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Kapitel 1

Einleitung

Siliziumkarbid (SiC) ist ein indirekter Halbleiter mit groBer Bandliicke, der bedingt durch
seine herausragenden elektronischen und mechanischen Eigenschaften sehr gut fiir Hoch-
leistung-, Hochfrequenz- und Hochtemperaturelektronik sowie mikroelektromechanische
Systeme geeignet ist [1].

Ein weiteres Anwendungsgebiet von groer technologischer Bedeutung ist die Verwendung
von SiC als Substrat fiir die Herstellung von blauen und weiflen Leuchtdioden aus epitak-
tisch gewachsenem GaN bzw. InGaN [3, 4], sowie von blauen Laserdioden [5]. Aufgrund
der hohen Kosten von SiC-Einkristallen wird hier alternativ oft Saphir verwendet, welcher
allerdings wegen seiner hohen Gitterfehlpassung zu GaN und vor allem wegen seiner gerin-
gen thermischen und elektrischen Leitfahigkeit nicht ideal ist.

Fiir alle kommerziellen SiC-Anwendungen werden bisher Volumeneinkristalle verwendet,
welche nach dem sogenannten modifizierten Lely-Verfahren [6] hergestellt werden. So her-
gestellte SiC-Substrate sind jedoch sehr teuer und weisen eine hohe Defektdichte auf. Um-
fangreiche Forschungsarbeiten haben es ermoglicht, die Durchmesser solcher Einkristalle
innerhalb der letzten Jahrzehnte auf bis zu 4” zu steigern. Parallel dazu wird intensiv an der
Heteroepitaxie von SiC-Schichten auf Silizium geforscht. Diese hat das Ziel, die exzellenten
Eigenschaften von SiC mit der hohen Verfiigbarkeit von Siliziumsubstraten nahezu belie-
biger Grofe verbinden zu konnen. Fiir Anwendungen ausreichend hohe Wachstumsraten
werden nur mit der chemischen Gasphasenabscheidung (CVD) erzielt, wobei hier jedoch oft
Defekte wie z.B. Hohlrdaume unterhalb der SiC-Schicht und Einschliisse anderer Polytypen
entstehen. Solche Defekte und die aus den hohen notwendigen Temperaturen resultierenden
thermischen Spannungen beeinflussen die elektronischen Eigenschaften bzw. die Planaritit
des Materials so sehr, da} so hergestellte Schichten nicht zur Bauelementherstellung heran-
gezogen werden konnen.

In [7, 8, 9] wurden die physikalischen Grundlagen fiir ein Verfahren zur Erzeugung hoch-
reiner, vergrabener, einkristalliner SiC-Schichten in Silizium durch Ionenstrahlsynthese un-
tersucht. Dieses Verfahren besteht im Wesentlichen aus einer Hochdosiskohlenstoffimplan-
tation und einem thermischen Behandlungsschritt. Uber eine geeignete Wahl der Parameter
1aBt sich eine knapp 200 nm dicke vergrabene, einkristalline SiC-Schicht in einem Silizi-
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umwafer nahezu beliebigen Durchmessers erzeugen. Besonders erwdhnenswert ist, daf} die
so synthetisierten Schichten aus polytypenreinem kubischem SiC bestehen. In [10] und [11]
wird eine Methode vorgestellt, mit der es moglich ist, die Siliziumdeckschicht sowie einen
Teil der vergrabenen SiC-Schicht durch Ionenstrahlamorphisierung, gefolgt von nasschemi-
schem Atzen, zu entfernen. Das Ergebnis ist dann eine diinne (typischerweise etwa 100 nm)
und relativ glatte (RMS-Rauhigkeit ~1 nm) 3C-SiC-Schicht auf einem Siliziumwafer, ein
sogenanntes SiC-Pseudosubstrat.

In der vorliegenden Arbeit werden im Rahmen eines Projektes mit der Siltronic AG SiC-
Pseudosubstrate von 100 mm Durchmesser nach obigem Verfahren hergestellt und auf ihre
kristalline Qualitit, Planaritdt und Tauglichkeit fiir weitere Epitaxieschritte untersucht (Ka-
pitel 4). Dabei werden zusitzlich zu (001)-orientierten Pseudosubstraten, wie sie in [10]
vorgestellt wurden, erstmalig gro3flichige Schichten mit (111)-orientierter Oberflache syn-
thetisiert und an die Oberfliche gebracht. (111)-orientierte 3C-SiC-Pseudosubstrate sind von
groflem technologischen Interesse, da diese die Heteroepitaxie von hexagonalen III-V- und
II-VI-Halbleitern wie z.B. GaN und ZnO ermdglichen.

Wie gut sich diese (001)- und (111)-orientierten SiC-Pseudosubstrate fiir das Wachstum
von kubischem SiC, kubischem GaN sowie hexagonalem GaN und ZnO eignen, soll in der
vorliegenden Arbeit gezeigt werden. Hierzu werden umfangreiche Homo- und Heteroepita-
xieversuche und anschlieBende strukturelle Analysen durchgefiihrt (Kapitel 5,6 und 8). Fiir
das Wachstum von SiC wird dabei auf die Methode der Cgy-Molekularstrahlepitaxie (Cgo-
MBE) zuriickgegriffen, fiir das Wachstum von GaN wird der industriell wichtigste Prozef3
verwendet, die metallorganische Gasphasenabscheidung (MOCVD). Dariiberhinaus wird
als Niedertemperatur-Depositionsverfahren die ionenstrahlgestiitzte Molekularstrahlepitaxie
(IBAMBE) zur GaN-Abscheidung eingesetzt. Erste Ergebnisse einer Abscheidung von ZnO
mittels gepulster Laserdeposition (PLD) werden am Ende der Arbeit diskutiert.

Die Analyse der Schichten zielt hauptséachlich auf strukturelle Eigenschaften, wie Phasen-
reinheit, Epitaxiebeziehungen, Kristallqualitét, Planaritit, Oberflaichenrauhigkeit, Grenzfla-
chenmorphologie und Defektdichten bzw. -arten ab. Hierzu werden Rutherford-Riickstreu-
spektrometrie (RBS), Rontgenbeugungsmethoden (XRD), Elektronenmikroskopie (REM und
TEM) und Rasterkraftmikroskopie (AFM) eingesetzt. Zusitzliche Methoden, wie z.B. die
Photolumineszenzspektroskopie (PL) erlauben eine fundierte Einschidtzung der Qualitit der
abgeschiedenen GaN-Schichten. Da diese allerdings nicht allein vom verwendeten Substrat,
sondern auch wesentlich von den verwendeten Abscheidebedingungen (und deren Anpas-
sung an das Substrat) abhéingen, werden in den meisten Fiéllen zum Vergleich auch entspre-
chende Diinnfilme auf konventionellen Substraten hergestellt und untersucht.

Einige der Depositionsverfahren erfordern hohe Depositionstemperaturen. Hieraus ergeben
sich Probleme mit der thermisch induzierten Gitterfehlpassung des Substrats zur abgeschie-
denen Schicht. Ein Ansatz zur Losung dieses weit verbreiteten Problems durch das gezielte
Einbringen und Stabilisieren geeigneter Defektstrukturen wird im Rahmen dieser Arbeit vor-
gestellt (Kapitel 7).



Zusammengefasst (Kapitel 9) wird diese Arbeit zeigen, dal die 3C-SiC-Pseudosubstrate gut
fiir die Homoepitaxie und die Heteroepitaxie zahlreicher moderner Verbindungshalbleiter
geeignet sind.
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Kapitel 2

Grundlagen

Im Folgenden sollen die wichtigsten strukturellen und elektronischen Eigenschaften der
Halbleiter SiC, GaN und ZnO dargestellt werden. Ebenso werden die géngigsten Herstel-
lungsmethoden und die wichtigsten Anwendungsgebiete dieser Materialen vorgestellt. Das
Wachstum auf gitterangepassten Substraten bzw. Substraten, die eine spannungsfreie bzw.
stark spannungsreduzierte Heteroepitaxie erlauben, den sogenannten ,.compliant substra-
tes* wird diskutiert. Zum Abschlufl des Kapitels wird die Ionenstrahlsynthese von 3C-SiC-
Pseudosubstraten — d.h. Siliziumwafern nahezu beliebiger Gro3e und Orientierung mit einer
diinnen, polytypenreinen 3C-SiC-Schicht — vorgestellt.

2.1 Siliziumkarbid

2.1.1 Eigenschaften
Polytypie

Siliziumkarbid ist ein indirekter Halbleiter, der in einer Vielzahl von Polytypen kristallisieren
kann. Polytypie ist die Einschrinkung von Polymorphie, also der Eigenschaft eines Stoffes
in verschiedenen Kristallstrukturen vorliegen zu kénnen, auf eine Dimension. Die verschie-
denen Kiristallstrukturen kommen also durch unterschiedliche Stapelung von Gitterebenen
zustande.

Bei SiC ist diese Gitterebene eine hexagonal gepackte Doppelebene aus Silizium- und Koh-
lenstoffatomen, in der vier Kohlenstoffatome tetraedrisch um ein Siliziumatom angeordnet
sind (und umgekehrt). Die Bindungen sind in diesem Fall nahezu vollstindig kovalent mit
einem ionischen Anteil von etwa 12%. Die Bindungslinge betriigt dabei 1,889 A. Durch
unterschiedliche Stapelung dieser hexagonalen Basalebenen entstehen Kristallgitter mit un-
terschiedlicher Periodizitdt und Symmetrie.

Abbildung 2.1 zeigt die Stapelfolgen der fiinf hidufigsten SiC-Polytypen. Es ist zu beachten,
daB die hexagonale (0001)-Ebene zur (111)-Ebene des kubischen Kristallsystems dquivalent
ist, also die Oberfldche eines (111)-orienterten kubischen SiC-Einkristalls dquivalent zu der
eines (0001)-orientierten hexagonalen oder rhomboedrischen SiC-Einkristalls ist.
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Abbildung 2.1: Stapelfolge der wichtigsten SiC-Polytypen: Lage der Silizium- (grof3) und Kohlen-
stoffatome (klein) in der (0001)-Ebene des hexagonalen bzw. der (111)-Ebene des kubischen Kristall-
systems (aus [13]).

Beziiglich ihrer Symmetrie sind zwei Polytypen besonders hervorzuheben: Der rein ku-
bische (Zinkblende-) und der rein hexagonale (Wurtzit-) Polytyp, die nach der Ramsdell-
Nomenklatur [15] als 3C-SiC und als 2H-SiC bezeichnet werden. Sie entstehen durch Stape-
lung der Art ABCABC bzw. ABAB. Durch entsprechend andere Stapelungen entsteht eine
Vielzahl von Polytypen, in der Literatur sind heute tiber 250 verschiedene bekannt. Haufig
werden auch die hexagonalen Polytypen unter o-SiC zusammengefasst, wobei der kubische
Polytyp dann mit 3-SiC bezeichnet wird. Die Einheitszellen der fiinf wichtigsten Polytypen
sind in Abbildung 2.2 dargestellt.

Ein Ordnungsparameter zur Chrakterisierung der Polytypen ist der Grad der Hexagonalitiit.
Die Hexagonalitit wird dabei als Verhéltnis der Anzahl der rein hexagonal angeordneten
Nachbarebenen zur Gesamtzahl der Basalebenen innerhalb einer Stapelfolge definiert. So-

| SiC-Polytyp | Kristallstruktur | Gitterparameter |
3C-SiC kubisch a=b=c=4,359 A
2H-SiC hexagonal a=b=3,073A,¢c=5031A
4H-SiC hexagonal a=b=3,073 A, c=10,061 A
6H-SiC hexagonal a=b=3,073A,¢c=1508 A

Tabelle 2.1: Gitterkonstanten der wichtigsten SiC-Polytypen aus [14].
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Abbildung 2.2: Einheitszellen der wichtigsten SiC-Polytypen: Der rein kubische Polytyp 3C-SiC,
der rein hexagonale Poplytyp 2H-SiC und die technisch relevantesten hexagonalen Polytypen 4H-
und 6H-SiC (aus [13]). Die Gitterkonstanten sind Tabelle 2.1 zu entnehmen.

mit betrdgt die Hexagonalitidt von 2H-SiC 100%, wohingegen die Hexagonalitit von 3C-SiC
0% betragt.

Elektronische Eigenschaften und Anwendungen

Durch die oben dargestellte Polytypie ergeben sich unterschiedliche elektronischen Eigen-
schaften. In Tabelle 2.2 sind die wichtigsten elektronischen Eigenschaften der fiir elektroni-
sche Anwendungen relevanten SiC-Polytypen denen von Silizium und GaAs gegeniiberge-
stellt.

Die GroBe der indirekten Bandliicke hingt von der Hexagonalitét des betreffenden Polytyps
ab und varriert im Bereich von 2,39 eV (fiir 3C-SiC) bis 3,33 eV (fiir 2H-SiC). Die grof3e
Bandliicke ist der Grund, warum SiC fiir Hochtemperaturanwendungen interessant ist. Wie
bereits eingangs erwihnt, wurden bereits MOSFETs demonstriert, die noch bei 650 °C arbei-
ten [1]. Bet MESFETSs (Metal-Semiconductor Field-Effect Transistor) liegen die maximalen
Arbeitstemperaturen mit 500 °C [17] ebenfalls in einem Bereich, der fiir Silizium bzw. Gal-
liumarsenid nicht zuginglich ist.

Da die Bandliicke von SiC im Bereich von blauem Licht bzw. UV-Strahlung liegt, eignet sich
dieses Material auch fiir optoelektronische Bauelemente in diesem Bereich. Blaue Leuchtdi-
oden waren eine der ersten elektronischen Anwendungen von SiC und wurden im Jahre 1977
marktreif [18]. Da die Quantenausbeute infolge des indirekten Bandiibergangs jedoch sehr
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Eigenschaften Si GaAs 4H-SiC 6H-SiC 3C-SiC
Bandliicke [eV] 1,12 1,42 3,26 3,02 2,39
Int. Ladungstrigerkonz. [cm™®] 10 1,8 -10° ~ 1077 ~10° ~10
Durchbruchfeldstirke ¢ [MV/cm] 0,6 0,6 3,0 3,2 >1,5
Sittigungsdriftgeschw. [107cm/s] 1,0 1,2 2,0 2,0 2,5
Elektronenbewegl. 4 [em?/Vs] 1200 6500 800 ¢ 60 @ 750
800 ° 400 °
therm. Leitfahigkeit [W/cmK] 1,5 0,5 3-5 3-5 3-5

@ parallel zur c-Achse, b senkrecht zur c-Achse
¢Np=10'" cm~3, ¢ Np=10'6 cm—3

Tabelle 2.2: Vergleich der wichtigsten physikalischen Eigenschaften ausgewéhlter SiC-Polytypen, Si
und GaAs (alle Daten bei 300 K, aus [16, 14])

gering ist, wurde SiC inzwischen im Bereich der blauen LEDs durch die direkten Halbleiter
GaN bzw. InGaN verdringt. Es ist allerdings zu erwidhnen, da} SiC heute oft als Substrat fiir
die Herstellung von LEDs verwendet wird.

Die im Vergleich zu Silizium mehr als fiinf mal so hohe Durchbruchsfeldstirke und ausrei-
chend hohe Elektronenbeweglichkeiten ermoglichen den Aufbau von hochintegrierten Hoch-
leistungsbauelementen, wie z.B. Schottky-Dioden mit Sperrspannungen von 600 - 1200 V
bei Stromen zwischen 1 A und 20 A [2, 19]. Solche Schottky-Dioden ermoglichen durch die
geringe Sperrschichtkapazitit z.B. den Aufbau von besonders effizienten, kleinen und leich-
ten Schaltnetzteilen [20].

Hochfrequenzanwendungen profitieren in erster Linie von der hohen Sittigungselektronen-
driftgeschwindigkeit von etwa 2 - 10"cm/s. MESFETs mit Betriebsfrequenzen von bis zu 42
GHz konnten bereits im Labor realisiert werden [21]. Somit stehen Hochleistungstransisto-
ren fiir den Einsatz in zukiinftigen drahtlosen Kommunikationsnetzwerken zur Verfiigung.
Heutige Funknetzwerke nach dem WLAN-Standard IEEE 802.11a bzw. 802.11g arbeiten
im 5 GHz-Band, der kommende Standard WiMAX (Worldwide Interoperability for Micro-
wave Access, IEEE 802.16) soll dagegen auch oberhalb von 10 GHz operieren.

Technologisch von grofler Bedeutung ist die p- und n-Dotierbarkeit von SiC. Dabei ist der
bevorzugte Donator Stickstoff, als Akzeptoren werden meist Aluminium oder Bor verwen-
det [16]. Da die Moglichkeit zur Dorierung durch Diffusion an der geringen Diffusivitit
vieler Stoffe in SiC scheitert [22], greift man hier meist auf zwei andere Verfahren zuriick:
Man kann entweder SiC-Volumenkristalle bereits wihrend des Wachstums dotieren, oder
man dotiert ex-situ mittels lonenimplantation [16].

Ebenfalls vorteilhaft ist die Eigenschaft von SiC, bei trockener und feuchter thermischer
Oxidation eine stabile und dichte SiO,-Schicht zu bilden. In der Halbleitertechnologie wer-
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den solche Oxidschichten als Masken fiir Trockendtzprozesse, lonenimplantationsprozes-
se und als Gate-Oxid fiir Feldeffektbauelemente verwendet. Eine wichtige Voraussetzung
fiir eine problemlose Integration in bestehende Halbleiterprozesse ist also mit der CMOS-
Kompatibilitit gegeben [23].

2.1.2 Synthese
Einkristallzucht

Fiir die Anwendung von Halbleitern mull das Material als moglichst fehlerfreier Einkristall
vorliegen. Im Falle von Silizium lassen sich groe Einkristalle aus der Schmelze ziehen,
wobei Durchmesser von 300 mm erreicht werden. Fiir die Einkristallzucht von SiC werden
Sublimationsverfahren [6, 24] verwendet, die Temperaturen oberhalb 2400 °C erfordern.
Hiermit lassen sich derzeit 3”-Wafer mit micropipe-Dichten von < 5 /cm? bzw. 4”-Wafer
mit 31 - 100 micropipes/cm? herstellen [25].

Der wegen seiner hohen Elektronenbeweglichkeit und Isotropie besonders interessante ku-
bische SiC-Polytyp kann nicht sinnvoll dargestellt werden, da dieser Polytyp oberhalb von
2000 °C nicht mehr thermodynamisch stabil ist. Da man daher beim Wachstum entsprechend
niedrige Quellentemperaturen einstellen muss, hat dies eine sehr geringe Wachstumsrate zur
Folge. Daneben beobachtet man in so hergestellten Volumenkristallen eine hohe Defektdich-
te, sowie einen hohen Anteil anderer Polytypen [26].

Heteroepitaxie

Eine andere Moglichkeit, einkristallines SiC zu synthetisieren, besteht in der Heteroepitaxie
diinner Schichten auf geeingneten Substraten. Hierbei bieten sich aufgrund ihrer Struktur
Materialien wie z.B. Saphir, AIN oder TiC an [27, 28]. Da diese Substrate jedoch nur in
begrenztem Durchmesser mit niedrigen Defektdichten verfiigbar sind, richtet sich heute das
Interesse hauptsidchlich auf die Abscheidung von SiC auf Silizium. Diese Materialkombi-
nation ermdoglicht auBerdem die Herstellung integrierter SiC-Hochleistungsbauelemente auf
konventionellen Siliziumwafern, was duferst kompakte Bauteile fiir die mobile Kommuni-
kation erlauben wiirde.

