bandlückenenergie und die Quantisierungsenergien der Elektronen bzw. 

Löcher im QW (Einheiten in eV). Mit den effektiven Massen für Elektronen (𝑚𝑒) und für 

Löcher (𝑚ℎ) kann 𝐸𝑒 bzw. 𝐸ℎ wie folgt ausgedrückt werden80: 
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 𝐸𝑒/ℎ[eV] = (
ħ2

2𝑚𝑒/ℎ
)

1/3

(
9𝜋𝑒Etot

8
)
2/3

 (2-35) 

 

Eingesetzt in Formel (2-34) ergibt sich für die Rekombinationsenergie von Ladungsträgern aus 

dem Grundzustand des QW, somit anlog zu der Quelle 81 und der Quelle82, folgender Ausdruck: 

 𝐸𝑝ℎ[eV] = 𝐸𝑔 + (
9𝜋ħ𝑒Etot

8 √2
)
2/3

(
1

𝑚𝑒
+

1

𝑚ℎ
)
1/3

−  𝑒𝑑𝑄𝑊Etot 
(2-36) 

 

Aus der obigen Formel wird ersichtlich, dass 𝐸𝑝ℎ somit direkt von der Bandlücke 𝐸𝑔 und von 

der polarisationsresultierenden Feldstärke Etot abhängt. Beide Faktoren lassen sich bei 

Heterostrukturen variieren. Zunächst soll hier erläutert werden, wie sich die Bandlücke über 

die Zusammensetzung des QWs einstellen lässt. Im Anschluss wird der Einfluss der 

Polarisation bzw. Etot auf die Bandstruktur anhand von zwei Heterostrukturen verdeutlicht. 

InN hat eine direkte Bandlückenenergie von 𝐸𝑔
𝐼𝑛𝑁 = 0,675 eV83, GaN eine von 

𝐸𝑔
𝐺𝑎𝑁 = 3,437 eV84 und AlN eine von 𝐸𝑔

𝐴𝑙𝑁 = 6,02 eV85 (alle Werte bei RT), hierdurch kann 

über ternäre (InGaN, InAlN, AlGaN) und quaternäre Verbindungen (AlInGaN) die Bandlücke 

von 0,675 eV bis 6,02 eV variiert werden. Die Bandlücken einer ternären InGaN-Schicht 

(𝐸𝑔
𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁) mit 𝑥𝐼𝑛, einer ternären AlGaN-Schicht (𝐸𝑔

𝐴𝑙𝐺𝑎𝑁) mit 𝑥𝐴𝑙, einer ternären InAlN-Schicht 

(𝐸𝑔
𝐴𝑙𝐼𝑛𝑁) mit ebenfalls 𝑥𝐴𝑙 und einer quaternären AlInGaN-Schicht (𝐸𝑔

𝐴𝑙𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁) mit 𝑥𝐼𝑛 und 𝑥𝐴𝑙 

lassen sich mit den folgenden Formeln (2-37) bis (2-40) berechnen .  

 𝐸𝑔
𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁[eV] = 𝐸𝑔

𝐼𝑛𝑁𝑥𝐼𝑛 + (1 − 𝑥𝐼𝑛)𝐸𝑔
𝐺𝑎𝑁 − 𝑏𝐸

𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁𝑥𝐼𝑛(1 − 𝑥𝐼𝑛) (2-37) 

 

 
𝐸𝑔

𝐴𝑙𝐺𝑎𝑁[eV] = 𝐸𝑔
𝐴𝑙𝑁𝑥𝐴𝑙 + (1 − 𝑥𝐴𝑙)𝐸𝑔

𝐺𝑎𝑁 − 𝑏𝐸
𝐴𝑙𝐺𝑎𝑁𝑥𝐴𝑙(1 − 𝑥𝐴𝑙) (2-38) 

 

 
𝐸𝑔

𝐴𝑙𝐼𝑛𝑁[eV] = 𝐸𝑔
𝐴𝑙𝑁𝑥𝐴𝑙 + (1 − 𝑥𝐴𝑙)𝐸𝑔

𝐼𝑛𝑁 − 𝑏𝐸
𝐴𝑙𝐼𝑛𝑁𝑥𝐴𝑙(1 − 𝑥𝐴𝑙) (2-39) 

 

 

 𝐸𝑔
𝐴𝑙𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁[eV] =  𝐸𝑔

𝐴𝑙𝑁𝑥𝐴𝑙 + 𝐸𝑔
𝐼𝑛𝑁𝑥𝐼𝑛 + (1 − 𝑥𝐴𝑙 − 𝑥𝐼𝑛)𝐸𝑔

𝐺𝑎𝑁  

− 𝑏𝐸
𝐴𝑙𝐺𝑎𝑁𝑥𝐴𝑙(1 − 𝑥𝐴𝑙) − 𝑏𝐸

𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁(1 − 𝑥𝐼𝑛) 
(2-40) 

 

Die Bowingparameter 𝑏𝐸
𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁 für InGaN, 𝑏𝐸

𝐴𝑙𝐺𝑎𝑁 für AlGaN und 𝑏𝐸
𝐴𝑙𝐼𝑛𝑁 für AlInN inkludieren 

die Abweichungen der tatsächlichen Bandlücke, ermittelt aus experimentellen Werten, von der 

theoretischen Bandlücke, welche man durch eine lineare Interpolation zwischen den beteiligten 

binären Halbleitern erhält. Je nach Literaturangabe schwanken die angegebenen Werte für die 
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Bandlücken der binären Halbleiter, wodurch auch die Werte für die Bowingparameter variieren. 

Eine ausführliche Diskussion dieser Problematik ist in Quelle63 zu finden. Für die zuvor 

angegebenen Bandlücken von AlN, GaN und InN werden in dieser Arbeit folgende 

Bowingparameter angenommen: 𝑏𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁 = 1,43 eV, 𝑏𝐴𝑙𝐺𝑎𝑁 = 1 eV und 𝑏𝐴𝑙𝐼𝑛𝑁 = 3,1 eV. Mit 

Hilfe dieser Werte, den bekannten Bandlücken der binären Halbleiter und unter Kenntnis der 

Zusammensetzung lässt sich somit gezielt über die Formeln (2-37) bis (2-40) die Bandlücke 

berechnen. Da die Bandlückenenergie meist einen energetisch-großen Anteil der Photonenergie 

𝐸𝑝ℎ ausmacht, kann letztere gezielt über die Bandlücke eingestellt werden. Dieses ermöglicht 

eine Lichtgeneration vom UV- bis in den nahen IR-Bereich mit Hilfe von Nitridhalbleiter-

Heterostrukturen. Mit der Zusammensetzung eines Nitridhalbleiters ändern sich auch seine 

Gitterkonstanten a und c. Somit ergibt sich ein direkter Zusammenhang zwischen der 

Gitterkonstante und der Bandlücke. Abbildung 2-9 zeigt diesen Zusammenhang grafisch. 

Hierbei wurde die Gitterkonstante über die Vegardsche Regel berechnet und die Bandlücken 

sind einmal mit (durchgängige Linien) und einmal ohne (gestrichelte Linien) Berücksichtigung 

der Bowingparameter dargestellt. Durch den Vergleich wird deutlich, wie groß der Fehler ohne 

Berücksichtigung der Bowingparameter ist. 

 

Abbildung 2-9.: Zusammenhang zwischen der Bandlückenenergie, der Wellenlänge (λ) und der 

Gitterkonstante (a) der ternären Halbleiter. Gestrichelte Linien: 𝐸𝑔 durch einfache lineare 

Interpolation (Vegardsche Regel); durchgezogene Linien: 𝐸𝑔 unter Berücksichtigung der 

Bowingparameter. Das sichtbare Spektrum ist farblich abgehoben.   

 

Die Auswirkungen der Polarisation auf das Bändermodell sollen im Folgenden qualitativ 

erläutert werden, zunächst 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, vollständig relaxiert und der Halbleiter B, 
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AlGaN, pseudomorph auf GaN gewachsen ist. Bei beiden Halbleitern zeigen die spontanen 

Polarisationen in die [0001̅] Richtung und die resultierende spontane Polarisationsdifferenz 

∆𝑃SP
𝐴,𝐵

 ist immer positiv, da für die spontanen Polarisationen von AlGaN und GaN gilt: 

𝑃SP
𝐴𝑙𝐺𝑎𝑁 > 𝑃SP

𝐺𝑎𝑁 (Abbildung 2-7a). Da für die Gitterkontanten von AlGaN und GaN gilt, dass 

aAlGaN < aGaN ist, wird AlGaN tensil auf GaN verspannt, welches zu einer positiven 

piezoelektrischen 𝑃PE
𝑧  im AlGaN führt, die ebenfalls in [0001̅] Richtung zeigt (Abbildung 

2-10a). Somit überlagern sich die spontanen und piezoelektrischen Polarisationsanteile 

konstruktiv zur totalen Polarität 𝑃𝑡𝑜𝑡. Dies ermöglicht eine einfache Einstellung von 𝑃𝑡𝑜𝑡 und 

des internen elektrischen Feldes Etot über die Zusammensetzung des AlGaNs. Am 

Heteroübergang entsteht eine ortsfeste Flächenladung 𝜎, welche vom Polarisationsgradient 

zwischen den Halbleitern abhängt. Es gilt: 

  𝜎 = ∆𝑃SP
𝐴,𝐵 + 𝑃PE

𝑧  (2-41) 

 

Ist die Flächenladung positiv (+𝜎), wie im hier dargestelltem GaN/AlGaN Beispiel, werden 

freie Elektronen diese kompensieren und sich an der Grenzfläche anlagern86. An der 

Grenzfläche entsteht somit ein zweidimensionales Elektronengas (engl. two dimensional 

electron gas, 2DEG), welches genutzt werden kann, um einen leitfähigen Kanal senkrecht zur 

𝑐-Wachstumsrichtung zu generieren. Die erhöhte Elektronenkonzentration führt im 

Bändermodell zu einer lokalen Verschiebung der Bandstruktur, welches durch ein 

näherungsweise dreieckigen Potentialtopf im Leitungsband, darstellbar ist (in Abbildung 2-10a 

rechts durch ein grünes Dreieck indiziert). Wäre die Flächenladung 𝜎 negativ (z.B. bei N-

Polarität der Halbleiter), würden sich Löcher an der Grenzfläche anlagern und somit kann 

analog zum 2DEG auch ein zweidimensionales Löchergas erzeugt werden (engl. two 

dimensional hole gas, 2DHG)87. Dieses hat eine analoge Valenzbandänderung 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) erläutert 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) vollständig 

relaxiert und das InGaN im QW darauf ist pseudomorph gewachsen. Anders als bei der 

GaN/AlGaN Heterostruktur überlagern sich die piezoelektrischen und spontanen 



27 

 

 

Polarisationsanteile bei GaN/InGaN nicht konstruktiv. Die spontane Polaritätsdifferenz 

∆𝑃𝑆𝑃
𝐺𝑎𝑁,𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁

 ist für In-Gehalte 𝑥𝐼𝑛 < 80 % negativ (vgl. Abbildung 2-7a) und die 

piezoelektrische Polarisation in 𝑐-Richtung 𝑃PE
𝑧  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.  

 

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 Bändermodell eines 

m-planaren und somit nicht polaren GaN/InGaN/GaN Schichtsystems.   

 

In Summe dominiert jedoch die piezoelektrische Polarisation (Abbildung 2-8a). Dieses führt zu 

einer negativen Flächenladung -𝜎 an der Grenzfläche GaN-Puffer/InGaN-QW und einer 

positiven Ladung +𝜎 an der InGaN-QW/GaN-QB Grenzfläche. Das resultierende interne 

elektrische Feld ist in -𝑐-Richtung ausgerichtet (s. Etot in Abbildung 2-10b) und beeinflusst die 

verfügbaren beweglichen Ladungsträger (Elektronen und Löcher) im QW. Hierdurch tritt in -𝑐-

Richtung eine räumliche Separation der Ladungsträger auf, welche im Bändermodell über eine 

a) 

b) 

c) 

c) 
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lokale Verbiegung der Bänder dargestellt werden kann (s. Bändermodell in Abbildung 2-10b). 

Dieser Effekt, die räumliche Separation der Ladungsträger durch ein elektrisches Feld, wird im 

Allgemeinen als Quantum-confined Stark effect (QCSE) bezeichnet88–90. Mit dem QCSE ändert 

sich auch der effektive Bandabstand im QW und somit kann Licht generiert werden, welches 

eine Energie 𝐸𝑝ℎ
𝑐  hat, die kleiner als die Bandlückenenergie 𝐸𝑔 ist. Dieses erklärt qualitativ den 

eingangs des Kapitels hergeleiteten Zusammenhang von der Emissionsenergie 𝐸𝑝ℎ und dem 

elektrischem Feld Etot (Formel (2-36)). Etot bzw. die Polarisation führt somit zu einer 

Rotverschiebung der Wellenlänge bei GaN/InGaN/GaN Heterostrukturen auf polaren Facetten. 

Um die Rotverschiebung zu vermeiden, gibt es mehrere Möglichkeiten: So können 

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 𝐸𝑝ℎ
𝑚  ist folglich größer 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 Etot lässt sich auch durch die Injektion 

von Ladungsträgern variieren80. Die Ladungsträgerinjektion kann sowohl optisch, z.B. durch 

Anregung mittels eines LASERs, als auch elektrisch durch das Anlegen einer elektrischen 

Spannung erfolgen. Eine hohe injizierte Ladungsträgerkonzentration 𝑛 führt zu einer 

Minimierung von Etot zu Etot(𝑛), welches sich quantitativ durch folgende Formel ausdrücken 

lässt: 

 Etot(𝑛) = Etot(0) −
𝑛𝑒𝑑𝑄𝑊

𝜀0𝜀𝑟
 (2-42) 

 

Etot(0) ist hierbei das interne elektrische Feld ohne äußere elektrische oder optische Anregung. 

Ersetzt man Etot durch Etot(𝑛) in der Formel (2-36) wird ersichtlich, dass sich die messbare 

𝐸𝑝ℎ mit der Ladungsträgerkonzentration ändert.  

Der QCSE führt auch zu einer Änderung der strahlenden Ladungsträgerlebensdauer 𝜏. Eine 

räumliche Separation der Ladungsträger resultiert in einer langen Lebensdauer, da die 

Wellenfunktionen der Exzitonen weniger überlappen. Somit steigt die Lebensdauer mit der 

Feldstärke Etot. Geringe Rekombinationszeiten für QW/QB Strukturen können auf nicht-

polaren Facetten erreicht werden, weil dort kein QCSE vorliegt. So wurden für eine c-planare 

GaN/AlGaN Heterostruktur eine Lebensdauer von 𝜏𝑐 = 5,8 ns und für eine analoge m-planare 

Heterostruktur nur eine Lebensdauer von 𝜏𝑚 = 450 ps gemessen91. Y.-H. Ra et al.92 

untersuchten ebenfalls die Lebensdauern von GaN/InGaN Heterostrukturen auf verschiedenen 
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Facetten einer ND-LED. Auf der c-Facette konnten sie eine 𝜏𝑐 zwischen 5,5 ns und 13 ns 

bestimmen und auf der m-Facette eine 𝜏𝑚 von ca. 2 ns messen (Werte bei RT). Die Variation 

von 𝜏𝑐 wurde von den Autoren über eine Abschirmung des internen elektrischen Feldes durch 

eine hohe Ladungsträgerinjektion mittels PL erklärt. Dies zeigt, dass eine hohe 

Ladungsträgerinjektion in die QW-Struktur, sei es per PL oder durch eine externe Spannung, 

eine Reduktion der Lebensdauer erreicht werden kann.   

 

2.2. Heteroepitaxie von III/N-Halbleitern 

Epitaxie kommt aus dem altgriechischen und ist eine Zusammensetzung aus den Wörtern „epi“ 

und „taxis“, welches „auf, über“ bzw. „Ausrichtung, Ordnung“ bedeutet. Übertragen auf das 

kristalline Wachstum bedeutet dies, dass ein anwachsender Kristall während der Epitaxie 

mindestens eine Orientierung des Substratkristalles übernimmt, die Ordnung geht also vom 

Substrat auf den Kristall über. 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 späteren Bauelements auswirkt. Im ersten folgenden Unterkapitel 2.2.1 wird 

zunächst erläutert, welche Gründe für 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 Möglichkeiten zur Polaritätskontrolle (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 

gesägt wurden. Die Züchtung dieses auch als Ingot bekannten Einkristallblockes ist bei den 

Nitriden aus thermodynamischen Gründen sehr aufwendig, wodurch der Preis für native Nitrid-
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Kristallscheiben um ein Vielfaches höher ist, als bei anderen Halbleitermaterialien. Aus diesen 

ökonomischen Gründen und weil Scheiben mit größeren Durchmessern herstellbar sind, haben 

sich in der Nitridhalbleiter-Industrie und Forschung Fremdsubstrate durchgesetzt. Scheiben aus 

Si, Saphir (Al2O3) oder Siliziumkarbid (SiC) können zudem eine hexagonale Oberfläche zur 

Verfügung stellen und sind in hoher Qualität und Reinheit bei vergleichsweise geringen Kosten 

verfügbar, daher sind diese prädestiniert für die Heteroepitaxie der Nitride. Bei Si ist die 

(111)-Oberfläche, bei α-Al2O3 die (0001) und bei 6H-SiC die (0001)-Oberfläche hexagonal und 

bietet sich damit zum Wachstum der Nitride in 𝑐-Richtung an. Je nach Anwendung bieten die 

drei Substrate verschiedene Vorteile, wie z.B. die hohe Transparenz bei Saphir für 

Lichtauskopplung bei LEDs, die hohe Wärmeleitfähigkeit von SiC (4,9 W/ cmK) 98,99 zur guten 

Wärmeabfuhr bei Leistungstransistoren, oder die hohe und einstellbare p- und n-Leitfähigkeit 

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, ändern diese und das Substrat ihre Ausdehnung beim Herunterkühlen zu 

Raumtemperatur unterschiedlich, welches zu Rissen, Defekten und zur Verbiegung der 

Oberfläche führen kann.  

Tabelle 2-2: Übersicht über die für die Epitaxie relevanten Eigenschaften der Fremdsubstrate 

inkl. der berechneten prozentualen Abweichung der Gitterfehlanpassung und des thermischen 

Ausdehnungskoeffizienten, beides bezogen auf GaN. Daten aus Quellen93,94.  

 Si 6H-SiC Al2O3 

Kristallstruktur 
Diamant 

(kubisch) 
Wurtzit 

Trigonal/ 

Rhomboedrisch 

Hexagonale Facette (111) (0001) (0001) 

a [nm] 0,384 0,30806 0,47589 

f zu GaN [%] 17,0 -3,5 -16,0 

TEC in �⃗� [10−6/𝐾] 2,6 4,46 7,3 

∆TEC 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 
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Nitriden von über 109 cm-² 95–97, welche die Eigenschaften der Nitridhalbleiter negativ 

beeinflussen. Durch Techniken, wie z.B. (Niedrigtemperatur-) Nukleationsschichten98,99, 

laterales epitaktisches Überwachen (engl. „epitaxial lateral overgrowth“)100–102 und Defekt-

stoppende Zwischenschichten103–107 konnten die Defektdichten zwar auf Werte unter 108 cm-2 

minimiert werden, jedoch ist die Defektminimierung immer noch ein integraler Bestandteil der 

Epitaxieoptimierung.   

 

2.2.2 III/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-

flächenzentrierten Diamantstruktur mit einer Gitterkonstante von 0,543 nm kristallisiert. Die 

Diamantstruktur kann man als zwei kubisch-flächenzentrierte Gitter beschreiben, welche 

zueinander entlang der Raumdiagonalen, um ¼ ihrer Länge, verschoben sind. Um die 

hexagonale Wurtzitstruktur der Nitride mit Si zu kombinieren, wird ein Si-Ingot entlang der 

(111)-Fläche gesägt und somit steht eine hexagonal-strukturierte atomare Oberfläche zur 

Verfügung (Abbildung 2-11a). Der Abstand der Atome in der (111)-Ebene des Si beträgt dabei 

0,543 nm / √2 = 0,384 nm.  

 

Abbildung 2-11a.: Si-Diamantkristallgitter aus der [111]-Richtung gesehen, mit Hervorhebung 

der hexagonalen Oberfläche in Rot. B) 5:4-Kopplung des AlN-Gitters auf der Si(111)-

Oberfläche, mit Blick auf die (0001)-Ebene.  

 

Bei hohen Temperaturen über 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 

 

Si: 
AlN: 

a) b) 
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über Interdiffusionsprozesse eine Legierung aus Si und Ga, welche zu expandierenden Furchen 

in der Oberfläche des Siliziums führt und ein kontrolliertes Aufbringen von GaN auf dem Si-

Substrat verhindert. Dieser Effekt ist als „Meltback-etching“ bekannt97,108. Da in dieser Arbeit 

GaN bei hohen Temperaturen abgeschieden wird, muss zuerst eine AlN-Schicht als Puffer 

zwischen dem Si-Substrat und GaN abgeschieden werden und im Anschluss können Ga-

beinhaltende Nitridhalbleiter aufgebracht werden. Die Schichtdicke der AlN-Schicht muss den 

nachfolgenden Epitaxieschritten angepasst werden, denn die Diffusionslängen von Si-Atomen 

aus dem Si-Substrat zum GaN und von Ga-Atomen vom GaN zum Si-Substrat sind abhängig 

von Temperatur und Dauer der folgenden GaN-Epitaxie-Schritte. Da AlN eine hexagonale 

Oberfläche in der c-Ebene aufweist, koppelt es mit der Si(111) Oberfläche, 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 

AlN und Si von fa = 19 %, da aAlN = 0,311 nm beträgt. 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 AlN-Wurtzitgitter auf 4 hexagonalen Gittern in der Si-Oberfläche anlagern, welches 

zu einer Parallelisierung der [11̅0]║[11̅00]–Richtungen und der [110]║[112̅0]–Richtungen in 

der Ebene führt. Durch die 5:4 Kopplung wird die Gitterfehlanpassung auf -1,3 % reduziert. 

Der negative Wert indiziert hierbei eine kompressive Verspannung, welche auch nachweisbar 

ist109,110. Der Nachweis der negativen Verspannung ist experimentell allerdings herausfordernd, 

da es zu mikrostrukturellen Wachstumseffekten kommt, welche die Verspannung ebenfalls 

beeinflussen. Z.B. können sich erst Inseln von AlN auf Si(111) bilden, welche koaleszieren und 

zu einer tensilen Verspannung führen111. Die tensile Spannung kann sogar die kompressive 

induzierte Verspannung bei reinem Schichtwachstum von AlN auf Si überkompensieren112.

  

Oberhalb der AlN-Schichten können Ga-haltige Schichten aufgebracht werden. Beim 

Abscheiden dieser Schichten ist darauf zu achten, dass interne Verspannungen beim Wachstum 

aufgebaut werden sollten. Diese müssen der thermisch induzierten Verspannung, durch das 

große ∆TEC von Si zu GaN (s. Tabelle 2-2), entgegenwirken. Erst durch eine bewusste in situ 

Verspannungskontrolle der Heterostrukturen, das sogenannte „strain Engineering“ 113–115, 

konnten großflächige, glatte und riss-freie GaN-basierte LEDs auf Si überhaupt hergestellt 

werden 116. Da bei Nanodrahtstrukturen nur ein lokaler Kontakt von Draht und Substrat besteht, 

ist bei diesen Strukturen keine aufwendige Verspannungskontrolle nötig.  
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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, Nanodrähten oder Mesa-

ähnlichen 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 µm/h Bereich realisieren117, bei gleichzeitig hoher 

Gleichförmigkeit des Wachstums, niedriger Rauheit der Kristallschichten und das auf großen 

Substratflächen (bis maximal 450 mm). Durch die große Fläche, dem hohen 

Automatisierungsgrad und die Option mehrere Substrate in einen Reaktor zu laden, lässt sich 

eine hohe Produktionsrate erzielen. Des Weiteren sind in situ Überwachungen der Temperatur, 

der Präkursorengasflüsse und der Oberflächenbeschaffenheit möglich, wodurch eine hohe 

Prozesskontrolle und Reproduzierbarkeit erzielt werden kann. Im Folgenden wird ein Überblick 

über die theoretischen Abläufe gegeben, die sich bei der MOVPE von III/N-Halbleitern auf 

Si(111) vollziehen. Detaillierte Beschreibungen der allgemeinen thermodynamischen und 

kinetischen Prozesse können den am Ende dieses Satzes indizierten Standardwerken 

entnommen werden63,118–120. Die technischen Details zur MOVPE-Anlage werden in Kapitel 3 

vorgestellt. 

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

Diese sind: 

- Gaszufuhr von Präkursoren und Trägergas 

- Gasphasendiffusion und Zerlegung der Präkursoren  

- Adsorption und Oberflächendiffusion 

- Nukleation und Kristallwachstum 

- Zerlegung und Desorption von III/N-Kristallen 

Im Folgenden werden die einzelnen Schritte und der Einfluss der Prozessparameter auf diese 

erläutert. Abbildung 2-12 gibt einen schematischen Überblick über die Teilschritte am Beispiel 

der Epitaxie von GaN auf einem Si/AlN-Templat.  
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Abbildung 2-12.: Schematischer Überblick über die einzelnen MOVPE-Prozessschritte.  