Die wichtigsten Verfahren zur Abscheidung von 3C-SiC auf Silizium sind:

Athmospheric Pressure Chemical Vapour Deposition (APCVD) Hierbei findet die Ab-
scheidung bei Temperaturen oberhalb 1200 °C bei Atmosphérendruck statt. Oft ver-
wendete Ausgangsstoffe fiir die SiC-Synthese sind dabei Ethan oder Butan als Koh-
lenstoffquelle und Silan oder Disilan (SiH4 und SioHg als Si-Quelle). [29, 30]

Die Bildung von SiC geschieht durch thermisch aktiviertes Aufbrechen der sogenann-
ten Precursoren auf der Substratoberfliche. Die hierfiir notwendige hohe Prozesstem-
peratur bedingt allerdings Probleme wie Dotierstoffdiffusion im Substrat oder ein Ver-
biegen des Substrats beim Abkiihlen auf Raumtemperatur. Diese Verbiegung resultiert
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aus dem ca. 50%-igen Unterschied im thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Si-
lizium und SiC (siehe auch Tabelle 2.5 auf Seite 16).

Low Pressure Chemical Vapour Deposition (LPCVD) Durch die Verwendung von orga-
nometallischen Precursoren, welche Silizium und Kohlenstoff enthalten, lassen sich
der Druck und die Temperatur (~1000 °C) bei der Deposition senken. Typische Pro-
zessgase sind: Methylsilan SiCHj3 [31, 32], Silacyclobutan c-C3HgSiH, [33, 34], Di-
methylisopropylsilan (CH3)oCHSiH(CHs)2 [35] und Disilabutan H3SiCH,SiH>CHj
[36].

Solid Source Molecular Beam Epitaxy (SSMBE) Molekularstrahlepitaxie unter Verwen-
dung von Feststoffquellen erlaubt durch Verdampfen von Kohlenstoff und Silizium ei-
ne weitere deutliche Senkung der Substrattemperatur, da hier elementarer Kohlenstoff
und elementares Silizium angeboten werden konnen. Die niedrigste in der Literatur
angegebene Wachstumstemperatur von 600 °C fiihrt jedoch zu einem hohen Anteil
verschiedener Polytypen und Fehlorientierungen [37]. Die Verwendung von Fullere-
nen als Kohlenstoffquelle erfordert eine Substrattemperatur von >810 °C und wird
erstmalig in [38] diskutiert. In dieser Arbeit wird dieses Verfahren dazu genutzt, die
ionenstrahlsynthetisierten 3C-SiC-Pseudosubstrate auf ihre Eignung fiir das Wachs-
tum von 3C-SiC zu iiberpriifen.

Zahlreiche Untersuchungen haben gezeigt, da3 beide zugrundeliegende Verfahren, also die
CVD und MBE auf Silizium Probleme beeinhalten, die sich negativ auf die Qualitit der ge-
wachsenen Schichten auswirken.

Als erster Schritt bei der Schichtherstellung hat es sich als hilfreich erwiesen, zunéchst aus-
schlieBlich Kohlenstoff anzubieten um eine erste diinne SiC-Schicht durch Umwandlung von
Silizium in SiC zu bewirken. Dieser Schritt wird oft als Karbonisierungsschritt bezeichnet.
In einem zweiten ,,Wachstumsschritt“ wird unter Zufuhr von Si- und C-Precursoren die SiC-
Schicht bis zur gewiinschten Schichtdicke gewachsen. Kritisch fiir die Schichtqualitit ist der
erste Schritt.

Bei der MBE zeigt sich, dafl bei diesem Karbonisierungsschritt ein gewisser Anteil leicht
fehlorientierter SiC-Kristallite entsteht, was sich negativ auf das weitere Wachstum aus-
wirkt. Desweiteren kann man eine Aufrauhung der Siliziumoberfliche durch Diffusion von
Silizium zu den entstehenden SiC-Inseln beobachten [10, 37]. Dies zeigt sich auch bei der
Verwendung von Cg als Kohlenstoffquelle [13].

Erfolgt bei der CVD eine unvollstidndige Karbonisierung oder werden zu hohe Substrattem-
peraturen verwendet, kommt es zu einer dhnlichen Aufrauhung wie bei der MBE, jedoch
treten hier kaum fehlorientierte SiC-Keime auf [10, 39, 40].

Beiden Verfahren ist gemeinsam, dafl unter siliziumarmen Wachstumsbedingungen grof3e
Hohlrdume unterhalb der Silizium-SiC-Grenzfliche entstehen konnen. Bei der MBE entste-
hen diese Hohlrdume bei siliziumarmen Wachstumsbedingungen und unvollstindig karboni-
sierten Oberflachen durch Oberflichendiffusion zu den entstehenden SiC-Inseln hin. Bei der
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CVD kann selbst bei vollstindiger Karbonisierung der Oberfliche und zu geringen Silizium-
fliissen wihrend des Wachstums eine Hohlraumbildung auftreten. Dabei diffundiert Silizium
durch Korngrenzen und andere ausgedehnte Defekte in der bereits bestehenden SiC-Schicht
zur Oberfldache, um das Siliziumdefizit auszugleichen [13, 41].

So enstandene Hohlrdume konnen laterale Ausdehnungen von iiber 100 nm erreichen und
somit zum Abplatzen eines Teils der Oberfliache fithren. Andererseits zeigen neuere Unter-
suchungen auch, daf} ein gewisser Anteil an Hohlrdumen zum Spannungsabbau in der SiC-
Schicht fiihren kann [42].

Ein weiteres Problem ist das Auftreten von Zwillingen erster und auch hoherer Ordnung.
Diese Defekte sind durch die geringe Stapelfehlerenergie in SiC [43, 44] bedingt und bei der
Heteroepitaxie nur dulerst schwer zu vermeiden.

Wege zur Verbesserung der Epitaxie auf Silizium bietet beispielsweise die Verwendung von
gitterangepassten Zwischenschichten. Bei der Verwendung von Borphosphid-Pufferschichten
und nachfolgendem LPCVD-Wachstum von SiC werden deutlich bessere strukturelle Eigen-
schaften, insbesondere eine deutlich reduzierte Stapelfehlerdichte beobachtet [45]. Fiir eine
integrierte Si/SiC-Elektronik ist BP allerdings wegen der moglichen Diffusion von Bor und
Phosphor in das Siliziumsubstrat ungeeignet.

Umfangreiche Untersuchungen zur strukturellen Qualitdt vergrabener ionenstrahlsyntheti-
sierter 3C-SiC-Schichten [46, 47, 7, 8, 9, 48] zeigen, dal} diese einkristallin, polytypen-
rein und frei von Zwillingen sind. Die einzigen beobachtbaren Defekte sind Stapelfehler
auf (111)-Ebenen.

Da nun ein patentiertes Verfahren zur Freilegung dieser SiC-Schicht exisitiert, konnten in
[13] und in dieser Arbeit zum ersten Mal ionenstrahlsynthetisierte 3C-SiC-Pseudosubstrate
mit (100)-orienterter Oberfliche zum Wachstum von SiC mittels C4)-MBE verwendet wer-
den. Das Verfahren zur Ionenstrahlsynthese dieser Substrate wird in Kapitel 2.5 und 3 dieser
Arbeit dargestellt, die Ergebnisse der Epitaxieversuche finden sich in Kapitel 5.
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2.2  Galliumnitrid

Galliumnitrid (GaN) ist ein III-V-Halbleiter mit groBBer direkter Bandliicke und interessanten
elektronischen und optoelektronischen Eigenschaften, welchem durch seine Verwendbarkeit
in Leucht- und Laserdioden vor allem in den letzten 20 Jahren starkes Interesse entgegenge-
bracht wird. Da in dieser Arbeit epitaktisches Wachstum von GaN auf 3C-SiC-Pseudosub-
straten demonstriert wird, soll kurz auf dessen Eigenschaften, die wichtigsten Herstellungs-
methoden und Anwendungsgebiete eingegangen werden.

2.2.1 Eigenschaften
Struktur

Von GaN sind drei verschiedene kristalline Modifikationen bekannt, die hexagonale Wurt-
zitstruktur (auch «-, w- oder 2H-GaN), die kubische Zinkblendestruktur (auch (-, z- oder
3C-GaN), sowie eine weitere kubische NaCl-Struktur.

Die bei Normalbedingungen thermodynamisch stabile Phase ist die hexagonale Wurtzitstruk-
tur mit den Gitterkonstanten ag = 0,3188 nm und ¢y = 0,5185 nm [49]. Das Kristallgitter
besteht aus zwei hexagonal dichtest gepackten Untergittern, die jeweils ausschlieBlich mit

Abbildung 2.3: Modifikationen von GaN: (a) hexagonale Wurtzitstruktur, (b) kubische Zinkblende-
struktur, (¢) kubische NaCl-Struktur. Die Gitterkonstanten sind dem Tabelle 2.3 zu entnehmen.

| GaN-Kristallstruktur | Gitterparameter |
hexagonal (Wurtzit) | a=b=23,1878A,c=5,1850 A
kubisch (Zinkblende) a=b=c=45110A
kubisch (Kochsalz) a=b=c=4,0060 A

Tabelle 2.3: Gitterkonstanten der drei bekannten GaN-Modifikationen aus [49, 50].
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Gallium- bzw. Stickstoffatomen besetzt und entlang der c-Achse um 5/8 ¢, gegeneinander
verschoben sind (siehe Abbildung 2.3). Wie bei den SiC-Polytypen sind auch hier alle Atome
tetraedrisch koordiniert. Dies gilt auch fiir die metastabile kubische Modifikation von GaN.
Es liegt ebenfalls, wie kubisches SiC, in der Zinkblendestruktur mit einer Gitterkonstanten
von ag = 0,451 nm vor [49]. Es ist anzumerken, da3 kubisches GaN erst im Jahre 1974 ex-
perimentell nachgewiesen wurde [51].

Die NaCl-Phase von GaN ist eine extrem metastabile Modifikation, welche nur bei hohen
Driicken von >47 GPa existiert. Die Bildung dieser Phase aus h-GaN ist reversibel und die
Riickumwandlung findet ab etwa 30 GPa statt. In dieser Phase ist jedes Atom oktaedrisch
koordiniert und die Gitterkonstante betrdgt ay = 0,4006 nm [50].

Elektronische Eigenschaften

Interessant an GaN ist die Existenz einer direkten Bandliicke von 3,4 eV fiir die hexago-
nale Phase bzw. 3,2 eV fiir die Zinkblendestruktur. Da GaN mit InN und AIN vollstindig
mischbar ist, lassen sich sowohl der Gitterparameter als auch die Bandliicke in einem weiten
Bereich von etwa 1,95 eV (InN) bis 6,0 eV (AIN) einstellen [52]. Dies ist vor allem fiir op-
toelektronische Bauelemente interessant, da es moglich ist, effiziente LEDs mit einstellbarer
Wellenlénge im sichtbaren und nahen UV-Bereich des Spektrums herzustellen.

Eigenschaften Si  6H-SiC 3C-SiC h-GaN c-GaN

Bandliicke [eV] 1,12 3,02 2,39 34 3,2

Durchbruchfeldstiarke ¢ [MV/ecm] 0,6 3,2 >1,5 5 5

Elektronenbewegl. ¢ [cm?/Vs] 1200  60° 750 900 760
400 °

therm. Leitfahigkeit [W/cmK] 1,5 3-5 3-5 1,3 1,3

@ parallel zur c-Achse, b senkrecht zur c-Achse
°Np=10""cm~3, ¢ Np=10'6 cm—

Tabelle 2.4: Vergleich der wichtigsten elektronischen Eigenschaften von GaN mit ausgewéhlten SiC-
Polytypen und Silizium (Daten bei 300 K, aus [16, 14])

GaN ist allerdings nicht nur wegen seiner guten Eignung fiir LEDs und Laserdioden in-
teressant. Als Ausgangsmaterial fiir die Hochfrequenz- und Hochleistungselektronik ist es
aufgrund seiner relativ hohen Ladungstrigerbeweglichkeiten und Durchbruchsfeldstirken
geeignet (siehe Tabelle 2.4).

Transistoren mit hoher Elektronenbeweglichkeit, sogenannte HEMTs lassen sich durch ei-
ne AlGaN/AIN-Heterostruktur [53] verwirklichen. Hierbei kommt es an der Grenzfliche
zwischen GaN und einer diinnen aufgewachsenen AIN-Schicht zur Ausbildung eines zwei-
dimensionalen Elektronengases. Es ist erwdhnenswert, daf} dies ohne Dotierung erreichbar
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ist, da an der Grenzflache eine spontane piezoelektrische Polarisation auftritt, die das zwei-
dimensionale Elektronengas induziert. Die Elektronenbeweglichkeiten in solchen Transisto-
ren erreichen Werte iiber 1400 cm?/Vs [54], was deutlich iiber der Beweglichkeit in GaN-
Volumenkristallen liegt. Wichtig fiir die Effizienz eines solchen HEMT ist die Rauhigkeit
der GaN/AIN-Grenzfliche, welche wiederum stark von der Qualitdt der Oberfldche der ver-
wendeten GaN-Schicht abhéngt.

2.2.2 Epitaxieverfahren

Da GaN bereits bei einer Temperatur von 750 °C instabil wird und sich zu zersetzen be-
ginnt, ist eine Kristallzucht aus der Schmelze (theoretischer Schmelzpunkt ~2500 °C) nicht
moglich. Kleine plittchenformige Volumenkristalle hoher Qualitit und mit einer Grofe bis
zu etwa 1 cm? lassen sich allerdings durch Hochdrucksynthese bei Stickstoffdriicken von bis
zu 2 GPa synthetisieren [55].

Fiir die Herstellung elektronischer Bauelemente werden daher Diinnschichten verwendet, die
auf zwei Arten hergestellt werden.

Bei der metallorganischen Gasphasenabscheidung (MOCVD, oder auch MOVPE) von
GaN wird ein Gasstrom, bestehend aus einem galliumhaltigen Precursor (meist Trimethyl-
oder Tetraethylgallium) und einem stickstoffhaltigen Precursor (meist Ammoniak) iiber ein
geheiztes Substrat (in der Regel Saphir oder 4H- bzw. 6H-SiC) geleitet [56]. Bei Temperatu-
ren von etwa 1000 °C zersetzen sich die Precursormolekiile an der Substratoberfldche, und
es findet Wachstum von GaN statt.

Eine wichtige Prozessgrof3e ist hierbei das Mengenverhiltnis der Precursoren, das sog. V-11II-
Verhiltnis. Um der eingangs erwihnten thermischen Zersetzung von GaN entgegenzuwirken
sind V-III-Verhiltnisse bis zu 10.000 notwendig [57].

Die MOCVD ist heute der Standardprozess zur Synthese von GaN-Schichten fiir z.B. LEDs
und HEMTs, da sie hohe Wachstumsraten von etwa 1-2 pm/h und relativ niedrige Verset-
zungsdichten (~10%/cm?) erreicht. Versetzungsdichten in diesem Bereich wurden allerdings
erst durch die Verwendung von bei niedrigen Temperaturen abgeschiedenen GaN- [58] oder
AIN-Pufferschichten [59] fiir verbesserte Nukleation und Benetzbarkeit moglich. Bei Ver-
wendung von Saphirsubstraten fiihrt die Nitrierung des Substrats in Kombination mit einem
Niedrigtemperatur-GaN-Puffer [60] zu erhohter Benetzbarkeit und somit zu hochqualitati-
ven GaN-Schichten. Sowohl mit einer Niedrigtemperatur-GaN-Pufferschicht, als auch mit
einem AIN-Puffer erhilt man ein gutes Lagenwachstum der GaN-Schicht und somit gerin-
ge Defektdichten. Es ist hervorzuheben, daf} die Versetzungsdichten in epitaktischen GaN-
Schichten im Vergleich zu anderen Halbleitermaterialien sehr hoch sind. So weist GaAs
in Anwendungen in der Regel eine um bis zu 8 GroBenordnungen niedrigere Versetzungs-
dichte auf. Trotzdem werden vor allem bei aus GaN hergestellten LEDs sehr hohe Lebens-
dauern beobachtet. Dies 148t sich auf eine extrem niedrige Beweglichkeit der Versetzungen
zuriickfiihren, welche verglichen mit GaAs um 10 bis 16 GroBenordnungen niedriger ist
[61]. Thermisch belastete Bauteile wie Laserdioden weisen allerdings eine deutlich niedri-
gere Lebensdauer auf, da die Rekombination von Ladungstrigern an Versetzungen eine hohe
Wirmeentwicklung bewirkt, die zur Degradation des Bauteils bis zur Zerstorung fiihrt.
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Das zweite etablierte Verfahren zur Synthese hochqualitativer GaN-Schichten ist die Mo-
lekularstrahlepitaxie (MBE). Im Unterschied zur MBE vieler anderer Halbleitersysteme
liegt bei GaN einer der Konstituenten bereits in der Gasphase vor. Um atomaren Stickstoff
fiir das Wachstum anbieten zu konnen, wird der molekulare Sticktoff durch Einkopplung
von Radio- oder Mikrowellen dissoziert. Auf der auf typischerweise etwa 750 °C geheizten
Substratoberfliche kommt es dann zur Reaktion mit Gallium, welches aus Effusionszellen
verdampft wird.

Die im Vergleich zur MOCVD niedrigere Prozesstemperatur fiihrt zu wesentlich niedrigeren
V-III-Verhiltnissen von etwa 0,8, allerdings auch zu niedrigeren Wachstumsraten von etwa 1
pm/h. Qualitativ sind mittels MOCVD und MBE gewachsene GaN-Schichten vergleichbar
[62, 63, 64], einen praktischen Vorteil bietet die MBE allerdings bei der Synthese von Multi-
lagenstrukturen, wie sie z.B. fiir VCSELSs (Vertical Cavity Surface Emitting Laser) bendtigt
werden, da die Schichtfolgen priziser kontrolliert werden konnen.

Qualitativ sehr hochwertige Schichten konnen auch mit ionenstrahlgestiitzen Verfahren, wie
der IBA-MBE (ion beam assisted MBE) gewachsen werden. Dabei wird ionisierter Stick-
stoff z.B. in einer Hohlanoden-Quelle [65] auf Energien von wenigen 10 eV in Richtung
Substrat beschleunigt. Diese Energie ist ausreichend, um Atome auf der Oberfliche der ge-
rade wachsenden Schicht zu verlagern, aber niedrig genug, um keine signifikante Schadigung
oder gar Amorphisierung zu bewirken. Die so erhohte Oberflichendiffusion fiihrt zu einem
stark defektreduzierten Wachstum von GaN. Ein Vergleich von Schichten, die auf 6H-SiC
mit MBE und IBA-MBE gewachsen wurden, ergab eine deutlich hohere strukturelle Qualitét
der IBA-MBE-Schichten [66, 67].

Weitere Verfahren zur Abscheidung diinner GaN-Schichten sind z.B. die Halid-Gaspha-
senepitaxie (HVPE) [68] oder die gepulste Laserdeposition [69]. Diese Verfahren spielen
allerdings im Vergleich zu MOCVD und MBE eine untergeordnete Rolle.

2.2.3 Substrate

Fiir die strukturelle und elektronische Qualitét heteroepitaktischer GaN-Schichten ist neben
dem verwendeten Epitaxieverfahren das gewéhlte Substrat entscheidend mitverantwortlich.
Der wichtigste Parameter fiir die Auswahl des Substrats ist die Gitterfehlpassung zu GaN.
Die Gitterfehlpassung f errechnet sich, soweit spéter nicht anders beschrieben, durch:

f - QSchicht — ASubstrat
ASubstrat

Zu beriicksichtigen ist allerdings, da3 die Abscheidung meist bei sehr hohen Temperaturen
(~1000 °C) erfolgt und somit ein Unterschied in den thermischen Ausdehnungskoeffizi-
enten zu grolen kompressiven oder tensilen Verspannungen fiihren kann. In einigen Féllen
kann diese thermisch induzierte Verspannung so stark werden, daB die aufgewachsenen GaN-
Schichten beim Abkiihlen reien [70]. Eine Zusammenstellung der Gitterkonstanten und
thermischen Ausdehnungskoeffizienten, sowie deren prozentuale Unterschiede zu h-GaN ist
in Tabelle 2.5 fiir die wichtigsten in der Praxis verwendeten sowie alternativ diskutierten
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Materialien gegeben. Da bei der Heteroepitaxie, wie oben bereits erwihnt, hdufig eine AIN-
Pufferschicht verwendet wird, ist auch die Gitterfehlpassung zu AIN angegeben.

Fiir GaN-Bauelemente werden hauptsédchlich Saphir (a-Al;0O3) und 6H-SiC fiir LEDs und
fiir Schottkydioden meist 4H-SiC eingesetzt. Saphir hat den Vorteil, daB} sich Einkristalle in
relativ grolen Durchmessern durch etablierte Prozesse wie z.B. dem Czochralskiverfahren
herstellen lassen [72]. Deshalb sind bis zu 4”7 grof3e, c-achsenorientierte Scheiben relativ
giinstig verfiigbar.

GaN und AIN wachsen auf Saphir gemiB [0001](1010)GaN || [0001](1120)a — AlyOs3 auf,
d.h. GaN ist beziiglich der hexagonalen Achse des Saphirs um 30° verdreht. Die in Tabel-
le 2.5 angegebene Fehlpassung von 16% bezieht sich auf diese am héufigsten beobachtete
Orientierungsbeziehung [64, 73, 74]. Aufgrund dieses hohen Wertes wird pseudomorphes
Wachstum verhindert, und es kommt zur Bildung von Fehlpassungsversetzungen, um Span-
nungen abzubauen.

Der relativ groBBe Unterschied in den thermischen Ausdehungskoeffizienten fiihrt dazu, dafl
beim Abkiihlen nach Ende der Schichtabscheidung biaxiale kompressive Schichtspannungen
von bis zu 1 GPa in der GaN-Schicht auftreten [75]. Die thermische Leitfahigkeit von Saphir
ist mit 0,25 W/cm K [75] relativ gering, was Probleme bei der Warmeabfuhr in hochbelaste-
ten Bauteilen, wie z.B. LEDs mit hoher Leuchtdichte und Laserdioden, bereitet.

Hexagonales Siliziumkarbid ist neben Saphir das bedeutendste Substrat fiir GaN, wozu der
geringe Gittermisfit von 3,5% und die hohe Wirmeleitfihigkeit von ~4 W/cm K [76] bei-
tragen. Die Kosten fiir GaN-Epitaxie auf SiC sind hoher als auf Saphir, da SiC-Substrate
aufgrund ihres komplizierteren Herstellungsprozesses teurer sind. Bis vor einiger Zeit war
auch die meist hohe Oberflachenrauhigkeit in Folge unzureichender Polierverfahren ein Pro-
blem, welches allerdings heute gelost ist. Mit chemisch-mechanische Polierverfahren lassen
sich atomar glatte Oberfldchen [77] erreichen. Als vorteilhaft erweist sich die Moglichkeit
auf dotierten SiC-Schichten aufgewachsene GaN-Schichten von der Riickseite her kontak-
tieren zu konnen. Dies ist bei Saphir nicht moglich.

Neben diesen etablierten Substraten werden auch alternative Materialien wie z.B. Lithium-
aluminat, Lithiumgallat und Magnesiumaluminat [75] diskutiert, da sie eine geringe Fehlpas-
sung zu den abzuscheidenen Nitriden aufweisen und durch Wachstum von GaN entlang ei-
ner nichtpolaren Wachstumsrichtung zu effizienten optoelektronischen Bauelementen fiihren
konnten. Allerdings besteht z.B. auch bei Lithiumgallat eine hohe Differenz im thermischen
Ausdehnungskoeffizienten zu GaN, was zu Defekterzeugung fiihren kann. Desweiteren ver-
hindert der Mangel an Verfahren zur groBflichigen Synthese dieser Substrate den kommer-
ziellen Einsatz.

In letzter Zeit gibt es auch Bestrebungen Aluminiumnitrid als Substrat nutzbar zu machen.
Es exisitiert inzwischen ein Sublimationsverfahren, mit dem sich 2”7 grof3e AIN-Einkristalle
mit geringer Defekdichte (<1000 Versetzungen/cm?) wachsen lassen [78, 79]. Die Kosten
fiir solche Substrate sind allerdings sehr hoch und die Verfiigbarkeit ist stark begrenzt.
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Wiinschenswert wire die Moglichkeit einer Abscheidung von GaN auf Silizium. Tabelle
2.5 zeigt, daB Silizium unter allen hier diskutierten Substraten die hochste Gitterfehlpassung
und die hochste Differenz im thermischen Ausdehungskoeffizienten besitzt. Eine direkte Ab-
scheidung von GaN auf Silizium ist nicht zuletzt deshalb schwierig, da Silizium mit Gallium
bei einer Temperatur von etwa 30 °C ein Eutektikum bildet [80], was zu einer Aufrauhung
der Oberflache und gestortem Wachstum fiihrt. Dieser Effekt wird in der Literatur [81] auch
als ,,melt-back-etching bezeichnet.

Aus diesem Grund finden sich in der Literatur zahlreiche Versuche GaN mittels verschiede-
ner Pufferschichten, wie z.B. AIN, 3C-SiC, AlAs und GaAs abzuscheiden, wobei AIN die
besten GaN-Schichten ergab [75]. Dabei liegen die Versetzungsdichten im Bereich 10'%/cm?,
also 1-2 GroBenordnungen hoher als bei der Epitaxie auf Saphir bzw. SiC. Allerdings treten
bei allen Epitaxieversuchen von GaN auf Silizium in Folge des Unterschieds in den ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten von tiber 100% Risse beim Abkiihlen der Schichten auf
Raumtemperatur auf. Die schlechtere kristalline Qualitédt von direkt auf 3C-SiC gepuffertem
Silizium abgeschiedenen GaN-Schichten ergibt sich sich aus der schlechten Benetzbarkeit
von SiC mit GaN und der schlechteren kristallinen Qualitéit dieser Pufferschichten im Ver-
gleich zu SiC-Volumenkristallen [75].

Dadgar et al. [82, 83] ist es gelungen, durch geschicktes Einbringen von Zwischenschich-
ten aus AIN und Si,N,, die thermisch induzierten Spannungen beim Abkiihlen von GaN auf
Si auszugleichen. Sie zeigten erstmals zusammenhingende, rilfreie GaN-Schichten auf 2”
groBen Siliziumsubstraten. Inzwischen werden von den Autoren rilfreie GaN-Schichten auf
bis zu 150 mm-Siliziumwafern hergestellt [84]. Ein nicht unerheblicher Nachteil ist dabei
die Tatsache, dal} diese Zwischenschichten isolierend sind, was sich nachteilig auf die her-
zustellenden Bauelemente auswirken konnte, da dies die Moglichkeiten zur Kontaktierung
stark einschrinkt.

Komiyama et al. [85] konnten zeigen, da3 die Verwendung einer etwa 1 pim dicken CVD-3C-
SiC-Pufferschicht ebenfalls dazu fiihrt, daf3 keine Risse mehr nach der MOCVD von GaN
auf Silizium auftreten. Leider finden sich in genannter Veroffentlichung keinerlei Aussagen
zur Defektdichte der GaN-Schicht.

In der vorliegenden Arbeit wird ein anderer Weg zur Herstellung ri3freier GaN-Schichten
auf ionenstrahlsynthetisierten SiC-Pseudosubstraten aufgezeigt, der sich selbst anpassende
Schichten beeinhaltet. Der Stand der Entwicklung solcher Schichten wird in Kapitel 2.5
beschrieben.
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2.3 Zinkoxid

Zinkoxid ist ein Halbleiter mit groBer direkter Bandliicke und besitzt zu GaN sehr dhnliche
strukturelle und elektronische Eigenschaften [86]. Im Vergleich zu GaN weist ZnO mit 60
meV gegeniiber 21 meV eine deutlich hohere Exzitonenbindungsenergie auf, was effizien-
tere Leucht- und Laserdioden im nahen UV- bzw. blauen Bereich des Spektrums erwarten
lisst. Ahnlich wie bei GaN stellt das Wachstum groBer Einkristalle auch hier eine Heraus-
forderung dar, weshalb auch hier Heteroepitaxie auf geeigneten Substraten Gegenstand ak-
tueller Forschung ist. Im Folgenden sollen die wichtigsten strukturellen und elektronischen
Eigenschaften sowie Syntheseverfahren fiir ZnO-Einkristalle bzw. Diinnschichten vorgestellt
werden.

2.3.1 Eigenschaften
Struktur

Von ZnO sind, wie von GaN, drei verschiedene kristalline Modifikationen bekannt. Die ther-
modynamisch stabile Phase ist die hexagonale Wurtzitstruktur (h-ZnO oder w-ZnO). Eine
metastabile Zinkblendephase (c-ZnO oder z-ZnO) kann beim Wachstum von diinnen ZnO-
Schichten auf kubischen Substraten beobachtet werden. Besteht eine hohe Gitterfehlpassung
zwischen Substrat und ZnO kann es zur Nukleation eines gewissen Anteils an kubischen
ZnO-Einschliissen kommen.

Neben diesen beiden Phasen exisitiert eine metastabile Hochdruckphase. Bei Driicken ober-
halb 10 GPa erfolgt ein reversibler Phaseniibergang der Wurtzitstruktur in eine Kochsalz-
struktur, wobei eine Volumenabnahme um ~17% beobachtet wird.[86]

Die hier genannten Gitterstrukturen sind dquivalent zu denen von GaN, weshalb fiir eine
graphische Darstellung auf Abbildung 2.3 verwiesen sei. Die Gitterkonstanten fiir alle drei
KTristallstrukturen sind in Tabelle 2.6 zusammengestellt.

Elektronische Eigenschaften

Die direkte Bandliicke von hexagonalem ZnO liegt bei 3,2 eV (bei Raumtemperatur) und so-
mit im ultravioletten Bereich des Spektrums. Die Mischbarkeit von ZnO mit MgO und CdO
in einem weiten Bereich erlaubt es, den Gitterparameter und damit die Bandliicke in einem
Bereich von 2,65 eV bis 4,15 eV einzustellen.

Besonders interessant ist die mit 60 meV im Vergleich zu GaN und anderen II-VI-Halbleitern
sehr hohe Exzitonenbindungsenergie. Somit ist exzitonische Emission bei Raumtemperatur

| ZnO-Kristallstruktur | Gitterparameter |
hexagonal (Wurtzit) |a=b=3,246A, c=5.207 A

kubisch (Zinkblende) a=b=c=4,37-447A
kubisch (Kochsalz) a=b=c=4,06-429 A

Tabelle 2.6: Gitterkonstanten der drei bekannten ZnO-Modifikationen aus [86].
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| | ZnO | ZnS | ZnSe | CdS | CdSe | GaN |
Kristallstruktur Waurtzit | Wurtzit | Zinkblende | Wurtzit | Wurtzit | Wurtzit
Bandliicke bei

Raumtemperatur [eV] 3,37 3,8 2,7 2,42 1,84 3,39

Exzitonenbindungs-

energie [meV] 60 29 20 27 15 21

Tabelle 2.7: Bandliicke und Exzitonenbindungsenergie von ZnO im Vergleich mit GaN und anderen
II-VI-Halbleitern [87, 88].

moglich, was besonders fiir die Realisierung effizienter blauer bzw. UV-Laserdioden vorteil-
haft ist. Tabelle 2.7 zeigt vergleichend die Werte der Exzitonenbindungsenergie von ZnO
im Vergleich mit GaN und anderen wichtigen II-VI-Halbleitern. In [89] wird eine auf ZnO
basierende Leuchtdiode mit einer etwa dreimal hoheren Lebensdauer des freien Exzitons im
Vergleich zu einer GaN-LED vorgestellt.

Ein groB3es Problem stellt aber nach wie vor die Realisierung einer stabilen hohen p-Dotierung
von ZnO dar [86, 90, 91]. Wihrend ZnO durch eine gewisse Dichte an Defekten, wie Sau-
erstoffleerstellen oder Zinkzwischengitteratome intrinsisch n-leitend ist, ist eine fiir Bauele-
mente ausreichend hohe p-Dotierung wegen Kompensationseffekten und Einbau von Do-
tierstoffen in Zwischengitterpositionen nur sehr schwer zu erreichen. Die bisher grofiten
Fortschritte wurden durch Dotierung mit Arsen oder einer Kodotierung mit Stickstoff und
verschiedenen Elementen der dritten Hauptgruppe erzielt [91].

2.3.2 Einkristallwachstum

Im Vergleich zu GaN ist das Wachstum von ZnO-Einkristallen etwas einfacher zu erreichen.
Allerdings ist das Wachstum von ZnO aus der Schmelze oder aus der Gasphase wegen des
hohen Dampfdrucks relativ schwierig. Einkristalle mit guten kristallinen Eigenschaften las-
sen sich iiber das einfacher zu kontrollierende hydrothermale Verfahren herstellen. Im Fol-
genden sollen diese drei Verfahren kurz vorgestellt werden, eine ausfiihrlichere Darstellung
findet sich in [86].

Wachstum aus der Schmelze

Ausgangsmaterial beim Wachstum aus der Schmelze ist ZnO-Pulver, welches in einem gekiihl-
ten Tiegel durch induktives Heizen iiber den Schmelzpunkt (T,, ~1975 °C) erhitzt wird. Ist
das Pulver vollstindig geschmolzen wird der Tiegel durch langsames Absenken aus der er-
hitzten Zone abgekiihlt. Heute ist mit diesem Verfahren die Herstellung von Einkristallen
mit einem Druchmesser bis zu 2”7 bei Wachstumsraten von etwa 1 cm/h moglich. Eine Mo-
difaktion des Verfahrens ist das Wachstum aus der Schmelze unter Sauerstoffatmosphére bei
Driicken bis zu 100 bar. Somit kann der Entstehung von Sauerstofffehlstellen entgegenge-
wirkt werden, und es werden bessere kristalline Eigenschaften erzielt. Die besten aus der
Schmelze hergestellten ZnO-Einkristalle weisen eine Breite der (0002)ZnO-Rockingkurve
von 49 Bogensekunden auf.[92]
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Wachstum aus der Gasphase

Vergleichbar gute ZnO-Einkristalle lassen sich durch Wachstum aus der Gasphase herstel-
len. Reines ZnO-Pulver wird an einem Ende eines horizontalen Rohrofens auf 1150 °C un-
ter Zuleitung von Wasserstoff als Tréigergas erhitzt, wobei es reduziert wird und unter Bil-
dung von Wasser- und Zinkdampf an das mit 1100 °C kiihlere Ende des Ofens transportiert
wird. Am kiihleren Ende verschiebt sich das Gleichgewicht der obigen Reaktion zugunsten
der Bildung von ZnO und Wasserstoff, womit es unter Verwendung von Saatkristallen zum
Wachstum groflerer Einkristalle mit Durchmessern bis zu 2” kommt. Die Wachstumsrate ist
allerdings mit etwa 65 pm/h im Vergleich zum Wachstum aus der Schmelze sehr gering.
Die kristallinen Eigenschaften sind allerdings etwas besser, was die mit 30 Bogensekunden
etwas schmilere Rockingkurve des (0002)ZnO-Reflexes anzeigt.[93]

Hydrothermales Wachstum

Ein Wachstum von ZnO-Einkristallen bei wesentlich niedrigeren Temperaturen ermoglicht
das hydrothermale Wachstum. Dabei wachsen ZnO-Saatkristalle durch Transport von ZnO
in einer wissrigen Losung mit Zusédtzen von KOH und LiOH. Der Transport geschieht durch
Konvektion, wobei die Nidhrlosung im heilen unteren Teil des Reaktors ZnO aufnimmt, wel-
ches sich dann in der kilteren oberen Zone an den wachsenden ZnO-Kristallen abscheidet.
In der Regel findet das Wachstum bei Temperaturen zwischen 300 °C und 400 °C und un-
ter Driicken von 0,7 - 1 kbar statt. Im Vergleich zum Wachstum aus der Schmelze sind die
erreichbaren Wachstumsraten mit etwa 250 pm/h relativ gering, jedoch lassen sich Einkri-
stalle mit besseren kristallinen Eigenschaften synthetisieren. So wurden 50 x 50 x 15 mm?
grof3e Kristalle mit einer Halbwertsbreite der (0002)ZnO-Rockingkurve von 8 Bogensekun-
den gezeigt.[94]

2.3.3 Epitaxieverfahren

Da mit den oben genannten Verfahren zum Einkristallwachsum nur bis 2” grofle ZnO-
Scheiben herstellbar sind, wird auch im Falle von ZnO intensiv an Methoden zur hetero-
epitaktischen Abscheidung geforscht. Die folgende Ubersicht iiber die am hiufigsten einge-
setzten Verfahren ist im Wesentlichen aus dem Reviewartikel [86] entnommen.

Wie im Falle der Epitaxie von GaN werden auch fiir die Abscheidung von ZnO oftmals
die chemische Gasphasenabscheidung (MOCVD) und die Molekularstrahlepitaxie (MBE)
eingesetzt.

Im Falle der MOCVD werden dabei entweder Dimethylzink (DMZn) oder Diethylzink
(DEZn) als Zinkprekursoren verwendet. Da diese Prekursoren heftig mit Sauerstoff reagie-
ren, verwendet man oft NoO, NO,, Aceton oder leichte Alkohole wie z.B. Isopropanol als
Sauerstoffquellen. Ein Aufbrechen der Prekursoren und somit ein Wachstum von ZnO-Diinn-
schichten mittels MOCVD kann bereits ab Temperaturen von ~380 °C beobachtet werden,
wobei Wachstumstemperaturen von 600 °C- 700 °C zu guten Schichteigenschaften fiihren.

Bei der MBE wird in der Regel metallisches Zink aus einer Effusionszelle verdampft. Sau-
erstoff wird meist aus Oy oder HyO5 in Form eines Plasmas durch Verwendung einer ECR-
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oder RF-Quelle bereitgestellt. ZnO-Schichten mit guten kristallinen Eigenschaften lassen
sich hierbei bei Temperaturen zwischen 350 °C und 650 °C mit Wachstumraten zwischen
0,3 und 0,7 pm/h abscheiden.

Eine weitere hiufig angewendete Methode zur Synthese diinner ZnO-Schichten ist die ge-
pulste Laserdeposition (Pulsed Laser Deposition, PLD). Dabei wird das Quellenmaterial —
meist ein durch Sintern oder iiber einen Sol-Gel-Prozess hergestellter ZnO-Zylinder — durch
kurze, hochintensive Laserpulse schlagartig verdampft. Dabei kommt es zur Ausbildung ei-
ner gerichteten Plasmawolke, der sogenannten ,,Plume’, wobei die zu beschichtende Probe
meist innerhalb dieser Plume positioniert wird. Die hohen Teilchenenergien im Plasma sind
vorteilhaft fiir ein Wachstum guter ZnO-Schichten bereits bei relativ niedrigen Temperaturen
im Bereich zwischen 300°C und 700°C. Zur Steuerung des Sauerstoffgehaltes und somit der
intrinschen n-Dotierung und Elektronenbeweglichkeiten der synthetisierten ZnO-Schichten
wird hiufig Sauerstoff mit einem Partialdruck von 1x 107 - 1 x10~! mbar als Hintergrund-
gas eingesetzt.[95]

Magnetron-Sputtern wird meist zur kostengiinstigen Abscheidung diinner leitfadhiger ZnO-
Schichten als Ersatz fiir Indium-Zinn-Oxid (ITO) eingesetzt. In der Regel weisen durch Sput-
tern hergestellte ZnO-Schichten schlechtere kristalline Eigenschaften auf, als Schichten, die
mit den oben genannten Verfahren hergestellt werden.

2.3.4 Substrate

Wegen der zu GaN sehr #hlichen a-Achsen-Gitterkonstante von ZnO mit 3,246 A im Ver-
gleich zu 3,189 A kommen prinzipiell alle bereits fiir GaN diskutierten Substrate auch fiir
die Abscheidung diinner c-achsenorientierter ZnO-Schichten in Frage. Die Gitterfehlpassung
zu GaN betrigt etwa 1,9%, wie Tabelle 2.5 zu entnehmen ist. Daher exisiteren einige Unter-
suchungen zur Abscheidung von GaN auf ZnO-Pufferschichten und umgekehrt [96, 97].