 

Gaszufuhr von Präkursoren und Trägergas  

Die Leitungen zur Gaszufuhr für die Präkursoren der III-Atome und der V-Atome sind bis zum 

Reaktor getrennt und nahe dem Reaktor gekühlt, um Zerlegungen und Vorreaktionen während 

des Transportes in der Gasphase zu vermeiden. Als Quellen für die Metallatome der Halbleiter 

stehen Metallorganische-Verbindungen in flüssiger und fester Form zur Verfügung, Die 

Metallorganischen Quellen (MO-Quellen) bestehen aus Verbindungen von Triethyl- ((C2H5)3) 

oder Trimethyl-gruppen (CH3)3) mit Atomen der III-Hauptgruppe. In dieser Arbeit werden 

Triethylgallium (TEGa), Trimethylgallium (TMGa), TMAl und TMIn genutzt. Als Mg-Quelle 

steht Di(cyclopentadienyl)magnesium (Cp2Mg) zur Verfügung, 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 𝑋𝑀𝑂 kann dabei mit Hilfe des Drucks (𝑝𝐵), der Temperatur (𝑇𝐵) und des 

Trägergasflusses 𝑄𝑀𝑂 im Bubbler eingestellt werden, welches durch die beiden folgenden 

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

 𝑋𝑀𝑂  [
𝑚𝑜𝑙

𝑚𝑖𝑛
] =

𝑄𝑀𝑂[𝑠𝑐𝑐𝑚]

22400
∙

𝑝𝑀𝑂

𝑝𝐵 − 𝑝𝑀𝑂
∙ ŋ (2-43) 
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mit 𝑝𝑀𝑂  [𝑚𝑏𝑎𝑟] = 10𝐵−𝐴/𝑇𝐵  ∙
𝑝𝐵 [𝑚𝑏𝑎𝑟]

760
 (2-44) 

Der Dampfdruck im Bubbler 𝑝𝑀𝑂 kann dabei über die materialspezifischen Van-der-Waals 

Komponenten A und B berechnet werden. Ein Überblick über diese Komponente der jeweiligen 

Materialien gibt Tabelle 2-3. In der Realität wird teilweise der theoretische Dampfdruck nicht 

erreicht, wodurch Abweichungen bei molaren Materialfluss auftreten können. Um diese 

Abweichungen zu kompensieren wurde eine so genannte Bubblereffizienz ŋ eingeführt, welche 

eine lineare Anpassung durch in situ Korrekturmessungen mit speziellen 

Dampfdruckmessgeräten möglich macht121.   

Tabelle 2-3: Überblick über die verwendeten MO-Quellen und zusätzliche Angaben. 

MO-Quelle Formel A B 𝑝𝑀𝑂 [mbar] bei RT 

TEGa Ga(C2H5)3 2.530 9,19 6,39 

TMGa Ga(CH3)3 1.825 8,50 317,31 

TMAl Al(CH3)3 2.780 10,48 20,00 

TMIn In(CH3)3 2.830 9,74 2,33 

Cp2Mg Mg(C5H5)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) 
122–124. In 

dieser Arbeit wird nur Ammoniak genutzt. Molekularer Stickstoff eignet sich nicht als 

Reaktionspartner, weil dieser erst bei sehr viel höheren Temperaturen anfängt zu 

dissoziieren125,126.   

Zur n-Dotierung werden bei der MOVPE (Mono-)Silan (SiH4), Disilan (Si2H6), 

(Mono-)German (GeH4) und Isobutylgermane (IBGe) genutzt127. In dieser Arbeit wird 

ausschließlich Silan genutzt.  

Gasphasendiffusion und Zerlegung der Präkursoren  

Gelangen die Präkursoren in den Reaktorraum strömen sie zunächst linear und ungebremst im 

Gasfluss in Richtung der geheizten Substratoberfläche. Ab einer gewissen Nähe zum Substrat 

verlangsamt sich die Strömungsgeschwindigkeit, bis die Bewegung durch Gasphasendiffusion 

dominiert ist. Es entsteht somit eine Grenzschicht (rot gestrichelt in Abbildung 2-12) ab der der 

Massentransport zur Substratoberfläche nur durch Diffusion beschrieben werden kann118. In 
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diesem Bereich findet auch die (mögliche) Zerlegung und Vermischung der Präkursoren statt. 

Daher kommt der Einstellung der Grenzschicht eine zentrale Rolle bei der Einstellung der Art 

und der Anzahl der effektiven Wachstumspezien auf der Oberfläche zu, welches final das 

Kristallwachstum beeinflusst. Über die Einstellung des Flusses der Trägergase und des Drucks 

im Reaktor lässt sich die Grenzschicht verschieben, was zu einer einstellbaren Verweildauer 

der Präkursoren innerhalb des Gasdiffusionsbereichs führt. Die Höhe der Grenzschicht über der 

Substratoberfläche nimmt bei geringem Druck ab und umgekehrt120. Durch geringere 

Grenzschichthöhen ist die Gasphasendiffusion effektiver, wodurch mehr Material an der 

Oberfläche ankommt, welches das gewollte Wachstum fördert und parasitäre Vorreaktionen 

minimiert.128 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 

für TMGa (50% bei ca. 750°C) benötigt129,130. Allen Prozessen gemein ist, dass sich sukzessive 

Methyl- bzw. Ethylgruppen abspalten, wodurch als Resultat freies Ga oder Monoethyl- bzw. 

Monomethylgallium an der Oberfläche des Substrates ankommen kann. Das Abspalten der 

Ethylgruppen kann durch Hydrolyse mit molekularem Wasserstoff als Trägergas gefördert 

werden131, wodurch die Wahl des Trägergases Einfluss auf die Menge an zerlegten 

Präkursormaterial und auf die Wachstumsrate hat. Die meisten abgespaltenen organischen 

Moleküle können den Diffusionsbereich anschließend 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 lässt sich jedoch (im gewissem Maß) durch die MOVPE-Prozessparameter 

steuern132,133, wodurch die Möglichkeit zur Anpassung der opto-elektronischen Eigenschaften 

durch Dotierung gegeben ist132–136. Weitergehende Informationen zur Zerlegung der MO 

können den Quellen137,138 entnommen werden.   

Ammoniak zerlegt sich zwar bei niedrigen Temperaturen (400°C) zu 98%, jedoch ist die 

Dissoziationsreaktion kinetisch gesehen, äußerst träge. Unter typischen MOVPE-Bedingungen 

bei 950°C sind daher nicht mehr als 4 % des Ammoniaks dissoziiert139. Aus diesem Grund 

gelangt der Ammoniak äußerst reaktiv (hohes chemisches Potenzial) bis zum Substrat. 

Katalytisch initiiert dissoziiert der Ammoniak erst an der Probenoberfläche, wobei GaN und 

besonders metallisches Gallium zur NH3-Dekompostionsrate von bis zu 50 % beitragen140.  

Der Dotierstoff Silizium wird durch die Zerlegung von Silan in dieser Arbeit zur Verfügung 
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gestellt, dieses geschieht bei Temperaturen von über 550°C und einem typischen MOVPE 

Druck von unter 300 mbar gemäß der folgenden Reaktionsgleichung:  

 𝑆𝑖𝐻4 → 𝑆𝑖 + 2𝐻2  (2-45) 

 

Es ist hierbei zu beachten, dass die obige Gleichung sich nicht direkt vollzieht, sondern sich 

zunächst Zwischenstufen von (Poly-)Silanen der Form 𝑆𝑖𝑛𝐻2𝑛+2 bilden. Detaillierte 

Beschreibungen finden sich in den indizierten Quellen141–143. 

Adsorption und Oberflächendiffusion 

Die Metallatome oder Metallatome, mit einer noch vorhandenen Kohlenwasserstoffgruppe, 

werden im ersten Schritt über Physisorption an der Substratoberfläche adsorbiert. Da die Atome 

an der Oberfläche nur schwach gebunden sind, kann es folgend zur Oberflächendiffusion 

kommen. Je nach den Eigenschaften der Oberfläche (Rauheit, DBD, Defektdichte, Anzahl von 

Domänengrenzen usw.) und der Umgebungsvariablen im Reaktor (𝑝, 𝑇, V/III-Verhältnis) ist 

die Oberflächendiffusion unterschiedlich stark ausgeprägt. Die Diffusionslänge λad kann in 

Abhängigkeit des temperaturunabhängigen Diffusionskoeffizienten 𝐷𝑆, der 

Diffusionsaktivierungsenergie 𝐸𝑆, der Boltzmannkonstante 𝑘𝐵 und der mittleren Verweildauer 

der Adatome auf der Oberfläche 𝜏𝑆, wie folgt angegeben werden: 

 λ𝑎𝑑 = √𝐷𝑆 ∗ 𝑒
(− 

𝐸𝑆
 𝑘𝐵𝑇

)
∗ 𝜏𝑆  

(2-46) 

 

Werte für 𝐷𝑆 und 𝐸𝑆 im Falle vom Wachstum von GaN auf GaN können der Arbeit von Koleske 

et al.144 entnommen werden. Eine höhere Temperatur führt somit zu einer erhöhten Diffusion 

bzw. einer höheren Mobilität der Adatome, welches genutzt werden kann, um ein 

gleichmäßiges Wachstum von glatten Kristalloberflächen 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 

Verfügung stehenden Wachstumsoberfläche kann der eine oder der andere Prozess dominieren, 

wodurch eine große Varianz von 𝜏𝑆 auftreten kann. Dieses wirkt sich wiederum stark auf die 

tatsächliche λ𝑎𝑑 aus. So zeigen Berechnungen, dass die λ𝑎𝑑 von Ga-Adatomen (𝐺𝑎𝑎𝑑) auf GaN 

im Bereich zwischen 600°C und 1200°C zwischen 0,1 nm und 100 nm liegt144. Ändert man 

jedoch die Wachstumsoberfläche, sei es durch eine mikrostrukturelle Textur der Oberfläche 

(Terrassen-Abstände, Off-cut-Winkel)145 oder durch eine dielektrische Maskierung der 

Oberfläche146,147 können Ga-Adatome sich im selben Temperaturbereich mehrere µm bewegen. 
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Metallatome werden bei hohen V/III-Verhältnissen schneller in die Kristallstruktur eingebaut, 

weshalb die Verweildauer 𝜏𝑆 sinkt. Gleichzeitig steigt der Anteil der N-Atome im Verhältnis 

zu den Me-Atomen, welches zu einer Steigerung von 𝐸𝑆 führt148. Als Resultat sinkt λ𝑎𝑑 bei 

hohen V/III-Verhältnissen und variiert nicht linear mit dem V/III-Verhältnis. 

Nukleation und Kristallwachstum 

Das Wachstum der Kristalle ist stark von der Temperatur abhängig, da sowohl die Zerlegung 

der Präkursoren, die Physisorption, die Oberflächendiffusion als auch die eigentliche 

Kristallbildung an der Oberfläche temperaturabhängige Prozesse sind. Diese Prozesse haben 

verschiedene Temperaturabhängigkeiten, welche sich über prozesseigene 

Aktivierungsenergien (𝐸𝑎
𝑖 ) beschreiben lassen. Der Einfluss eines Prozesses i auf die 

Wachstumsrate 𝑔𝑟𝑖 eines Halbleiters kann für jeden der oben beschrieben Prozesse in folgender 

Form angegeben werden149:  

 𝑔𝑟𝑖 = 𝐴𝑖  exp (−
𝐸𝑎

𝑖

𝑅𝑇
)  (2-47) 

 

𝐴𝑖 ist hierbei ein material- und prozessspezifischer Vorfaktor und 𝑅 die allgemeine 

Gaskonstante. Bei niedrigen Temperaturen limitieren die temperaturabhängigen Prozesse die 

Wachstumsrate, weshalb das Wachstum als kinetisch limitiert beschrieben wird. Grafisch kann 

dieses mit Hilfe eines Arrhenius-Plots gezeigt werden. Für 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 entfällt die kinetische 

Limitierung und die Wachstumsrate wird nur durch den Massentransport limitiert (Abbildung 

2-13, mittlerer Temperaturbereich). Dieser mittlere Temperaturbereich ist für die 

Epitaxieentwicklung besonders wichtig, da geringe Temperaturvarianzen nicht direkt zu einer 

großen Varianz der Wachstumsrate und somit schlechten Reproduzierbarkeit des Wachstums 

führen. Des Weiteren lässt sich durch die Massentransport-Limitierung das Wachstum relativ 

einfach über Massenflussänderungen steuern. So kann die Wachstumsrate über den 

Massenfluss der Präkursoren gesteuert werden und folglich die Zusammensetzung ternärer oder 

quaternärer Halbleiter (fast) gezielt eingestellt werden. Das Verhalten bei noch höheren 

Temperaturen wird durch Zerlegungs- und Desorptionsprozesse des GaN-Kristalls dominiert, 

welche der Kristallbildung entgegenwirken. Diese werden im nächsten Punkt zur „Zerlegung 
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und Desorption von III/N-Kristallen“ genauer beschrieben, hier wird zunächst auf die 

chemischen Vorgänge zur Bildung von GaN eingegangen 

 

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 Quellen150,151. 

 

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

Formel beschrieben werden: 

 2𝐺𝑎𝑎𝑑 + 2𝑁𝐻3 → 2𝐺𝑎𝑁 + 3𝐻2 ↑ (2-48) 

 

Inkludiert man auch die Kohlenwasserstoffe der Metallorganika, muss die ganze 

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

 𝐺𝑎(𝐶𝐻3)3 + 𝑁𝐻3 → 𝐺𝑎𝑁 + 𝐶2𝐻6 ↑ +𝐶𝐻4 ↑ +𝐻2 ↑ (2-49) 

 

Als Zwischenprodukt können sich anstatt flüchtigem Ethan (𝐶2𝐻6) und 𝐻2 auch reaktive 

Methylgruppen 𝐶𝐻3 und Wasserstoffradikale 𝐻* bilden138, welche sekundäre Prozesse 

auslösen können. Zum Beispiel führen die 𝐻* zum Ätzen von Ga-terminierten GaN 

Oberflächen37 und ändern somit die Morphologie des Kristalles.   

An einer ideal glatten atomaren Oberfläche würde es statistisch verteilt zur Nukleation in 

Abhängigkeit von λ𝑎𝑑 kommen, allerdings weisen Substrate in der Realität teilweise Defekte, 

atomare Unebenheiten oder gewollte atomare Stufen (durch Offcuts) und andere gewollte 

Oberflächentexturen 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 platzieren152, um die Defektdichte bei der Heteroepitaxie zu 

reduzieren153 und um die Rauheit der Kristalloberfläche zu verbessern154. 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 große Gitterfehlanpassung führt zu 

Verspannungen, welche abgebaut werden müssen. Dieses geschieht einerseits durch die 

Bildung von Punkt-, Stufen- und Schraubenversetzungen, andererseits aber auch durch einen 

Übergang vom reinem Schichtwachstumsmodus (Frank–van der Merwe-Modus) in den 

Stranski-Krastanov-Wachstumsmodus, wodurch sich kleine Inseln bilden können. Des 

Weiteren ziehen größere Agglomerationen von Halbleitermaterial Adatome über Ostwald-

Reifungsprozesse an155 und expandieren schneller als ihre Umgebung. Dieser Effekt führt zu 

stärkerem lokalem dreidimensionalem Wachstum. Ist zweidimensionales Schichtwachstum 

erwünscht, sollte daher λ𝑎𝑑 so klein eingestellt werden, dass die Ostwald-Reifung unterdrückt 

wird. Eine weitere Möglichkeit die Rauheit zu minimieren und glatte Schichten zu wachsen, ist 

es die Temperatur weiter zu erhöhen, um parallel zur Bildung von den III/N-Halbleitern eine 

verstärkte Zerlegung und Desorption von Unebenheiten und anderen dreidimensionalen 

Strukturen zu initiieren. Die Zerlegung bereits gebildeter Kristalle wird im folgenden Bereich 

erläutert. 

Zerlegung und Desorption von III/N-Kristallen 

Die Zerlegung der Nitridhalbleiter ist ein besonders wichtiger Faktor beim 

Nitridhalbleiterwachstum, da diese meist mehrere 100°C über ihrer Zerlegungstemperatur 

gewachsen werden. Der Grund zur Nutzung der hohen Temperaturen liegt in einer höheren 

Beweglichkeit der Adatome, welches zu einer Glättung von atomaren Unebenheiten führt. Des 

Weiteren desorbieren bei den hohen Temperaturen schwach gebundene Fremdatome, welches 

die Reinheit des Kristalls erhöhen kann. Die Zerlegung reduziert allerdings auch die 

Nettowachstumsrate des wachsenden Kristalls. Dieses lässt sich ebenfalls über eine analoge 

Formel zu Formel (2-47) beschreiben, wobei die Aktivierungsenergie zur Zerlegung 𝐸𝑎
𝑑𝑖𝑠 

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 

über 800°C bei Atmosphärendruck, wobei je nach Einstellung der Reaktorbedingungen (p, T) 

und Prozessparameter (Trägergassorte, Flüsse, V/III-Verhältnis) stark variierende Werte 

zwischen 400°C bis 1000°C in der Literatur zu finden sind63,93. Die Werte zur 

Aktivierungsenergie der Zerlegung von GaN schwanken dadurch bedingt auch sehr stark 
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zwischen 0,38 eV und 3,93 eV146,156–160. Eine Ursache für die große Varianz der angegebenen 

Werte hat dabei wahrscheinlich der Wasserstoff, welcher bei der Zerlegung der Präkursoren als 

auch als Trägergas zur Verfügung steht und in früheren Arbeiten nicht immer berücksichtigt 

wurde. Es wird vermutet, dass ein hoher Wasserstofffluss zur erneuten Bildung von NH3 führen 

kann und somit 𝐸𝑎
𝑑𝑖𝑠 unter steigendem 𝐻2 sinkt. Die Zerlegung von GaN kann mit der folgenden 

Formel beschrieben werden:  

 2𝐺𝑎𝑁 + 3𝐻2 → 2𝐺𝑎𝑎𝑑 + 2𝑁𝐻3 ↑ (2-50) 

 

Analoges gilt für InN und AlN, allerdings muss die höhere Bindungsstärke des AlN bzw. die 

niedrigere des InN berücksichtigt werden, welches zu höheren bzw. niedrigeren 

Zerlegungstemperaturen führt. Die unterschiedlichen Zerlegungstemperaturen erschweren das 

Herstellen ternärer und quaternärer Nitridhalbleiter. Die obige Gleichung zeigt, dass Ga-

Adatome bzw. flüssige Ga-Tropfen, durch Akkumulation dieser, bei der Zerlegung von GaN 

entstehen können. Die Desorptionsrate der durch Zerlegung neu gebildeten 𝐺𝑎𝑎𝑑 kann 

niedriger sein als die Desorptionsrate von GaN als Molekül. Koleske et al.156 konnten daher 

Ga-Tröpfchen auf der GaN Oberfläche nach dem Aufheizen von GaN-Proben beobachten. 

Dieses ist für das örtlich-kontrollierte Kristallwachstum zu berücksichtigen, da freie Adatome 

zu einer anderen Position diffundieren und dort zum erneutem Kristallwachstum führen 

können. Bei einem geringen Anteil an zur Verfügung stehenden H2 Molekülen überwiegt die 

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

 𝑥𝐺𝑎𝑁 → (𝐺𝑎𝑁)𝑥 ↑ (2-51) 

 

2.2.4 Polaritätseinstellung mittels MOVPE 

Da die Nitridhalbleiter polare Materialien sind, können sowohl N-polare als auch Me-polare 

Strukturen oder Schichten auf Fremdsubstraten wachsen. Je nach Polarität gibt es optimale 

Epitaxieprozessparameter, da die Oberflächenterminierung und DBD (Abbildung 2-3) 

polaritätsabhängig sind. Auch die Aktivierungsenergie zur Dekomposition von N-polaren GaN 

ist geringer als im Ga-polaren Fall161. Die unterschiedlichen Eigenschaften führen zu einer 

polaritätsabhängigen Wachstumskinetik des Kristalls, weshalb eine genaue 

Morphologiekontrolle erst bei uni-polaren Kristallen möglich ist. Die Polarität hat auch einen 

Einfluss während des zweidimensionalen Schichtwachstums. So weisen Schichten 

verschiedener Polarität eine unterschiedliche Rauheit und Oberflächenmorphologie auf65,162. 
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Außerdem ist der In-Einbau in InGaN-Schichten polaritäts-abhängig163, weshalb N-polare, 

InGaN-basierte Leuchtdioden einen höheren In-Gehalt aufweisen können. Es kann auch zu 

parallelem Wachstum von N- und Me-polarem Domänen während der Epitaxie kommen, 

welches als gemischt-polares Wachstum bezeichnet wird. Die Domänen bilden beim 

Zusammenwachsen Grenzflächen (inversion domain boundaries, engl. IDB), welche sich beim 

Kristallwachstum in Wachstumsrichtung ausbreiten können164,165, aber auch senkrecht zu dieser 

vorhanden sind166. IDBs können als nicht-strahlende167 und strahlende168 

Rekombinationzentren fungieren und wirken sich damit „negativ“ auf die elektro-optischen 

Eigenschaften späterer Bauelemente aus. Aus den genannten Gründen wurden Methoden zur 

Polaritätseinstellung entwickelt, welche im Folgenden vorgestellt werden.   

Ein Weg uni-polares Material zu erhalten, ist es das Wachstum einer Polarität über spezifische 

Wachstumsbedingungen zu unterstützen, damit sich im Laufe des Schichtwachstums eine 

Polarität durchsetzt. Dieses erfordert jedoch (längeres) Schichtwachstum, welches einen 

additiven Aufwand mit sich bringt und daher für 3D-Wachstum, z.B. für ND-Strukturen, 

unerwünscht ist. Aus diesen Gründen wurden weitere Methoden zur Kontrolle der 

Polaritätseinstellung bei der MOVPE entwickelt. Viele Methoden setzen dabei an der 

Schnittstelle Substrat / Nitridhalbleiter an. Substrate können Oberflächenatome bereitstellen, 

welche mit den Atomen der Präkursoren Bindungen eingehen können und so die Ausrichtung 

der Nitridkristalle bestimmen. So ist zum Beispiel die Si-N Bindungsenergie höher als die 

Bindungsenergie der Si-Ga Verbindung beim GaN-Wachstum auf SiC-Substraten, weshalb Ga-

polare GaN Schichten auf Si-polaren SiC-Substraten wachsen63. Nutzt man dementgegen C-

polares SiC kann N-polares GaN gebildet werden, wodurch eine relativ einfache Steuerung der 

Polarität des GaN über die Polarität des SiC-Substrates möglich ist65. Eine gute Erklärung zur 

Polaritätseinstellung der Nitride auf Saphir wird von Mohn et al.166 gegeben. N-polare AlN 

Schichten können sich durch die Nitridierung der Saphiroberfläche erzielen lassen166,169–171, 

jedoch können unter gewissen Wachstumsbedingungen (niedrige Temperatur) oxid-haltige 

AlxOyNz-Zwischenschichten auftreten, welche laterale IDBs generieren und zur Me-Polarität 

der darauf gewachsenen Schichten führen166,171. Durch die Polaritätseinstellung auf 

Saphirsubstraten gelang es glatte GaN Pufferschichten abzuscheiden172, welches der Nitrid-

Bauelemententwicklung dienlich war. Die Polaritätseinstellung an der Schnittstelle zu Si-

Substraten gelang bis dato nicht. Der Grund hierfür ist nicht klar. Gezeigt werden konnte 

allerdings, dass sich zwischen dem Si-Substrat und der ersten AlN-Schicht kein atomar-scharfer 

Materialübergang bildet. Stattdessen entsteht ein Zwischenbereich aus Si-, Al- und N-Atomen, 

welcher durch Diffusionsprozesse entsteht173,174. In Analogie zu Ergebnissen aus der 
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Molekularstrahlepitaxie175,176 ist davon auszugehen, dass sich über eine Kontrolle der 

Reihenfolge der Atome in diesem Zwischenbereich die Polarität auch bei der MOVPE von AlN 

auf Si steuern lässt. 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 wurden177. Das uni-polare Wachstum auf Si wurde auch in dieser 

Arbeit untersucht. Hierbei stellte sich heraus, dass die ex situ Oxidierung der Si-Oberfläche vor 

der Epitaxie und die in situ Desorption des Oxides im Reaktor einen Einfluss auf die Polarität 

haben178 (Kapitel 5.1.2). Es ist davon auszugehen, dass der Sauerstoff an der Grenzfläche 

entscheidend die Polarität des AlN beeinflusst. Basierend auf dieser Erkenntnis wurden zwei 

atomare Modelle entwickelt (Abbildung 2-14 a und b), welche den Einfluss eines Oxids auf die 

Polarität illustrieren sollen. Die Modelle zeigen beide AlN in der Wurtzitstruktur auf einer 

Si(111)-Oberfläche, jedoch für Me-polares AlN ohne (a) und für N-polares AlN mit (b) 

intermittierendem Sauerstoffatom. Da sich die Polarität der ersten Monolagen auf die 

darauffolgenden Kristallschichten oder 3D-Kristalle während des Wachstums überträgt, wird 

somit eine Polaritätskontrolle erreicht. Die Bildung und Desorption von Siliziumoxid (SiOx) ist 

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

Kapitel (2.3) detailliert thematisiert.  

 

Abbildung 2-14.: Angenommene schematische Anordnung des AlN-Wurtzitgitters auf einer Si-

Oberfläche (a) und einer oxidierten Si-Oberfläche (b) (basierend auf den Quellen179,180).   

 

Neben der Schnittstelle zum Substrat kann die Polarität der Nitride auch in der Nitrid-Schicht 

(GaN, AlN, AlGaN) eingestellt bzw. invertiert werden. Basierend auf Ihren Erfahrungen aus 

Saphirsubstraten konnten Stolyarchuk et al. in späteren Arbeiten zeigen181, dass es möglich ist 

die Polarität N-polarer AlN-Domänen zu invertieren. Hierzu stoppten die Autoren das 
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Wachstum einer AlN-Schicht, oxidierten das N-polare AlN über ein ex situ Sauerstoffplasma 

und setzten anschließend das Wachstum fort. Die Autoren der Studie konnten eine polaritäts-

drehende AlxOyNz-Zwischenschicht identifizieren, welches den Einfluss der Oxidierung auf die 

Polaritätskontrolle abermals zeigt. Eine weitere Methode um die Inversion von Me- zu N-

Polarität zu realisieren, ist es eine dünne Halbleiter-Zwischenschicht mit einer sehr hohen Mg-

Dotierung abzuscheiden182,183. Hierbei bildet sich eine Monolage aus Mg3N2, welche als IDB 

fungiert. 