Die weitaus meisten Gruppen verwenden Saphir als Substrat, wobei es genauso wie im Falle
der Epitaxie von GaN auf Saphir zu einem um 30° verdrehten Wachstum zur Verringerung
der Gitterfehlpassung von etwa 32% auf ca. 18% kommt, was allerdings immer noch ein
sehr hoher Wert ist.

Die Verwendung von 6H-SiC erfolgt meist mit der Motivation, p/n-Uberginge als Hete-
rostruktur zu realisieren, wobei auch die geringe Gitterfehlpassung von ~5% ein gutes he-
teroepitaktisches Wachstum ermdoglicht.

Vor allem neuere Untersuchungen beschiftigen sich mit der Abscheidung auf (111)Si-Sub-
straten, da dies das eindeutig am besten verfiigbare Substrat ist. Dabei besteht das Problem,
daB fiir das Wachstum von ZnO meist die Zugabe von Sauerstoff notig ist, was bereits bei mo-
deraten Temperaturen zur Oxidation der Siliziumoberflidche fiihrt. Aus diesem Grund werden
hiufig vor der Deposition von ZnO Pufferschichten aus z.B. 3C-SiC [98] oder AIN [99] ab-
geschieden.
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In Kapitel 8 dieser Arbeit werden erste Ergebnisse von mittels PLD abgeschiedenen ZnO-
Schichten auf 3C-SiC(111)-Pseudosubstraten vorgestellt und deren Eigenschaften mit ZnO-
Schichten, welche auf Saphir abgeschieden wurden, verglichen.

2.4 ,,compliant substrates*“— Stand der Technik

Wie bereits weiter oben dargestellt, besteht bei der Heteroepitaxie oft das Problem, daf} ein
groBer Unterschied der Gitterkonstanten zwischen Substrat und Schicht in einer niedrigen
Schichtqualitit und oftmals auch in unerwiinschten mechanischen Spannungen in der abge-
schiedenen Schicht resultiert. Auch eine grofle Diskrepanz in den thermischen Ausdehungs-
koeffizienten zwischen Schicht und Substrat ist oft problematisch. Im Falle der Epitaxie von
GaN auf Siliziumsubstraten ergibt sich sogar eine hohe Dichte an Rissen [71], welche solche
Schichten unbrauchbar machen.

In den letzten Jahren kam aus den eben genannten — und vielen weiteren — Griinden die
Methode der ,,compliant substrates”, also der anpassungsfihigen Substrate auf. Darunter
versteht man zum einen gitterangepasste Substrate, also Substrate, die mittels einer oder
mehrerer Pufferschichten die Gitterfehlpassung minimieren sollen, zum anderen versucht
man durch geeingnete Zwischenschichten oder Defektstrukturen eine mechanische ,.Ent-
kopplung* von Schicht und Substrat zu erreichen. In letzter Zeit wird der Begriff vor allem
fiir den zweiten Substrattyp verwendet.

Das erste Mal findet sich der Begriff ,,compliant substrate beim Versuch der Integration von
GaAs auf Silizium [100]. Dabei wurde Strontiumtitanat (STO) auf einem Siliziumwafer ab-
geschieden, was die Gitterfehlpassung zwischen Silizium und GaAs reduzieren soll. Beim
Aufwachsen von STO bildet sich eine diinne, amorphe SiOs-Schicht, welcher eine entkop-
pelnde Wirkung zugeschrieben wird. Inzwischen wurden hochqualitative GaAs-Schichten
auf SOI-Substraten (Silicon On Insulator — Silizium-Substrate mit vergrabener, isolierender
Si05-Schicht) demonstriert. Dabei wird nach [101] die Verspannung durch eine hohe Dich-
te an relaxierenden Misfit-Verstzungen in der diinnen Silizium-Deckschicht des SOI-Wafers
abgebaut.

Eine andere Motivation solche gitterangepassten Materialien bereitzustellen, ist die Herstel-
lung verspannter Siliziumschichten (sog. ,strained silicon®) zur Erzielung erhohter Elek-
tronen-[102, 103] und Lochermobilititen [104] in CMOS-Transistoren. Dabei wird Silizium
dadurch verspannt, daf} es auf relaxiertem Si;_,Ge, aufgewachsen wird, welches durch Va-
riation des Germaniumgehaltes eine Variation der Gitterkonstante in einem weiten Bereich
(5,43 A- 5,66 A) ermoglicht. Die Aufgabe ist daher, eine auf Silizium aufgewachsene und
zunéchst verspannte Si;_,Ge,-Schicht zu relaxieren.

Aus der Literatur sind hierfiir prinzipiell drei Verfahren bekannt. Eine Moglichkeit [105, 106,
107] beeinhaltet die Verwendung von SOI-Substraten mit SiO5-Schichtdicken, welche typi-
scherweise wenige 100 nm betragen, auf die zunéchst die Si;_,Ge,-Schicht mittels MBE bei
Temperaturen von typischerweise ~500°C abgeschieden wird. Wird nun diese Schichtstruk-
tur auf Temperaturen iiber 1100 °C erhitzt, setzt viskoses Flieen in der SiO,-Schicht ein,
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was zur Relaxation der mechanischen Verspannung fiihrt. Die zur Relaxation ndtigen hohen
Temperaturen fiihren allerdings zur Ausbildung unerwiinschter Versetzungen, zur Segrega-
tion von Germanium und zur Aufrauhung der Oberfliche [108].

Eine Modifikation dieses Verfahrens sieht die Implantation von Bor in die SiO5-Schicht der
SOI-Struktur vor. Durch passende Wahl der Bor-Dosis kann die Temperatur, ab der viskoses
FlieBen in dieser Borsilikatglass-dhnlichen Schicht einsetzt auf etwa 800 °C herabgesetzt
werden [108]. Alternativ lassen sich solche Strukturen auch durch CVD-Abscheidung einer
Borsilikatglasschicht auf einem Siliziumwafer und anschlieBendem Transfer einer diinnen
Siliziumschicht realisieren [109]. Prinzipiell fiihrt dies zum Abbau der Verspannung der
Si;_,Ge,-Schicht, jedoch werden wellenformige Aufwerfungen der Oberfliche von Hohen
im Bereich etlicher 10 nm beobachtet. Dadurch wird die fiir lithographische Prozesse in der
Herstellung von Halbleiterbauelementen so wichtige Planaritit negativ beeinflusst. Dieser
grof3e Nachteil des Verfahrens 146t es fiir die Praxis unbrauchbar werden [109].

Auch durch eine graduelle Anderung des Germaniumgehalts einer direkt auf Silizium ab-
geschiedenen SiGe-Schicht lassen sich ebenfalls unverspannte SiGe-Schichten erreichen, je-
doch darf der Gradient nicht zu gro3 werden, da sonst Verspannungen bleiben. Damit sind
relativ dicke Schichten dieser Art (sog. ,,graded layers*) notig, um Verspannungen abzubau-
en [110].

Eine wesentlich effizientere Methode zur Bereitstellung relaxierter Si;_,Ge,-Schichten auf
Silizium stammt von Mantl et al. [111]. Dabei werden leichte Gasionen, meist Heliumio-
nen, knapp unterhalb der Si;_,Ge,/Si-Grenzfliche implantiert. In einem angeschlossenen
Hochtemperaturschritt werden dann Hohlrdume erzeugt, deren durchschnittliche Gréf3e und
Dichte iiber die Wahl der Implantationsparameter beeinflu3t werden konnen. Durch Ausbil-
dung von Versetzungen zwischen den Hohlrdumen und zwischen der Silizium- und SiGe-
Schicht werden Spannungen in der SiGe-Schicht relaxiert. Dies fiihrt wiederum dazu, dass
eine auf diesem ,,Pseudosubstrat” abgeschiedene diinne Siliziumschicht verspannt werden
kann, ohne daf in dieser Defekte erzeugt werden miissen.

2.5 Ionenstrahlsynthese von 3C-SiC-Pseudosubstraten

2.5.1 Ionenimplantation

Die Ionenimplantation ist bereits seit vielen Jahren der Standardprozess zur Dotierung von
Halbleitern, insbesondere von Silizium, da im Vergleich zur diffusiven Dotierung die Do-
tierstoffprofile wesentlich genauer definiert werden konnen. Damit lassen sich z.B. rdumlich
stark begrenzte und flache p-n-Ubergiinge, sog. ,,ultra shallow juntions™ realisieren, wie sie
in modernen hochstintegrierten CMOS-Bauelementen benotigt werden.

Ein weiteres Einsatzgebiet der lonenimplantation ist die Synthese ein- oder mehrelemen-
tiger vergrabener Schichten in einem Wirtsmaterial [8, 112, 113]. Das kommerziell bedeut-
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samste Beispiel hierfiir ist die sogenannte SIMOX-Technologie (Separation by IMplantation
of OXygen), einem patentierten Verfahren zur Erzeugung von vergrabenen SiO,-Schichten
in Silizium zur elektrischen Isolation einer diinnen Oberflachenschicht auf Siliziumwafern.
Damit lassen sich Leckstrome durch das Substrat und somit Verlustleistungen minimieren,
und man spart einen Teil der notigen lonenimplantationsschritte von Dotierstoffen zur elek-
trischen Isolation von Transistoren gegeniiber dem Substrat.

Die physikalischen Grundlagen der Ionenimplantation werden ausfiihrlich in [114, 115]
erortert, weswegen hierauf an dieser Stelle verzichtet werden soll.

2.5.2 Verfahren zur Ionenstrahlsynthese von 3C-SiC-Pseudosubstraten

Ausgangspunkt der vorliegenden Arbeit ist die Synthese einer vergrabenen, polytypenreinen
3C-SiC-Schicht in einem (100)- oder (111)-orientierten Siliziumsubstrat durch Implanta-
tion von Kohlenstoffionen [7, 8, 9]. Die vorhergehenden Arbeiten zeigen, da3 mittels lo-
nenimplantation von Kohlenstoff in Silizium in einem begrenzten Tiefenintervall eine ho-
he Dichte an epitaktisch zum Substrat orientierten, kubischen SiC-Ausscheidungen erzeugt
werden kann. Durch einen angeschlossenen Hochtemperaturschritt (in der Regel 1250 °C,
10 h, Argon-Atmosphire) entsteht durch Diffusion von Kohlenstoff in das Gebiet hoher
3C-SiC-Prizipitatdichte und Wachstum der bereits bestehenden SiC-Ausscheidungen eine
geschlossene 3C-SiC-Schicht mit relativ abrupten Grenzflachen. Das nach der Implantation
vorliegende, etwa gaul3formige Tiefenprofil der Kohlenstoffkonzentration wandelt sich dabei
in ein kostenformiges Kohlenstoffprofil um, entsprechend einer Si/SiC/Si-Schichtfolge.

In [10] und [11] wird ein zweiteiliger Prozess vorgestellt, mit dem nun die obere Silizi-
umdeckschicht sowie ein Teil der vergrabenen SiC-Schicht entfernt werden kann. In einem
ersten Schritt werden Heliumionen zur Amorphisierung des oberen Teils der Si/SiC/Si-
Schichtstruktur eingesetzt. In einem zweiten Schritt wird nun dieser amorphisierte Teil durch
nasschemisches Atzen entfernt. Dabei verwendet man ein Gemisch aus HF und HNO;, wo-
bei HNOj3 zunichst oxidierend auf Silizium bzw. amorphes SiC wirkt, und HF danach das
dabei enstandene Oxid auflost. Resultat ist eine freigelegte, relativ glatte 3C-SiC-Oberfliche
auf einem Siliziumsubstrat.

An dieser Stelle ist zu erwihnen, dafl auch von anderen Arbeitsgruppen Versuche zum Frei-
legen einer ionenstrahlsynthetisierten 3C-SiC-Schicht unternommen wurden [116, 117]. All
diesen Versuchen ist gemein, daB die Freilegung zunichst nur mittels nasschemischem Atzen
erfolgte. Dies resultiert jedoch in einer sehr hohen Oberflichenrauhigkeit, was sich nachtei-
lig auf spitere Epitaxieversuche zur Abscheidung von GaN auswirkt. Auch ein Trockenitz-
schritt mittels reaktivem Ionenétzen fiihrt zu keiner deutlichen Verbesserung der Oberfldchen-
qualitédt [116] bzw. der kristallinen Qualitédt des abgeschiedenen GaNs.
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Mechanismen der Ionenstrahlsynthese von vergrabenen 3C-SiC-Schichten

In diesem Abschnitt werden die wesentlichen Details bei der Synthese vergrabener 3C-SiC-
Schichten in Silizium mittels Ionenimplantation dargestellt. Ausfiihrliche Zusammenfassun-
gen zum diesem Thema finden sich in [7, 8, 9].

Wesentlich zur Bildung einer vergrabenen, geschlossenen Schicht aus stdchiometrischem
SiC ist die Wahl der geeigneten Dosis. Durch die Implantation von Kohlenstoff in Silizium
bildet sich bei hinreichend niedrigen Energien ein etwa gauBBformiges Konzentrationsprofil
aus. Wird hierbei im Maximum eine Kohlenstoffkonzentration von 53% iiberschritten, so
bilden sich sehr stabile graphitische Bindungen aus, welche sich erst durch eine thermische
Behandlung bei Temperaturen zwischen 1400 und 1500 °C wieder auflosen [118]. Da der
Schmelzpunkt von Silizium bei 1420 °C liegt, ist ein solcher Behandlungsschritt unpraktika-
bel.

Damit ist die Dosis so zu wihlen, daf} die Kohlenstoffkonzentration im Maximum 50% nicht
iibersteigt. Bei einer Ionenenergie von 180 keV ist dies fiir eine Dosis von etwa 6,8-10'"/cm?
gegeben. SRIM-Simulationen [119] ergeben eine mittlere projizierte Reichweite von 180
keV-C*-Ionen in Silizium von etwa 500 nm, die Halbwertsbreite der Verteilung betrigt 150
nm.

Ein weiterer wichtiger Faktor bei der Synthese einkristalliner 3C-SiC-Schichten ist die Im-
plantationstemperatur, da sie die Struktur der Schichtenfolge stark beeinflusst. So bilden
sich bei Implantationstemperaturen unterhalb etwa 500 °C um den Schichtbereich, welcher
eine hohe Dichte an SiC-Ausscheidungen enthélt, amorphe Bereiche. Bei 400 °C und da-
runter entsteht im Bereich hoher Kohlenstoffkonzentration ein Phasengemisch aus 3C-SiC
und amorphem SiC,, das beim Tempern zu einer polykristallinen SiC-Schicht mit abrupten
Grenzflachen kristallisiert.

Es ist anzumerken, da3 die Bildung von amorphen Bereichen bei Temperaturen oberhalb
von 130 °C eine Konsequenz des Zusammenwirkens der spannungsverstédrkten ballistischen
Amorphisierung und der kohlenstoffinduzierten Amorphisierung ist, die selbst auf der gerin-
gen Loslichkeit von Kohlenstoff in Silizium und der hohen Grenzflichenenergie zwischen
kristallinem SiC und Silizium [120] beruht. Dieses Modell wird auch von Computersimula-
tionen unterstiitzt [121].

Erhoht man die Implantationstemperatur auf 500 °C und mehr, sind in transmissionselektron-
enmikroskopischen (TEM-)Aufnahmen keine solchen amorphen Zwischenschichten mehr
zu entdecken. Um das Kohlenstoffkonzentrationsmaximum herum findet man ein Band von
SiC-Ausscheidungen, welche epitaktisch zum Substrat orientiert sind. Dabei entspricht die
Orientierung der Ausscheidungen der Orientierung des Siliziumsubstrates, d.h. alle Kristall-
richtungen und -ebenen der SiC-Ausscheidungen verlaufen parallel zu den entsprechenden
Richtungen und Ebenen des Siliziumsubstrats. Eine solche Umwandlung eines Gitters in
ein anderes bezeichnet man als topotaktische Transformation. Zu den Ridndern des Aus-
scheidungsbandes nimmt die Ausscheidungsdichte ab, die Grofle der Ausscheidungen bleibt
jedoch mit 5 nm konstant. Dies ist erstaunlich, da man aufgrund von Diffusion von Koh-
lenstoft bzw. abhédngig von der lokalen Kohlenstoffkonzentration unterschiedlich grofe SiC-
Prizipitate erwarten wiirde. Implantationsexperimente bei hohen Implantationstemperaturen
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und geringeren Kohlenstoffdosen und nachfolgende TEM-Analysen der Gréssenverteilung
der SiC-Prizipitate [122] zeigen, daB bei Implantationstemperaturen unterhalb etwa 700 °C
anndhernd sphérische Prizipitate entstehen, wohingegen hohere Temperaturen in grof3eren
dendritischen Ausscheidungen resultieren. Analysen der Aktivierungsenergie fiir das Prézi-
pitatwachstum unter Ionenbeschufl deuten darauf hin, dal Kohlenstoff-Siliziumselbstinter-
stitial-Dimere fiir den Kohlenstofftransport verantwortlich sind. Insgesamt kann geschlossen
werden, dall die stark eingeschrinkte Diffusion, die hohe Grenzflichenenergie — und somit
der grofe kritische Keimbildungsradius von 3C-SiC in kristallinem SiC — und das Gleich-
gewicht zwischen Ausscheidungswachstum und ballistischer Zerstorung fiir diese auffillig
monomodale GroBenverteilung verantwortlich sind.

Ein Nachteil durch Erhohung der Implantationstemperatur ergibt sich hinsichtlich der Ab-
ruptheit der Grenzflichen zwischen Silizium und der SiC-Schicht nach dem Hochtempera-
turbehandlungsschritt (in der Regel bei 1250 °C). Mit steigender Implantationstemperatur
erhilt man nach einem solchen Temperschritt zunehmend rauhere Grenzflichen [47]. Ein
guter Kompromiss zwischen Qualitdt der SiC-Schicht und Rauhigkeit der Grenzfldchen er-
gibt sich fiir eine Implantationstemperatur von 450 °C. Uber eine zweistufige Implantation,
bei der der grofte Teil der Kohlenstoffdosis bei einer Temperatur von 500 °C und die letzten
7% bei 250 °C implantiert wird, kann eine hohere Qualitit der Grenzflachen erreicht wer-
den [46]. Der Grund fiir die glatteren Grenzflachen liegt in einer Amorphisierung derselben
wihrend der Implantation bei niedrigerer Temperatur. Wird ein solches Schichtsystem bei
hohen Temperaturen getempert, so bilden sich sehr glatte Grenzflichen.

Insgesamt kann also eine durch Kohlenstoffimplantation erzeugte Ausscheidungsverteilung
durch einen Hochtemperaturschritt in eine relativ scharf begrenzte Si/3C-SiC/Si-Schicht-
struktur iibergefiihrt werden. Dabei fiihrt eine Temperbehandlung bei 1250°C iiber 10 Stun-
den dazu, daB sich die Flanken des urspriinglich gau3férmigen Kohlenstoffkonzentrations-
profils aufsteilen und letztlich eine kastenformige Verteilung ensteht [123]. Aus dem nach
der Implantation vorliegenenden Band aus SiC-Ausscheidungen, welches noch von isolier-
ten epitaktischen Ausscheidungen begleitet war, wird nun eine geschlossene, einkristalline,
polytypenreine 3C-SiC-Schicht. Verwendet man eine Ionenenergie von 180 keV und eine
Dosis von 6,8-10'7 C/cm?, so ist die resultierende Schicht etwa 160 nm dick. Oberhalb und
unterhalb dieser Schicht finden sich vereinzelte, meist fehlorientierte SiC-Ausscheidungen,
welche sich nicht durch Ostwaldreifung bei ldngerer Temperdauer auflosen lassen.

Freilegen der 3C-SiC-Schicht

Um eine mittels lonenstrahlsynthese hergestellte vergrabene SiC-Schicht als Substrat fiir die
Epitaxie anderer Materialien, wie z.B. III-V-Halbleitern, nutzbar zu machen, ist es nétig, den
oberen Teil des Si/SiC/Si-Schichtsystems zu entfernen. Wie bereits erwihnt, finden sich in
der Literatur einige Versuche, dies mittels selektiven Atzens in z.B. einem Gemisch aus HF
und HNO3 zu bewerkstelligen. Da SiC bei Raumtemperatur nicht von dieser Atzmischung
angegriffen wird, werden auch isolierte SiC-Ausscheidungen, welche sich oberhalb der ge-
schlossenen SiC-Schicht befinden, nicht aufgeldst und verbleiben somit auf der freigelegten
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SiC-Oberfldache. Dies ist in zweierlei Hinsicht von grolem Nachteil: Zum einen ensteht so
eine sehr hohe Oberflachenrauhigkeit und zum anderen finden sich nun statistisch orientierte
Ausscheidungen an der Oberflidche, was als Ausgangspunkt fiir eine spétere Epitaxie denkbar
ungiinstig ist.

Atzversuche [116] mit TMAH (Tetramethylammoniumhydroxid), einem CMOS-prozess-
kompatiblem Atzmittel, zeigten RMS-Oberflichenrauhigkeiten von 6-7 nm.

In [10] konnte gezeigt werden, dal diese Probleme geldst werden konnen, indem man vor ei-
nem nasschemischen Atzschritt eine Ionenstrahlamorphisierung des oberen Teils des Schicht-
systems, bis hinein in die SiC-Schicht, durchfiihrt. Bisher hat sich dabei eine Implantation
von Heliumionen relativ geringer Energie (50 keV) bei Temperaturen um 0 °C als prak-
tikabel erwiesen. Mittels TEM konnte gezeigt werden, dall so der weitaus grofite Teil der
Siliziumdeckschicht — welcher auch fehlorientierte SiC-Ausscheidungen enthélt — als auch
in etwa die Hilfte der ionenstrahlsynthetisierten SiC-Schicht amorphisiert werden kann. Die
sich ergebende amorph/kristalline Grenzfliche ist sehr scharf begrenzt.

Da amorphes SiC durch eine Mischung von HF und HNOj; étzbar ist, wird es damit méglich,
die verbleibende SiC-Schicht durch einen Atzschritt freizulegen. Die Oberfliche ist nun
spiegelnd glatt und frei von fehlorientierten SiC-Ausscheidungen. Eine eingehende Untersu-
chung der Beschaffeneheit dieser Oberflachen steht aber noch aus. Insbesondere muf3 unter-
sucht werden, ob tatsidchlich epitaktisches Wachstum auf solchen SiC-Oberflachen moglich
ist. Dies ist Gegenstand der vorliegenden Arbeit.
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Kapitel 3

Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden die experimentellen Methoden zur Herstellung der 3C-SiC-Pseudo-
substrate vorgestellt. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit werden Schichtabscheidungsver-
fahren, die zur Beurteilung der Eignung der SiC-Schichten als Substrat Verwendung finden,
erst im jeweiligen Kapitel dargestellt.

AnschlieBend werden die wichtigsten, in dieser Arbeit angewendeten Analysemethoden vor-
gestellt.

3.1 Probenherstellung

3.1.1 Synthese der vergrabenen 3C-SiC-Schicht
C*-Ionenimplantation

Der erste Schritt bei der Synthese von 3C-SiC-Pseudosubstraten ist die Implantation von
Kohlenstoffionen in Silizium. Die verwendete Anlage ist hierbei ein Mittelstromimplanter
der Firma EATON (AXCELIS), Modell NV3204. Der Aufbau der Anlage ist schematisch in
Abbildung 3.1 dargestellt.

Zur Erzeugung der fiir die Implantation benétigten, einfach geladenen Kohlenstoffionen wird
COs in die Ionisationskammer der Sideniusquelle eingelassen. Durch Stofionisation entste-
hen unter Anderem einfach und mehrfach geladene Kohlenstoffionen. Alle positiv geladenen
Ionen werden zunéchst durch eine Extraktionsspannung von 20 kV aus dem Quellenplasma
beschleunigt und anschlieBend durch einen Selektormagneten entsprechend ihres Ladungs-
zu-Masse-Verhiltnisses separiert. Danach erfolgt eine weitere Beschleunigung bis auf Ener-
gien von 200 keV und eine Rasterung des Strahls iiber die gesamte Probenfldche.

Ein spezieller Probenhalter ermdglicht die Aufnahme von Siliziumwafern mit Durchmes-
ser bis zu 100 mm [125]. In Kombination mit einer PC-Steuerung sind damit kombinato-
rische Experimente unter Verwendung einer oder mehrerer implantierter Spezies moglich.
Ein Bornitridheizer im Probenhalter erlaubt ein Heizen des Siliziumwafers auf Tempera-
turen von maximal etwa 800 °C. Diese Temperatur kann wihrend der Implantation durch
PID-Regelung auf etwa +1 °C konstant gehalten werden. Solche Temperaturschwankungen
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Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau des in dieser Arbeit verwendeten Mittelstromimplanters (nach
[124])

konnen dann entstehen, wenn die Strahlstromdichte infolge eines instabilen Quellenplasmas
nicht konstant gehalten werden kann.

Verwendete Parameter und Substrate

Fiir die Kohlenstoffimplantation zur Synthese der vergrabenen 3C-SiC-Schichten wurden in
dieser Arbeit folgende Parameter gewdhlt:

Energie 180 keV

Dosis 6,75 x 107 Ct/cm?
Temperatur 550 °C
Stromdichte 6 - 12 pA/cm?

Druck in der Implantationskammer < 3,0 x 10~% mbar

Um (100)- und (111)-orientierte 3C-SiC-Pseudosubstrate herstellen zu konnen, erfolgten
Implantationen in (100)- und (111)-orientierte Siliziumwafer mit 100 mm Durchmesser.
Dabei kamen sowohl nach dem Czochralski- als auch mit dem float-zone-Verfahren her-
gestellte Siliziumwafer zum Einsatz. Der Hauptunterschied besteht darin, da3 mit dem float-
zone- Verfahren hergestellte Wafer eine deutlich geringere Leitfahigkeit besitzen konnen als
Czochralski-Wafer. Dies ist wiinschenswert, wenn man ein moglichst isolierendes Substrat
bendotigt, wie z.B. fiir den spéteren Aufbau von eingangs bereits erwdhnten HEMT-Struktur-
en.

Ein weiterer Unterschied besteht in der intrinsischen Sauerstoffkonzentration des mit den
beiden Verfahren hergestellten Siliziums. Czochralski-Silizium weist ein um etwa eine Gros-
senordnung hohere Sauerstoffkonzentration auf, als float-zone-Material. Artamonov et al.
[126] konnten zeigen, dal} diese erhohte Sauerstoffkonzentration einen forderlichen Einflufl
auf die Nukleation von SiC bei der Ionenstrahlsynthese hat.
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Abbildung 3.2: Schematischer Ablauf des Verfahrens zur Herstellung von 3C-SiC-Pseudosubstraten.
Zuerst wird eine vergrabene 3C-SiC-Schicht mittels C*-lonenimplantation und nachfolgendem Tem-
perschritt erzeugt (Schritt 142), dann erfolgt eine teilweise Amorphisierung des Schichtsystems durch
Implantation von leichten Gasionen, wie z.B. Helium (Schritt 3). Die endgiiltige Freilegung geschieht
durch Entfernen des amorphisierten Schichtsystems durch Atzen in einer HF:HNO3-Mischung (4).

Tempern

Nach der C*-Ionenimplantation folgt ein Temperschritt in einem Quarzrohrofen, um ei-
ne Aufsteilung der Kohlenstoffverteilung, und somit die Bildung einer geschlossenen SiC-
Schicht zu erreichen. Die Dauer dieses Temperschrittes betragt 10 Stunden bei einer Tempe-
ratur von 1250 °C. Die Autheizrate betriigt hierbei etwa 20 °C/min, das Abkiihlen von 1250
°C auf Raumtemperatur erfolgt innerhalb etwa 5 Stunden. Um eine liberméssige Oxidation
der Proben zu vermeiden, wird bereits vor Beginn der Hochtemperaturbehandlung bis nach
dem Abkiihlen Argon bei einem Fluf3 von 0,3 1/m durch den Ofen geleitet. Dieser FluB3 ist so
gewdhlt, daf sich durch den verbleibenden Sauerstoffanteil im Ofen in 10 Stunden eine etwa
140 nm dicke Oxidschicht an der Oberfliche gebildet hat.

Um den EinfluB von Kontaminationen jeglicher Art gering zu halten, wurde vor Beginn
dieser Arbeit ein neues Quarzrohr eingesetzt, und zur Erhohung der Temperaturstabilitit
wihrend des Temperprozesses ein neuer PID-Regler fiir die Ansteuerung der Heizelemente
des Ofens entwickelt.
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3.1.2 Freilegung der SiC-Schicht
Ionenstrahlinduzierte Amorphisierung

Die Freilegung der 3C-SiC-Pseudosubstrate erfolgt mit dem in [10] entwickelten Verfah-
ren. Dabei wird zunichst eine He ™ -Tonenimplantation durchgefiihrt, um nahezu die gesamte
Silizium-Deckschicht, als auch den oberen Teil der SiC-Schicht zu amorphisieren. Eine Zu-
sammenfassung der verwendeten Parameter ist in Tabelle 3.1.2 gegeben.

Energie 50 keV

Dosis 8,0 x 10'6C*/cm?
Temperatur 0°C

Stromdichte 2 -4 pAlem?

Druck in der Implantationskammer < 8,0 x10~¢ mbar

Freilegung durch nasschemisches Atzen

Zum Entfernen der Deckschichten aus SiOs, Silizium sowie amorphisiertem Siliziumkarbid
wird eine Mischung aus 40%-iger FluBsdure und 65%-iger Salpetersidure verwendet. Das
Mischungsverhiltnis HF:HNOj3 betriigt hierbei 1:5 und die Temperatur der Atzlosung ent-
spricht Raumtemperatur. Die Atzdauer betrigt 2,5 Minuten, was fiir eine vollstindige Ent-
fernung der Deckschicht ausreichend ist. Zur Entfernung etwaiger Atzriickstinde wird der
freigelegte Wafer mit Reinstwasser gespiilt.

Zusammenfassend ist das Verfahren zur Herstellung von 3C-SiC Pseudosubstraten in Abbil-
dung 3.2 schematisch wiedergegeben.
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3.2 Analysemethoden

3.2.1 Rutherford-Riickstreu-Spektrometrie

Die Rutherford-Riickstreu-Spektrometrie (RBS) ist ein standardloses MeBverfahren um ober-
flachennahe Bereiche von Proben auf ihre chemische Zusammensetzung zu untersuchen. Ein
groBer Vorteil ist dabei, daf die Proben vorher nicht aufwiéndig pripariert werden miissen,
und die Messung — bis auf eine leichte Strahlenschiadigung — zerstérungsfrei ist. Die folgen-
de Darstellung der Methode lehnt sich im Wesentlichen an die Beschreibung in [127] an.

Prinzipiell nutzt man bei der RBS die elastische und inelastische Wechselwirkung eines
leichten hochenergetischen Projektils mit den Probenatomen aus. In Abbildung 3.3 ist die
Geometrie bei der RBS schematisch gezeigt. Ein Projektilion P (typischerweise He™, He?™
oder H" mit Energien im Bereich 0,5 - 6 MeV, Masse Mp) trifft auf die Oberfliche eines
Festkorpers und dringt bis in eine Tiefe d vor, bevor es dort mit einem Proben- oder ,,Tar-
get“-atom T (Masse M) elastisch stoBt und unter einem Winkel © zuriickgestreut wird.

Abbildung 3.3: RBS-Riickstreuprozess eines Projektilions an einem Probenatom T in der Tiefe d.

Das Sondenteilchen erleidet nach dem Eintreten und nach dem elastischen Riickstof3 bis zum
Austritt aus dem Festkorper den elektronischen Energieverlust

1 dE
S(E)=———. 3.1
(E)=-%= 3.1)
Mit Hilfe des kinematischen Faktors K, dem Verhéltnis der Energien vor (£7) und nach (F5)

dem elastischen Stof3

K = (3.2)

2
B, \/M%—M]%sin2¢9+MpCOSH
E, Mr + Mp

ergibt sich die Energie E3 des Projektilions, welche nach dem Austritt aus dem Festkorper
gemessen werden kann, zu:
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d
N
5 dz. (3.3)
cos 6
0

d
E3:K EO—/NSdl’ -
0

In obiger Gleichung bezeichnet N die atomare Dichte und 6 den Streuwinkel im Laborsys-
tem.

Aus Gleichung 3.3 146t sich entnehmen, dafl ein Stofl mit einem Targetatom der Sorte X an
der Oberfliche einen Peak im Energiespektrum bei K, Iy verursacht, welcher auch als Ober-
flachenpeak bezeichnet wird. Durch die elektronische Abbremsung ensteht eine Aufweitung
des Peaks in Richtung niedrigerer Energien.

Die Riickstreuausbeute Y, also die Zahl der in einem Detektor mit Raumwinkel d€2, detek-
tierten Teilchen 146t sich durch

Y = (;i—ngONQd (3.4)

berechnen, wobei (o) der mittlere Streuquerschnitt, N die atomare Dichte, Q die Gesamtzahl
der einfallenden Ionen und d die Dicke des Targets ist.

Fiir den differentiellen Rutherfordriickstreuquerschnitt gilt im Laborsystem:

2

(3.5)

2
1—(Xeging) + cosh
do (ZPZT62>2 4 [\/ (MT >
A~ \16me E ) sin’6 2 ’
’ \/1 ~ (4 sin0)

wobei E die Energie des Ions und Zp und Z; die Kernladungszahlen des Projektilions bzw.
des Targetatoms sind.

Besteht die untersuchte Probe aus zwei oder mehreren Elementen, so mul} dies zunéchst in
der elektronischen Bremskraft beriicksichtigt werden. Angenommen, die Probe besteht aus
einem homogenen Gemisch XY}, zweier verschiedener Elemente X und Y, so ergibt sich die
resultierende elektronische Bremskraft zu:

SXaYb = GSX + bSy (36)

Dieser Zusammenhang ist als Braggsches Gesetz bekannt.

Die Energie- und damit auch die Tiefenauflosung der RBS ist auBer durch die Geometrie des
Riickstreuexperiments im Wesentlichen durch zwei GroBen bestimmt: Die Energieauflosung
0 E4 des verwendeten Detektors und das Energiestraggling d F;. Unter Energiestraggling ver-
steht man die Verbreiterung der Energieverteilung von Ionen, die aus derselben Tiefe zuriick-
gestreut werden, infolge statistischer Schwankungen des Energieverlustprozesses.

Unter Annahme der Unabhéngigkeit dieser beiden Fehler sowie der Erfiillung der Poisson-
statistik ergibt sich die Gesamtenergieauflosung 6 £ zu
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(OE)? = (6E4)* + (0E,) 3.7)

Fiir Siliziumhalbleiterdetektoren, wie sie in dieser Arbeit verwendet werden, liegt 0 £/ im
Bereich von 12 bis 18 keV, abhingig vom Einsatzalter. Abschitzungen [128] zeigen, daf3 das
Energiestraggling fiir 2,0 MeV He*-Ionen in Silizium erst ab Tiefen von iiber ca. 500 nm
in der GroBBenordnung der Detektorauflosung liegt. In geringeren Tiefen dominiert also die
Detektorauflosung das Gesamtauflosungsvermogen. Folglich 1aBt sich die Tiefenauflosung
als

o 5Ed (Z_f)out
MR, Twse) oY

angeben. Fiir Silizium erhélt man bei Verwendung von 1,8 MeV He™-Ionen eine Tiefen-
auflosung von 30 bzw. 40 nm unter der Annahme eines Streuwinkels von © = 170° und
0E4 =12 bzw. 16 keV. Ein Streuwinkel von 170° ergibt germif Gleichung 3.2. Die Tiefen-
auflosung 148t sich entweder durch Messungen bei niedrigeren Energien oder durch Mes-
sungen bei kleinerem © verbessern, wobei allerdings die Massenauflosung abnimmt bzw.
Probleme, wie friitheres Ansteigen des Untergrunds durch MehrfachstoBBprozesse und niedri-
gere Riickstreuausbeuten auftreten.

Um RBS-Messungen an komplizierteren Schichtsystemen auszuwerten bedient man sich
Computerprogrammpaketen wie z.B. RUMP [129, 130]. Durch Simulation eines RBS-Spek-
trums einer vermuteten Schichtstruktur und Vergleich mit dem gemessen Spektrum 148t sich
diese Simulation im Rahmen der Energieauflosung so genau anpassen, da} die Simulation
die tiefenabhingige chemische Zusammensetzung der Probe wiedergibt.

3.2.2 Rontgendiffraktometrie

Die Rontgendiffraktometrie ist eine geeignete Methode, um préparationslos kristalline Pha-
sen samt deren Orientierung und die kristalline Qualitit zu identifizieren. Hierzu wird ein
moglichst monochromatischer Rontgenstrahl der Wellenlidnge A, welche in der Grofenord-
nung der Gitterebenenabstinde d;x; des Kristalls liegt, entstprechend dem Braggschen Ge-
setz

2dhkl sinf = nA (39)

an den Netzebenen einer kristallinen Phase gebeugt. Die dabei auftretenden Beugungsreflexe
n-ter Ordnung werden dann unter einem Glanzwinkel ¢ detektiert.

Abbildung 3.4 a zeigt schematisch die Beugungsgeometrie. Die Verwendung eines Vierkreis-
goniometers (3.4 b) erlaubt die Orientierung der Probe in vier verschiedenen Freiheitsgraden.
Zusitzlich zu den Winkeln 6 und 26 zum Einstellen einer Bragg-Bedingung kann die Probe
gedreht (¢) und gekippt () werden.
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Abbildung 3.4: Schematische Darstellung der Geometrie bei der Rontgenbeugung (a) und prinzipi-
eller Aufbau und Geometrie eines Vierkreisgoniometers (b) (aus [131]). Es ist zu beachten, dall w in
Abbildung a) eine Winkelgeschwindigkeit und in b) einen Winkel bezeichnet.

In dieser Arbeit wurden folgende Operationsmodi an unterschiedlichen Diffraktometern ge-
nutzt:

Bei einer 0-20-Messung steht der Detektor bei einem Winkel 26 beziiglich des unter 6 ein-
fallenden Rontgenstrahls. Dabei wird die Probe um die w-Achse (sieche Abbildung 3.4b) mit
w = 6 gedreht, wihrend der Detektor auf dem 260-Kreis mit doppelter Winkelgeschwin-
digkeit folgt. Die beiden Winkel ¢ und x sollen fiir die folgende Betrachung 0° sein. Ist
dann fiir eine, in der Probe auftretende Netzebene die Bragg-Bedingung erfiillt, also ist die
Normale der betreffenden Netzebene gleich der Reflexionsachse, so wird gebeugte Rontgen-
strahlung im Detektor registriert. Damit wird bei dieser Bragg-Reflexion also nur gebeugte
Rontgenstrahlung von Kristalliten detektiert, deren Netzebenennormale mit der Reflexions-
achse zusammenfillt. Die gebeugte Intensitit ist dann abhiingig vom Volumenanteil der so
orientierten Kristallite in der Probe. Jeder Peak in einem #-26-Beugungsdiagramm stammt
von einer bestimmten Netzebenenschar. Aus der Winkellage dieser Peaks lassen sich mittels
des Braggschen Gesetzes 3.9 die zugehorigen Netzebenenabstidnde ausrechnen.