 

2.2.5 Dreidimensionale MOVPE von GaN 

Um ein dreidimensionales Wachstum von GaN-Kristallen für ND, Pyramiden oder andere 

mehrdimensionale Strukturen zu erreichen, müssen zwei Bedingungen erfüllt werden. Zunächst 

muss es bevorzugte Orte geben, an denen es zu einem lokalen Wachstum kommt und in deren 

Umgebung kein Wachstum stattfindet. Im Anschluss müssen die Form bzw. die Morphologie 

der Kristalle kontrolliert werden. Beide Ziele können allerdings nicht unabhängig voneinander 

betrachtet werden, da die Methode, mit der die Ortskontrolle erreicht wird, direkten Einfluss 

auf die Morphologiekontrolle hat. Im Folgenden werden zunächst die Methoden zur 

Ortssteuerung eingeführt. Im Anschluss werden die allgemeinen Mechanismen zur Steuerung 

des dreidimensionalen Wachstums für die „Selektive Area Epitaxy“ (SAE) erläutert, welche 

die gängigste 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 Ni35,184 

oder Au185–187, an definierten Orten auf der Substratoberfläche geschehen. Hierdurch bilden 

sich bei der anschließenden MOVPE übersättigte Eutektika aus dem Metall und den in der 

Gasphase befindlichen Präkursoren, welches final zum Vapor-Liquid-Solid-Wachstums (VLS-

Wachstum) führt186–189. Das VLS-Wachstum hängt stark von der Zusammensetzung des 

Eutektikums ab, da die Zerlegung und die Morphologie des wachsenden Kristalls von der Phase 

(fest / flüssig) des Eutektikums beeinflusst werden. Somit gibt es spezifische 

Wachstumsparameter beim VLS-Wachstum, welche nicht auf andere Epitaxiemethoden 

übertragbar sind. Der metallische und opake Wachstumskeim kann sich jedoch negativ auf die 

elektro-optischen Eigenschaften von Lichtemittern auswirken, weshalb das VLS-Wachstum 

meist nicht für ND-LEDs genutzt wird.  

Neben dem VLS-Wachstum kann ortsgesteuertes Wachstum über weitere Methoden erreicht 

werden. Diese werden allesamt als SAE oder „Selective Area Growth“ (SAG) bezeichnet, zu 

diesen zählen die „Confined“-Epitaxie190,191, das Überwachsen von zuvor topologisch-
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strukturierten Oberflächen192,192,193, die in dieser Arbeit entwickelte Polaritäts- und 

Ortsgesteuerte Epitaxie und die häufigste Methode, das geordnete Kristallwachstum in 

Maskenöffnungen. Bei der letztgenannten Methode werden zunächst dünne (< 100 nm) 

dielektrische (SiOx
146,194–200, SiNx

201–206) oder Titan-Schichten207,208 (nur angewendet bei der 

Molekularstrahlepitaxie, MBE) auf Substraten und Templaten aufgebracht und in diese 

periodisch-strukturierte Öffnungen geätzt (Querschnittschema in Abbildung 2-15a). Während 

der anschließenden Epitaxie kommt es dann zu einem lokalen Wachstum in den Öffnungen 

(Abbildung 2-15b), da Adatome eine hohe Mobilität auf der Maskenoberfläche aufweisen und 

selbige in der zugänglichen kristallinen Oberfläche in den Öffnungen geringer ist. Das 

Maskenmaterial verhindert somit das Ansammeln von Adatomen und die Benetzung der 

Maskenoberfläche mit Ga-Tröpfchen, weshalb es als „antisurfactant“ in der Literatur 

beschrieben wird. Sind die Öffnungen so weit auseinander, dass Adatome innerhalb ihrer 

Adatomdiffusionslänge λ𝑎𝑑 eine Öffnung nicht erreichen können, kommt es zum 

Kristallwachstum auf der Maske, welches als parasitäres Wachstum bezeichnet wird. Um ein 

gleichmäßiges Wachstum, mit einem hohen Füllfaktor (GaN in allen Öffnungen) und ohne 

parasitäres Wachstum zu erreichen, ist es daher nötig die Diffusionslänge und die Struktur der 

Öffnungen (Abstand 𝑎pitch, Durchmesser der Öffnungen 𝑑open) so anzupassen, dass sich Ga-

Adatome bevorzugt nur zu einer Maskenöffnung bewegen, es gilt: 

 𝜆𝑎𝑑 ≈
𝑎pitch − 𝑑open

2
 (2-52) 

 

 

Abbildung 2-15.: a) Zeigt die schematische Querschnittstruktur für SAE mit Hilfe von 

strukturiert aufgebrachten Masken auf einem Substrat oder auf einer Nitrid-Halbleiterschicht. 

In b) ist das Wachstum von GaN in den Öffnungen 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 polaritäts-kontrolliertes AlN/Si-

Templat erzeugt und genutzt wird. Als Basis des AlN/Si-Templates wird ein Si(111) Substrat 

topologisch strukturiert, um weitere kristalline Facetten freizulegen, wie z.B. {100}, {112̅}. Im 

a) b) 
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Schema der Abbildung 2-15c) entsprechen diese Facetten den Seitenflächen einer Si-Säule. 

Anschließend wird die gesamte Si-Oberfläche 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 erläutert wurde, bestimmt die Präsens der Oxid-Atome auf der Si-

Oberfläche die kristalline Ausrichtung des Wurtzitgitters der ersten AlN Monolage (Abbildung 

2-14). Daher entsteht Al-polares AlN auf oxid-freien und N-polares AlN auf oxidierten Si-

Facetten, womit ein polaritätskontrolliertes AlN/Si-Templat erzeugt wird (für Informationen 

zur technologischen Herangehensweise zur Freilegung der Facetten, zur Desorption des Oxides 

und zum Wachstum der AlN-Schicht sei hiermit auf die Kapitel 5.1.2 und 5.1.3 verwiesen). 

Zum erleichtertem Verständnis illustriert Abbildung 2-16a den beschriebenen Vorgang zum 

Ende des AlN-Wachstums nochmals schematisch.  

 

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 Seitenflächen 

der Säule. Dieses führt zu Al-polarem AlN-Wachstum an den Seitenflächen (gelb). Überall 

anders ist ein Oxid vorhanden (blau), daher dominiert hier das N-polare AlN Wachstum (rot). 

Im rechts angrenzenden atomaren Modell ist die entsprechende atomare Wurtzitstruktur für Al-

polares (gelb) bzw. N-polares AlN (rot) dargestellt. In b) ist das anschließende orts-selektive 

3D-Wachstum von Ga-polarem GaN schematisch dargestellt (beide Schemata angepasst 

übernommen aus Quelle179).  

 

Beim anschließenden GaN-Wachstum überträgt sich die AlN-Polarität auf das GaN. Werden 

nun die GaN-Epitaxieparameter so gewählt, 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 Polaritäts- als auch eine Ortskontrolle ermöglicht, ist diese als polaritäts- und 

ortsgesteuertes Wachstum (engl. „Polarity and Site-Controlled Growth“, PSCG) bezeichnet 

worden178,179,209,210. 

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. 

a) b) 



47 

 

 

Um die Morphologie des einzelnen Kristalls einzustellen und die Gleichmäßigkeit des 

Wachstums an mehreren Positionen zu gewährleisten, muss die 3D-Expansion des Kristalls im 

Anschluss über 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 erläutert werden, wie diese Mechanismen mit 

der Polarität verknüpft sind, da dieses von besonderer Bedeutung bei der PSCG-Methode ist. 

Nach Wulffs Theorem bestimmt die Facette mit der niedrigsten Wachstumsrate die 

Morphologie des Kristalls211,212. Die Wachstumsrate der Facetten hängt 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 über die Wachstumsparameter 

sollte außerdem beachtet werden, dass die Wachstumsraten der einzelnen Facetten stets relativ 

zueinander betrachtet werden müssen. So führt z.B. eine höhere Präkursorenzufuhr zu einer 

gesteigerten Wachstumsrate des gesamten Kristallvolumens, aber durch unterschiedliche 

Wachstumsratenänderungen der einzelnen Facetten kann es parallel zu einer 

Morphologieänderung des Kristalls kommen. Ferner wirkt eine Anpassung eines 

Prozessparameters sich meist auf mehrere Prozessschritte aus. Z.B. ändert sich die Zerlegung 

eines Präkursors in der Gasphase, die Desorptionsrate von Adatomen und die 

Oberflächendiffusion mit der Temperatur. Aus den genannten Gründen ist eine allgemeine 

Beschreibung der Wirkung eines Parameters nur beschränkt möglich. Um dennoch einen 

Eindruck von der Wirkung einzelner Parameter auf das dreidimensionale Wachstum zu geben, 

werden im Folgenden ausgewählte publizierte Zusammenhänge präsentiert. Die 

Zusammenhänge sind nur gültig für 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 Oberflächendiffusion (vgl. Formel (2-46)) 

aus. Bei höheren Temperaturen kann auch verstärkt eine Dekomposition von GaN und die 

anschließende Desorption auftreten. Jung et al.199 berichten, dass sich das Aspektverhältnis von 

Ga-polaren, geordnet-gewachsenen ND bei einer Steigerung der Temperatur von 900°C zu 

1000°C erhöht. Die Autoren führen dies auf eine verstärkte Oberflächendiffusion an der 

seitlichen m-Facette und auf Änderungen der Desorptionsraten der seitlichen und oberen c- und 

r-Facetten zurück. Dadurch stehen weniger Adatome auf der seitlichen m-Facette zur 

Verfügung, welches das laterale Wachstum limitiert204. Gleichzeitig stehen mehr Adatome auf 

den Top- Facetten zur Verfügung, weshalb das vertikale Wachstum gefördert wird. Den selben 

Effekt, Steigerung des Aspektverhältnisses bei einer Erhöhung der Temperatur, sehen auch 
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Coulon et al.206 und Li et. al.200 im Temperaturbereich 1050°C bis 1100°C. Interessant ist, dass 

der Effekt bei beiden Polaritäten auftritt, da Coulon et al. mit Ga-polaren ND-Strukturen und 

Li et al. mit N-polaren GaN-ND-Strukturen experimentierten. Bei einer weiteren Erhöhung der 

Temperatur (1150°C) sinkt jedoch zunächst die vertikale Wachstumsrate, welches in einer 

verstärkten lokalen Desorption begründet 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 ist213.   

Bei der Änderung der Wachstumsrate bei der SAE mit der Temperatur gilt es zu beachten, dass 

die räumliche Anordnung und die Anzahl der wachsenden GaN-Strukturen eine Rolle spielen. 

So steigt zwar allgemein die Oberflächendiffusion der Adatome mit der Temperatur an (s. 

Formel (2-46)), weshalb theoretisch mehr Adatome einen weiter entfernten Wachstumsort 

erreichen können und zu einer Wachstumsratensteigerung führen, jedoch findet das Wachstum 

an mehreren Orten simultan statt. Daher konkurrieren benachbarte wachsende GaN-Strukturen 

um die zur Verfügung stehenden Adatome206. Folglich sinkt die effektive Wachstumsrate jeder 

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

V/III-Verhältnis   

Bei dreidimensionalem Wachstum wird meist ein V/III-Verhältnis von unter 100 genutzt, 

wodurch das Wachstum durch fehlende N-Atome bzw. NH3-Präkursoren limitiert ist. Daher 

kommt es bei einer Steigerung des Ammoniakflusses und einem damit einhergehendem 

steigendem V/III-Verhältnis zu einem Anstieg der Volumenwachstumsrate, wodurch die 

Strukturen insgesamt voluminöser werden206. Bei Ga-polaren GaN sind häufig semi-polare und 

N-terminierte r-Facetten Wachstums-limitierend, wodurch dreidimensionale Strukturen breiter 

und gleichzeitig höher bei steigendem NH3-Fluss werden. Durch den Neigungswinkel von 

θ = 43° sinkt das Aspektverhältnis 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 Verfügung gestellt werden, welche sich auf die Morphologie des wachsenden Kristalls 

auswirken213,214 (s. Beschreibung zum Einfluss von Wasserstoff, weiter unten). So zeigen Lin 

et al.213 und Lundskog et al.201, dass es durch eine Steigerung des V/III-Verhältnisses mittels 

NH3-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 NH3-

Präkursorflusses sogar insgesamt verringern. Das bei identischen V/III-Verhältnissen, aber 

geringeren Ammoniakflüssen, der beschriebene Effekt nicht auftrat, zeigt den dominanten 

Einfluss der Wasserstoffpassivierung auf die Morphologie des wachsenden Kristalls. N-polare 
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Strukturen wachsen meist in die -𝑐-Richtung, da die -c-Facette N-terminiert ist und daher unter 

Wasserstoffeinfluss am langsamsten wächst. Bei kleinen V/III-Verhältnissen kann die N-

Terminierung durch die Bildung einer flüssigen Ga-Ansammlung kompensiert werden215,216, 

wodurch ein starkes lokales Wachstum auf der c-planaren Spitze von ND stattfindet. Durch 

mehr Ammoniak wird der lokale Überschuss 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 Präkursoren und auch als Trägergas zur Verfügung, 

somit stehen molekularer Wasserstoff H2 und reaktive Wasserstoffradikale H* zur Verfügung. 

Das Trägergas selbst wirkt dabei nicht direkt, jedoch vermindert es die Zerlegungstemperatur 

der Präkursoren, wodurch ein höherer Wasserstoffanteil bei der MOVPE im Trägergas indirekt 

zu mehr Radikalen H* führt217. Wasserstoff wirkt dabei, je nach der Terminierung der Facetten 

unterschiedlich: Ga-terminierte Oberflächen können durch die Bildung von Ga-H-

Verbindungen geätzt werden, wohingegen N-terminierte Facetten durch Wasserstoff-passiviert 

werden, wie es durch Li et al.37 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 r-Facette unter Standard-MOVPE-Bedingungen N-terminiert. 

Somit kann ein höherer Wasserstoffanteil zu einer geringeren Wachstumsrate führen, wie es 

von Li et al.37 und Coulon et. al.206 gezeigt wurde. Allerdings zeigten Wang et. al.218, dass durch 

eine Substitution von N2 durch H2 im Trägergas besonders das r-planare Wachstum gefördert 

wird, welches im direktem Widerspruch zu den anderen Arbeiten zu sein scheint. Wang et al. 

sehen diesen Widerspruch auch, lösen diesen jedoch folgendermaßen auf: Die Autoren 

argumentieren, dass sich bei besonders Ga-reichen Wachstumsbedingungen lokale Ga-

Ansammlungen bilden können, welche die Wasserstoffpassivierung aufheben. Die gesteigerte 

Anreicherung von Ga an der r-Facette bei einem hohem H2-Anteil in der Reaktoratmosphäre 

kann dabei durch die Verschiebung der Bildungsreaktion von GaN nach Formel (2-48) erklärt 

werden. Mit mehr H2 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 -𝑐-Richtung sollte das vertikale Wachstum daher 

eigentlich schwieriger zu erreichen sein. Allerdings zeigten Bergbauer et al.219 für N-polare 

ND, dass die vertikale Wachstumsrate bei einem hohen Anteil von H2 im Trägergas ansteigt. 

Der Grund dafür 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 H2-Trägergasflüssen bilden und die Wasserstoffpassivierung auf -c-Facetten 

aufheben. Dieses wurde theoretisch von Northrup et al.215 für die gängigsten 

Epitaxietechnologien, die MOVPE und die Molekularstrahlepitaxie, vorausgesagt und bereits 

experimentell durch Held et al.216 für die Molekularstrahlepitaxie gezeigt.  

Auf Grundlage der Erkenntnisse und eigener Ergebnisse wurde das in dieser Dissertation 

enthaltene GaN-Hüllenwachstum-Model entwickelt, welches in Fig. 9 in Publikation210 

(Kapitel 5.1.4) zu finden ist. Das Modell beschreibt detailliert den Einfluss des H2-Trägergases 

auf die Morphologie der Kristalle in Abhängigkeit der Polarität.  

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.220 

haben dieses für beide Dotierstoffe anhand von ca. 10 µm breiten, periodisch angeordneten 

GaN Inseln nachgewiesen, welche r- und c-Facetten aufwiesen. In ihren Experimenten 

variierten sie die molaren Dotierstoffflüsse des Cp2Mg 𝑋𝑀𝑂
𝑀𝑔

, des Silans 𝑋𝑀𝑂
𝑆𝑖  und des TMGa 

𝑋𝑀𝑂
𝐺𝑎  und bewerteten die Mg/Ga- bzw. Si/Ga-Verhältnisse, welche sich wie folgt berechnen 

lassen: 

 
Mg

Ga
=

𝑋𝑀𝑂
𝑀𝑔

𝑋𝑀𝑂
𝐺𝑎  (2-53) 

 Si

Ga
=

𝑋𝑀𝑂
𝑆𝑖

𝑋𝑚𝑜𝑙
𝐺𝑎  

(2-54) 

 

Durch ein höheres Mg/Ga-Verhältnis reduzierte sich die vertikale Wachstumsrate in 

𝑐-Richtung und erhöhte sich die Wachstumsrate in 𝑟-Richtung, wodurch insgesamt flachere 

Inseln, mit lateral ausgedehnten c-Facetten, entstanden. Der Einfluss des Mg/Ga-Verhältnisses 

auf die Morphologie könnte über den zur Verfügung stehenden Wasserstoff in Folge der 

Zerlegung des Cp2Mg-Moleküls erklärt werden, allerdings gibt es hierzu keine 

Untersuchungen. Durch eine Erhöhung des Si/Ga-Verhältnisses wurde das vertikale 

c-Wachstum enorm gesteigert und das laterale Wachstum insgesamt unterdrückt, wodurch 

anstatt Inseln hohe Mikrodraht-ähnliche Strukturen entstanden. Eine Erklärung für dieses 

Ergebnisse wurde 1998 durch S. Haffouz et al. nicht gegeben, allerdings gibt es heutzutage eine 

Erklärung: Durch die Zugabe von Silan kann sich eine dünne SiNx-Schicht bilden, welche das 

laterale Wachstum unterdrückt. Dieses ist sowohl für die SAE197,221 als auch für unstrukturiertes 
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Wachstum von ND222–224 bewiesen worden. Bei dreidimensionalen GaN Strukturen, wächst die 

m-Facette am langsamsten, wodurch sich auf dieser SiNx bilden kann. Da die Beweglichkeit 

der III-Adatome auf der gebildeten SiNx-Schicht hoch ist, können 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 Aspektverhältnis, wie ND, entstehen können. Bei der Wahl des Si/Ga-

Verhältnisses gilt es zu beachten, dass ein zu hohes Si/Ga-Verhältnis zur Bildung von SiNx-

Schicht auf weiteren Facetten kommen kann. Dies hat zur Folge, dass das Wachstum dort 

ebenfalls unterdrückt wird und die Adatome entweder desorbieren oder an anderen Stellen 

eingebaut werden können. Daher führen zu hohe Si/Ga-Verhältnisse 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-Oberfläche zentrale Rollen bei der Erzielung der lokalen Polaritätskontrolle der Nitride 

spielen. Daher werden im Folgenden die kristalline Struktur der Si-Oberfläche und die Prozesse 

zur Bildung und Desorption von SiOx beschrieben. 

Als Ausgangsbasis wurden in dieser Arbeit Si-Wafer mit einer (111)-Oberfläche genutzt. Die 

Substratoberfläche wurde über Ätz- und Lithografieprozesse strukturiert, wodurch weitere zur 

(111)-Ebene geneigte Kristallorientierungen zugänglich waren. Je nach Si-Oberfläche variiert 

die DBD und unterschiedliche Bindungstypen sind verfügbar. Diese wirken sich auf die 

nachfolgenden Prozessschritte aus, da die Bindungsstärke und damit maßgeblich die Stabilität 

der Bindungen an der Oberfläche beeinflusst wird. Um einen Eindruck von der Oberfläche des 

Si in Abhängigkeit der Kristallfacette zu geben, wurde zunächst 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 abgesättigte Verbindung pro Si-Atom, während auf der 
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(100)-Ebene (grün) zwei nicht abgesättigte Verbindungen pro Si-Atom zur Verfügung stehen. 

Auf der Si(100)-Oberfläche bilden diese paarweise Reihen von Dimeren, wodurch die DBD 

halbiert wird225. Letzteres gilt für alle Ebenen der {100}-Schar. Um die jeweiligen 

Kristallfacetten jetzt gezielt zu oxidieren, sollte zunächst eine definierte Terminierung 

hergestellt werden. Diese wird durch ein Flusssäurebad erreicht. Hierbei werden die 

ungesättigten Bindungen über Hydride abgesättigt. Dominante Monohydride (SiH) bilden sich, 

wenn eine offene Bindung abgesättigt wird, also dominant auf Si(111). Dihydride (SiH2) und 

Trihydride (SiH3) bilden sich bei der Absättigung 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.org226). a) seitlicher Blick in [001]-Richtung, b) Aufsicht auf (111)-Ebene mit 

schematischer Darstellung eines Hexagons und c) Aufsicht auf (100)-Ebene.   

 

Zur anschließenden Oxidation der Wasserstoff-terminierten Si-Facetten bestehen mehrere 

Möglichkeiten. Die einfachste Methode ist es die Wasserstoff-terminierten Oberflächen Luft 

auszusetzen227,228. Bei diesem Prozess spielt die Luftfeuchte, genauer das Wasser in der 

Luft227,229,230, eine entscheidende Rolle, da zunächst OH-Verbindungen entstehen, welches in 

Formel (2-55) dargestellt ist:  

 𝑆𝑖 − 𝐻 + 𝐻2𝑂 → 𝑆𝑖 − 𝑂𝐻 + 𝐻2 ↑ (2-55) 

 

Im darauffolgenden Reaktionsschritt kommt es zur Bildung von SiOx und zur H2-Desorption:  

 𝑆𝑖 − 𝑂𝐻 + 𝑆𝑖 − 𝐻 → 𝑆𝑖 − 𝑂 − 𝑆𝑖 + 𝐻2 ↑ (2-56) 

 

Eine detaillierte Darstellung des Prozesses wird von Wayner und Wolkow gegeben231. Die 

a)  b)  c)  
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Reaktionskinetik hängt hierbei stark von den Umgebungsvariablen (p, T, Luftfeuchte) und von 

der Si-Kristallorientierung ab227,232, wodurch eine gleichmäßige und reproduzierbare 

Oxidierung mittels Luft schwierig ist.   

Neben der schwierig zu reproduzierenden Oxidierung der Oberfläche an Luft, kann eine SiOx-

Schicht auch über 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 hat233. Wird allerdings eine 

strukturierte Si-Oberfläche 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 Abhängigkeit des Einfallwinkels 

der Ionen variiert. Die Bildung von SiOx läuft dabei gemäß der folgenden Reaktion ab: 

 𝑆𝑖 + 2𝑂− → 𝑆𝑖𝑂2 + 2𝑒− (2-57) 

Das Wachstum der SiOx-Schicht wird dabei durch die Ansammlung negativer Ladung limitiert, 

welche das Eindringen der Sauerstoffanionen in das Si begrenzt234.  

Da die Epitaxie der Nitride bei Temperaturen von T > 900°C durchgeführt wird, kann hierdurch 

SiOx wieder desorbieren. Die Desorption von SiOx wird ausgelöst durch die Zerlegung von 

SiO2 zu volatilem SiO mittels folgender Reaktion235,236:  

 𝑆𝑖 + 𝑆𝑖𝑂2 → 2 𝑆𝑖𝑂 ↑ (2-58) 

 

Die Dekomposition des SiO2 wird hierbei durch die Doppelt- und Mehrfach-Oxidierung des Si-

Atoms zu Si2+ und höher wertigen Oxidationszuständen ausgelöst237. Somit findet der Prozess 

der Desorption an der Grenzfläche 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. Löcher in der SiOx-Schicht kann dieses die Desorption 

beschleunigen, da nun zusätzliches, nicht SiOx-bedecktes Si zur Reaktionsgrenze Si/SiOx 

diffundieren kann. Außerdem kann SiO vom Rand der Leerstellen ungehindert desorbieren, da 

die Diffusion durch die SiOx-Schicht dort nicht limitierend wirkt. Folglich läuft eine verstärkte 

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)238 und 4,4 eV auf 

Si(111)239 betragen, bilden sich Leerstellen auf Si(100) schneller. Dieses Beispiel zeigt, dass 

die Oxiddesorption abhängig von der Si-Kristallfacette ist.  
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Neben der Temperatur kann eine Zerlegung durch die Zusammensetzung der Atmosphäre 

beeinflusst werden. Unter Beteiligung von Wasserstoff kann sich Wasserdampf und flüchtiges 

SiO, wie folgt beschrieben, bilden240: 

 𝑆𝑖𝑂2 + 𝐻2 → 𝑆𝑖𝑂 ↑  +𝐻2𝑂 ↑ (2-59) 

 

Da hierbei keine Mitwirkung von Si-Atomen aus dem Substrat Voraussetzung ist, kann die 

Reaktion überall da ablaufen, wo die H-haltige Gasatmosphäre in Kontakt mit der SiO2 

kommen kann. Die zugängliche SiO2-Fläche und damit die SiO2-Ätzrate 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 

H2 Monosilangas (SiH4) bildet241. Der zweitstufige Prozess läuft dabei wie folgt ab:  

 𝑆𝑖𝐻2 + 𝐻 → 𝑆𝑖𝐻3 (2-60) 

 𝑆𝑖𝐻3 + 𝐻 → 𝑆𝑖𝐻4 ↑ (2-61) 

 

Wie die obigen Formeln zeigen, ist die Voraussetzung für die Entstehung von Silan die 

Schrittweise Hydrierung von SiH2. Da SiH2 nicht auf Si(111) zur Verfügung steht, ist die obige 

Reaktion auf andere Facetten begrenzt. Folglich wird Si anisotrop geätzt. Bei einem Si(111) 

Wafer wird die Oberfläche somit nur an Imperfektionen (Defekte, Fremdatome) lokal geätzt. 