Liegt ein Einkristall vor, so wird ein Beugungsmaximum nur bei ganz bestimmten - und
x-Werten erwartet. Aus der Kristallstruktur der vorliegenden einkristallinen Phase konnen
diese Winkel errechnet werden. Daher kann man durch Einstellen einer bestimmten Bragg-
Bedingung (#, 26) und Variation von entweder ¢ oder x und Festhalten des jeweils anderen
Winkels Riickschliisse auf die Einkristallinitét einer Phase schlieen. Bei der Epitaxie kann
man vor allem mit ¢-Scans entsprechender Reflexe die Epitaxiebeziehung zwischen Substrat
und Schicht sowie etwaige Fehlorientierungen bestimmen. Die Breite von Peaks in einem
©-Scan erlaubt auch Riickschliisse auf die mittlere Verdrehung von Kristalliten und ist ein
Qualitdtsmal bei epitaktischen Schichten.

Die Kombination von ¢- und y-Scan nennt man Polfigurmessung. Dabei nimmt man in
der Regel fiir alle ¢o-Werte zwischen 0° und 360° und fiir alle y-Werte zwischen 0° und 90°
die Beugungsintensitit eines bestimmten Bragg-Reflexes auf. Das Ergebnis einer solchen
Messung wird meist in Form einer stereographischen Projektion dargestellt, wobei das Pro-
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Abbildung 3.5: Schematische Darstellung eines Gobelspiegels (a) und dessen parallelisierende Wir-
kung auf den Rontgenstrahl (aus [131]).

jektionszentrum der Siidpol der Polkugel ist. Solche Polfigurmessungen sind hilfreich zur
Identifikation von Epitaxiebeziehungen bei der Heteroepitaxie und vor allem zur Bestim-
mung von Fehlorientierungen in diinnen Schichten, wie z.B. Zwillingen.

Ein MaB fiir die kristalline Perfektion einer Schicht ist die Halbwertsbreite des Maximums
der Rocking-Kurve. Dabei wird ein fester, einem bestimmten Bragg-Reflex entsprechender
Detektorwinkel 26 eingestellt und der Einfallwinkel des Primérstrahls leicht um die w-Achse
verkippt. Die Breite des Peaks im resultierenden Beugungsdiagramm gibt Aufschluf} iiber
die Verkippung von Kristalliten in polykristallin epitaktischen Schichten. Es ist anzumer-
ken, daB3 die Rocking-Kurve in einkristallinen Proben durch Versetzungen verbreitert wird
und dariiber sogar eine grobe quantitative Abschitzung der Versetzungsdichten moglich ist
[131]. Zugunsten genauerer TEM-Messungen wird hierauf verzichtet.

In dieser Arbeit wurden zwei verschiedene Diffraktometer verwendet, ein D5000-Diffrak-
tometer der Firma SIEMENS und ein hochauflosendes Diffraktometer PTS3003 der Firma
SEIFERT. Wihrend Texturanalysen, also Polfiguren und (-Scans, hauptsidchlich mit dem
D5000-Diffraktometer durchgefiihrt wurden, wurden hochaufgeloste 6-26-Scans zur genau-
en Bestimmung der Netzebenenabstidnde, wie sie z.B. fiir eine Spannungsanalyse notwen-
dig sind, sowie Rocking-Kurven mit dem PTS3003 gemessen. Dies war notwendig, da das
D5000-Diffraktometer bedingt durch den Aufbau in Bragg-Brentano-Geometrie (siehe z.B.
[131]) und dem Nichtvorhandensein eines Hochstauflosungsgoniometers nur eine Bestim-
mung der Gitterkonstanten mit einer Genauigkeit von etwa 0,5% erlaubt.

Im Gegensatz dazu ist das PTS3003 in Parallelstrahlgeometrie aufgebaut, und besitzt ein
Hochstauflosungsgoniometer. Die Parallelisierung des Rontgenstrahls erfolgt durch einen
sogenannten ,,GObelspiegel, einem Multilagensystem, welches aus einer Schichtenfolge aus
einem stark rontgenstreuenden Material (z.B. Nickel, Wolfram oder Molybdin) und einem
schwach rontgenstreuenden Material (z.B. Silizium oder Kohlenstoff) besteht. Um eine Par-
allelisierung des Rontgenstrahls zu bewirken muf3 dieses Multilagensystem noch gekriimmt
werden, so daB} eine Parabelform entsteht, dies geschieht in der Regel durch nachtrigliche
mechanische Verspannnung. Abbildung 3.5 a zeigt den prinzipiellen Aufbau eines solchen
Gobelspiegels, in Abbildung 3.5 b ist die parallelisierende Wirkung im Vergleich zur Bragg-
Brentano-Geometrie dargestellt. Somit werden 6-20-Scans mit Genauigkeiten von minde-
stens 0,005° und damit eine wesentlich préizisere Bestimmung der Gitterkonstanten moglich.
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3.2.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Mit Hilfe der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurde die kristalline Struktur von
Proben lokal untersucht. Insbesondere wurde die Morphologie von Grenzflachen und die
Verteilung bestimmter Defekttypen mit hoher Ortsauflosung bestimmit.

Dazu wurden auf wenige zehn Nanometer gediinnte Proben mit einem monoenergetischen
Elektronensstrahl von 200 oder 300 keV Energie durchstrahlt. Die Proben wurden so pripa-
riert, dall man eine diinne Schicht an der Oberfldche einer Probe senkrecht durchstrahlt (plan
view TEM) oder ein Schichtsystem im Querschnitt betrachtet werden kann (cross section
TEM, XTEM). Das Préparationsverfahren zur Herstellung von XTEM-Proben geht im We-
sentlich auf [132] zuriick.

Aufbau

In der Elektronenkanone (Abbildung 3.6) werden Elektronen entweder durch thermische
Emission oder durch Feldemission extrahiert und mit einem Wehnelt-Zylinder auf den sog.
,cross-over* fokussiert. Nachfolgend werden die Elektronen auf ihre endgiiltige Energie be-
schleunigt und mittels eines magnetischen Kondensorlinsensystems zu einem parallelen oder
konvergenten Strahl gebiindelt, der auf die Probe trifft.

Die Probe a6t sich mittels eines Goniometers und eines kippbaren Probenhalters innerhalb
gewisser Grenzen orientieren.

Unter der Probenkammer befinden sich die Objektivlinse mit der Objektivapertur und den
Objektivlinsenstigmatoren sowie das Projektivlinsensystem mit der Feinbereichsbeugungs-
blende. Je nach Betriebsmodus des Gerits bildet das Projektivlinsensystem die hintere Brenn-
ebene oder die Bildebene der Objektivlinse auf einen floureszierenden Schirm, eine Photo-
platte oder eine CCD-Kamera ab.

Elektronenbeugung im Festkorper

Um die Wechselwirkung des Elektronenstrahls mit einer kristallinen Probe zu beschreiben
bedient man sich hdufig der kinematischen Theorie der Elektronenbeugung. Darin wird ange-
nommen, dal die Elektronen nur elastisch gestreut werden, eine Abschwichung des einfal-
lenden Elektronenstrahls wird vernachlissigt. Dies bezeichnet man als die sog. kinematische
Néherung.

Die Amplitude ¢, einer an einem unendlich ausgedehnten Einkristall gestreuten ebenen
Elektronenwelle ¢ = ¢q exp(27ri/gf) ist dann die phasenrichtige Summe der Streubeitrige
aller n Elementarzellen:

g = Z F.(0) exp(—2mlg’ﬁl). (3.10)

Dabei ist der Streuvektor k' = k — kg die Differenz zwischen gestreuter und einfallender
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Abbildung 3.6: Schematischer Aufbau eines analytischen TEMs

Welle und 7,, = njaj +neaj +nzaj der Ortsvektor der n-ten Einheitszelle. F,(6) ist der sog.
Strukturfaktor und beschreibt das Streuvermogen einer Einheitszelle in Richtung 6:

(6] =) [i(8) exp(—2mikry), (3.11)

wobei f;(0) der Atomformfaktor des i-ten Atoms der Elementarzelle am Ort 7 ist.

Eine starke Beungungsintensitét tritt immer dann auf, wenn k' ein reziproker Gittervektor
ist, also wenn gilt:

k' = G = hby, + kb + lbs. (3.12)

Dabei sind 51 bis 53 die Translationsvektoren des reziproken Gitters. Gleichung 3.12 wird
als Laue-Gleichung bezeichnet und 18t sich mittels | § |'= djy und | ¥ | = X in die
dquivalente Bragg-Bedingung (Gleichung 3.9) umformen.

Eine gebriuchliche Veranschaulichung der Laue-Gleichung ist die Ewald-Konstruktion (Ab-
bildung 3.7). Dabei wird zundchst der Wellenvektor EO so in den reziproken Raum einge-
zeichnet, da} er in einem reziproken Gitterpunkt endet. Um den Fulpunkt M des Vektors ko
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Abbildung 3.7: Ewald-Konstruktion zur Veranschaulichung der Beugung im reziproken Raum

wird nun eine Kugel mit Radius | EO |= A~! gelegt. Fiir alle nun auf dieser Kugel (Ewaldku-
gel) liegenden Gitterpunkte k ist die Laue-Bedingung erfiillt.

Es sei an dieser Stelle erwihnt, daB man einfache Effekte im Rahmen der kinematischen
Theorie beschreiben kann, eine genaue Beschreibung der Elektronenintensititen in Beu-
gungsreflexen bzw. in damit erzeugten Abbildungen erhélt man durch die dynamische Beu-
gungstheorie, auf welche hier nicht weiter eingegangen werden soll. Gute Darstellungen
finden sich z.B. in [133] und [134].

Abbildungsmodi

In dieser Arbeit wurde von unterschiedlichen Abbildungsmodi der verwendeten TEMs Ge-
brauch gemacht. Ein Ubersicht der wichtigsten Modi zeigt Abbildung 3.8.

Im Beugungsmodus wird das Projektivlinsensystem so angeregt, dal die Bildebene der
ersten Projektivlinse mit der Beugungsebene der Objektivlinse zusammenfillt (siehe Ab-
bildung 3.8a). Man erhilt so ein sog. Beugungsbild eines begrenzten Bereichs der Probe,
den man mit der Feinbereichbeugungsblende auf minimal etwa 0,5 pm Durchmesser be-
schrinken kann. Das so erhaltene Beugungsbild enthilt Informationen iiber Kristallinitét,
Gitterausrichtung und Ausscheidungsphasen in der Probe.

Fokussiert man mit der Zwischenlinse auf die erste Bildebene der Objektivlinse, so erhalt
man ein Abbild der Probe. Kontraste ergeben sich hierbei durch Streuung und Phasenver-
schiebung des einfallenden Elektronenstrahls. Streukontraste entstehen z.B. durch Gebiete
verschiedener Dichte und Zusammensetzung (verschiedene Streuquerschnitte verschiedener
Atomspezies) bzw. Struktur (Kristallinitit, Defekte, verschiedene Ausrichtung von Kristal-
liten zum Elektronenstrahl).

Phasenkontrast ensteht durch Interferenz der vorwirtsgestreuten Elektronenwelle mit den
elastisch gebeugten Elektronenwellen. Dieser Kontrastmechanismus ist grundlegend fiir die
hochaufgeloste TEM (HRTEM, siehe unten).



3.2. ANALYSEMETHODEN 41

Abbildung 3.8: Strahlengang im Beugungsmodus (a), bei der Hellfeld- (b) und der Dunkelfeldabbil-
dung (c)

Fiir eine Hellfeldabbildung blendet man mit einer selektierbaren Blende in der Beugungs-
ebene der Objektivlinse, der Objektivapertur, alle durch die Probe transmittierten Strahlen
bis auf den vorwirtsgestreuten Strahl aus. Dies fiihrt zu einem kontrastreichen Bild, in dem
stark streuende Bereiche dunkel erscheinen.

Verkippt man den Primérstrahl so, da3 nicht mehr der vorwirtsgestreute Strahl (oder auch
Nullstrahl) entlang der optischen Achse durch die Objektivapertur tritt, sondern ein gebeug-
ter Strahl, so erhilt man eine Dunkelfeldabbildung. In diesem Abbildungsmodus erscheinen
alle Gebiete, die in die selektierte Richtung streuen, hell. Durch Vergleich mit korrespondie-
renden Hellfeldaufnahmen lassen sich Riickschliisse auf Art und Orientierung vorhandener
Phasen und Defekte nidher charakterisieren.

Um z.B. Versetzungen besser sichtbar zu machen bedient man sich hédufig der Schwach-
strahl-Dunkelfeldabbildung (auch weak beam dark field, WBDF). Zur Abbildung wird
dabei ein gebeugter Strahl erster Ordnung gewihlt, wobei man die Probenorientierung so
einstellt, da3 ein zugehoriger Reflex hoherer Ordnung stark und der gebeugte Strahl erster
Ordnung sehr schwach angeregt ist. Dabei bezeichnet man z.B. eine Abbildung, bei der
der Beugungsreflex 3. Ordnung stark angeregt ist, als eine §/3g-Abbildung. Versetzungen
werden mit dieser Methode mit hoherer Auflosung abgebildet, da aufgrund der Gitterverzer-
rungen nur Gitterebenen im Versetzungskern die Beugungsbedingung exakt erfiillen und fiir
weniger verzerrte Bereiche des Kristalls der Anregungsfehler grof3 ist.

Ein Abbildung des Kristallgitters erlaubt die hochauflosende TEM (HRTEM). Hierzu wird
die Probe so orientiert, daf der Elektronenstrahl entlang einer niedrig indizierten Zonenachse
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in die Probe einfillt. Durch Interferenz des vorwirtsgestreuten und der gebeugten Strahlen
niedriger Ordnung ensteht eine Abbildung des Kristallgitters.

In der Regel schlieft man hier gebeugte Strahlen hoherer Ordnung aus, da diese achsfern
durch die Objektivlinse treten und somit durch spérische Abberation zu einer Verminderung
der Auflésung beitragen.

Inelatische Streuung von Elektronen

Die inelastische Streuung von Elektronen an den Elektronenhiillen der Probenatome kann
weitere Informationen iiber die Probe liefern. Die wichtigsten inelastischen Streuprozesse
sind: Phononenanregung, Plasmonenanregung und Ionisation kernnaher Elektronenzustinde.
Fiir weitere Analysen sind Phononenanregungen uninteressant, da sie in der Gro3enordnung
von 1072 eV liegen und somit experimentell nicht von elastisch gestreuten Elektronen un-
terscheidbar sind. Uber den Energieverlust durch Plasmonenanregung (im Bereich von typi-
scherweise ca. 10 - 25 eV) ldBt sich beispielsweise die Probendicke abschitzen.

Energieverluste durch Ionisation kernnaher Elektronen liegen typischerweise im Bereich von
ca. 50 bis ca. 10* eV. Experimentell ist dieser Energieverlust auf zwei unterschiedliche Wei-
sen zuginglich: Entweder durch Detektion von emittierten Rontgenquanten oder durch di-
rekte Messung der Energieverteilung im transmittierten Strahl (electron energy loss spectro-
metry, EELS).

Verfiigt ein TEM {iber ein bilderhaltendes EEL-Spektrometer oder Energiefilter, so 146t sich
damit die Elementverteilung vor allem leichter Elemente mit einer hohen Ortsauflésung von
etwa 1 nm gewinnen [135]. Kombiniert man diese Methode mit komplementidren Methoden
wie z.B. RBS, so erhilt man hoch ortsaufgeldste genau quantifizierte Messungen von Ele-
mentverteilungen. Dies wurde z.B. in [136] demonstriert.

Messung von Versetzungsdichten

Eine wichtige Anwendung der energiegefilterten TEM in dieser Arbeit ist die Bestimmung
von Probendicken, um damit genaue Versetzungsdichten angeben zu konnen. Hierzu wird
zundchst das Verhiltnis der Intensitdt I5(x,y) eines ungefilterten Bildes zu der Intensitét
I.i(x,y) eines Bildes bestimmt, zu dem nur Elektronen beitragen, die elastische Streupro-
zesse erlitten haben. Dann gilt fiir die Dicke der TEM-Probe an einem bestimmten Ort (X,y)
in Einheiten der mittleren freien Wegldnge A der Elektronen:

d(l‘,y) _ [0
= " (3.13)

Schitzt man die mittlere freie Wegldnge z.B. durch das Modell von Malis et al. [137] ab, so
1aBt sich die reale Dicke der TEM-Probe mit einem Fehler von etwa 10% bestimmen.
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Bildet man mittels oben dargestellter WBDF-Methode Versetzungen ab, so kann durch Aus-
zdhlen unter Beriicksichtigung der lokalen Probendicke die Versetzungsdichte bis auf einen
Faktor 2 genau bestimmt werden.

Verwendete Mikroskope

Der Gro8teil der in dieser Arbeit durchgefiihrten TEM-Untersuchungen fand an einem Gerét
der Firma Philips Modell CM30 mit LaBg-Kathode und einer Beschleunigungsspannung von
300 kV statt. Die in diesem Gerit verwendete Objektivlinse gestattet hohe Kippwinkel der
Probe von etwa +45° und eine Punktauflosung von 2,5 A. Desweiteren stehen an diesem
Mikroskop ein bilderhaltender Energiefilter mit einer CCD-Kamera (Auflosung 1024 x 1024
Pixel) der Firma Gatan sowie ein EDX-System der Firma EDAX/POINT ELECTRONICS zur
Verfiigung.

Einige Untersuchungen — vor allem Hochauflosungs-TEM — wurden an einem JEOL 2100F
mit Feldemissionskathode und einer Beschleunigungsspannung von 200 kV durchgefiihrt.
Die hohere Kohdrenz der Elektronenquelle sowie die spezielle Objektivlinse ermoglichen
eine Punktauflosung von maximal 1,9 A. Bedingt durch die Geometrie des Polschuhs ist
allerdings die Moglichkeit zum Kippen der Probe stark eingeschrinkt, was fiir einige TEM-
Modi nachteilig ist. Auch dieses Mikroskop besitzt ein EDX-System der Firma EDAX sowie
einen bilderhaltenden Energiefilter der Firma Gatan. Die CCD-Kamera in der Bildebene des
Energiefilters besitzt hier eine Auflosung von 2048 x 2048 Pixel.

3.2.4 Rasterelektronenmikroskopie

Neben den kristallinen Eigenschaften und der inneren Struktur der in dieser Arbeit herge-
stellten Proben ist auch die Oberflichenmorphologie von besonderem Interesse. Da die hier
untersuchten Schichtsysteme Ausgangsmaterial fiir lithographisch hergestellte Bauelemente
sein konnen, ist eine geringe Rauhigkeit der Oberfldche wiinschenswert. Eine Methode um
einen schnellen Uberblick iiber die Oberflichenstrukturen zu erhalten, ist die Rasterelektro-
nenmikroskopie (SEM).

Das SEM besteht im Prinzip aus vier Elementen: In der Elektronenkanonewerden Elektro-
nen emittiert und auf eine Energie zwischen 500 eV und 30 keV beschleunigt. Der Elektro-
nenstrahl wird nachfolgend durch ein Kondensorlinsensystem moglichst fein auf die Probe
fokussiert und mittels Ablenkspulen iiber die Probe gerastert. Der — letztlich die Auflésung
bestimmende — Strahldurchmesser kann im besten Falle nahe an 1 nm heranreichen.

Durch Streuung der Elektronen in der Probe entstehen Riickstreuelektronen (BSE) und Se-
kundérelektronen (SE), welche in verschiedenen Detektoren registriert und per PC zu einer
Bildintensitit verarbeitet werden.

Sekundédrelektronen werden vom einfallenden Primérstrahl und von hochenergetisch riick-
gestreuten Elektronen erzeugt, wobei der erste Prozess stark dominiert. Daher stammt das
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Abbildung 3.9: Wechselwirkung des Elektronenstrahls mit der Probe in einem SEM (nach [138])

Sekundirelektronensignal aus einem Volumen, welches nur wenig gréer als der Durchmes-
ser des einfallenden Strahls ist (sieche Abbildung 3.9). Aufgrund ihrer geringen Energie im
Bereich von etwa 0 - 50 eV stammen die SE aus dem oberflichennahen Bereich der Probe,
weshalb das SE-Signal die Oberflichentopographie gut wiedergibt.