Im Anschluss kommt es zu einer lateralen Zerlegung und Desorption von Si, ausgehend von 

den Positionen der Imperfektionen. 
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Kapitel 3 

 

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 Türen zum Gaskabinett zu sehen. Hinter diesen befinden sich die MO-Quellen, 

Anschlüsse für extern gelagerte Prozessgase – hier 100 ppm verdünntes SiH4 in H2 und NH3 – 

und die Trägergase H2 und N2. Über Rohrleitungen werden alle Gase und die dabei 

mitgeführten MO-Präkursoren in Richtung des Reaktors durch die Gasströme transportiert. 

Damit dabei keine Vorreaktionen der Hydride und MO-Materialien auftreten, gibt es zwei 

getrennte Hauptleitungen, welche separat zum Reaktor führen. Ein Schema der Gasführung 

zum Reaktor wird in Abbildung 3-1b gegeben. Der Reaktor befindet sich dabei neben dem 

Gasekabinett in einer luftdichten Kammer, welche mit einer N2-Schutzatmosphäre gefüllt ist. 

Um die Proben zu händeln, 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 für bis zu drei 2“-große Substrate 

und einem darunter befindlichem Wendelspulen-Heizsystem. Da der Deckel wie ein Duschkopf 

sehr viele Löcher aufweist, wird er als „Showerhead“ bezeichnet (Abbildung 3-1c). Zum 

Gaseinlass sind jeweils Löcher alternierend mit der Hydrid- oder der MO-Leitung verbunden. 

Durch die Leitungstrennung und durch eine interne Kühlung des Showerheads auf 50°C, 

können somit Reaktionen zwischen den Reaktionspartnern erst nach dem Austritt aus den 

Löchern auftreten. Zusätzlich zu den kleinen Gaseinlässen (< 1 mm) befinden sich noch vier 

ca. 4 mm² große Löcher im Showerhead (Vergrößerung in Abbildung 3-1c), durch welches 

Licht zur in situ Charakterisierung ein- und ausgekoppelt werden kann. Die Funktionsweise der 

in situ Messgeräte wird im folgenden Kapitel beschrieben. 
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Abbildung 3-1.: CCS-MOVPE Anlage (a) und Blick in den offenen Reaktor (c) mit 

Vergrößerung des Showerheads, in welche kleine Gaseinlässe und ein größeres Loch zur 

Lichtauskopplung für in situ Geräte gezeigt wird. b) Schema der Gasführung (b) nach Quelle242. 

 

Wird der Reaktor geschlossen, lässt 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 Gaseinlässen und der Probenoberfläche konstant über die 

ganze Susceptorfläche ist, kommt es zu einer gleichmäßigen Strömung und Zerlegung der 

Präkursoren über die ganze Probenfläche. Letzteres ist ein großer Vorteil dieser 

Reaktorkonfiguration gegenüber anderen Reaktortypen.   

Da die Temperatur maßgeblich die Zerlegung und andere Prozesse bei der MOVPE beeinflusst, 

sollte möglichst die gleiche Oberflächentemperatur über die gesamte Susceptorfläche 

a)  c)  

b)  
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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 Oberflächentemperatur ortsaufgelöst erfasst (s. Kapitel 3.1), lässt 

sich eine gleichmäßige Temperaturverteilung einstellen. Die maximale Oberflächentemperatur 

beträgt ca. 1180°C.   

Reaktionsprodukte und Trägergase strömen nach der Epitaxie seitlich am Susceptor vorbei und 

werden anschließend zu einem Filter und einem Reinigungsgerät (Scrubber) geleitet, wo 

schädliche Stoffe ausgefiltert werden.  

3.1. In situ Sensoren 

Zum Verständnis des Epitaxieprozesses ist es essenziell, schon während des Wachstums 

Informationen über die Probe durch in situ Messgeräte zu erhalten. Aus diesem Grund sind auf 

dem Showerhead dieser Anlage zwei Messgeräte installiert. Zu einem ein ortsaufgelöstes 

Pyrometer mit der Bezeichnung „ARGUS“ der Firma Aixtron und zum anderen ein 

Interferometer der Firma Laytec. Die Funktionsweise beider Geräte soll im Folgenden erläutert 

werden.  

Pyrometer 

Die Überwachung der Oberflächentemperatur wird durch Pyrometrie mit dem so genannten 

ARGUS realisiert. Hierbei wird die Intensität der Wärmestrahlung 𝐼λ gemessen, aus welcher 

sich die Temperatur ermitteln lässt. Der Zusammenhang kann allgemein durch das Planck’sche 

Strahlungsgesetz ausgedrückt werden kann. Dieses gilt allerdings nur für ideale hypothetische 

Wärmestrahler, also schwarze Körper. Abweichungen zu realen Körpern, einem grauen 

Körper, werden durch den Emissionsgrad 𝜖 berücksichtigt, welcher Temperatur- und 

Wellenlängenabhängig ist. Somit lässt sich das Planck’sche Strahlungsgesetz für reale Körper 

wie folgt angeben: 

 
𝐼𝜆 = 𝜖 ∙

𝑐1

𝜆5
(exp

𝑐2

λT
− 1)

−1

 
(3-1) 

 

𝑐1 und 𝑐2 werden als Plancks erste und zweite Konstanten bezeichnet und beschreiben konstante 

Abhängigkeiten von weiteren Naturkonstanten. Für diese gilt: 

 𝑐1 = 2𝜋ℎ𝑐2 (3-2) 
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𝑐2 =

ℎ𝑐

𝑘𝐵
  

(3-3) 

 

Bei den obigen Formeln ist ℎ das Plank’sche Wirkungsquantum, 𝑐 die Lichtgeschwindigkeit 

im Medium und 𝑘𝐵 die Boltzmannkonstante. Um mit Hilfe der Formel (3-1) die Temperatur 

einer realen Oberfläche zu bestimmen, muss somit entweder der Emissionsgrad einer Probe 

bekannt sein oder die Abhängigkeit der Messung vom Emissionsgrad muss zumindest reduziert 

werden. Letzteres wird beim ARGUS durch die parallele Messung der Wärmestrahlung bei 

zwei Wellenlängen (𝜆𝑎 = 985 nm und 𝜆𝑏 = 1460 nm) in zwei engen Farbbandbreiten (∆𝜆𝑎 und 

∆𝜆𝑏) 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 Intensitäten in den beiden Wellenlängenbereichen 𝐼𝜆𝑎
 und 𝐼𝜆𝑏

 gemessen 

werden und dann der Quotient 𝑅 aus diesen gebildet wird. Der Vorteil dieses Ansatzes ist es, 

dass Änderungen in den Oberflächeneigenschaften der Messobjekts und Hindernisse im 

Strahlengang, die sich zwischen Messobjekt und Detektor befinden, auf die Messung beider 

Intensitäten auswirken. Unter den Annahmen, dass die Auswirkungen auf beide Intensitäten 

gleich sind und dass sich der Emissionsgrad bei beiden gemessenen Wellenlängenbereichen 

gleich ändert, lässt sich der Quotient 𝑅 folgendermaßen ausdrücken243,244:  

 
𝑅 =

𝐼𝜆𝑎

𝐼𝜆𝑏

=
𝜆𝑏

5

𝜆𝑎
5

∆𝜆𝑎

∆𝜆𝑏
 ∙  exp [

ℎ𝑐

𝑘𝐵𝑇
(

1

𝜆𝑏
−

1

𝜆𝑎
)]  

(3-4) 

 

Die obige Formel zeigt, dass die Temperatur somit unabhängig vom Emissionsgrad und 

anderen Faktoren, z.B. Änderungen der Probenmaterials oder einer Minderung der 

Gesamtlichtintensität durch Ablagerungen bei der MOVPE, bestimmt werden kann.   

Um nicht nur einen Punkt der Oberfläche zu detektieren, verfügt das Messgerät über mehrere 

Sensoren, welche radial über dem Showerhead installiert sind. Hierdurch kann Wärmestrahlung 

von der Mitte bis zur äußeren Kante des Susceptors durch den Showerhead detektiert werden. 

Dreht sich der Susceptor parallel, lässt sich die gesamte Oberfläche erfassen und somit eine 

ortsaufgelöste Temperaturverteilung erreichen. 

Interferometer 

Das Interferometer besteht aus einem LASER (𝜆 = 633 𝑛𝑚), dessen Strahl an der 

Probenoberfläche reflektiert wird und einem Fotodetektor, welcher die Intensität des 

reflektierten Strahls misst. Die Intensität des reflektierten LASER-Signals korrespondiert dabei 
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mit Vorgängen auf der Oberfläche. Beim klassischem Schichtwachstum wird das Licht an der 

Oberfläche der Probe und tieferliegenden Schnittstellen zwischen zwei Materialien mit 

unterschiedlichem Brechungsindizes (teilweise) reflektiert, wodurch es zu Interferenzeffekten 

kommt. Da die Interferenz von der Schichtdicke abhängt, lässt sich somit die Wachstumsrate 

bestimmen. Dieses wird im nächsten Abschnitt erläutert. Des Weiteren kann es zur Streuung 

von Licht an dreidimensionalen Strukturen kommen. Sind diese zufällig verteilt oder/und 

inhomogen groß, kommt es zu einer generellen Abnahme der Signalintensität, da gestreutes 

Licht nicht mehr detektiert wird. Bei periodischen Strukturen aus Kristallen kann ein Teil des 

Lichtes über Mehrfachreflexionen die Kristalloberfläche wieder in Richtung des Detektors 

verlassen. Dieses ist auf Grund der fixen Ausrichtung der Kristallfacetten zueinander möglich. 

Expandieren viele gleichgroße Kristalle auf der Oberfläche homogen, kann dieses zur 

Interpretation des dreidimensionalen Wachstums genutzt werden. Dieses ist beispielhaft für 

GaN Inseln auf AlN/Si-Templaten in der „supplementary information file“ aus Blumberg et 

al.209 erläutert.   

Beim Schichtwachstum kommt es an den Schichtgrenzen und an der Oberfläche zu 

Reflektionen. Daraus resultiert ein Gangunterschied der einzelnen reflektierten Wellen, welche 

sich überlagern und phasenverschoben miteinander interferieren. Konstruktive Interferenz tritt 

auf, wenn die folgende Bedingung erfüllt ist:  

 𝑛 ∙ 𝑑 = 𝑚 ∙
𝜆

2
  (3-5) 

 

Hierbei ist 𝑛 der Brechungsindex der obersten Schicht, 𝑑 die Dicke der Schicht, 𝑚 eine ganze 

Zahl größer Null und 𝜆 die Wellenlänge des LASERs. Die reflektierten Wellen überlagern sich 

destruktiv, wenn die folgende Bedingung erfüllt ist:  

 𝑛 ∙ 𝑑 = (𝑚 +
1

2
) ∙

𝜆

2
   (3-6) 

 

Bei der Epitaxie ändert sich kontinuierlich die Schichtdicke und daher oszilliert das Signal. 

Durch das Auswerten des Oszillationverhaltens der Reflektivität kann über die Periodendauer 

∆𝑡 die Wachstumsrate 𝑔𝑟 wie folgt berechnet werden: 

 𝑔𝑟 =
𝜆

2𝑛∆𝑡
  (3-7) 
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Kapitel 4 

 

4. Aufbau der ND-LED 

In diesem Kapitel wird der Aufbau der in dieser Arbeit hergestellten ND-LED aufgezeigt und 

die dabei durchgeführten epitaktischen (Kapitel 4.1) und technologischen Schritte (4.2) kurz 

erläutert. Für detaillierte Informationen wird an den entsprechenden Stellen auf Abbildungen 

und Erklärungen in den dazugehörigen Publikationen verwiesen.  

 

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

Zur Erzeugung des ortskontrolliertem Wachstums wird in dieser Arbeit ein strukturiertes 

Si(111)-Substrat verwendet, welches einen spezifischen Widerstand von 0,003 Ωcm durch As-

Dotierung aufweist. Mittels NanoImprint-Lithografie und Trockenätzungsverfahren wird ein 

periodisches Muster aus hexagonal angeordneten Säulen in der Si-Oberfläche erzeugt. Die 

Säulen haben eine Periodizität von 2500 nm, sind 500 nm im Durchmesser und haben eine 

Höhe von ca. 110 nm (Abbildung 4-1a und f), falls nicht anders angegeben. Anschließend 

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 Publikation178 (Kapitel 5.1.1) im Detail erläutert. Auf Grund der verschiedenen 

kristallinen Oberflächenfacetten an der strukturierten Si-Oberfläche, entsteht durch das 

Sauerstoffplasma eine Oxidschicht auf der Si-Oberfläche, welche unterschiedlich resistent 

gegenüber 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 AlN wird das Si-Substrat im MOVPE Reaktor unter 

Wasserstoffatmosphäre bei T > 900°C ausgeheizt, wodurch nur das Oxid nur an den 

Seitenwänden der Si-Säulen entfernt wird. Beim anschließendem AlN-Schichtwachstum 

entstehen dort Al-polare Bereiche, überall sonst bildet sich N-polares AlN (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 – e). Auf 

der rechten Seite finden sich korrespondierende 80°-REM-Bilder (f - h).  

 

a)  

b)  

c)  

d)  

e)  

f)  

g)  

h)  
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Die Parameter zur SiOx-Desorption, die Temperatur des Reaktors und die Dauer dieses 

Schrittes, sind somit mit der Kontrolle der AlN-Polarität verknüpft (die Zusammenhänge 

zwischen der SiOx-Desorption und der AlN-Polarität werden ausführlich in Kapitel 2.2.4 

erläutert). Experimentelle Werte hierzu können den Publikationen178,179 bzw. den Kapiteln 5.1.2 

entnommen werden. Die Schichtdicke der AlN-Schicht ist dabei auf die Dauer und die 

Temperatur nachfolgender Epitaxieschritte abgestimmt, um das Meltback-Etching (Bildung 

einer SiGa-Legierung) zu verhindern. Für die ND-LED wurden in dieser Arbeit Schichtdicken 

von 20 bis 30 nm AlN gewachsen. Für das anschließende dreidimensionale Wachstum von Ga-

polarem GaN dienen die Al-polaren Stellen in der AlN-Schicht als Nukleationspunkte. 

Zunächst bilden sich pro Si-Insel mehrere Ga-polare Nukleationskeime (Abbildung 4-1c). 

Diese expandieren in 𝑟-Richtung und koaleszieren miteinander, wodurch sich pro Si-Säule 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 nötig 

macht. Die nötigen Schritte hierzu werden in Kapitel 5.1.3 detailliert beschrieben. Die 

gewachsenen ND ragen am Ende des ND-Wachstums ca. 4 – 5 µm aus dem Substrat heraus 

und sind mit ca. 700 nm Durchmesser dicker als der Durchmesser der Si-Säulen. Das vertikale 

ND-Wachstum wird mit einer hohen SiH4-Zugabe erreicht, daher ist davon auszugehen, dass 

die ND eine hohe n-Dotierung (> 1019 cm-3) aufweisen245.   

Um den Strom im späterem Bauelement zur m-Facette zu leiten, wird die r-Facette an der Spitze 

zu Ende des ND-Wachstums mit einer nominell undotierten (not intentionally doped, nid) 

Schicht überwachsen (oranger Bereich in Abbildung 4-1e). Hierzu wird kein Silan in den 

Reaktor gegeben, wodurch auch das vertikale ND-Wachstum beendet ist und das 

Hüllenwachstum startet. Dieses beginnt an Spitze des NDs, da dort keine SiNx-Passivierung 

vorhanden ist. Bei länger anhaltendem Hüllenwachstum expandiert GaN in Richtung des 

Substrates und umschließt hierbei den ND nach und nach. Anfangs dominiert das vertikale 

Hüllenwachstum in Richtung des Substrates (-𝑐-Richtung). Mit steigender Länge der Hülle, 

also mit steigendem Bedeckungsgrad des NDs mit der Hülle, sinkt die vertikale Wachstumsrate 

und die Hülle wächst (fast) nur noch in lateraler �⃗⃗⃗�-Richtung. Dieses hängt mit 

Wachstumskinetik der einzelnen Facetten und der Diffusionslänge der Ga-Adatome auf der 

Hülle zusammen, welches in der Veröffentlichung zum Hüllenwachstum210 anhand des Models 

in Fig. 9e erläutert wird. Sobald die wachsende Hülle auch auf den m-Facetten des Kerns 

wächst, wird durch Silan-Injektion wieder eine n-Dotierung der Hülle realisiert. Im Unterschied 
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zum ND-Wachstum ist das Si/Ga-Verhältnis der molaren Flüsse (Formel (2-54)) beim 

Hüllenwachstun, mit einem Wert von 7 ∙ 10−5, 75-mal niedriger, wodurch die Bildung von 

SiNx unterdrückt wird. Bei dem genannten Wert für das Si/Ga-Verhältnis konnte bei analog 

gewachsenen GaN-Schichten auf Saphirsubstraten eine n-Dotierung von n = 5,8 ∙ 1020 𝑐𝑚−3 

über Hallmessungen bestimmt werden. Sehr wahrscheinlich ist der Wert nicht eins zu eins auf 

die n-Hülle zu übertragen, jedoch ist mit einer hohen n-Dotierung zu rechnen.  

Die n-GaN Hülle wird wiederum von InGaN QWs, GaN-QBs und einer finalen äußeren p-GaN 

Hülle umgeben (e und h). Die QWs und Barrieren werden mit Parametern gewachsen, welche 

auf den Parametern von Köster et al.24 beruhen. Die QWs werden bei 750°C und die QBs bei 

810°C gewachsen. Die genannten Temperaturen und andere Epitaxieparameter für die InGaN-

QWs als auch für die GaN-QBs wurden von Schicht-LEDs übernommen. Daher sind 

facettenabhängige Abweichungen im dreidimensionalen Wachstum möglich. Bei der Epitaxie 

des MQWs wurde ein möglichst homogener und kontrollierter Einbau des Indiums auf der 

m-Facette angestrebt, damit die Wellenlänge des Lichtes entlang der ganzen Facette (möglichst) 

identisch ist. Die äußerste Schicht bildet das p-GaN, welches analog zur n-GaN Hülle 

gewachsen wird, nur das Silan durch Cp2Mg substituiert wird. Das Mg/Ga-Verhältnis wird zu 

1,1% eingestellt. Durch den bei der MOVPE immer vorhandenen Wasserstoff bilden sich Mg-

H-Komplexe im GaN-Kristall, welche elektrisch inaktiv sind246. Erst durch die Zerlegung 

dieser Mg-H-Komplexe und die anschließende Diffusion und Desorption von Wasserstoff im 

GaN führt die Präsenz des eingebauten Mg-Atoms zur p-Dotierung des GaN. Dieser Prozess 

wird als Aktivierung bezeichnet und findet bei Temperaturen über 700°C unter N2-Atmosphäre 

statt247. In dieser Arbeit erfolgte die Aktivierung im Anschluss an das p-GaN Wachstum in situ 

im Reaktor bei einer Temperatur von 820°C für 20 min. Durch diesen Schritt sollte eine 

p-Dotierung bzw. eine Lochleitung des GaNs erreicht worden sein217,247–250. An 

Schichtsystemen mit analog eingestelltem Mg/Ga-Verhältnis und gleichem 

Aktivierungsprozess konnte eine p-Dotierung von ca. p = 8 ∙ 1016 𝑐𝑚−3 bei einer 

Beweglichkeit von µ = 19 Vs∙cm-2 über Hall-Messungen ermittelt werden, welches mit 

Literaturangaben für p-dotiertes GaN aus der MOVPE übereinstimmt. Die genaue Dotierung 

der p-GaN-Hülle ist jedoch nicht bekannt, da es facettenabhängige Unterschiede bei der 

Diffusion und Desorption von Wasserstoff gibt251, welche eine gesonderte Untersuchung der 

Aktivierung der m-planaren Hülle erfordern.   
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4.2. Elektrische Kontaktierung 

Um die elektrische Kontaktierung der LED zu vollziehen, muss ein Rückseitenkontakt zum 

Substrat und ein transparenter Topkontakt hergestellt werden, da eine Auskopplung des Lichtes 

durch das opake Substrat nicht möglich ist. Der Rückseitenkontakt lässt sich leicht durch das 

flächige 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 mögliche Methoden zur Topkontaktierung vorgestellt, welche in dieser 

Arbeit zur Herstellung erster LED-Prototypen entwickelt wurden.  

 

Abbildung 4-2.: Zwei mögliche Kontaktierungsmethoden, welche sich in der 

Topkontaktierungsmethode zur Verteilung des Stromes unterscheiden: a) Indiumzinnoxid 

(englisch indium tin oxide, ITO) und b) koaleszierende n-GaN Hüllen. Bei beiden Varianten 

wird zusätzlich ein opaker Me-Kontakt lokal auf der Oberfläche und durchgängig auf der 

Rückseite aufgedampft.  

 

Bei der ersten Methode (Abbildung 4-2a) soll Ni/ITO zur Kontaktierung der p-GaN-Hülle als 

Topkontakt genutzt werden. Hierbei wird die optische Lithografie benutzt, mit dem Ziel die 

p-Hülle der LEDs mittels schwebender Ni und ITO und Metallleiterbahnen zu kontaktieren. 

Die folgenden Schritte werden hierbei ausgeführt: Zunächst wird ein positiver Fotolack auf die 

ND-LEDs aufgeschleudert und einzelne Felder über Schattenmasken lokal belichtet. Die 

Belichtungszeit wird dabei so eingestellt, dass die Polymerisation des Lackes nur auf Höhe der 

Hülle aufgebrochen wird, wodurch nur die Hüllen bei der anschließenden Entwicklung des 

Lackes frei gelegt werden. Die darunter liegenden Drahtkerne bleiben weiterhin in Lack 

eingebettet. Anschließend 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 ∙ 10−3 mbar, P = 200 W, 

VBias = 120 V, t = 29 min und T = 21°C. Mittels Lift-Off durch die Lösemittel Aceton und 

Propanol wird der Lack anschließend komplett entfernt. Hierbei werden ITO und Ni nur von 

a)  b)  
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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-Hülle und des n-Substrates durch Luft nach dem Lift-Off 

gegeben ist. Es sind somit schwebende Topkontakte entstanden, welche nur zu den Hüllen 

Kontakt haben. Zur Verbesserung der elektrischen Kontakteigenschaften des p-GaN/Ni/ITO-

Kontaktes252–254 und der Reduzierung des ITO-Bahnwiderstandes255,256 wird die Probe bei 

500°C unter N2 für 90 s getempert. Zur späteren gleichmäßigen Verteilung des Stroms in die 

einzelnen ND-LEDs spielt die lokale Leitfähigkeit des Topkontaktes und somit auch die Dicke 

des ITO auf den verschiedenen Flächen eine entscheidende Rolle257. Daher ist die 3D-

Leitfähigkeit des ITO relevant, um eine möglichst gleichmäßige Einkopplung von 

Ladungsträgern in die p-GaN Hülle 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 Hüllen. 

Da p-GaN im Gegensatz zum n-GaN schlecht leitend ist, wird hier n-GaN zur Verteilung der 

Ladungsträger benutzt. Die Einkopplung der Ladungsträger in die LED-Struktur soll im 

Konzept über einen Tunnelkontakt vom n- zum p-GaN erfolgen, womit es bereits Erfolge bei 

Schicht-LEDs258 und ND-LEDs259,260 gab. In dieser Arbeit konnte bereits die Koaleszenz 

erreicht werden und wird in der Publikation zum Hüllenwachstum210 in Fig. 8 a und b (s. Kapitel 

5.1.4) dargestellt. Die Isolation zwischen n- und p-Gebiet erfolgt auch bei dieser Methode über 

Luft. Der Vorteil gegenüber der ersten Methode ist es, dass sich wieder eine geschlossene 

Schicht bildet und somit Standardmethoden zur Kontaktierung von Schichten auch hier 

angewendet werden können. Dieses reduziert die technologische Komplexität. Auch zeigen 

aktuelle Publikationen, dass die Lichtauskopplung bei der Verwendung von GaN als 

geschlossene stromführende Schicht bei ND-LEDs vorteilhaft sein könnte261.  
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Kapitel 5 

 

5. Ergebnisse 

Dieses Kapitel enthält zuerst die Veröffentlichungen, 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-veröffentlichte Ergebnisse zu ND-LED Prototypen 

präsentiert und diskutiert (Kapitel 5.2), um die entwickelte Kontaktierungstechnologie und die 

Funktionsweise der Epitaxiestrukturen als Lichtemitter darzustellen.  

5.1. Publikationen 

Informationen zur Wiederveröffentlichung 

• Die Publikation aus Quelle245 ist in Kapitel 5.1.1 enthalten, wurde bei Applied Physics 

Letters im Verlag AIP Publishing veröffentlicht und eine Lizenz zur 

Wiederveröffentlichung in dieser Thesis liegt dem Autor vor. 

• Die Publikation aus Quelle178 ist in Kapitel 5.1.2 enthalten, wurde im physica status 

solidi (pss) des Wiley - VCH Verlages veröffentlicht und eine Lizenz zur 

Wiederveröffentlichung in dieser Thesis liegt dem Autor vor. 

• Die Publikationen aus den Quellen209,210 in den Kapiteln 5.1.3 und 5.1.4 wurden beim 

Verlag CrystEngComm der Royal Society of Chemistry veröffentlicht. Die 

Wiederveröffentlichung in dieser Dissertation ist gestattet, unter Angabe der 

folgenden Anerkennung (Acknowledgment). 
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Reproduced from Ref.209,210 with permission from the Royal Society of Chemistry. 

Eine Veröffentlichung der oben genannten Publikationen außerhalb dieser Dissertation ist 

nicht gestattet und verletzt Urheber- und Verlagsrechte.  



68 

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. 