Riickgestreute Elektronen mit Energien > 50 eV stammen aus einem groferen Tiefen- und
Ortsbereich der Probe (Abbildung 3.9) und ihr Riickstreuquerschnitt ist abhidngig von der
Masse der Probenatome. Deshalb eignet sich der BSE-Kontrast zur Unterscheidung von
Probenstellen mit niedriger und hoher mittlerer Ordnungszahl (Z-Kontrast-Methode). Der
Tiefenbereich, aus dem BSE stammen, kann so grof} sein, dal man mitunter Hohlrdume un-
terhalb einer diinnen Schicht detektieren kann.

Ein analytischer Zusatz vieler SEMs ist ein EDX-Detektor, mit dem man Rontgenquanten,
welche bei inelastischen Streuprozessen (siehe Abschnitt 3.2.3) entstehen, energieaufgelost
detektieren kann. Damit ist es moglich, ortsaufgeldste Elementverteilungen der Probenober-
flache zu messen.

Fiir eine ausfiihrlichere Darstellung sei auf [138] oder [139] verwiesen.

3.2.5 Rasterkraftmikroskopie

Zur Quantifizierung von Oberflichenrauhigkeiten wurde in dieser Arbeit die Rasterkraftmi-
kroskopie (AFM) hinzugezogen. Diese Methode hat den Vorteil, dall sie priparationsfrei ist
und man hohe Auflosungen bis in den sub-A-Bereich [140] erreichen kann.
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Das Funktionsprinzip der AFM ist relativ einfach. Man detektiert die Krifte, die zwischen
Probenoberflache und einer feinen MeBspitze (Spitzenradius typischerweise ~10 nm) auf
einen kleinen Federbalken (Cantilever) wirken. In den meisten Fillen sind hier van-der-
Waals-Krifte ausschlaggebend, man kann jedoch auch Krifte groerer Reichweite, wie z.B.
elektrische oder magnetische Krifte messen. Durch piezoelektrische Rasterung der Spitze
liber die Probenoberfliche erhélt man dreidimensonale Daten iiber die Probentopographie
bzw. elektrische oder magnetische Eigenschaften der Probe.

Bei der AFM sind verschiedene Memodi moglich. Da in dieser Arbeit lediglich der ,,Non-
Contact-Mode“ verwendet wurde, soll nur dieser hier kurz dargestellt werden. Fiir eine
ausfiihrlichere Darstellung der AFM sei auf [139] verwiesen.

Im Non-Contact-Mode oszilliert der Cantilever nahe seiner Resonanzfrequenz (typischer-
weise ~250 kHz) mit einer Amplitude von einigen Nanometern iiber der Probenoberfliche,
ohne diese zu beriihren. Die Oszillation senkrecht zur Probenoberfliche wird ebenfalls durch
ein Piezoelement realisiert. Durch die attraktive van-der-Waals-Wechselwirkung mit der Pro-
benoberfliche kommt es bei Annédherung an die Probe zu einer Verschiebung der Resonanz-
frequenz des Cantilevers zu niedrigeren Frequenzen und damit auch zu einer Verkleinerung
der Schwingungsamplitude.

Wegen der Steilheit der Resonanzkurve des Cantilever sind die Anderungen grof} genug, um
gemessen werden zu konnen. Dies geschieht durch Detektion eines auf dem Cantilever re-
flektierten Laserstrahls. In der Regel verwendet man Zwei- oder Vier-Segment-Photodioden,
um diese Abweichung zu messen. Durch Riickkopplung dieses Signals mit dem z-Piezoele-
ment — also dem Piezoelement, welches die Hohe des Cantilevers iiber der Probe bestimmt
— wird dann die Hohe iiber der Probe nachgeregelt. Hieraus resultiert eine Darstellung von
Orten gleicher Kraft auf den Cantilever, also ein Abbild der Probenoberfliche.

In dieser Arbeit wurden AFM-Messungen dazu verwendet, die Oberflachenrauhigkeit nach
einem Freilegungsprozess bzw. nach einem Homo- oder Heteroepitaxieschritt zu beurtei-
len. Eine quantitative Grofle zur Beurteilung der Rauhigkeit stellt die sogennante RMS-
Rauhigkeit (Rzyss) dar. Sie ist definiert als:

1 _
Rpys = |~ (Zi— 2)?, (3.14)

wobei Z; die Hohenkoordinate am i-ten Rasterpunkt, 7 den Mittelwert der Hohe aller Ra-
sterpunkte und n die Gesamtanzahl aller Rasterpunkte bezeichnet.

Samtliche AFM-Messungen wurden an einem AUTOPROBE CP-RESEARCH-AFM der Fir-
ma THERMO MICROSCOPES unter Verwendung von AFM-Spitzen der Firma NT-MDT
(Spitzentyp: NSGOIS, typische Resonsanzfrequenz: 150 kHz, typische Kraftkonstante: 5,5
N/m) durchgefiihrt.
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3.2.6 Photolumineszenzspektroskopie

In dieser Arbeit wurden einige der GaN-Heteroepitaxie-Proben mittels PL untersucht. Mit
Hilfe der Photolumineszenzspektroskopie (PL) kann die Bandstruktur eines Halbleiters un-
tersucht werden. Durch Bestrahlung einer Probe mit monochromatischem Licht werden
Elektronen auf hoherenergetische Niveaus gehoben. Zur Untersuchung der bandkantenna-
hen Lumineszenz muf} die Energie des eingestrahlten Lichts groer als die Bandliicke sein.

In GaN werden hauptsédchlich Exzitonen, welche durch Coulomb-Wechselwirkung gebunden
sind und diskrete Zustidnde ausbilden konnen, angeregt. Die Elektronen konnen unter Aus-
sendung von Photonen, deren Energie der Differenz der betreffenden Zustinde entspricht,
auf niedrigere Niveaus zuriickfallen. Diese Photonen werden in einem Spektrometer analy-
siert. Bei GaN sind dabei insbesondere das Donor-gebundene Exziton, die freien Exzitonen
und die sogenannte ,,gelbe Lumineszenz* von Interesse. Die gelbe Lumineszenz wird mit
tiefen Storstellen in GaN in Verbindung gebracht, welche durch Gallium- [141, 142, 143]
oder Stickstoffleerstellen [144, 145] entstehen.

Die in dieser Arbeit gezeigten PL-Spektren wurden an zwei unterschiedlichen Apparatu-
ren gemessen. Tieftemperatur-PL-Messungen bei 2 K wurden am Forschungszentrum Jiilich
gemessen, wihrend Raumtemperaturmessungen in Augsburg durchgefiihrt wurden.

Der Aufbau des PhotolumineszenzmefBplatzes in Jiilich verwendet zur Anregung der PL
einen frequenzverdoppelten Ar-Ionen-Laser mit einer Wellenldnge von 488 nm, wihrend
in Augsburg ein He-Cd-Laser mit einer Wellenlidnge von 325 nm zur Verfiigung steht. Die
spektrale Verteilung der PL wird dann in einem Gitterspektrometer analysiert und mittels
einer CCD-Zeile digitalisiert.
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Kapitel 4

Synthese und Optimierung der
3C-SiC-Pseudosubstrate

In diesem Kapitel sollen die wesentlichen strukturellen Eigenschaften von (001)- und (111)-
orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten sowie der Einflu} einiger Herstellungsparamter unter-
sucht werden.

Die Herstellung der (001)-orientierten Pseudosubstrate erfolgt mit der Motivation, Substrate
fiir eine spitere 3C-SiC-Homoepitaxie bereitzustellen, wihrend (111)-orientierte 3C-SiC-
Si-Schichtstrukturen als Substrat fiir die Epitaxie von III-V-Halbleitern eingesetzt werden
sollen.

4.1 3C-SiC(001)-Pseudosubstrate

Die Herstellung von grof3flachigen, (001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten wurde erst-
mals in [10] demonstriert, weshalb die Ausfiihrung an dieser Stelle knapp gehalten werden
soll. Allerdings wurden in [10] zahlreiche Eigenschaften solcher Pseudosubstrate bisher nur
sehr knapp und auch nur fiir (001)-orientierte Scheiben behandelt, da der Schwerpunkt der
Untersuchungen in einem anderen Bereich lag. Hier sollen insbesondere die kristallinen Ei-
genschaften, die Oberflichenmorphologie sowie der Einflufl verschiedener Prozessparameter
auf diese Eigenschaften diskutiert werden.

4.1.1 Experimentelle Parameter

Die Synthese vergrabener 3C-SiC-Schichten in Silizium sowie deren Freilegung wurde be-
reits in Kapitel 3.1 beschrieben, weshalb an dieser Stelle nur die wichtigsten experimentellen
Parameter zusammengefasst werden sollen. Tabelle 4.1 zeigt die fiir die lonenstrahlsynthese
aller in dieser Arbeit diskutierten 3C-SiC(001)-Substrate verwendeten Parameter.

Nach der Implantation erfolgt ein 10-stiindiger Temperschritt bei 1250 °C, der eine Umver-
teilung des in etwa gauBformigen Kohlenstoffprofils in eine geschlossene einkristalline 3C-
SiC-Schicht im Si(001)-Substrat bewirkt. Um eine Ausbildung einer dicken SiO,-Schicht
wihrend dieses Temperschrittes zu verhindern, wird wihrend des Temperns Argon mit ei-
nem FluB} von 0,3 1/m durch den Ofen geleitet.



48 KAPITEL 4. SYNTHESE UND OPTIMIERUNG DER 3C-S1C-PSEUDOSUBSTRATE

Dosis 6,75x 10'"C*/cm?
Temperatur 550 °C
Stromdichte 6 - 12 pA/cm?

Druck in der Implantationskammer < 3,0 x 10~% mbar

Tabelle 4.1: Parameter fiir die lonenstrahlsynthese der vergrabenen 3C-SiC-Schichten.

AnschlieBend wird durch Implantation von He* (E = 50 keV, D = 8,0 x 10'%/cm?) bei ei-
ner Temperatur von ~0 °C ein Teil der Siliziumdeckschicht sowie ein Teil der SiC-Schicht
amorphisiert. Dieser so amorphisierte Teil des Schichtsystems lédsst sich mit einer Mischung
aus HF (40%-ig) und HNO3 (65%-ig) im Verhiltnis 1:5 bei Raumtemperatur dtzen. Zur kom-
pletten Freilegung der SiC-Schicht ist eine Atzdauer von 2,5 Minuten ausreichend.

4.1.2 Stochiometrie und Schichtdicken

Zur Untersuchung der Stochiometrie und Schichtdicke der noch vergrabenen oder bereits
freigelegten 3C-SiC-Schichten eignet sich die RBS. Abbildung 4.1(a) zeigt RBS-Spektren
einer kohlenstoffimplantierten (E = 180 keV, D = 6,75 x 10*"/cm?, T; = 550 °C) und getem-
perten Probe (T, = 1250 °C, t, = 10 h), sowie des selben Schichtsystems nach der Freilegung.
Unterhalb einer Deckschicht, welche aus etwa 135 nm SiO, und 260 nm Silizium besteht,
ist eine etwa 170 nm dicke Schicht mit nahezu kastenformiger Kohlenstoffverteilung mit
1:1-Stochiometrie erkennbar. Die Abweichung der Profilform von einer idealen Kastenform
(Simulation) — vor allem oberhalb der vorderen Profilflanke — ergibt sich aus der Existenz
einer gewissen Dichte an 3C-SiC-Ausscheidungen oberhalb der SiC-Schicht.

Das RBS-Spektrum der freigelegten Schicht in Abbildung 4.1(b) zeigt eine SiC-Schicht mit
einer Si:C-Stochiometrie von 1:1 und einer Dicke von ~80 nm auf dem Si-Substrat.

4.1.3 Innere Grenzflaichen und kristalline Struktur

Um die innere Struktur des Schichtsystems vor und nach der Freilegung zu untersuchen, wur-
den TEM-Untersuchungen durchgefiihrt. Abbildung 4.2(a) zeigt eine Querschnitts-TEM-
Aufnahme einer kohlenstoffimplantierten und getemperten Probe. In Ubereinstimmung mit
den RBS-Messungen findet man eine SiO,-Deckschicht von 140 nm Dicke, gefolgt von Sili-
zium mit 3C-SiC-Einschliissen von wenigen 10 nm Grofe. In einer Tiefe von 400 nm findet
man die etwa 170 nm dicke 3C-SiC-Schicht. Starke Kontrastvariationen innerhalb dieser
Schicht zeigen eine hohe Dichte von Defekten an.

Abbildung 4.2(b) zeigt dieses Schichtsystem nach der Implantation von Helium (E = 50 keV,
D = 8,0 x 10'%/cm?). Es zeigt sich, daB ab einer Tiefe von etwa 240 nm eine fast vollstindi-
ge Amorphisierung der Silziumdeckschicht sowie eines Teils der SiC-Schicht stattgefunden
hat. Es ist jedoch festzustellen, dal immer noch kristalline Einschliisse in der amorphen
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Abbildung 4.1: RBS-Messungen einer kohlenstoffimplantierten und getemperten Probe (a) und eines
freigelegten 3C-SiC(001)-Pseudosubstrats (b) unter Verwendung eines 1,8 MeV He " -lonenstrahls.
Die gemessenen Spektren sind schwarz dargestellt, mittels RUMP erstellte Simulationen rot. Die
Kanten der in den Schichtsystemen enthaltenen Elemente sind oberhalb der Spektren gekennzeich-
net, die aus den Spektren zu entnehmende Schichtenfolge ist unterhalb des jeweiligen Spektrums
angedeutet. Fiir die Messung des freigelegten Pseudosubstrats wurde die Probe um 40° gekippt, um
eine hohere Teifenauflésung zu erreichen.
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Abbildung 4.2: (a) XTEM-Hellfeldaufnahme einer kohlenstoffimplantierten und getemperten Probe. (b) zeigt dasselbe Schichtsystem nach der Amor-
phisierung eines Teils des Schichtsystems mittels Heliumimplantation (E = 80 keV, D = 8,0x10'5/cm?, T = 0°C). In (c) ist diese Probe nach der
Entfernung der Deckschichten durch nachemisches Atzen dargestellt. In (a) sind SiC-Prizipiate ober- und unterhalb der geschlossenen SiC-Schicht
mit ,,p* markiert, in (b) finden sich in der amorphen Siliziumschicht (a-Si) kristalline Siliziumeinschliisse von maximal etwa 25 nm Durchmesser.
Diese sind mit ,,pg;” gekennzeichnet.
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Abbildung 4.3: Feinbereichselektronenbeugungsaufnahme des oberflichennahen Bereichs der Probe
aus Abbildung 4.2(c) entlang [110]Si bzw. [110]3C-SiC. Neben den Reflexen von Si sind nur Reflexe,
die durch Beugung an 3C-SiC-Netzebenen bzw. durch Umweganregung zustande kommen. Daneben
sind leichte Streaks entlang der (111)3C-SiC-Richtungen zu erkennen. Diese weisen auf die Existenz
von Stapelfehlern bzw. Versetzungen auf {111 }-Ebenen hin.

Schicht vorhanden sind. Hierbei handelt es sich mit hoher Wahrscheinlichkeit ausschlief3-
lich um Silizium, da infolge der hoheren nuklearen Bremskraft in SiC und der bevorzugten
Amorphisierung an der Si/SiC-Grenzfliache von einer vollstandigen Amorphisierung der 3C-
SiC-Prizipitate ausgegangen werden kann [48].

Nach dem Atzen (Abbildung 4.2¢) bleibt eine ~80 nm dicke SiC-Schicht mit einer relativ
glatten Oberfliche zuriick. Diese geringe Rauhigkeit resultiert aus der abrupten amorph/kris-
tallinen SiC/SiC-Grenzfldche des Schichtsystems nach der Amorphisierungsimplantation (Ab-
bildung 4.2b). Des weiteren kann ein etwa 10 nm dicker amorpher Film auf der Oberfliche
festgestellt werden. Auf die Auswirkungen dieses Films auf die spitere Epitaxie und dessen
Entfernung soll in Kapitel 5 ndher eingegangen werden.

Aufschluf} iiber die kristallinen Eigenschaften des Pseudosubstrats in Abbildung 4.2(c) und
das Vorliegen eventueller Fehlorientierungen und Defekte liefert die Elektronenbeugungs-
aufnahme in Abbildung 4.3. Aus der relativen Lage der 3C-SiC-Reflexe zu den Siliziumrefle-
xen lésst sich die Epitaxiebeziehung (001) [110] Si || (001) [110] 3C-SiC ableiten. Da keine
anderen SiC-Reflexe auftreten, ldsst sich auf polytypenreines, zwillingsfreies 3C-SiC schlie-
Ben. Streaks entlang der (111)-Richtungen von 3C-SiC zeigen plittchenformige Defekte auf
den {111}-Ebenen der 3C-SiC-Schicht an. Defekte dieses Typs sind z.B. Stapelfehler oder
Versetzungsringe.

Um das Auftreten von Fehlorientierungen iiber einen groferen Probenbereich (im mm?-
Bereich) zu untersuchen, wurde eine Rontgenpolfigur des (111)3C-SiC-Reflexes gemessen
(Abbildung 4.4). Das Auftreten von nur vier Poldichtemaxima unter einem y-Winkel von 54°
bestitigt das Vorliegen einer zwillingsfreien 3C-SiC-Schicht. Dies ist insofern bemerkens-



52 KAPITEL 4. SYNTHESE UND OPTIMIERUNG DER 3C-S1C-PSEUDOSUBSTRATE

Abbildung 4.4: (111)3C-SiC-Polfigurmessung an einem 3C-SiC(001)-Pseudosubstrat unter einem
260-Winkel von 35,651°. Die vier Poldichtemaxima treten unter einem Y-Winkel von 54° auf, wie dies
fiir die Messung an einer (001)-orientierten Probe zu erwarten ist. Die Abwesenheit weiterer Poldich-
temaxima weist darauf hin, daf keine Zwillinge erster oder hoherer Ordnung in der Schicht vorhan-
den sind. (Eine Polfigursimulation mit den zu erwarteten Positionen der Zwillinge erster und zweiter
Ordnung findet sich in Abschnitt 5.2). (a) zeigt eine 3D-Darstellung und (b) eine 2D-Darstellung.

Abbildung 4.5: Rockingkurve um den (002)-Reflex von 3C-SiC. Die relativ grofle Halbwertsbreite
von 2,5° deutet auf eine hohe Dichte an Defekten, wie z.B. Stapelfehler, Versetzungen oder Antipha-
sengrenzen hin.
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wert, als daB ein zwillingsfreies CVD-Wachstum von 3C-SiC auf Silizium sehr schwierig zu
erreichen ist (sieche dazu auch Kapitel 5).

Die kristalline Qualitit ldsst sich durch Messung der Rockingkurve des (002)3C-SiC-Reflexes
beurteilen (Abbildung 4.5). Die relativ grole Halbwertsbreite dieser Rockingkurve von 2,5°
deutet auf eine hohe Zahl von Defekten hin. Da eine Interpretation der Halbwertsbreite der
Rockingkurve als Verkippung einzelner Kristallite im vorliegenden Fall eher auszuschlieBen
ist, ist die Verbreiterung auf das Vorliegen einer hohen Dichte von Versetzungen, Stapelfeh-
lern oder Antiphasengrenzen zuriickzufiihren.