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 Größe und der Topologie der ND sind Bestimmungen der 

Dotierstoffkonzentration und Beweglichkeiten mittels Hall-Messungen nach der hierfür 

standardmäßig 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 geglückter Hall-

Messung sind meist weitere umfangreiche Auswertungen nötig262,263. 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) können Kontakte entlang der Länge des Drahtes 

angebracht werden, wodurch µm-große Abstände der Kontakte möglich sind. Somit ist eine 

einfache Kontaktierung von einzelnen Nanodrähten möglich. Unter Berücksichtigung der 

Metallbedeckung der ND und Oberflächenverarmungen lassen sich durch die Auswertung per 

TLM die spezifischen Kontakt- und Bahnwiderstände des Metall- / Halbleiterübergangs bzw. 

des Halbleiters selbst bestimmen. Parallel zu den TLM-Messungen wurde aus Literaturdaten 

ein empirisches Modell zwischen Beweglichkeit, Dotierstoffkonzentration und dem spez. 

Bahnwiderstand für n-dotiertes GaN hergeleitet. Durch die modellhafte Verknüpfung der 

gemessenen elektrischen Kenngrößen aus den TLM-Messungen mit den Literaturdaten konnten 

alle unbekannten elektrischen Kenngrößen hergeleitet werden.   

Mittels der Ergebnisse der Publikation stand somit ein Werkzeug zur elektrischen 

Charakterisierung einzelnen n-GaN ND zur Verfügung.  

 

 

 

Rechtlicher Hinweis:  

Wiederveröffentlichung des Artikels „“Electrical characterization and transport model of n-

gallium nitride nanowires, Appl. Phys. Lett., 2015, 107, 082103” durch AIP Publishing 

genehmigt. 
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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 Polarität des AlNs auf Si und aller darüber gewachsenen 

GaN-Strukturen lokal gesteuert werden können. Es ist somit zum ersten Mal gelungen die 

Polarität 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 für verschieden dimensionierte 

Strukturen wurde dabei gezeigt, indem sowohl mit optischer- als auch mit NanoImprint-

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 erklärender Mechanismus wurde in der Publikation das 

polaritäts- und ortsgesteuerte Wachstum (PSCG) eingeführt, welches darauf beruht, dass Al-

polares AlN an spezifischen Si-Facetten nukleiert und N-polares AlN auf der Si(111) 

Oberfläche 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 (i) und (ii), 

welche nötig sind, um ein homogenes Wachstums der Nitride zu erzielen, adressiert, da eine 

Polaritätskontrolle und eine Ortskontrolle gleichermaßen erreicht wurde. PSCG kleiner GaN 

Inseln (h < 1 µm) bildet somit das Fundament für gleichmäßiges und geordnetes Wachstum der 

Kern-Hüllen Struktur der ND-LEDs.  

 

https://doi.org/10.1002/pssb.201700485
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5.1.3 Mask-less MOVPE of arrayed n-GaN nanowires on 
site- and polarity-controlled AlN/Si templates 

C. Blumberg, F. Wefers, F.-J. Tegude, N. Weimann, und W. Prost  

CrystEngComm, 2019, 101, 2211 (DOI: 10.1039/C9CE01151J). 

In dieser Publikation wurde die selbst entwickelte selektive Epitaxie Methode, PSCG, genutzt 

um n-dotierte GaN Drähte (h ≈ 4,5 µm) auf leitfähigen AlN/Si-Templaten zu wachsen.   

Im ersten Schritt wurden dabei Ga-polare pyramidale Inseln periodisch strukturiert auf Si/AlN-

Templaten gewachsen. Dabei wurde das Wachstum der Inseln durch Anpassung der Ga-

Adatomdiffusionslänge über die Temperatur und den NH3-Fluss dahingehend optimiert, dass 

die Inseln unabhängig von ihren Nachbarinseln wachsen. Damit konnten (fast) gleichgroße 

GaN-Inseln pro Wachstumsposition generiert und somit homogene SAE erreicht werden. 

Interessant ist auch, dass ein Zusammenhang zwischen dem in situ Interferometersignal und 

der Homogenität der 3D-Epitaxie, beobachtet werden konnte. Dieser in der Publikation zum 

ersten Mal beschriebene und erläuterte Effekt hilft sehr bei der Optimierung des Wachstums, 

da so eine bessere Interpretation und Überwachung des Wachstums möglich ist.  

Die homogen gewachsenen Inseln dienten als Startpunkt für das anschließende ND Wachstum. 

Hierzu wurde eine Anpassung der Wachstumsrichtung, durch Anpassung der 

Wachstumskinetik der einzelnen Facetten, vollzogen. Zunächst wurde das laterale Wachstum 

in �⃗⃗⃗�-Richtung limitiert, welches durch die Bildung einer in situ SiNx-Schicht gelang. Damit 

sich nicht überall SiNx bildet und das komplette ND-Wachstum zum Erliegen kommt, muss es 

eine Balance zwischen der SiNx-Passivierung und dem lokalen vertikalem (r-planarem) GaN-

Wachstum geben. Entscheidende Parameter zum Erreichen dieser Balance, waren das 

Si/Ga-Verhältnis und das V/III-Verhältnis. Dieses wird in der Publikation anhand eines 

Modells (Fig. 10) detailliert erläutert. Darüber hinaus konnte gezeigt werden, dass die 

Trägergase die vertikalen Wachstumsraten der Ga-polaren ND und des parasitären N-polaren 

GaNs unterschiedlich beeinflussen. Durch diese Ergebnisse konnte gezielt das Ga-polare ND-

Wachstum gefördert werden, bei gleichzeitiger Unterdrückung von parasitärem N-polarem 

Wachstum. Somit gelang zum ersten Mal die SAE von ND auf Si-Templaten, ohne die sonst 

übliche Maskierung des Substrates durch dielektrische Schichten.   

Durch die erhöhte morphologische Homogenität der GaN-Inseln und das kontrollierte vertikale 

ND-Wachstum konnte ein weiterer wichtiger Schritt in Richtung ND-LED auf leitfähigem Si 

erfolgreich vollzogen werden.  

https://doi.org/10.1039/C9CE01151J
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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. Häuser, F. Wefers, D. Jansen, F.-J. Tegude, N. Weimann und W. Prost 

CrystEngComm, 2020, 22, 5522 – 5532 (DOI: 10.1039/D0CE00693A). 

In dieser Publikation wird das Hüllenwachstum an ND untersucht, mit dem Ziel ein 

kontrolliertes und gleichmäßiges Hüllenwachstum an allen ND zu erreichen. D.h. die 

Morphologie der Hülle soll über die Wachstumskinetik der einzelnen Hüllenfacetten steuerbar 

sein. Um ein möglichst allgemein gültiges Verständnis des Wachstums zu erhalten, wurde dabei 

das Hüllenwachstum 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)/AlN Templaten 

gewachsen, jedoch durch selbstkatalytisches Wachstum bei Wachstumsparametern, welche das 

N-polare ND-Wachstum fördern (s. Supporting Information zu dieser Publikation). Es wurden 

dieselben Experimente zum Hüllenwachstum an Ga- wie an N-polaren ND durchgeführt. Es 

zeigte sich, dass bei beiden Polaritäten die Länge und die Breite der n-GaN Hülle einstellbar 

ist, jedoch in Abhängigkeit der Polarität unterschiedliche H2 / N2-Trägergasverhältnisse 

gewählt werden müssen. Diese Entdeckung deckt sich mit den Erkenntnissen zum ND-

Wachstum aus Kapitel 5.1.3, da auch dort das Trägergas großen Einfluss auf die GaN-

Morphologie zeigte. Zur Klärung der Ursache des Effektes wurden zunächst die Facetten 

bestimmt, die bei beiden Polaritätstypen 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 Mobilität der Ga-

Adatome gibt.   

In der Publikation wurde damit zum ersten Mal die morphologische Entwicklung des 

Hüllenwachstums erforscht, welche kritisch bei der Entwicklung der ND-LED ist. Somit lässt 

sich zum einen die Leuchtfläche einer LED durch Design der n-Hülle einstellen, zum anderen 

lassen sich komplexe 3D-Strukturen wachsen. So gelang es in der Publikation das laterale 

Hüllenwachstum bis zum Koaleszieren der Hüllen fortzusetzen, ohne einen Kurzschluss zum 

Substrat zu generieren. Dieses ermöglicht ein einfaches Topkontaktierungskonzept der ND-

LEDs, welches die Komplexität der Technologie verringert und die Attraktivität des ND-LED-

Ansatzes steigert.  

https://doi.org/10.1039/D0CE00693A
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5.2. ND-LED Prototypen 

Die im folgenden präsentierten 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 lässt. So tritt teilweise noch parasitäres ND-Wachstum auf und Schichtdicken und 

Längen der Kern-Hüllenstruktur können schwanken, welches wiederum Folgeprobleme beim 

LED-Betrieb verursachen wird. So ändert 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 Einschränkungen 

bieten die ND-LED Prototypen die folgenden Möglichkeiten:   

- Die Entwicklung und die Darstellung einer Prozesskette, mit welcher die gewachsenen 

dreidimensionalen Kristallstrukturen über wenige Technologieschritte relativ einfach 

kontaktierbar sind. 

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

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

Tauglichkeit dieser als Lichtemitter für Hochfrequenz-Anwendungen zu beurteilen.  

 

Abbildung 5-1.: ND-LED Prototyp nach der Epitaxie, Beispiel-REM-Bild (85°). Eine passende 

schematische Darstellung des epitaktischen Kern-Hülle Aufbaus einer ND-LED (radial von 

innen nach außen: n-Kern, n-Hülle, aktiver InGaN/GaN MQW-Bereich und p-Hülle) ist in 

Abbildung 4-1e zu finden. 
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Dieses Kapitel enthält die Präsentation und Diskussion der nachfolgenden Ergebnisse: 

Zunächst wird die Technologie zur elektrischen Kontaktierung dargestellt (Kapitel 5.2.1). Das 

elektrische Verhalten der kontaktierten ND-LEDs wird anschließend 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 Rückseite des n-dotierten Si-

Substrates wurde mit einem großflächigem Metallkontakt (Ti/Au) versehen. Um die 

Stromeinprägung in den rückseitigen Metallkontakt zu ermöglichen, wurden die Proben über 

Silberleitpaste auf elektrisch kontaktierte Kupferplatten aufgeklebt (Abbildung 5-2). Auf die 

p-dotierten GaN-Hüllen der ND-LED wurde lithografisch strukturiert Ni, ITO und Gold 

aufgebracht. Die so entstandenen Ni/ITO-Topkontaktfelder mit Goldleiterbahnen sind 

insgesamt ca. 1 ∙ 1 mm²-groß und mittels Mikromanipulatornadeln kontaktierbar. Die genaue 

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

 

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 c) Übergang 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 parasitären ND (links) bzw. ND-Hüllenstrukturen (rechts). 

 

Spaltet man die Probe und untersucht an der Bruchkante die ND-LEDs in einem ITO-Feld, lässt 

sich erkennen, dass das ITO auf und zwischen den ND-LED Hüllen vorhanden ist (lila 

überlagert in Abbildung 5-3d). Das Ni wurde ebenfalls selektiv auf den Hüllen 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 befüllt war. Durch den Freiraum ist der Topkontakt 

von dem AlN/Si-Substrat über Luft elektrisch isoliert und somit sind die p- und n-dotierte Seiten 

a)  b)  c)  

d)  e)  f)  
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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 Oberflächen der ND-LED 

genauer, zeigt sich, dass sich die Schichtdicke in Abhängigkeit der Neigung und der 

Ausrichtung der zu besputternden Oberflächen zur ITO-Quelle ändert. Zwischen den Drähten 

ist das ITO ca. 350 nm dick, wie bei Referenz-Glassubstraten, die die gleiche Neigung der 

Probenoberfläche 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 lässt sich wahrscheinlich durch 

Abschattungseffekte, je nach Ausrichtung der m-planaren Oberfläche zur ITO-Quelle, erklären. 

Setzt man die gemessenen lateralen und vertikalen ITO-Schichtdicken ins Verhältnis, ergibt 

sich ein Wert von ca. 1/5 bis 1/3 . Die Schichtdicke auf den r-Facetten ließ sich nicht direkt 

vermessen. Geht man jedoch davon aus, dass sich die ITO-Abscheiderate linear mit der 

Neigung der Probenoberfläche ändert, ergibt sich rein rechnerisch bei einem Neigungswinkel 

von θ = 62° eine mittlere Bedeckung der r-Facette von ca. 173 nm. Es kann also festgehalten 

werden, dass das ITO zwischen den Drähten am dicksten, dünner auf den r-Facetten und am 

dünnsten 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 ausgeprägt, 

welches aus der nicht perfekten manuellen Ausrichtung der ND-Proben zum 

Verdampferschiffchen der genutzten PVD-Anlage resultiert. Au befindet sich ebenfalls 

zwischen den Hüllen 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 parasitäres 

Wachstum von ND vorhanden ist. Diese ND sind teilweise von keiner Hülle (Abbildung 5-3f 

ND im Vordergrund links) oder nur von einer kleinen Hülle (rechts) umgeben. Der direkte 

Kontakt von ITO mit den parasitären ND führt zu elektrischen Leckpfaden. Durch die 

Optimierung der Epitaxie ist es jedoch bereits gelungen, das parasitäre Wachstum weiter zu 

reduzieren, wie in Kapitel 5.1.3 (Quelle209) gezeigt wurde. Daher ist davon auszugehen, dass 

der elektrische Betrieb zukünftiger ND-LEDs weniger durch parasitäreres Wachstum gestört 

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 erläutert, 

kontaktiert und anschließend 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 führte. Daher sollte das 

Aufsetzen der Nadeln zukünftig auf örtlich-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 nächsten Kapitel folgenden EL-Charakterisierung 

eingetragen (rote Rechtecke). Diese decken sich mit den anderen Messkurven. Höhere negative 

Spannungen von Uext < -3,5 V wurden vermieden, um keine Zerstörung der ND-LED Felder zu 

riskieren. Zur Bestimmung der Stromdichten J wurde zunächst die stromführende Fläche AFeld 

abgeschätzt: unter den Annahmen, dass sowohl die m- als auch r-planaren Hüllen jeder ND-

LED zum Stromtransport beitragen und dass der Strom sich gleichmäßig über alle ND-LEDs 

verteilt, ergibt sich eine maximale stromdurchflossene Mantelfläche pro ND-LED von 

AND-LED
 ≈ 1,56 µm². Durch eine Multiplikation mit der ND-LED Anzahl/Feld (ca. 

123.000/Feld) ergibt sich eine Gesamtmantelfläche aller ND-LEDs von AFeld ≈ 1,92 mm². Die 

berechnete AFeld stellt somit ein theoretisches Maximum der lichtemittierenden Halbleiterfläche 

dar, welche fast doppelt so groß ist wie die Substratfläche auf der die ND-LEDs stehen 

(≈ 1 mm²). Folglich stellen die daraus berechneten und hier gezeigten Stromdichten Minima 

dar.  

 

Abbildung 5-4.: I/U-Charakteristik verschiedener ND-LED Felder in linearer (a) und halb-

logarithmischer (b) Darstellung.  

a)  b)  
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Die I/U- bzw. J/U-Kennlinien lassen sich in drei spanungsabhängige Bereiche einteilen (1. bis 

3. in Abbildung 5-4a und b). In jedem Bereich wirken unterschiedliche stromlimitierende 

Mechanismen, welche im Folgenden für 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-Übergang 

assoziierte, parallele Strompfade in diesem Bereich stromlimitierend. Die Ursache hierfür ist 

unklar. Mutmaßlich könnten radial propagierende Defekte innerhalb der Hüllenschichten 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 Übersicht über mögliche Ladungstransportmechanismen gibt F.-C. 

Chiu264. Eine weitere Erklärung des fehlenden Sperrverhaltens könnten Leckpfade sein, welche 

durch ungewollte Kontaktierung parasitärer GaN-Strukturen (wie Abbildung 5-3f dargestellt) 

entstehen könnten. Da letztere Erklärung am wahrscheinlichsten ist, wurden keine weiteren 

Analysen der Gleichspannungscharakteristik in dem hier diskutierten Spannungsbereich an den 

ND-LED Prototypen durchgeführt.   

Im 2. Bereich (2,5 V < Uext ≤ 7,5 V) steigt der Strom stark mit Uext 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 könnte der Stromanstieg im 2. Spannungsbereich vom p/n-

Übergang limitiert werden. Um dieses zu prüfen, wurden die Kennlinien von Feld 1 und 2 über 

ein einfaches elektrisches Diodenmodel nach Shockley nachmodelliert. Die entsprechenden 

Formeln zur Beschreibung des elektrischen Verhaltens sind in Kapitel 8.1 erläutert. Abbildung 

5-5a zeigt das dabei genutzte einfache elektrische Ersatzschaltmodel. Wie im 

Ersatzschaltmodel einer Diode üblich wurde ein Serienwiderstand RS und ein zur Diode 

paralleler Widerstände Rpn
P  in das Ersatzschaltmodel eingefügt. Durch den zweiten zusätzliche 

Parallelwiderstand RP soll der (parasitäre) parallele Stromfluss im 1. Spannungsbereich 

Berücksichtigung finden. Eine gute Übereinstimmung des Modells und der gemessenen Werte 

konnte für 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). Für beide Felder ergeben sich Sperrstromdichten von J0 ≈ 10 µAcm-2, 

Idealitätsfaktoren n = 5,5 und Widerstände im ein- bis zweistelligem MΩ-Bereich. Die 

ermittelten Werte werden in den folgenden Abschnitten diskutiert.   
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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 Widerstände im MΩ-Bereich pro ND-LED, sowohl RP als auch RS, 

sind höher als erwartet. Um die Ursache zu bestimmen, wurde eine Analyse der Widerstände 

durchgeführt. Hierzu wurden die einzelnen Bahnwiderstände (p-Hülle, n-Hülle und n-Kern), 

Kontaktwiderstände (Metall/ITO, ITO/p-GaN Hülle) und der Übergangwiderstand 

n-Kern/AlN/Si anhand von Literaturwerten und eigenen Messungen bestimmt bzw. berechnet. 

Die detaillierte Erklärung der Vorgehensweise findet sich im Anhang in Kapitel 8.3. Als 

Ergebnis zeigte sich, dass die hohen MΩ-Widerstandswerte durch den Übergangwiderstand n-

GaN-Kern/AlN/Si hervorgerufen werden. Alle weiteren Widerstände liegen maximal im 

einstelligem kΩ-Bereich. Aus diesem Grund wurde der Übergangswiderstand in Abhängigkeit 

der AlN-Schichtdicke untersuchte. Es zeigte sich dabei, dass der Übergangswiderstand nicht-

linear und stark mit der AlN-Schichtdicke ansteigt. Setzt man die gemessenen 

Widerstandswerte in der Analyse ins Verhältnis zur Fläche der Schnittstelle AlN/ND 

(AAlN/ND ≈ 3,5 ∙ 10-9 cm² bei dND ≈ 733 nm) ergeben sich Widerstände von ≈ 0,3 GΩ für die 

dünnsten vermessenen AlN-Schichten (anvisierte AlN Schichtdicke 40 Monolagen) und 

≈ 337 TΩ für die dicksten AlN-Schichten (nominell 120 Monolagen dick). Da die Werte stark 

spannungsabhängig sind (vgl. Abbildung 8-4), sind alle Widerstandswerte bei Uext = 1,5 V 

angegeben. Interessant ist in diesem Zusammenhang, dass der Übergangswiderstand durch das 

subsequente Anwachsen von GaN auf AlN verringert werden kann. So sinkt der 

Übergangswiderstand von 0,3 GΩ auf 0,75 MΩ, wenn GaN-Insel auf einer AlN-Schicht 

gewachsen werden. Dieses geht einher mit einer Steigerung des Stromstärke um drei 

Größenordnungen (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 AlN zu erklären. Unterstützt wird diese Hypothese auch 

a)  b)  
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durch die Ergebnisse der Epitaxie, da die AlN-Schichtdicke in Abhängigkeit der Dauer der 

folgenden GaN-Epitaxieschritte gesteigert werden musste, um Melt-Back-Eching von Ga-

Atomen im Si-Substrat zu verhindern. In zukünftigen ND-LEDs sollte daher die AlN-

Schichtdicke dahingegen optimiert werden, dass diese dick genug ist, um den MeltBack-Effekt 

zu verhindern, aber dünn genug ist, um eine hohe Leitfähigkeit zu erhalten. Musolino et al. 

konnten zeigen265, dass AlN-Schichtdicken auf Si unter 5 nm sich nicht auf den elektrischen 

Betrieb von ND-LEDs auswirken.  

Wie zuvor bereits erwähnt, sind die ermittelten Sperrstromdichten nur als mögliche Minima zu 

verstehen, da nicht bekannt ist, ob sich der Strom im Experiment tatsächlich auf alle ND-LEDs 

und über die gesamte Mantelfläche pro ND-LED gleichmäßig verteilt. Die ermittelten Werte 

decken sich allerdings mit den Angaben zu GaN-basierten flächigen LEDs266–268 und ND-

LEDs269–271. Der ermittelte Wert für den Idealitätsfaktor ist einstellig und größer als 2, welches 

sich ebenfalls gut mit Literaturangaben zu GaN-LEDs deckt. In der Literatur werden Werte von 

n > 2 über seriell geschaltete Dioden (z.B. Schottky-Dioden am p-Kontakt272) und zur 

eigentlichen p/n-Diode parallel geschaltete parasitäre Dioden273 (für Schicht-LEDs) erklärt. Bei 

ND-LEDs können zusätzlich Fluktuationen des In-Gehaltes, lokale Widerstandsänderungen 

innerhalb der ND-LED Halbleiterstruktur und örtlich-inhomogene Leitfähigkeiten des 

Kontaktmaterials auftreten, welche zu einer nicht-gleichmäßigen Einkopplung des Stroms in 

die ND-LED führen274–277. Hierdurch steigt der nötige Idealitätsfaktor zur Modellierung der 

DC-Charakteristik von ND-LEDs auf Werte von n > 2 an. Tchernycheva et al. zeigten, dass 

eine Erweiterung des Ersatzschaltmodels nötig ist, um die nicht-gleichmäßige 

Stromeinkopplung in eine ND-LED zu berücksichtigen: Werden mehrere individuelle und 

parallel-angeordnete p/n-Dioden pro ND-LED im Ersatzschaltmodel genutzt, kann eine 

Übereinstimmung von Messung und Modell mit niedrigeren Idealitätsfaktoren (n < 2) 

durchgeführt werden274. Dieses Beispiel aus der Literatur zeigt, dass der angegebene 

Idealitätsfaktor auch von der Auslegung des Ersatzschaltmodells abhängt. Eine weitere 

Herausforderung bei der Bestimmung des Idealitätsfaktors ist die unbekannte 

Betriebstemperatur T. Der Idealitätsfaktor und die Temperatur beeinflussen gleichermaßen das 

elektrische Verhalten der Diode nach Shockley (s. Formel (8-5)). Daher ist eine Bestimmung 

der Temperatur am p/n-Übergang nötig, um eine präzise Abschätzung des Idealitätsfaktors zu 

ermöglichen. Da infrarote Strahlung bei der folgenden Elektrolumineszenz-Messung (s. Kapitel 

5.2.3) detektiert wurde, wurde im Modell eine moderate Temperaturerhöhung von T = 150°C 

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

von n = 5,5 (bei Raumtemperatur wäre n = 7,5). Da die Nitridhalbleiter eigentlich sehr 
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temperaturstabil sind, aber im elektrischen Betrieb trotzdem eine Zerstörung der ND-LEDs 

beobachtet wurde (s. Kapitel zur EL 5.2.3), könnten auch höhere Temperaturen lokal entstehen, 

welche folglich in der Modellierung zu niedrigeren Idealitätsfaktoren führen würden.  

Trotz der oben beschriebenen Unsicherheiten lässt sich festhalten, dass eine elektrische 

Modellierung der Gleichspannungscharakteristik der ND-LED Prototypen mit gängigen 

Werten aus der Literatur für den Idealitätsfaktor n und für die Sperrstromdichte J0 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) Durchbrüche innerhalb des ND-LED Arrays 

zurückzuführen ist. Wahrscheinlich brennen einzelne ND-LEDs durch. Die Durchbrüche 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 präsentiert. Bei Einspeisung einer Spannung konnte EL der Prototypen detektiert 

und der Emissionsort und die Wellenlänge des emittierten Lichtes in Abhängigkeit der externen 

Spannung bestimmt werden. Im Folgenden werden die Beobachtungen beschrieben, welche bei 

einer schrittweisen Steigerung von Uext = 0 V bis 14 V auftraten. Zunächst wird der Ort der EL-

Emission untersucht. Abbildung 5-6a zeigt zunächst eine Lichtmikroskopaufnahme (5x-

Objektivvergrößerung) des vermessenen Bereiches. In der rechten oberen Ecke ist die 

Messnadel zu erkennen, welche am Rand der Probe auf einer ca. 90 µm breiten und ca. 1 mm 

langen Goldleiterbahn abgesetzt wurde. Nur diese breite Goldleiterbahn wurde kontaktiert, die 

benachbarten, schmaleren, ca. 25 µm breiten Leiterbahnen sind nicht direkt mit der Nadel in 

Kontakt. Ab einer Spannung von ca. Uext = 2,3 V und einem gemessenen Strom von I = 40 mA 

konnte erste Lumineszenz detektiert werden. Wie man in der korrespondierenden Abbildung 

5-6a erkennt, ist ein stärkeres Leuchten im angrenzendem ITO-Bereich und schwächeres 

Leuchten innerhalb der kontaktierten Leiterbahn zu erkennen. Letzteres ist auf die opake 

Abdeckung der ND-LEDs mit Gold zurückzuführen. Die Intensität 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 µm ist nur noch vereinzelt 
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punktuell EL detektierbar. Dadurch kann geschlussfolgert werden, dass es einen 

abstandabhängigen Spannungsabfall innerhalb der Zuleitung zu den einzelnen ND-LEDs gibt. 

Die Zuleitung besteht größtenteils aus ITO, weshalb eine geringe Leitfähigkeit des ITOs die 

Ursache für den Spannungsabfall sein könnte. Jedoch ist der spezifische Widerstand (6 bis 

9∙10-5 Ωcm an Referenzproben bestimmt) des 350 nm dicken ITOs zwischen den Drähten 

relativ gering, weshalb der theoretische Spannungsabfall innerhalb der Zuleitung der ITO-

Schicht UITO
𝑐  im einstelligen mV-Bereich liegt (s. Kapitel 8.3). Daher muss es eine andere 

Ursache für den abstandabhängigen Spannungsabfall geben. Wahrscheinlich führen elektrische 

Leckpfade innerhalb der einzelnen ND-LED oder technologisch erzeugte Leckpfade parallel zu 

den ND-LEDs dazu, dass der Strom durch diese „abfließt“. Unter der Annahme, dass die 

Leckpfade örtlich statistisch verteilt auftreten, sinkt der Anteil der zur Verfügung gestellten 

elektrischen Leistung für 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. 

 

Abbildung 5-6.: Lichtmikroskopaufnahme (a) mit per Nadel-kontaktierter Goldleiterbahn (im 

Bild oben rechts) und ortsaufgelöste EL am selben Ort (b).  

 

Um die örtliche Verteilung der EL der ND-LED Prototypen genauer zu untersuchen, wurde mit 

einer 20x Objektivvergrößerung 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 Übergang von der Goldleiterbahn zum ITO-

Bereich ist durch rot-gestrichelte Linien markiert, welche zur besseren Orientierung ebenfalls 

in den korrespondierenden EL-Intensitätskarten (Abbildung 5-7b bis d) zu finden sind. Bei 

einer Spannung von Uext = 2,8 V und 20x-Vergrößerung ist infrarote EL von 96, zufällig im 

Messbereich angeordneten, Emissionszentren detektierbar (Abbildung 5-7b). 96 

Emissionszentren entsprechen ca. 25% der erwarteten ND-LED Anzahl.  

 

a)  b)  
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Abbildung 5-7.: a) Lichtmikroskopaufnahme eines ND-LED Feldes bei 20x-Vergrößerung, 

welches sowohl die kontaktierte Goldleiterbahn (innerhalb der rot-gestrichelten Linien) als 

auch danebenstehende ND-LEDs zeigt. b) bis d) zeigt die korrespondierenden EL-

Intensitätskarten bei ansteigender externer Spannung Uext und die gemessenen Stromstärken. 

  

Misst man die EL, während man die Spannung weiter erhöht (Uext > 3 V), ist EL von 

unterschiedlichen Orten zu erkennen. Dabei variiert die Anzahl von leuchtenden Orten und 

gleichzeitig ändert sich die räumliche Verteilung emittierenden Orte im Feld. Dies ist z.B. 

anhand des Vergleiches der EL-Intensitätskarten (Abbildung 5-7b bis d) ersichtlich. Bei 

Uext = 5 V lässt sich eine Flächendichte von EL emittierenden Orten von ca. 21200 mm-² 

a)  b)  

c)  d)  
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bestimmen, dem entgegen sinkt diese bei 8 V auf ca. 13700 mm-2. Während bei 5 V (Abbildung 

5-7c) und 8 V (nicht gezeigt) noch Bereiche neben der kontaktierten Goldleiterbahn leuchten, 

sind bei 11 V (Abbildung 5-7d) nur noch Emissionszentren innerhalb oder nahe der 

Goldleiterbahn zu erkennen. Bei 13 V konzentriert sich die Lichtemission ausschließlich auf 

die Goldleiterbahn, und bei 14 V ist überhaupt keine EL mehr detektierbar (die letzten beiden 

Ergebnisse sind hier nicht gezeigt). Die spannungsabhängige örtliche EL-Emission zeigt, dass 

sich der Strom inhomogen zwischen den ND-LEDs verteilt. Leitfähigkeitsvarianzen der 

gewachsenen Halbleiterschichten (z.B. der p-GaN Hülle) in Kombination mit der gemessenen 

starken Spannungsabhängigkeit des Übergangswiderstandes n-Kern/AlN/Si (s. Abbildung 8-4) 

könnten die inhomogene Stromverteilung hervorgerufen haben.   

Mit ansteigender Spannung Uext ändert sich nicht nur der Ort der EL-Emission, sondern auch 

die Intensität und die spektrale Farbverteilung des emittierten Lichtes. Für Uext < 3 V kann nur 

infrarote EL (λ > 650 nm) detektiert werden, welches in Abbildung 5-8 (rote Kurve) 

exemplarisch für Uext = 2,8 V dargestellt ist. Das Intensitätsmaximum dieses Spektrums liegt 

bei ca. 887 nm (FWHM 240 nm), allerdings variieren die Wellenlängen der Intensitätsmaxima 

im nahen Infrarotem Bereich von Messung zu Messung, wodurch eine reproduzierbare 

Zuordnung von Uext zu einer Wellenlänge nicht vorgenommen werden konnte. 

 

Abbildung 5-8.: Spektren der ND-LED Prototypen bei den angegebenen Spannungen Uext 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 ähnliches Spektrum (schwarze Kurve in 

Abbildung 5-8). Um auszuschließen, 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 lässt 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 Erwärmung des Übergangswiderstandes n-Kern/AlN/Si als wahrscheinlichste Ursache 

der infraroten EL-Emission angesehen.   

Bei höheren Spannungen konnte zusätzlich 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 Übersicht sind in Abbildung 5-9b die aus 

den Spektren extrahierten Intensitätsmaxima (schwarze Linie mit rechteckigen Punkten) und 

die Wellenlängen von diesen (rote Linie mit runden Punkten) im vermessenen 

Wellenlängenbereich dargestellt.  

 

Abbildung 5-9.: Spektren der EL eines ND-LED Arrays bei steigender Uext (a) und die daraus 

extrahierten maximalen Intensitäten (b, rechteckige Punkte) und die zugehörigen Wellenlängen 

der Maxima (b, runde Punkte).  

 

Aus Abbildung 5-9b ist ersichtlich, dass die maximale Intensität der EL zunächst ansteigt, bis 

die maximale Intensität bei einer Spannung von 9 V bis 11 V erreicht ist. Im Anschluss sinkt 

die Intensität, da mit steigender Spannung mehr einzelne ND-LED durchbrennen und somit 

nicht mehr zum gemessenen Gesamtsignal beitragen können. Betrachtet man die Wellenlänge, 

kann ab Uext = 5 V bereits anteilig YL detektiert werden (Abbildung 5-9a, grüne Kurve), 

während bei geringeren Spannungen fast ausschließlich rotes bis infrarotes Licht detektiert 

werden konnte. Mit steigender Spannung steigt der Anteil hochenergetischer Strahlung weiter, 

welches über geringere Wellenlängen der Maxima bei höheren Spannungen dargestellt werden 

kann (Abbildung 5-9b, rote Kurve). Das EL Maximum verschiebt sich auf ca. 570 nm bei 10 V 

b)  a)  
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und stagniert danach im Bereich zwischen 560 nm bis 570 nm für höhere Spannungen. Mit 

steigender Spannung kann auch bläuliche und grüne EL detektiert werden, jedoch zeichnet sich 

bei keiner Spannung ein einzelnes QW-Maximum ab. Zur Interpretation der Ergebnisse wurden 

zwei Hypothesen entwickelt. Diese werden in den folgenden zwei Absätzen diskutiert und 

sollen einander nicht gegenseitig ausschließen. Ferner sollen die Hypothesen ergänzend 

zueinander betrachtet werden, mit dem Ziel Möglichkeiten 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 über Defekte innerhalb der GaN-

Strukturen (ND, n- und p-GaN Hüllen) zunächst dominant ist274. Bei höheren lokalen 

Spannungen sind alle Defektzentren abgesättigt, womit die Intensität 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. 

Für höhere Spannungen stoppte die Blauverschiebung. Der Grund hierfür könnte ein hoher 

Spannungsabfall am Übergangswiderstand n-Kern/AlN/Si sein, wodurch der Spannungsabfall 

innerhalb der ND-LEDs zu gering ausfällt. Bei hohen externen Spannungen (Uext > 9 V) ist der 

Spannungsabfall am Übergangswiderstand n-Kern/AlN/Si so groß, dass es lokal zur 

Überhitzung kommt und die einzelne ND-LED keine EL mehr emittiert. Dadurch stagniert die 

Blauverschiebung und die die max. EL-Intensität des ganzen Ensembles aus ND-LEDs sinkt, 

wie es in Abbildung 5-9b dargestellt ist.   

2. Die EL-Generation ist abhängig vom Ort der Stromeinkopplung innerhalb und entlang der 

ND-LED Struktur, denn nur da wo Ladungsträger (Elektronen und Löcher) präsent sind, 

können diese auch rekombinieren. Eine inhomogene Stromeinkopplung, z.B. entlang der Länge 

der ND-LED, verursacht daher eine verstärkte lokale EL-Erzeugung innerhalb der ND-LED277. 

Als inhomogenitätsfördernde Faktoren der hier präsentierten ND-LED Prototypen sind sowohl 

technologisch- als auch epitaktisch-begründete Ursachen zu nennen. Als technologische 

Ursachen sind inhomogene ITO-Schichtdicken257 und der Ort der ITO-Kontaktierung 

bekannt275. Das ITO ist bei den hier entwickelten ND-LED Prototypen am dicksten am unteren 

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

diesem Bereich könnte es also zu einer hohen lokalen Ladungsträgereinkopplung kommen. Bei 
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der Mikro-PL Charakterisierung wird dort ebenfalls starke YL nachgewiesen werden 

(Abbildung 5-13b und e). Schlussfolgernd könnte der beschriebene Bereich auch bei der EL 

eine starke YL verursachen. Um dieses zukünftig zu verhindern, sollte die Konformität der 

ITO-Schichtdicke gesteigert werden, um eine gleichmäßige Einkopplung des Stroms entlang 

der kompletten m-planaren p-GaN-Hülle zu erzielen. Als epitaktische Ursache einer möglichen 

inhomogenen Stromverteilung, kann ein variabler In-Einbau innerhalb der InGaN-Schichten 

entlang der ND-LED-Hülle angesehen werden. Tchernycheva et al.274 haben den 

Spannungsabfall innerhalb einer ND-LED simuliert, indem sie das elektrische Verhalten über 

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 Bandlücke des QWs, durch 

steigenden Indium-Anteil, steigt (s. auch276). Demzufolge sind mehr Ladungsträger in Regionen 

hoher In-Konzentration verfügbar, welches wiederum in einer langwelligeren EL-Emission der 

gesamten ND-LED resultiert (vergleiche auch Quelle278). 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 könnten In-Einbauvarianzen 

eine Ursache der spannungsabhängigen EL-Emission sein. Aus den genannten Gründen ist es 

wichtig einen gleichmäßigen In-Einbau auf allen Facetten und innerhalb der einzelnen Facetten 

beim Wachstum der InGaN-Hüllen zu erzielen. Das eine räumliche Kontrolle des Indium-

Einbaus auf den einzelnen Facetten von ND-LEDs möglich ist, zeigen z.B. Gîrgel et al.279 oder 

Hong et al.34. Die zweite epitaktische Ursache, die zu einer schlechten Stromeinkopplung führt, 

ist eine variable oder/und niedrige Leitfähigkeit der p-dotierten GaN Hülle. Hierdurch 

konzentriert sich der Strom auf einzelne leitfähige Kanäle im p-GaN oder eine geringe 

Löcherleitung entsteht. Um dieses zu vermeiden, sollte die Schichtdicke und Dotierung der p-

GaN Schicht dahingehend angepasst werden, dass die Leitfähigkeit der p-GaN Hülle möglichst 

gleichmäßig hoch über ihre gesamte Länge ist. Des Weiteren sollten 

Ladungsträgerverarmungen durch den p-/n-Übergang und durch Oberflächeneffekte 

Berücksichtigung finden. Bei der Epitaxieoptimierung ist zu beachten, dass der Mg-Einbau und 

die thermische Aktivierung bei m-planaren p-GaN Hüllen sich anders verhalten als bei 

c-planaren p-GaN-Schichten. Daher ist eine facettenabhängige Anpassung der Epitaxie zur p-

Dotierung der Hüllen nötig, wie sie zum Beispiel in Quelle251 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 

mögliche Existenz des QCSE. Im ersten Schritt werden hierzu einzelne ND-LED-

Kristallstrukturen aus gewachsenen ND-LED Feldern untersucht, welche alle LED-Hüllen (n-

GaN, MQWs, p-GaN) um den ND-Kern aufweisen, als auch Kristallstrukturen, bei welchen 

äußere LED-Hüllenschichten bewusst nicht gewachsen wurden. Die beiden untersuchten 

Kristallstrukturtypen werden daher als „vollständige“ bzw. als „unvollständige“ ND-LEDs im 

Folgenden bezeichnet. Die Ergebnisse zu beiden werden in den kommenden zwei Abschnitten 

(i und ii) dargestellt. Der Vergleich der PL-Emission von vollständigen und unvollständigen 

ND-LEDs soll eine Zuordnung der emittierten Wellenlängen zu den einzelnen 

Halbleiterschichten bzw. Halbleiterstrukturen ermöglichen. Im nächsten Schritt werden die 

vollständigen ND-LEDs vom Substrat getrennt und die örtliche PL-Emission entlang ihrer 

Länge untersucht. Die Ergebnisse hierzu, werden im Kapitelabschnitt „iii) liegende ND-LEDs“ 

präsentiert. Im Anschluss werden anregungsleistungsabhängige und zeitaufgelöste Messungen 

im Abschnitt iv dargestellt. Dieses Kapitel zur Mikro-PL Charakterisierung endet mit dem 

Abschnitt „ v) Zusammenfassung der PL-Ergebnisse“. 

i) Vollständige ND-LEDs 

Die ND-LEDs wurden mit einem Diodenlaser von PicoQuant (PDL 800-D) mit einer 

Emissionswellenlänge von λLASER = 405 nm bei einem Projektpartner (Werkstoffe der 

Elektrotechnik, Universität 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 Wellenlängen von über 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 

Messhöhe 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 

P0 = 250 kWcm-2 eingestellt, der LASER-Spot beträgt im Durchmesser ca. 500 nm (100x 

Objektiv). Auf Grund der geringen LASER-Spotgröße wird immer nur eine ND-LED im 
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Ensemble angeregt. Die Spektren sind jedoch typisch für 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 Intensitätsmodulation überlagert ist. Die Beobachtungen zur QW-Emission sollen im 

Folgenden eingeordnet werden.  

 

Abbildung 5-10: PL-Spektrum eines typischen ND-LED Prototypen über den ganzen 

gemessenen Wellenlängenbereich, wobei der QW-Bereich nochmals rechts im Spektrum 

genauer dargestellt ist.   

 

Die Modulation könnte durch Resonanzen hervorgerufen werden, welche durch interne 

Reflexionen und Interferenzeffekte innerhalb der hexagonalen Kern-Hülle Halbleiterstruktur 

entstehen. Typisch bei GaN Mikrodraht-Strukturen sind Resonanzen durch das Ausbilden von 

„Fabry-Perot“- oder „whispering gallery“-Moden280–283. Diese erfordern jedoch glatte 

Oberflächen für hohe Reflexionsgrade, weshalb die Oberflächenrauheit der vermessenen ND-

LEDs eine Rolle spielt. Tatsächlich wiesen erste ND-LEDs raue Facetten auf und an diesen 

wurden keine Resonanzen festgestellt, weshalb interne Reflektionen das modulierte Spektrum 

erklären könnten. Das große FWHM und die niederenergetische Schulter des Hauptpeaks lässt 

darauf schließen, dass es mehrere Emissionszentren pro ND-LED geben könnte. Es ist bekannt, 

dass sich die Einbaueffizienzen der In- und Ga-Adatome auf den m-, r- und -c-Facetten der 

dreidimensionalen Kern-Hülle-Struktur unterscheiden195,284–286 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 

Wellenlänge. Weitere additive Lumineszenzmaxima können auch durch die Akkumulation von 

In an Facettenübergängen entstehen. So bilden sich z.B. a-planare Bereiche hoher In-

Konzentration an m-planaren Facettenübergängen285. Superponiert könnten die einzelnen 

Lumineszenzmaxima das gemessene breite Spektrum im QW-Bereich erklären.   

Im Folgenden soll der In-Gehalt der InGaN QWs für den Hauptpeak bei 433 nm abgeschätzt 

werden. Bei den genutzten hohen Anregungsdichten des LASERs von über 30 kWcm-2 sind 

(mögliche) interne elektrische Felder in polaren QW-Schichten durch die starke Ansammlung 

von optisch injizierten Ladungsträgern wahrscheinlich abgeschirmt, einhergehend mit einer 

Reduktion des QCSE80. Folglich ist die Annahme gerechtfertigt, dass die interne elektrische 

Feldstärke Etot ≈ 0 ist (s. Formel (2-42)). Schlussfolgernd entspricht die Energie der emittierten 

Strahlung 𝐸𝑃ℎ nach Formel (2-36) der Bandlückenenergie, also gilt für hohe Anregungsdichten 

𝐸𝑔
𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁 ≈ 𝐸𝑃ℎ. Hieraus lässt sich mit Formel (2-37) unter Berücksichtigung des 

Bowingparameters ein Indiumgehalt von 𝑥𝐼𝑛  ≈ 14,3 % in den InGaN-QWs bestimmen (nach 

dem Vegardschen Gesetz ergibt sich ein In-Gehalt 𝑥𝐼𝑛 ≈ 20,8 %). Es ist zu erwähnen, dass 

mögliche energetische Verschiebungen des Spektrums durch „bandfüllende Effekte“ 

(beobachtet in Quelle287), ausgelöst durch die hohe Anregungsleistung des LASERs, zu einer 

Fehlinterpretation des In-Gehalts führen könnten. Jedoch wurden bei Anregungsleistungs-

abhängigen 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 für QW-Schichtdicken 𝑑𝑄𝑊 > 5 nm gültig ist. Bei dünneren QW-Schichtdicken 

treten Verschiebungen der Quantisierungsenergien 𝐸𝑒/ℎ der Potentialtöpfe auf63,288. Diese 

führen wiederum dazu, dass 𝐸𝑃ℎ > 𝐸𝑔
𝐼𝑛𝐺𝑎𝑁 ist und folglich der In-Gehalt der InGaN-QW-

Schichten 𝑥𝐼𝑛 zu gering abgeschätzt wurde. Um sicher die tatsächliche lokale 

Zusammensetzung der InGaN-QWs entlang des Drahtes mittels PL zu bestimmen, sind additive 

Messmethoden zur Bestimmung von 𝑑𝑄𝑊 nötig, z.B. die Transmissionselektronenmikroskopie 

(z.B. angewendet in Quelle285).  

Um zu überprüfen, ob die QW-Lumineszenz und die YL in allen ND-LEDs vorliegen, wurde 

die lokale und wellenlängenabhängige Intensitätsverteilung der PL über so genannte 

„Mappings“, also Intensitätskarten, ermittelt. Bei diesen wird der LASER-Spot über 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 für die Intensitäten der QW-Lumineszenz für den Bereich 418 nm 

bis 460 nm (d) und der YL für 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 

Intensitätsunterschiede innerhalb eines Mappings zu sehen. Die unterschiedliche Intensität 

innerhalb eines Wellenlängenbereichs lässt sich vermutlich auf die strukturelle Inhomogenität 

des hier vermessenen Prototypen zurückführen. Durch diese schwankt die Licht-emittierende 

Fläche pro ND-LED und damit vermutlich auch die Intensität der PL. Dieses erklärt jedoch 

nicht, warum es zwischen den QW-Lumineszenz- und YL-Mappings unterschiedliche 

Intensitäten 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 

grün-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 

ortsaufgelöst mittels Mikro-PL charakterisiert wurde, und die Intensitätskarten der PL, farblich 

aufgeteilt für die QW-Lumineszenz (b) und YL (c).  

 

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

erwähnten, „unvollständigen“ ND-LEDs untersucht.  

ii) Unvollständige ND-LEDs  

Es wurden zwei unvollständige ND-LED Proben vermessen und mit den vollständigen 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 Hüllen der ND-LED nur lokal an 

der ND-Spitze („Hutpilz“-LED) befanden. Zur besseren Übersicht wird in Tabelle 5-1 der 

a)  b)  c)  
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Aufbau der vollständigen ND-LEDs im Gegensatz zu den beiden unvollständigen ND-LED-

Proben aufgeführt. 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 Wellenlängen der PL-Maxima im gelben Spektralbereich, samt deren 

Halbwertsbreiten. 

Probe 
Halbleiterstrukturen  

bzw. Schichten 

Hüllen-

facetten 

λPeak(YL)  

[nm] 

FWHM 

[nm] 

vollständige  

ND-LED 
n-ND/n-Hülle/MQW/p-Hülle m, r,-c 585 181 

n-GaN Probe n-ND/n-Hülle m, r,-c 604 158 

„Hutpilz“- 

ND-LED 
n-ND/n-Hülle/MQW/p-Hülle r, -c 570 138 

 

 

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

 

Zunächst werden die gelbe PL-Emission der n-GaN Probe und der vollständigen ND-LED 

miteinander verglichen. Ein passendes REM-Bild eines NDs mit umgebender n-Hülle ist in 

Kapitel 5.1.4 in Fig. 6c zu finden. Die Anregung erfolgte in diesem Vergleich mit einer 

Wellenlänge von λLASER = 405 nm mit einer Anregungsleistung des LASERs von 

P0 = 250 Wcm-2. Die YL bei der n-GaN Probe ist bei einem Maximum von 604 nm erkennbar 

(oranges Spektrum in Abbildung 5-12b) und ähnelt stark der YL der vollständigen ND-LED 

(schwarz in Abbildung 5-12b). Die Halbwertsbreiten (FWHM) und die Wellenlängen der 

Intensitätsmaxima der Proben sind in Tabelle 5-1 ebenfalls aufgeführt. Auf Grund der 

a)  b)  
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Ähnlichkeiten der PL der n-GaN Strukturen, gerade im langwelligem Bereich ab ca. 600 nm, 

mit der YL der ND-LED lässt sich der überwiegende Teil der YL dem n-GaN zuordnen. 

Ursächlich könnten Punktdefekte (Ga-Freistellen)289, die Ansammlung von Kohlenstoff- und 

Stickstoff-Atomen290,291 oder Mikrostrukturen innerhalb eines NDs292 zur YL bei GaN führen. 

  

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 Quelle210). Alle epitaktischen Schritte 

einer ND-LED wurden durchgeführt, die Hüllen wurden aber nur lokal um die ND-Spitze 

gewachsen. Die Herstellung der besonderen Morphologie gelang durch Änderung des 

Trägergases beim n-GaN- und p-GaN-Hüllenwachstum von H2 zu N2, wie es in Quelle210 bzw. 

in Kapitel 5.1.4 erläutert ist. Beim Vergleich der QW-Emissionen der Hutpilz-LED (blaues 

Spektrum in Abbildung 5-12b) und der vollständigen ND-LED (schwarzes Spektrum) lässt sich 

feststellen, dass diese fast gleich sind. Die geringe Wellenlängenverschiebung des Maximums 

von ca. 5 nm zu höheren Energien liegt innerhalb der Varianz der ND-LED Prototypen 

untereinander. Die Präsenz 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 

müssen. Auch die Verhältnisse der QW-PL-Intensität zu YL-Intensität (IQW / IYL) der ND-

LEDs mit und ohne m-Facetten sind gleich. Dieses Ergebnis lässt darauf schließen, dass 

unabhängig von der Existenz der unpolaren m-planaren Hüllen, QW-Lumineszenz im Bereich 

der ND-Spitze dominant emittiert wird. Dieses könnte durch den Messaufbau hervorgerufen 

sein, da der LASER die Spitze zuerst trifft und dort die meisten Exzitonen erzeugt. Um dieses 

genauer zu bewerten, wurden vollständige ND-LEDs abgebrochen und PL-Untersuchungen an 

diesen liegenden ND-LEDs durchgeführt. 

iii) Liegende ND-LEDs 

Zur Messung von liegenden einzelnen ND-LEDs wurde ein weiteres Mikro-PL Messsystem, 

ohne konfokalem Aufbau, genutzt. Der Messaufbau bietet die Möglichkeiten die 

Anregungsposition des LASERs örtlich zu variieren und dabei parallel zu ermitteln, wo die 

erzeugte PL aus der ND-LED auskoppelt. Die Anregung erfolgte über ein Weißlicht-LASER-

System (FIANIUM FIR-20 von NKT Photonics) bei welcher eine Selektion von λLASER über 

eine Filterbox (SuperK Extend-UV) erfolgt. Das System wurde auf λLASER = 400 nm bei 

maximaler Leistung des Weißlicht-LASERs eingestellt und das Licht über ein 50x Objektiv auf 

die Probe fokussiert, wodurch sich eine Leistungsdichte von ca. 660 Wcm-2 bei einem 

Spotdurchmesser von 1,78 µm ergibt. Das Ausfiltern des LASER-Lichtes wird auch bei diesem 
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Messaufbau mit einem Langpassfilter realisiert, wodurch nur Wellenlängen über 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 µm Länge haben, sechs r- Facetten an der Spitze und eine -c-Facette am Kern-Hülle-

Übergang aufweisen. Somit entsprechen diese ND-LEDs genau den in Kapitel 4.2 

beschriebenen und den zuvor in den ND-LED Feldern untersuchten vollständigen stehenden 

ND-LEDs. Zur Bestimmung der ortsabhängigen PL wurde der LASER-Spot auf zwei 

verschiedene Positionen ausgerichtet. Zunächst wurde der r-Hülle/m-Hülle-Facettenübergang 

nahe der Spitze der Hülle angeregt, danach wurde die Probe bewegt und der Übergang 

m-Kern/m-Hülle angeregt. Abbildung 5-13a und b zeigen die PL örtlichen 

Intensitätsverteilungen, wobei der Anregungspunkt des LASERs jeweils durch einen weiß-

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 µm langen ND-LED (Länge inkl. freiem Kernsockel). Die Intensitätskarten 

in den Abbildungen a und b zeigen, dass nahe des LASER-Spots jeweils das intensitätsreichste 

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 Hülle auch ein Signal vom freien 

Kern (Abbildung 5-13a) und bei Anregung am Kern-Hülle-Übergang (Abbildung 5-13b) auch 

ein rel. intensives PL-Signal an der Hüllenspitze detektiert. Um diese Beobachtungen genauer 

zu untersuchen, wurden ortsaufgelöste Spektren gewonnen und diese spektral geteilt. Dadurch 

konnten die Intensitäten für den 1. QW-Peak (420 – 433 nm) und die YL (580 – 620 nm) separat 

gegenüber der y-Position, also parallel zur 𝑐-Richtung/Länge des Drahtes, grafisch aufgetragen 

werden. In den Graphen in Abbildung 5-13d und e sind die so ermittelten orts- und 

wellenlängenabhängigen Verläufe für den 1. QW-Peaks (blaue Linien) und für die YL (rote 

Linien) dargestellt. Die y-Achse ist dabei analog zur Abbildung 5-13a bzw. b skaliert, um eine 

einfache Zuordnung der Intensität zu spezifischen Positionen zu ermöglichen. Die 

ortsabhängige Auftragungen der YL zeigen, dass die YL auf der ganzen Hüllenfläche, 

unabhängig 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 µm 

(Abbildung 5-13 b und e). Hieraus lässt sich schlussfolgern, dass der ND-Kern eine Quelle der 

YL ist. Dieses Ergebnis deckt sich auch mit der Analyse der stehenden unvollständigen n-GaN 

Probe aus Kapitelabschnitt ii, welche ebenfalls nur YL emittierte. Bei Anregung nahe des Fußes 

ist allerdings auch ein zweites YL-Maximum an der ND-LED-Spitze (y ≈ 15,8 µm) vorhanden, 
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Abbildung 5-13.: Ergebnisse der Mikro-PL Vermessung einer liegenden ND-LED. a) und b) 

PL-Intensitätsverteilung bei Anregung des LASERs nahe der Spitze am r-Hülle / m-Hülle - und 

nahe des Kerns am m-Hülle / m-Kern - Übergang. Die Lage der ND-LED ist durch schwarze 

und die Position des LASER-Spots durch weiße Linien gekennzeichnet. c) Gleich skaliertes 

Lichtmikroskopbild der vermessenen ND-LED. d) und e) Die korrespondierenden 

ortsabhängigen Emissionen der QW-Lumineszenz und YL bei Anregung an den zwei 

Übergängen. f) Die PL-Spektren bei Anregung an den beiden Positionen. 

a)  

b)  

c)  

d)  

e)  

f)  
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welches nicht mit dem LASER-Anregungsort übereinstimmt.  

Ebenfalls unabhängig von der LASER-Position ist QW-Lumineszenz (Abbildung 5-13d bzw. 

e blaue Spektren) auf der ganzen Hülle vorhanden und jeweils zwei Maxima sind an den Enden 

der Hülle (r-planare Spitze und -c-Facette nahe des Fußes) erkennbar. Das jeweilige 

intensitätsreichere QW-Maximum tritt dabei in der Nähe des LASER-Anregungsposition auf. 

Da sowohl die YL als auch die QW-Lumineszenz Intensitätsmaxima an den Enden der 

m-planaren Hülle (an den Übergangen zum Kern und zur Spitze) aufzeigen, kann vermutet 

werden, dass sowohl das blaue als auch das gelbe Licht innerhalb der Kern-Hülle-Struktur 

geführt wird. GaN hat einen Brechungsindex von n = 2,7 bis 2,3293 für Licht mit Wellenlängen 

zwischen 350 nm und 800 nm. An der Grenzfläche GaN/Luft tritt Totalreflexion auf, wenn 

dieses unter einem Grenzeinfallswinkel von 22° bis 26° einfällt280. Daher ist es möglich, dass 

Licht über Wellenleitereffekte innerhalb der GaN-Hülle der ND-LED geführt wird. Eine 

Einkopplung des LASER-Lichtes in die ND-LED und eine gegenüberliegende Auskopplung an 

der anderen Seite der ND-LED konnte nicht beobachtet werden. Eine Führung des LASER-

Strahls durch Wellenleitereffekte ist deshalb auszuschließen. Somit bleibt zur Erklärung der 

Ergebnisse nur die folgende These übrig: Ein Anteil, der durch LASER-Anregung lokal 

generierten PL, wird durch Reflektionen an der Halbleiter/Luft-Grenze geführt und koppelt 

anschließend dominant an der gegenüberliegenden Seite der Hülle (Spitze bzw. Kern-

/Hüllenübergang) aus, da die geänderten Neigungswinkel der äußeren Facetten eine 

Transmission der geführten PL zulassen. Eine Wellenleitung der PL ist folglich eine plausible 

Erklärung für 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 intensitätsschwacher zweiter QW-Peak bei 454 nm 

detektierbar, der ggf. auf eine lokale Anreicherung von Indium zurückzuführen ist. Die 

Spektren sind untereinander sehr ähnlich und unterscheiden sich nur leicht im 

Intensitätsquotienten IQW / IYL. Der Unterschied resultiert aus der starken YL-Emission des 

freien ND-Kerns bei Anregung von diesem. Die in Abbildung 5-13f gemessenen geringen 

Intensitätsquotienten von IQW / IYL < 0,1 können auf die geringe Leistungsdichte des genutzten 

LASERs zurückgeführt werden (250 kWcm-2 bei den vollständigen stehenden ND-LED 

Feldern gegenüber max. 660 Wcm-2 bei liegenden LEDs). Die Abhängigkeit des 

IQW / IYL-Verhältnisses von der Anregungsleistung wird ausführlich im folgenden Abschnitt iv 

anhand von leistungsabhängigen Messungen erläutert. 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, lässt 

sich die gemessene PL nicht eindeutig einer Facette zuordnen. Eine Unterscheidung der 

polaren, semipolaren und nicht polaren QWs auf den einzelnen Facetten (c-,r- und m-Facetten) 

sollte allerdings durch die folgenden leistungsabhängigen und zeitaufgelösten PL-Messungen 

möglich sein. 

iv) Leistungsabhängige und zeitsaufgelöste Messungen 

Der QCSE führt zu einer Reduktion der Bandlücken 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 Etot dieser polaren Strukturen minimiert bzw. 

abgeschirmt werden, weshalb es zu einer LASER-leistungsabhängigen Blauverschiebung der 

emittierten PL bei polaren QWs kommt (s. Formel (2-42))80. Abbildung 5-14a zeigt die 

gestapelten und normierten Spektren als Ergebnis der leistungsabhängigen PL-

Charakterisierung der ND-LED Prototypen, wobei die LASER-Leistungsdichte zwischen 

einem Maximum von P = P0 = 250 kWcm-2 und einem Minimum von P = 0,1 % P0 variiert 

wurde. Wie auch bei den PL-Messungen an den vollständigen ND-LEDs (Kapitelabschnitt i) 

wurde derselbe konfokale Messaufbau 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 𝜆 ≈ 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 Änderung der Wellenlänge von 3 nm 

entspricht einer energetischen Änderung von ∆𝐸𝑃𝐿 ≈ 20 meV. Aus der nicht vorhandenen bzw. 

sehr geringen energetischen Verschiebung der Emissionsmaxima lässt sich auf die PL 

emittierende Facette schließen. Hierbei gilt es zu beachten, dass unterschiedliche 

Verspannungsgrade der GaN/InGaN Heterostrukturen (Abhängigkeit von der Anzahl, Dicke 

und Zusammensetzung der untersuchten QWs) und unterschiedliche PL-Experimentparameter 

(Leistungsdichten und Messtemperaturen) zu einer Varianz der ermittelten ∆𝐸𝑃𝐿-Werte in der 

Literatur führen. Des Weiteren führen additive Ladungsträger-Mechanismen, wie das Auffüllen 

von energetischen Zuständen in Abhängigkeit 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 liegt17,18,20 und bei nicht-polaren QWs nur Werte unterhalb von 

60 meV gemessen wurden5,23,287. Daher lassen die gemessene konstante Position des 

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 (r- und m-Facetten) generiert wurde. 

 

Abbildung 5-14.: a) Anregungsleistungsabhängige PL-Spektren einer ND-LED bei 

Raumtemperatur (Spektren gestapelt und normiert auf eine max. Intensität von 𝐼𝑄𝑊 = 1), b) 

zeigt die zugehörigen Intensitätsquotienten 𝐼𝑄𝑊 / 𝐼𝑌𝐿 in Abhängigkeit der Anregungsleistung. 

 

Bei Steigerung der Anregungsleistung konnte sowohl eine Intensitätsänderung der PL im QW-

Bereich und auch der YL gemessen werden. Jedoch stiegen diese unterschiedlich stark an. 

Abbildung 5-14b zeigt das daraus resultierende Intensitätsverhältnis IQW / IYL. Das IQW / IYL-

Verhältnis steigt bis zu einer Leistungsdichte von 10% vom P0 (25 W/cm²) nur langsam an, bis 

es für höhere Leistungsdichten linear mit der Leistungsdichte ansteigt. Der Trend kann 

folgendermaßen erklärt werden: Bei geringen Leistungsdichten werden defektassoziierte 

energetische Zustände dominant angeregt287, wodurch IYL > IQW ist (s. auch Spektrum der ND-

LED bei niedriger Anregungsleistung in Abbildung 5-13f). Bei höheren Leistungsdichten 

kommt es zu einer Sättigung der YL, da die Anzahl der Defektzustände limitiert ist und bei 

höheren Leistungsdichten alle Defektzustände bereits angeregt sind. Die Rekombination über 

energetische Zustände innerhalb der QWs steigt dementgegen weiter an, wodurch der 

Intensitätsquotient aus QW- zu gelber Lumineszenz IQW / IYL folglich ansteigt. Die 

a)  b)  
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Abhängigkeit von IQW und IYL von der Anregungsleistung indiziert, dass eine hohe injizierte 

Ladungsträgerkonzentration notwendig ist, um QW-Lumineszenz zu erhalten. Ähnliches wurde 

auch bei N-polaren ND-LEDs gesehen24. Dieses Ergebnis steht ebenfalls im Einklang mit der 

beobachteten geringen Intensität der bläulichen Elektrolumineszenz (Kapitel 5.2.3), da auch bei 

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

Im nächsten Schritt wurden zeitaufgelöste Messungen durchgeführt, um die strahlende 

Lebensdauer τ zu ermitteln und über diese die obigen leistungsabhängigen Messergebnisse zum 

Nicht-Vorhandensein des QCSE zu validieren. Die strahlende Lebensdauer wurde über die 

gepulste LASER-Anregung und eine zeitaufgelöste 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 µm 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 ergänzenden Informationen (supporting Information) 

zu Quelle24. In Abbildung 5-15 ist das Ergebnis der Messung der zeitaufgelösten QW-PL bei 

drei verschiedenen Temperaturen zu sehen.  

 

Abbildung 5-15.: Links: Zeitaufgelöste QW-PL Messungen für 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 Intensitätsabfalls (𝐼𝑄𝑊 ~ exp (−𝑡)) 

ergeben Lebensdauern von τ ≈ 0,5 ns bei allen gemessenen Temperaturen T ≤ 33 K. Dieser 

Wert ist typisch für QWs auf nicht-polaren m-planaren Facetten19,23, möglich auch bei semi-

polaren QWs22, aber nicht charakteristisch für polare c-planare Heterostrukturen, bei welchen 

IQW(t) = IQW
0 ∙ exp (−

t

τ
) 

- LASER-Einstellungen: 

𝜆 = 405 nm 
f = 76 MHz   
P = 1 mW/Spot 

- Formel zur exponentiellen 
Anpassung:  

nur QW-Lumineszenz - Ergebnisse:  
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Werte von über 4 ns gemessen wurden19. Somit lässt 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 vollständigen stehenden ND-LEDs (Abschnitt i) als auch an liegenden ND-LEDs 

(iii) konnte QW-assoziierte PL und eine breite YL nachgewiesen werden. Als dominante Quelle 

der YL konnte das n-GaN des ND-Kerns und der Hülle (Abbildung 5-12b oranges Spektrum) 

über Messungen an unvollständigen 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). Ursächlich wurden Rekombinationsmechanismen über 

Defektzustände im GaN angeführt, welche gerade bei niedrigen Anregungsleistungen des 

LASERs zu dominanter YL führen (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 „unvollständigen“ Hutpilz-LEDs 

durchgeführt, 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 vollständigen ND-LEDs vorhanden sind, wurden ortsaufgelöste 

PL Messungen an liegenden ND-LEDs durchgeführt. Hierbei zeigt sich, dass LASER-

anregungspositionsunabhängig zwei QW-Intensitätsmaxima detektierbar sind, welche sich 

unterschiedlichen Orten der ND-LED zuordnen ließen. Das erste Maximum konnte nahe der 

Spitze der ND-LED, am r-/m-planaren Übergang, und das zweite Maximum nahe des Hüllen-

freien Kerns, am m-Kern/m-Hülle-Übergang, beobachtet werden. Die Maxima traten 

unabhängig von dem Anregungsort des LASERs auf, welches anhand von Wellenleitereffekten 

durch Reflektionen am GaN/Luft-Übergang erklärt wurde. Eine genaue Verortung des PL-

Generationsortes war durch die Wellenleitung des Lichtes erschwert. Um dennoch eine 

Verortung zu ermöglichen, wurden leistungsabhängige und zeitaufgelöste Messungen 

durchgeführt. 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 τ ≈ 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 für Kommunikationsanwendungen eignet. 
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Kapitel 6 

 

6. Zusammenfassung 

Im Folgenden werden die einzelnen epitaktischen und technologischen Entwicklungsschritte 

zusammengefasst und die daraus resultierenden Möglichkeiten und Erkenntnisse 

hervorgehoben. Abschließend wird ein Fazit gezogen. 

Die Epitaxie von dreidimensionalen Nitridhalbleitern auf Si-Substraten ist mit einer großen 

Herausforderung verbunden: dem räumlich-inhomogenen und gemischt-polaren 

Kristallwachstum. In dieser Arbeit wurde erstmals gezeigt, dass diese Herausforderung auch 

als Möglichkeit verstanden werden kann, um ein ortsgesteuertes Epitaxieverfahren bei 

gleichzeitiger Kontrolle der Polarität der Nitridhalbleiter zu erreichen. Hierzu wurde eine neue 

Methode der „Selective Area Epitaxy“ entwickelt, das polaritäts- und ortsgesteuerte Wachstum 

(polarity- and site-controlled growth, PSCG, s. Kapitel 5.1.2178). Die Methode beruht auf der 

lokal-einstellbaren Polarität einer dünnen AlN-Zwischenschicht, welche sich in folgenden 

Wachstumsschritten auf die nachfolgenden Nitridhalbleiter überträgt. Die Versuchsergebnisse 

und die entwickelten Wachstumsmodelle zeigen, dass das PSCG allein auf der unterschiedlich 

temperaturstabilen Oxid-Terminierung der dreidimensional strukturierten Si-Oberfläche 

gründet. Mittels PSCG gelang es somit zum ersten Mal die Polarität 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 für verschiedenste Anwendungen an, wie der hier 

anvisierten ND-LED, aber auch für andere größer dimensionierte Bauelemente. Hervorzuheben 

ist, dass keine ex situ Maskierung mit dielektrischen oder metallischen Masken bei PSCG nötig 

ist. Dieses bietet den Vorteil das keine Fremdmaterialien vorhanden sind, welche sich negativ 

auf die Epitaxie selbst oder auf die Eigenschaften der Nitride auswirken könnten.   

Die neue Methode wurde im Anschluss zum geordnetem Wachstum von n-dotierten ND 

genutzt, welche die Basis für das anschließende koaxiale Hüllenwachstum bilden. In den 

Experimenten zum ND-Wachstum wurde der Einfluss der epitaktischen Parameter 
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(Temperatur, Si/Ga-Verhältnis, V/III-Verhältnis und Trägergaszusammensetzung) auf die ND-

Morphologie bzw. auf die Wachstumskinetik der einzelnen Facetten untersucht. Es zeigte sich, 

dass sich die genannten Parameter sowohl auf die Gleichmäßigkeit des Wachstums der 

einzelnen ND untereinander als auch auf die Wachstumsrichtung eines einzelnen NDs 

auswirken. Optimales gleichmäßiges und vertikales ND-Wachstum konnte durch eine Balance 

aus in situ SiNx-Passivierung und lokalem GaN Wachstum erreicht werden, welches in einem 

detailliertem Wachstumsmodell erläutert wurde (Kapitel 5.1.3209). Durch das erlangte 

Wachstumsverständnis gelang es bis zu 5 µm hohes gleichmäßiges ND-Wachstum mit einer 

Dichte von 123.000 ND/mm², verteilt über die vollständige Waferfläche, zu erzielen.   

Im nächstem Schritt der Epitaxieentwicklung wurde das koaxiale Wachstum der LED-Hüllen 

untersucht, mit den Zielen die Morphologie der n- und p-GaN-Hüllenschichten zu kontrollieren 

und das Wachstum auf den oberen Teil des ND-Kerns zu begrenzen. Letzteres soll dem Zweck 

dienen den anschließenden technologischen Kontaktierungsprozess zu vereinfachen, da 

Prozessschritte zum Aufbringen von sonst nötigen elektrischen Isolationsschichten entfallen 

sollen. Somit soll die Fertigung von dreidimensionalen ND-LED insgesamt erleichtert werden. 

Die zugehörigen Untersuchungsergebnisse aus Kapitel 5.1.4210 zeigen, dass eine 

polaritätsabhängige Anpassung des dreidimensionalen Wachstums der Hüllen nötig ist, um die 

jeweils gewünschte Kristallform zu erhalten. Es gelang die Polaritätsabhängigkeit des 

Wachstums auf die unterschiedlichen Oberflächenterminierungen der einzelnen Facetten 

zurückzuführen. Hierdurch erwuchs ein erweitertes Verständnis der 3D-Epitaxie im 

allgemeinem Kontext der Forschung an Nitridhalbleitern. Für die ND-LED konnte dieses 

Wissen zur Kontrolle der Ga-Adatom Diffusionslänge(n) auf den einzelnen Facetten genutzt 

werden, wodurch die n- und p-dotierte Hüllen örtlich-selektiv um den oberen Teil des NDs 

gewachsen werden konnte. Darüber hinaus konnte gezeigt werden, dass das räumlich steuerbare 

Hüllenwachstum sogar die kristalline Koaleszenz von benachbarten ND-LEDs ermöglicht. 

Durch das Zusammenwachsen der Hüllen kann eine geschlossene Oberfläche am Ende der 

Epitaxie zur Verfügung gestellt werden. Diese kann zukünftig zur weiteren Vereinfachung der 

Top-Kontaktierung genutzt werden, da Standardtechnologien der Lithografie für 2D-

Schichthalbleiter genutzt werden können. ND-LED Kristallstrukturen wurden realisiert, indem 

zwischen den n- und p-dotierten Teil der Hülle 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 über eine einfache flächige Rückseitenkontaktierung des leitfähigen Si-Substrates 
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erreicht werden. Elektrische Charakterisierungen der n-dotierten GaN-Nanodrähte zeigen 

(Kapitel 5.1.1245), dass diese hochleitfähig sind und somit eine gute Stromverteilung entlang 

der ND-Länge gewährleisten sollten. Die elektrische Kontaktierung der p-dotierten Hüllen der 

ND-LED Prototypen konnte über schwebende und lateral-strukturierte Ni/ITO Felder und 

Goldleiterbahnen realisiert werden (Kapitel 5.2.1245). 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 Freiräume, also 

Luft, womit eine Reduktion der Komplexität der dreidimensionalen Kontaktierung 

nachgewiesen werden konnte. Außerdem ist die niedrige relative Permittivität 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 möglich die Gleichspannungscharakteristik von kontaktierten ND-LED Feldern über ein 

Ersatzschaltmodell mit integrierter Halbleiterdiode und bekannten Parametern aus der Literatur 

für 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 Übergangswiderstand ND-Kern/AlN/Si an der 

Schnittstelle der ND-LED zum Substrat. Über weiterführende Experimente zur Modifikation 

des Übergangswiderstandes der AlN-Schicht gelang es Möglichkeiten zur Reduktion des 

Widerstandes über mehrere Größenordnungen aufzuzeigen. Somit konnten nicht nur die 

elektrischen Eigenschaften der ND-LED Felder extrahiert werden, sondern auch Schritte zur 

Optimierung der elektrischen Eigenschaften zukünftiger 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 Flächendichte von ca. 20.000 ND-LEDs/mm² leuchtenden 

Lichtemittern bestimmt werden. Um ein tieferes Verständnis des Ergebnisses zu entwickeln, 

wurden orts- und spektralaufgelöste Messungen in Abhängigkeit der angelegten externen 

Spannung durchgeführt. Diese Ergebnisse zeigten, dass eine starke Blauverschiebung des ND-

LED Spektrums mit steigender Spannung auftritt. Dies ließ den Schluss zu, dass erst bei hohen 

externen Spannungen eine dominante Lichtgeneration innerhalb der QWs möglich ist. Zur 

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

Hülle, 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 

überlagertem Licht mehrerer Emissionszentren, und YL vorlag. Um den Ort der 

Lichtgeneration einzugrenzen, wurden PL-Messungen sowohl an liegenden als auch an 

stehenden ND-LEDs durchgeführt. Hierbei gelang es Wellenleitereffekte innerhalb der ND-

LEDs zu identifizieren, welche eine direkte Lokalisierung der Lichtgeneration erschwerten. 

Durch weitere Mikro-PL Charakterisierungen an „unvollständigen“ ND-LEDs, welche nicht 

alle Halbleiterschichten enthielten, konnte dennoch ein Großteil der YL dem n-dotiertem GaN 

(Kern und Hülle) zugeschrieben werden. Durch die zusätzlich untersuchten Proben war auch 

eine separate Charakterisierung der PL-Emission der semipolaren Spitze der ND-LED 

durchführbar. Durch additive zeitaufgelöste und leistungsabhängige 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 Hülle als 

hochwahrscheinlich anzusehen ist. Strahlende Lebensdauern von ≈500 ps zeigen außerdem, 

dass sich die gewachsenen kristallinen MQW-Struktur der ND-LED sich zur Entwicklung von 

schnell modulierbaren Lichtemittern für Kommunikationszwecke anbieten.  
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Fazit 

In dieser Dissertation wurde ein neues Verfahren zur Epitaxie von ND-basierten Kern-Hülle 

Kristallstrukturen auf Si-Substraten entwickelt, mit dem Ziel einfach kontaktierbare 

Lichtemitter speziell für die Datenkommunikation zu ermöglichen. Um dieses Ziel zu erreichen 

wurde zunächst ein neuer und innovativer Epitaxieansatz entwickelt, welcher die 

Polaritätskontrolle der Nitridhalbleiter auf Si mit der Positionierung der ND-Strukturen 

verbindet. Darauf aufbauend wurde in den nächsten Schritten eine kontrolllierte ND- und 

Hüllenepitaxie erreicht. Sowohl das geordnete dreidimensionale ND-Wachstum als auch das 

Hüllenwachstum konnten dabei über separate Wachstumsmodelle erläutert 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 

polarisationsabhängigen Wachstumskinetik des Kristalls und den Epitaxieparametern 

herzustellen. Das gewonnene Verständnis erlaubte eine Vereinfachung der 

Prozesstechnologieschritte zur elektrischen Kontaktierung der Kristallstrukturen, da die n- und 

p-dotierten Gebiete räumlich kontrolliert und separiert voneinander gewachsen werden 

konnten. Durch Letzteres werden additive elektrische Isolationsschichten überflüssig, denn es 

besteht zum einen die Möglichkeit zur direkten technologischen Kontaktierung der p-dotierten 

Hülle und zum anderen können die n-dotierten Gebiete über das Substrat elektrisch 

angeschlossen werden. Mit leitfähigen n-dotierten Si-Substraten ergibt sich somit die 

Möglichkeit der Rückseitenkontaktierung, 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 

Attraktivität des ND-LED Ansatzes für 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.  Außerdem boten die Prototypen die Möglichkeit 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-

Hüllenstruktur nachgewiesen werden konnten. Dieses zeigt, dass die elektro-optischen 

Hochfrequenzeigenschaften der gewachsenen Halbleiterstrukturen für schnell modulierbare 

Lichtemitter aussichtsreich sind, um zukünftigen Visible Light Communication-Anwendungen 

einen entscheidenden Vorteil zu verschaffen. 
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Kapitel 8 

 

8. Anhang 

8.1. Formeln zur Modellierung der I/U-Charakteristik 

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

Serienwiderstand RS und parallel geschaltetem Widerstand Rpn
P , welche als Ganzes parallel zu 

einem Parallelwiderstand RP geschaltet sind, müssen die externe Spannung Uext und der extern 

messbare Strom Iext in Abhängigkeit einer Größe berechenbar sein. Im Folgenden wird gezeigt, 

wie die genannten externen Größen in Abhängigkeit der Diodenspannung UD berechnet 

werden. Für Uext gilt: 

 Uext = UD + URS  (8-1) 

mit URS = IRS ∙ RS (8-2) 

 

hierbei sind URS bzw. IRS der Spannungsabfall über bzw. der Strom durch RS. Dieser bildet 

wiederum die Summe aus dem Diodenstrom ID und dem Strom IRpn
P  durch Rpn

P  ab, somit gilt:  

 IRS = ID + IRpn
P  (8-3) 

 

Da Rpn
P  parallel zur Diode ist, kann IRpn

P  in Abhängigkeit von UD und Rpn
P  über das Ohmsche 

Gesetz angegeben werden:  

 IRpn
P =

UD

Rpn
P

 (8-4) 

 

Der Diodenstrom lässt sich nach Shockley wie folgt angeben: 

 ID = I0(exp (
UDe

kBT ∙ n
) − 1) (8-5) 
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Bei letzterer Formel ist e die Elementarladung und kB ist die Boltzmannkonstante. Setzt man 

die Formeln (8-2) bis (8-5) in (8-1) ein, lässt sich der folgende Ausdruck für Uext angeben: 

 Uext = UD + [I0 (exp (
UDe

kBT ∙ n
) − 1) +

UD

Rpn
P

] ∙ RS (8-6) 

 

Somit lässt sich Uext in Abhängigkeit von UD und den festen anderen Größen modellieren. Zur 

Modellierung einer I/U-Kennlinie muss noch der extern messbare Strom Iext bekannt sein. 

Letzterer entspricht dem Strom durch den Serienwiderstand IRS addiert um den Strom IRP, 

welcher durch den Parallelwiderstand RP fließt, also: 

 Iext = IRS + IRP  (8-7) 

 

Der Strom durch den Serienwiderstand IRS ist nach Formel (8-3) bis (8-5) gegeben. Da Uext an 

RP abfällt und Uext nach Formel (8-6) bekannt ist, entspricht IRP:  

 IRP =
Uext

RP
= (UD + [I0 (exp (

UDe

kBT ∙ n
) − 1) +

UD

Rpn
P

] ∙ RS) ∙
1

RP
 (8-8) 

 

Somit lässt sich wiederum auch Iext in Abhängigkeit der wählbaren festen Parameter 

(Widerstände, n, T) und Diodenspannung UD berechnen bzw. modellieren. 

8.2. J/U-Kennlinie in halblogarithmischer Darstellung 

 

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 / Abschätzung der 
einzelnen Widerstände 

Um fundiert die Höhe der einzelnen lokalen Widerstände des Bauelementes ND-LED 

abzuschätzen, 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 Widerstände im 

Folgenden berechnet und aufgelistet. Das Ziel dieser Abschätzung ist es, hohe Widerstände zu 

identifizieren und somit zu zeigen, an welchen Stellen des Bauelements zukünftige 

Optimierungen vorgenommen werden können.  

Abbildung 8-2 zeigt das entwickelte Ersatzschaltmodel für ein ganzes ND-LED Feld anhand 

zweier exemplarischer ND-LEDs, welche ND-LEDs ohne (links in Abbildung) und mit 

aufgedampftem Au repräsentieren. Die Titanzwischenschicht unter dem Au wurde zur 

einfacheren Darstellung nicht skizziert, aber natürlich ist diese ebenfalls vorhanden. Der 

externe elektrische Anschluss ist rechts im Bild durch Uext gekennzeichnet, da die 

Strominjektion über eine Mikromanipulator-Messnadel ins Au erfolgte. Auf Grund der hohen 

Leitfähigkeit der Metalle, wird die gesamte Au-Fläche im Model als Äquipotentialfläche 

angesehen. Zwischen den Punkten A und B ist jeweils eine pn-Diode eingezeichnet und additiv 

der seriell geschaltete Bahnwiderstand des p-Gebietes (Rp
B), der ebenfalls in Serie befindliche 

Kontaktwiderstand zwischen (Ni/)ITO und p-GaN (RITO,p
K ) und der zur Diode parallele 

Widerstand Rpn
P . 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-Übergang an der r-planaren Facette gekennzeichnet. An dieser Facette 

ist der additive Bahnwiderstand Rnid
B  eingezeichnet, welcher den zusätzlichen Widerstand 

durch die geringfügig dotierte Hülle auf der Kernspitze berücksichtigt. Zwischen den Dioden 1 

bis 5 befinden sich auf der Kathodenseite die ITO-Bahnwiderstände RITO,𝑚
Bi  bzw. RITO,𝑟

B , welche 

den additiven Spannungsabfall im ITOs auf der m- bzw. auf der r-Facette berücksichtigen. Bei 

Au-bedeckten ND-LEDs sind diese Widerstände durch die aufgedampfte Au-Schicht 

überbrückt und daher nicht zu berücksichtigen.   

Auf der Anodenseite berücksichtigen die Widerstände Rn
Bi den Spannungsabfall innerhalb des 

n-Kerns. Die Summe der seriellen Kontakt- und Bahnwiderstände vom GaN zum Si-Substrat 

wird durch den Übergangswiderstand RSi,AlN
K  im Modell berücksichtigt. Technologische oder 

epitaktisch initiierte Leckpfade durch ungewollten Kontakt des Topkontaktes zum n-GaN 

werden durch RLECK
ND  und ein möglicher direkter Kontakt des Topkontaktes mit der AlN-Schicht 
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durch RLECK
Techno dargestellt. Der Zuleitungswiderstand RITO,c

B  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.  

 

Abbildung 8-2.: Schematische Darstellung zweier ND-LEDs mit überlagertem elektrischem 

Ersatzschaltbild für 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 Bahnwiderstände Ri
B sind in Abhängigkeit der Länge 𝑙, der stromdurchflossenen Fläche 𝐴𝐵 

und unter Kenntnis des spezifischen Bahnwiderstandes ρi
B über die folgende Formel 

berechenbar: 

 Ri
B = ρi

B ∙
𝑙

𝐴𝐵
 (8-9) 

 

Die Kontaktwiderstände Ri
K zwischen den jeweiligen Schichten/Materialien lassen sich unter 

Kenntnis des spezifischen Kontaktwiderstandes ρi
K und der Kontaktfläche 𝐴𝐾, wie folgt, 

berechnen: 
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 Ri
K = ρi

K /𝐴𝐾  (8-10) 

 

Über die obigen beiden Formeln werden die im Model vorhandenen Widerstände im Folgenden 

berechnet. Die dabei gemachten geometrischen Annahmen bzw. Messwerte und die Quellen 

der spezifischen elektrischen Widerstände werden jeweils angegeben. 

Kontaktwiderstand Au/Ti/ITO294 

Parallel zur ITO-Beschichtung der LEDs, wurde ITO auf Glassubstrate abgeschieden. Auf diese 

ITO-Schichten (350 nm) wurden Ti/Au (10 nm/300 nm) Kontaktflächen aufgedampft. 

Anschließend wurden die Proben für 90 s bei 500°C unter N2-Gas legiert und mittels der 

Transfer Line Methode (TLM) elektrisch vermessen. Hierbei ergab sich ein spez. 

Kontaktwiderstand ρAu/Ti/ITO
K  von 1,8 ∙ 10-6 Ωcm². Die Kontaktfläche Metall/ITO auf dem ND-

LED Feld beträgt minimal 𝐴𝐾 ≈ 25 µm ∙ 1 cm, woraus sich ein maximaler Widerstand von 

RAu/Ti /ITO
K  = 0,72 mΩ berechnen lässt. 

Bahnwiderstände des ITOs auf den einzelnen Facetten294 

Bei den oben geschilderten TLM-Messungen ergab sich ein spez. ITO-Bahnwiderstand von 

ρITO
B  ≈ 8,75 ∙ 10-5 Ωcm mittels TLM-Messungen. Bei Hall-Messungen an derselben Probe, 

ergab sich ein ρITO
B  ≈ 6 ∙ 10-5 Ωcm (µ = 55 cm²V-1s-1, n = 2 ∙ 1021 cm-3). Die leichten 

Abweichungen zwischen der Hall-Methode und TLM sind ggf. auf schwankende Schichtdicken 

zurückzuführen, alle Werte liegen jedoch im Bereich von Literaturwerten256,295. Unter 

Annahme der Geometrien lassen sich somit die Widerstände des ITOs auf den einzelnen 

Facetten RITO,c
B , RITO,𝑚

B  und RITO,𝑟
B  berechnen.   

RITO,𝑐
B  lässt sich unter den Annahmen berechnen, dass die stromleitende Querschnittsfläche pro 

ND-LED 𝐴𝐵(ITO, 𝑐) sich aus dem Produkt der ITO-Schichtdicke (350 nm) und dem Abstand 

zweier benachbarter ND-LED Hüllen (ca. 840 nm) ergibt, also 

𝐴𝐵(ITO, 𝑐) ≈ 350 nm ∙ 840 nm ≈ 2,95 ∙ 10-9 cm² . Somit ergibt sich mittels Formel (8-9) ein 

ITO-Bahnwiderstand von RITO,𝑐
B  ≈ 30 kΩ für eine ND-LED, welche sich 1 mm weit von der 

kontaktierten Goldleiterbahn entfernt befindet. Da das ND-LED Feld in dieser Arbeit ca. 1 mm² 

groß ist, stellt der berechnete Wert für RITO,𝑐
B  ein Maximum dar. ND-LEDs näher an der 

Goldleiterbahn haben einen entsprechend geringeren Widerstand. Für den theoretischen 

Spannungsabfall UITO
𝑐  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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i) gleichmäßiger Stromaufteilung des externen Stroms von Iext = 40 mA (bei Uext = 2V, s. 

Abbildung 5-4) zwischen allen 123.000 kontaktierten ND-LEDs / Feld und ii) dem maximalen 

Zuleitungswiderstand von RITO,𝑐
B  ≈ 30 kΩ, ein UITO

𝑐  ≈ 10 mV. Somit ist der Spannungsabfall 

von einer Goldleiterbahn zu einer einzelnen ND-LED vernachlässigbar.  

Die stromdurchflossene Fläche 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 Hülle, welcher ca. 5 µm beträgt. Nimmt man eine mittlere Schichtdicke 

von 93,5 nm an, beträgt der Bahnwiderstand bei einer 1 µm hohen Hülle RITO,𝑚
B  = 1,9 Ω. Da 

die Höhe der m-Facette bei der gemessenen Probe 2,9 µm beträgt, ergibt sich ein maximaler 

Widerstand von 5,5 Ω. Zu beachten ist noch, dass ρITO
B  durch Dünnschichteffekte bei Schichten 

unter 100 nm steigt296, wodurch der ITO-Bahnwiderstand bei Schichten dITO < 100 nm höher 

sein kann als hier errechnet wurde.  

RITO,𝑟
B  beträgt auf Grund der Schichtdicke des ITOs auf der r-Facette (173 nm), der Länge des 

ITOs auf der schrägen r-Facette vom m/r-Facettenübergang bis zur Spitze (1,76 µm) und des 

mittleren ITO-Umfangs vom m/r-Facettenübergang zur Spitze (2,5 µm) 3,6 Ω.  

Kontaktwiderstand ITO/Ni/p-GaN294 

Die p-GaN Dotierung der p-GaN Hülle ist nicht bekannt, da die Dotierung vom 

facettenabhängigen Mg-Einbau, vom effektivem Ga/Mg-Verhältnis vor Ort und von der 

anschließenden thermischen Aktivierung des Mg durch Desorption von H-Molekülen abhängt 

und nicht untersucht wurden. Um den Kontaktwiderstand des p-GaN zum Ni/ITO überhaupt zu 

bestimmen, wurde eine c-planare p-GaN Schicht auf Saphir mit ähnlichen Epitaxieparametern 

wie beim p-GaN Hüllenwachstum 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. durchgeführt. Es ergab sich ein spezifischer 

Kontaktwiderstand von ρITO/Ni,pGaN
K  = 9,2 ∙ 10-5 Ωcm², welcher sich mit Literaturangaben 

deckt297. Die Kontaktfläche ITO/Ni/p-GaN lässt sich über den Umfang der äußeren 

hexagonalen Drahthülle (ca. 5 µm) und der Höhe abschätzen, welche der Höhe der m-Facette 

entspricht (2,9 µm). Hieraus ergibt sich ein minimaler Kontaktwiderstand ITO/Ni zur m-

planaren Kontaktfläche von RITO/Ni,pGaN
K  ≈ 640 Ω. Beschreibt man die Strominjektion über 

mehrere Dioden, wie in Abbildung 8-2 dargestellt, schrumpft natürlich auch die Kontaktfläche 

und somit steigt der Kontaktwiderstand pro Diode.  

Bahnwiderstand p-GaN Hülle 
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Der spez. Bahnwiderstand der p-GaN Hülle ist nicht bekannt. Daher dient eine p-GaN Schicht 

auf einem Saphir/GaN-Templat als Referenz, welche mit gleichem Mg/Ga-Verhältnis und 

ähnlichen Temperaturen gewachsen und ausgeheizt wurde. Hierzu wurden ohmsche Ni/Au-

Kontakte auf die p-GaN Schicht aufgebracht, welche bei 570°C für 1 min unter N2-

Schutzgasatmosphäre legiert wurden. Bei der anschl. Van-der-Pauw Hall-Messung ergab sich 

eine Löcherkonzentration von p ≈ 9 ∙ 1016 cm-3, eine Beweglichkeit von µ ≈ 19,8 cm²V-1s-1 

und somit ein spezifischer Bahnwiderstand von ρpGaN
B  ≈ 3,5 Ωcm. Die Schichtdicke der p-GaN 

beträgt 143 nm, der mittlere Umfang der hexagonalen ND-LED Struktur beträgt bis zum p-

GaN ca. 4,1 µm, woraus sich die stromdurchflossene Fläche in Abhängigkeit der Höhe der 

m-planaren Fläche berechnen lässt und somit der Widerstand der p-GaN Hüllenschicht. Bei 

einer Höhe von 1 µm ergibt sich beispielsweise ein RpGaN
B  ≈ 1,2 kΩ. Wird der Strom nur in 

einen kleinen Bereich der m-planaren Hülle eingeprägt, also, wie im elektrischen Model 

berücksichtigt, auf mehrere Dioden entlang der Höhe der Hülle verteilt, steigt der Widerstand 

mit sinkender Einprägungshöhe. Dementgegen sinkt der Bahnwiderstand auf RpGaN
B  ≈ 420 Ω, 

wenn die ganze m-planare Hüllenfläche (Höhe 2,9 µm) betrachtet wird. Die Abhängigkeit von 

RpGaN
B  von der Höhe unterstreicht, wie wichtig die homogene Stromverteilung entlang der 

ganzen Hüllenhöhe ist. Zu beachten ist, dass das p-GaN durch Oberflächenladungen und die 

Raumladungszone zum n-GaN verarmt ist, es stehen also weniger beweglicher Löcher zur 

Verfügung. Hierdurch steigt der effektive Widerstand der p-GaN Hülle weiter an. 

Bahnwiderstand n-GaN Hülle 

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-Verhältnis von 

9,5 ∙ 10-5 gewachsen, bei anschl. Hall-Messungen konnte ein spezifischer Widerstand von 

ρnGaN
B  ≈ 1,3 ∙ 10-3 Ωcm (n = 5,8 ∙ 1020 cm-3, µ = 8 cm²V-1s-1) und ein vergleichbarer 

Widerstand bei TLM Messungen (ρnGaN
B  ≈ 1,7 ∙ 10-3 Ωcm) ermittelt werden. Die n-GaN Hülle 

der LED wurde mit einem leicht geringerem Si/Ga-Verhältnis von 6,97 ∙ 10-5 gewachsen. Daher 

ist davon auszugehen, dass die n-GaN Hülle auch eine geringere Dotierstoffkonzentration 

aufweisen sollte, jedoch Werte von n < 1019 cm-3 als wahrscheinlich anzusehen sind. Nach 

Quelle245 (Kapitel 5.1.1) ergibt sich somit ein Widerstand von ρnGaN
B  ≈ 0,01 Ωcm. Die mittlere 

radiale Dicke der n-GaN Hülle konnte zu 319 nm bestimmt werden. Nimmt man dieselben 

Flächenverhältnisse wie bei der p-GaN Schicht oben an, ergibt sich ein Schichtwiderstand von 
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RnGaN
B  ≈ 8 Ω bei einer Hüllenhöhe von 1 µm bzw. RnGaN

B  ≈ 2,7 Ω unter Berücksichtigung der 

ganzen Hüllenhöhe von 2,89 µm.  

Bahnwiderstand n-GaN im Kern 

Einzeldrahtuntersuchungen an N-polaren n-GaN Hüllen245 lieferten einen elektrischen 

spezifischen Widerstand von ρnKern
𝐵  ≈ 2,27 ∙ 10-3 Ωcm. Da die Ga-polaren n-GaN Drähte mit 

ähnlich hohen Si/Ga-Verhältnissen (5,2 ∙ 10-3) gewachsen wurden, wurde der spezifische 

Widerstand auch für diese angenommen. Der dominante Stromfluss im Kern ist parallel zur -

𝑐-Richtung, also entlang des Kerns in Richtung des Substrates. In dieser Richtung beträgt die 

stromdurchflossene Fläche der Querschnittsfläche des Drahtes. Die genaue Geometrie des NDs 

wird in Fig. 10 in Quelle209 bzw. in Kapitel 0 erläutert. Es ergibt sich eine Querschnittsfläche 

von 𝐴𝐾𝑒𝑟𝑛 ≈ 1,74 ∙ 10-9 cm² und daraus ein Widerstand von RnKern
B  ≈ 130 Ω pro µm Länge des 

Kerns und insgesamt ein Widerstand von RnKern
B  ≈ 585 Ω für die ganze Länge des Kerns. 

Widerstand ND-Sockel zum Si-Substrat 

Das AlN verhindert das Melt-Back Etching von GaN mit Si, also die oberflächenzerstörende 

Bildung einer SiGa-Legierung bei der MOVPE, und ist daher notwendig. Allerdings ist AlN 

mit einer Bandlücke von Eg > 6 eV ein Isolator und kann daher eine energetische Barriere für 

bewegliche Ladungsträger darstellen. Des Weiteren wird in der Literatur von der Bildung einer 

paar nm-dicken SiNx-Schicht zwischen dem AlN und dem Si-Substrat bei der MOVPE von 

AlN berichtet298. Diese könnte sich ebenfalls negativ auf den Ladungsträgertransport 

auswirken, daher wurde in dieser Arbeit, wie in Quelle177 empfohlen, eine Vor-Injektion von 

TMAl durchgeführt und somit wahrscheinlich die SiNx-Bildung verhindert. Musolino et al.265 

konnten zeigen, dass in Wachstumsrichtung propagierende Defekte die Leckpfade in der AlN-

Schicht darstellen, weshalb eine hohe Defektdichte zu einer hohen Leitfähigkeit der AlN-

Schicht führen sollte. Auch Tunneleffekte können bei ausreichend dünnen AlN-Schichten den 

elektrischen Anschluss des Substrates an den n-GaN ND ermöglichen, daher ist die AlN-

Schichtdicke ein kritischer Faktor zur Realisierung des ND-LED Konzeptes auf leitfähigem Si. 

Die Schichtdicke des AlNs allerdings präzise einzustellen ist bei der MOVPE auf Si schwierig 

bis unmöglich, da Stranski-Krastanov-Wachstum des AlNs auftritt299. Des Weiteren variiert die 

effektive Schichtdicke des AlNs während der Epitaxie, da die genutzten hohen Temperaturen 

bei der Epitaxie zu atomarer Interdiffusion führen173,174. So diffundieren Si vom Substrat und 

Ga und Si vom GaN ND in die AlN-Schicht. Dies führt zu einer dünneren effektiven AlN-

Schichtdicke und ist somit elektrisch gesehen vorteilhaft. Die AlN-Schichtdicke bedarf jedoch 

einer Anpassung an die GaN-Epitaxiedauer, denn bei zu dünnen 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 Übergangs 

n-Kern/AlN/Si ohne und mit n-GaN im Folgenden bestimmt.   

Im ersten Schritt wurden AlN/Si-Template mit verschiedenen AlN-Schichtdicken gewachsen 

und die I/U-Charakteristik der Template gemessen300. Das AlN wurde hierzu (wie bei den ND-

LEDs) durch die intermittierende Zufuhr von TMAl und NH3 gewachsen, wodurch theoretisch 

eine Monolage AlN pro Injektionsiterationen der beiden Materialien entstehen sollte. So 

wurden AlN-Schichten mit 40, 75 und 120 Monolagen hergestellt. Bei allen Proben konnte eine 

geschlossene AlN-Schicht auf der Si-Oberfläche festgestellt werden, allerdings auch dichtes 

Inselwachstum, welches mit steigender Monolagenanzahl dichter ausgeprägt war. Die 

Schichtdicke und durchschnittliche Inselhöhe konnte nur für die dickste Schicht genau 

bestimmt werden. Es ergab sich eine dAlN von 30 nm und eine durchschnittliche Inselhöhe von 

ebenfalls 30 nm für 120 Monolagen AlN. Bei 75 Monolagen betrug die Summe aus Inselhöhe 

und dAlN 22 nm und bei 40 Monolagen ließen sich nur die Inselhöhen bestimmen, welche 7 nm 

betrugen. Zur elektrischen Charakterisierung der AlN/Si-Template wurden Ni/Au (40/200 nm) 

Kontaktpads aufgedampft, welche eine Fläche von ca. 8,9 ∙ 10-4 cm² aufwiesen. Die 

Rückseitenkontaktierung der AlN/Si-Template wurde mittels großflächigem Ti/Au Schichten 

(10 nm/300 nm) durch PVD realisiert. Ein Schema des Messaufbaus im Querschnitt ist in 

Abbildung 8-3a gezeigt. Als Ergebnis der Vermessung zeigten sich die in Abbildung 8-3b 

dargestellten I/U-Charakteristiken. 

 

Abbildung 8-3.: Schema (a) und zugehörige I/U-Charakteristik (b) der AlN/Si-Template. 

 

Bei allen Proben sind nicht-lineare Kennlinien zu erkennen. Durch weitere (hier nicht gezeigte) 

temperaturabhängige Messungen und Anpassungen der Kennlinien an diese konnte die 

thermionische Emission als dominanter stromlimitierender Mechanismus bestimmt werden. 

a)  b)  
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Der leichte Unterschied in Rückwärts- und Vorwärtsrichtung konnte dabei durch 

unterschiedlich hohe energetische Barrieren vom n-Si ins AlN (0,77 eV) bzw. vom 

Metallkontakt ins AlN (0,79 eV) erklärt werden300. Zwischen den Kennlinien liegen in 

Abhängigkeit der Anzahl der AlN-Monolagen mehrere Strom- bzw. Stromdichten-

Größenordnungen, welches den enormen Einfluss der AlN-Dicke zeigt. Jedoch ist die J, selbst 

bei der 40 Monolagen dicken Schicht, noch als zu gering für 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/cm² bei 40 Monolagen AlN abgelesen 

werden, bezogen auf die spätere Fläche der AlN/ND-Schnittstelle einer ND-LED von 

3,49 ∙ 10-9 cm² (dND = 733 nm) ergibt sich ein RSi,AlN
K (1,5V) = 313 MΩ. Da dieser Widerstand 

deutlich über den bisher berechneten Widerständen der ND-LED liegt und insgesamt sehr groß 

ist, kann geschlussfolgert werden, dass die AlN-Schicht maßgeblich das elektrische Verhalten 

der ND-LED prägt.   

Im zweiten Schritt wurde überprüft, wie sich der Gesamtwiderstand des AlN/Si-Templates 

verändert, wenn n-GaN Inseln aufgebracht werden. Das AlN wurde hierbei konstant auf 

40 Monolagen eingestellt. Die darauf gewachsenen n-GaN-Inseln sind identisch zu den GaN-

Inseln, welche die Basis für das ND-LED Wachstum bilden (vgl. Abbildung 4-1d und e). Durch 

Fotolithografie, PVD und Lösemittelschritte wurden verschieden große 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 anschließend elektrisch 

vermessen. Da die Anzahl der GaN-Inseln pro Top-Kontaktfläche bekannt ist, konnte der Strom 

I pro Insel (I/Insel) berechnet werden. Dabei zeigte sich, dass I/Insel unabhängig von der Anzahl 

der kontaktierten Inseln ist, welche auf einen gleichmäßigen Stromtransport über alle GaN-

Inseln hindeutet. Abbildung 8-4c zeigt das Ergebnis der elektrischen Vermessung, daher direkt 

auf die Stromstärke pro Insel (I/Insel) normiert. Die Stromstärke pro Insel (grüne durchgängige 

Linie) steigt sowohl in Vorwärts- als auch in Rückwärtsrichtung um fast vier Größenordnungen 

an (von 10 nA bei +/-0,1 V auf 17 µA bzw. 5 µA bei +/-3V). Die spannungsabhängigen 

korrespondierenden Widerstände des Überganges in Vorwärtsrichtung (grün gepunktete Linie) 

liegen daher im Bereich von ca. RSi,GaN
K  ≈ 9 MΩ bei 0,1 V und reduzieren sich auf ≈ 0,8 MΩ 

bei 1,5 V bzw. ≈ 0,16 MΩ bei 3 V. 
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Abbildung 8-4.: Schema (a), REM-Aufnahme (b) und zugehörige I/U- bzw. R/U-Charakteristik 

der GaN/AlN/Si-Strukturen im Vergleich zu den AlN/Si-Templaten (c). Die nominelle AlN-

Schichtdicke war bei beiden Proben konstant 40 Monolagen.  

 

Betrachtet man dazu im Vergleich die ermittelten Ströme und Widerstände des zuvor 

vermessenen AlN/Si-Templates ohne GaN Inseln (rote Linie bzw. rot-gepunktete Linie in 

Abbildung 8-4c, alle Werte normiert auf eine GaN-Inselfläche mit d = 733 nm), zeigt sich, dass 

der Übergangswiderstand mit GaN Inseln RSi,GaN
K  um drei Größenordnungen kleiner ist als 

RSi,AlN
K . Durch die GaN Inseln konnte der Widerstand am Übergang daher enorm verringert 

werden und dass, obwohl das AlN-Wachstum bei beiden verglichenen Proben identisch war 

(beides 40 Monolage AlN). Daher können atomare Interdiffusionsprozesse zur Verbesserung 

des Übergangswiderstandes herangezogen werden. Anzunehmen ist, dass die atomare 

Diffusion die effektive AlN-Schichtdicke reduziert, indem während der GaN Epitaxie Si-

dotierte AlGaN Übergangsbereiche Schichtdickenanteile der AlN-Schicht substituieren 

(ausführlicher diskutiert in Kapitel 5.2.2).   

a)  b)  

c)  
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