4.1.4 Oberflachenmorphologie

Neben den kristallinen Eigenschaften ist die Beschaffenheit der Oberfliche ein weiteres
wichtigtes Kriterium fiir die Verwendung der hier gezeigten 3C-SiC-Schichten als Substrat.
Die AFM-Aufnahme in Abbildung 4.6 zeigt eine relativ glatte 3C-SiC-Oberfliche mit einer
RMS-Rauhigkeit von 0,65 nm. Diese geringe Rauhigkeit ldsst erwarten, da3 die Oberflache
gut fiir ein defektarmes homo- oder heteroepitaktisches Wachstum geeignet ist. Es ist aller-
dings festzustellen, daf} es relativ groBBe absolute Hohenunterschiede von etwa 11 nm gibt.
AuBerdem lisst die AFM-Aufnahme eine relativ kurzwellige Rauhigkeit erkennen, was un-
ter Umstidnden zur Defektbildung durch Nukleation an geneigten Facetten bei der Homo-
und Heteroepitaxie fiihren kann. Die Politur von SiC-Oberflachen ist Gegenstand aktueller
Forschungsarbeiten [77]. Die Pseudosubstrate erlauben wegen der geringen Schichtdicke nur
eine kurze Polierbehandlung, bei der nicht viel Material abgetragen werden darf.
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Einen deutlichen Einfluf} auf die Rauhigkeit der SiC-Oberfldche hat die Zusammensetzung
der Atmosphire beim Temperschritt. Diese ist kritisch fiir den Prozess, da das Tempern
ohne die sonst bei so hohen Temperaturen iiblichen Schutzschichten ausgefiihrt wird. Be-
finden sich sehr geringe Mengen an Sauerstoff in der Atmosphire, so kommt es zu einer
unvollstdndigen Oxidation der Siliziumoberfliche unter Bildung von SiO. Da SiO bei hohen
Temperaturen fliichtig ist, kommt es zu einem Anitzen der Siliziumoberfliche mit Bildung
von grubenformigen Strukturen. Abbildung 4.7a zeigt eine AFM-Aufnahme der Oberfliche
einer kohlenstoffimplantierten und getemperten Probe. Der Sauerstoffanteil in der Tempe-
ratmosphire wird durch den Ar-Gasflul bestimmt. Durch einen Ar-FluB3 von 1 1/m statt 0,3
I/m war der Sauerstoffanteil in der Temperatmosphire so gering, da} es zu einer deutlich
feststellbaren Bildung von Gruben mit einer Tiefe von maximal etwa 75 nm kam. Amorphi-
siert man ein solches Schichtsystem durch Implantation von Helium, so wirken die Gruben
in der SiO,-Schicht als Maskenoffnung, und die Rauhigkeit iibertriigt sich beim Atzen auf
die SiC-Oberfliche (Abbildung 4.7b). Eine genaue Kontrolle des Sauerstoffgehaltes in der
Tempergasatmosphére ist also wichtig fiir die Erzeugung glatter Oberflichen der 3C-SiC-
Pseudosubstrate.

4.1.5 Kontaminationen

Die lichtmikroskopische Aufnahme der Oberfldche eines 3C-SiC(001)-Pseudosubstrats in
Abbildung 4.8 zeigt, da sich bei der Freilegung makroskopische Locher bilden. Deren
Dichte ldsst sich zu etwa 2-3 x 10® /cm? abschiitzen. Die Abbildungen 4.9a und b zeigen
REM-Aufnahmen solcher Locher im Sekundir- bzw. Riickstreuelektronenkontrast. Es zeigt
sich, daf} das hier abgebildete Loch noch von einer diinnen SiC-Schicht bedeckt ist. Un-
terhalb lédsst sich unter Ausnutzung des Riickstreuelektronenkontrastes feststellen, dall das

Abbildung 4.6: AFM-Aufnahme eines 5x5 um? groBen Ausschnitts der Oberfliche eines 3C-
SiC(001)-Pseudosubstrats.



4.1. 3C-S1C(001)-PSEUDOSUBSTRATE 55

Abbildung 4.7: (a) AFM-Aufnahme der SiO2-Oberfldche einer kohlenstoffimplantierten und in sau-
erstoffarmer Atmosphire (0,3 1/m) getemperten Probe. (b) zeigt eine AFM-Messung der 3C-SiC-
Oberfldache der Probe aus (a) nach der amorphisierenden He-Implantation und nachemischen Freile-

gung.

Siliziumsubstrat entlang der {111}-Facetten angeétzt wurde und somit pyramidenférmige
Hohlrdume entstanden sind.

Da eine Bildung von makroskopischen Defekten bei der lonenimplantation von Kohlen-
stoff bzw. den angeschlossenen Temper- und Amorphisierungsschritten unwahrscheinlich
ist, muss die Ursache hierfiir eine andere sein.

Eine Untersuchung der Oberfldche einer kohlenstoffimplantierten und getemperten Probe
mittels SEM ergibt, dal man vereinzelt Strukturen wie in Abbildung 4.10 findet. Diese Struk-
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Abbildung 4.8: Lichtmikroskopische Aufnahme der Oberfliche eines 3C-SiC(001)-
Pseudosubstrates. Es sind deutlich nahzu quadratisch begrenzte Vertiefungen in der SiC-Schicht zu
erkennen.

turen bestehen aus aus der Probenoberflache ausgetretenem Material, wobei sich neben die-
sen Oberflachenausscheidungen kleine Locher finden. Unter Ausnutzung des Sekundirelek-
tronenkontrastes (Abbildung 4.10) lisst sich feststellen, daB um eine solche Kontamination
meist eine Vertiefung in der SiO-Schicht vorliegt. Diese Vertiefungen und Locher konnen
so tief sein, daB} im nachfolgenden Amorphisierungsschritt die SiC-Schicht komplett amor-
phisiert wird und die SiC-Schicht beim nachemischen Freilegen unteritzt wird. Zuriick
bleiben dann Locher in der Pseudosubstratoberfliche mit seitlichen Unterdtzungen der SiC-
Schichten.

Zur genaueren Charakterisierung der Oberflichenverunreinigungen wurden EDX-Untersuch-
ungen durchgefiihrt. Abbildung 4.11 zeigt EDX-Spektren der geschéddigten und der un-
geschidigten Stelle des getemperten Schichtsystems im Vergleich. Man erkennt deutlich eine
Schulter am linken Ausldufer des Siliziumpeaks, welcher eindeutig Aluminium zugeord-
net werden kann. Um den Ursprung dieser Aluminiumkontamination genauer einzugrenzen,
wurde mittels SIMS ein Tiefenprofil von Aluminium gemessen. Das Al-Profil in Abbildung
4.12 zeigt eine starke Ahnlichkeit mit einem etwa gauBformigen Implantationsprofil, womit
der Schluf} nahe liegt, da3 die Quelle der Kontamination im Ionenimplanter zu suchen ist.
Da es sich um eine implantierte Kontamination handelt, ist ferner davon auszugehen, daf} das
Aluminium aus einem Bereich vor der Beschleunigungsstrecke des Implanters zu suchen ist.
Tatsdchlich bestehen einige der strahlformenden Blenden vor der Beschleunigungsstrecke
des Implanters aus Aluminium. Der Austausch einer dieser Blenden zwischen Strahlblende
und Beschleunigungsstrecke (Abbildung 3.1) durch eine Graphitblende ergab eine Redukti-
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Abbildung 4.9: SEM-Aufnahmen der Oberfliche der Probe aus Abbildung 4.8 im Sekundérelektro-
nenkontrast (a) und Riickstreuelektronenkontrast (b). (a) zeigt eine Vertiefung in der SiC-Oberfldche.
(b) ldsst erkennen, daB das Siliziumsubstrat unterhalb der SiC-Schicht entlang der {111}-Ebenen
angeitzt worden ist und pyramidenformige Hohlrdume entstanden sind.
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Abbildung 4.10: SEM-Aufnahme einer Kontamination auf der SiO»-Oberfldache einer kohlenstoffim-
plantierten und getemperten Probe im Sekundirelektronenkontrast. Es ist deutlich zu erkennen, daf} es
neben der Oberflichenausscheidung zur Bildung von Lochern (mit ,,V* markiert) kommt. AuBerdem
ist der gesamte Bereich dieses Makrodefekts leicht vertieft.

Abbildung 4.11: EDX-Spektrum einer unkontaminierten Probenstelle einer kohlenstoffimplantierten
und getemperten Probe (schwarz) im Vergleich mit einem EDX-Spektrum, welches an der Proben-
stelle aus Abbildung 4.10 aufgenommen wurde (rot). Die Energien der K,-Ubergiinge von Silizium
und Aluminium sind durch blaue senkrechte Linien gekennzeichnet.
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Abbildung 4.12: SIMS-Messung an einer kohlenstoffimplantierten Probe. Uber die Position des Ma-
ximums der Kohlenstoffverteilung (schwarz) laBt sich die Position des Peaks der Aluminiumver-
teilung (rot) zu ~220 nm abschitzen. Unter Beriicksichtigung von Hochdosiseffekten passt diese
Reichweite zur eingestellten Energie des Beschleunigers von 160 keV.

on der Dichte an Léchern um mehr als eine Gro3enordnung.

Die Frage, warum implantiertes Aluminium bei einem Temperschritt an die Oberflidche dif-
fundiert, ldsst sich beantworten, wenn man beriicksichtigt, dal die Bildungsenthalpie fiir
Al,Oj3 giinstiger ist als die fiir SiO,. Damit wird verstindlich, wie sich bei diesem Prozess
Locher in der SiOs-Schicht bilden kénnen: Eine anfanglich gebildete, stabile SiO5-Schicht
wird durch an die Oberfliche diffundiertes Aluminium zugunsten der Bildung von Al,Og re-
duziert. Lauft dieser Prozess iiber die Bildung von bei hohen Temperaturen fliichtigem Si0
ab, so entstehen Vertiefungen bzw. Locher in der Oberfliche.

Proben, die in einem aluminiumfreien lonenimplanter am Surrey Ion Beam Center in Guild-
ford (UK) implantiert wurden, zeigen nach der Freilgung immer noch eine, wenn auch we-
sentlich geringere Anzahl an Lochern. Die Vermutung liegt nahe, daf} diese Locher dhnlich
entstehen, wie im Falle einer Aluminiumkontamination. Es ist denkbar, daf3 jegliche Art von
Partikeln bei der Oxidation zur Ausbildung von Vertiefungen in der SiO»-Schicht fiihren
kann, welche tief genug sind, um zu einer kompletten Amorphisierung der SiC-Schicht und
damit zu einem Unterétzen der 3C-SiC-Schicht beim nallchemischen Freilegen beizutragen.
Eine drastische Reduktion der Anzahl dieser Defekte wird daher erst beim Transfer des kom-
pletten Prozesses in eine Reinraumumgebung erwartet.

Insgesamt lésst sich also feststellen, dal} die Bildung von ausgedehnten Defekten in den frei-
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Abbildung 4.13: Modellvorstellung zur Bildung makroskopischer Unterdtzungen der SiC-Schicht.
Vertiefungen in der SiO2-Schicht entstehen entweder durch unvollstindige Oxidation von Silizium
und Bildung von fliichtigem SiO durch Sauerstoffmangel in der Temperatmosphire (A) oder durch
Diffusion von Aluminiumkontaminationen an die Oberfliche unter Reduktion der SiOs-Schicht (B).
Diese Vertiefungen wirken im folgenden Heliumimplantationsschritt als Maskenoffnungen, was dazu
fiihrt, daB eine Amorphisierung bis ins Siliziumsubstrat erfolgen kann. Somit kommt es beim Atz-
schritt zur Unterdtzung der SiC-Schicht unter Ausbildung von pyramidenférmigen Hohlrdumen.
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gelegten SiC-Schichten auf eine unvollstindige Oxidation von Silizium und somit auf eine
Bildung von Vertiefungen in der SiO,-Deckschicht zurtickzufiihren ist. Die unvollstindige
Oxidation kann z.B. auch auf die Ausdiffusion von implantiertem Aluminium an die Ober-
flache unter Bildung von Lochern im SiO» zuriickzufiihren sein. Die gebildeten Vertiefungen
bzw. Locher wirken als Maskendffnungen bei der Heliumimplantation, womit es zur Amor-
phisierung eines groBeren Teils der SiC-Schicht bis ins Siliziumsubstrat kommen kann.

Im nachfolgen Atzschritt kommt es dann zur Unteritzung der SiC-Schicht unter Ausbildung
der in Abbildung 4.8 bzw 4.9 gezeigten Strukturen. Die hier diskutierte Modellvorstellung
zur Bildung dieser Defekte ist noch einmal schematisch in Abbildung 4.13 dargestellt.
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4.2 3C-SiC(111)-Pseudosubstrate

Wie bereits eingangs erwéhnt, sind (111)-orientierte 3C-SiC-Substrate fiir die Epitaxie von
hexagonalen III-V- und II-VI-Halbleitern wie z.B. GaN oder ZnO interessant. Die lonen-
strahlsynthese vergrabener (111)-orientierter 3C-SiC-Schichten wurde in [123] gezeigt, wo-
bei sich zu (001)-orientierten Schichten abweichende Schichtdicken zeigten. An dieser Stelle
soll untersucht werden, inwiefern der oben dargestellte Prozess zur Herstellung von SiC-
Pseudosubstraten auch fiir (111)-orientierte 3C-SiC-Oberflichen auf Silizium geeignet ist.
Zur Herstellung der 3C-SiC(111)-Pseudosubstrate wurden dieselben Parameter wie bei der
Synthese von (001)-orientierten Pseudosubstraten gewéhlt.

4.2.1 Stochiometrie und Schichtdicken

Abbildung 4.14a zeigt RBS-Spektren einer kohlenstoffimplanterten und getemperten Si(111)-
Probe. Das Schichtsystem besteht analog zu den (001)-orientierten Proben aus einer et-
wa 170 nm dicken SiO,-Deckschicht, einer 280 nm dicken 3C-SiC-Prizipitate enthalten-
den Siliziumschicht, sowie einer 155 nm dicken SiC-Schicht. Es ist anzumerken, daf3 es
hier trotz Verwendung der gleichen Parameter wie im Falle der Ionenstrahlsynthese von
(001)-Pseudosubstraten zu Abweichungen in der Schichtdicke der SiOs- und der SiC-Schicht
kommt. Hierbei erklért sich die dickere SiO5-Schicht durch eine hohere Oxidationsrate [146]
fiir (111)-orientiertes Silizium. Die Abnahme der Dicke der SiC-Schicht ist in Einklang mit
den Beobachtungen in [123] und deutet auf einen hoheren Anteil an Kohlenstoff in den iso-
lierten SiC-Ausscheidungen oberhalb der SiC-Schicht hin. Abbildung 4.14 zeigt, dal sich
auch hier ein nahezu kastenformiges Kohlenstoffprofil ausbildet, wie der Vergleich mit der
Simulation (rot) ergibt. Nach der Amorphisierung des Schichtsystems mittels Heliumimplan-
tation und dem naBchemischen Atzschritt erhilt man eine fast 100 nm dicke SiC-Schicht auf
Silizium (Abbildung 4.14b). Auch im Falle der Verwendung von Si(111) ist keine Abwei-
chung von der 1:1-Stochiometrie in der SiC-Schicht feststellbar.

4.2.2 Innere Grenzflaichen und kristalline Struktur

In Abbildung 4.15a ist eine Querschnitts-TEM-Aufnahme einer kohlenstoffimplantierten
und getemperten Si(111)-Probe gezeigt. Aus dieser Aufnahme lésst sich die Dicke der SiO--
Schicht zu 180 nm, die Dicke der Siliziumschicht mit 3C-SiC-Prizipitaten zu 285 nm und die
Dicke der geschlossenen 3C-SiC-Schicht zu 155 nm bestimmen. Diese Beobachtungen stim-
men gut mit den Werten aus der RBS-Analyse iiberein. Nach der Heliumimplantation zeigt
sich auch hier die Bildung einer amorphen Schicht mit kleinen kristallinen Einschliissen
(Abbildung 4.15b). Diese amorphe Schicht beginnt bei einer Tiefe von ~280 nm und weist
eine Dicke von 200 nm auf. Wie im Falle der (001)-orientierten Pseudosubstrate ist auch
hier die amorph/kristalline SiC/SiC-Grenzfliche sehr glatt, was eine sehr glatte Oberfliche
des (111)-orientierten Pseudosubstrats nach dem Atzen erwarten lisst. Dieser Zustand ist in
Abbildung 4.15¢ dargestellt.

Die Hellfeld-Aufnahme zeigt, daf eine gewisse, sehr kurzwellige Oberflichenrauhigkeit des
freigelegten 3C-SiC(111)-Pseudosubstrats vorliegt. Eine Quantifizierung kann allerdings nur
anhand von AFM-Aufnahmen (Kapitel 4.2.3) erfolgen.
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Abbildung 4.14: RBS-Messungen mit 1,8 MeV He™-Ionen (a) einer kohlenstoffimplantierten und ge-
temperten Probe und (b) eines freigelegten 3C-SiC(111)-Pseudosubstrats. Die gemessenen Spektren
sind schwarz dargestellt, mittels RUMP erstellte Simulationen rot. Die Kanten der in den Schicht-
systemen enthaltenen Elemente sind oberhalb der Spektren gekennzeichnet, die aus den Spektren zu
entnehmende Schichtenfolge ist unterhalb des jeweiligen Spektrums angedeutet. Fiir die Messung
des freigelegten Pseudosubstrats wurde die Probe um 40° gekippt, um eine hohere Teifenauflosung
zu erreichen.
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Abbildung 4.16: (111)3C-SiC-Polfigurmessung an einem 3C-SiC(111)-Pseudosubstrat unter einem
260-Winkel von 35,651°. Neben dem Poldichtemaximum bei x=0° treten bei y-Winkeln drei wei-
tere Poldichtemaxima bei x=70,5° auf. Da keine weiteren Poldichtemaxima feststellbar sind, kann
geschlossen werden, daf} die 3C-SiC-Schicht weitgehend zwillingsfrei ist. Abbildung (a) zeigt eine
3D-Darstellung und (b) eine 2D-Darstellung.

Elektronenbeugungsaufnahmen an (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten sind quali-
tativ identisch mit Beugungsaufnahmen an (001)-orientierten Proben. Es kann also auch hier
auf das Nichtvorhandensein von Zwillingen und das Vorliegen von plittchenformigen De-
fekten auf {111}-Ebenen (Versetzungsringe und Stapelfehler) geschlossen werden.

Die Zwillingsfreiheit der ionenstrahlsynthetisierten, freigelegten 3C-SiC-Schicht auf (111)Si
zeigt sich auch in der Rontgenpolfigur des (111)3C-SiC-Reflexes in Abbildung 4.16. Neben
einem Poldichtemaximum bei xy = 0° und drei weiteren Poldichtemaxima bei y = 70,5° im
Abstand von 120° in ¢, sind keine weiteren Poldichtemaxima feststellbar. Damit ist nachge-
wiesen, dal} es zu keinerlei mebarer Zwillingsbildung beim Syntheseprozess der 3C-SiC-
Schicht gekommen ist.

Vergleicht man die Breite der Rockingkurve (hier nicht gezeigt) um den unverkippten (111)-
3C-SiC-Reflex von 2,4°, so fillt auf, dal dieser Wert etwas geringer ist als der korrespon-
dierende Wert des (002)-3C-SiC-Reflexes fiir ein (001)-orientiertes 3C-SiC-Pseudosubstrat.
Dies ldsst den Schluf zu, daB in beiden Pseudosubstrattypen in etwa dieselbe Dichte an aus-
gedehnten Defekten wie in (001)-orientierten Pseudosubstraten vorliegt.

4.2.3 Oberflachenmorphologie

Eine quantitative Aussage tiber die Rauhigkeit der Oberfliche der (111)-orientierten 3C-SiC-
Pseudosubstrate ldsst sich durch AFM-Messungen gewinnen. Abbildung 4.17 zeigt einen
5x5 um? groBen Scan der freigelegten Oberfliiche. Es ergibt sich fiir die RMS-Rauhigkeit
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Abbildung 4.17: AFM-Aufnahme eines 5x5 um? groBen Ausschnitts der Oberfliche eines 3C-
SiC(001)-Pseudosubstrats.

ein Wert von 1,38 nm und ein maximaler Hohenunterschied von 13,56 nm gegeniiber 0,65
nm bzw. 10,7 nm im Falle eines (001)-orientierten Pseudosubstrats. Die Ursache fiir die-
sen Unterschied in den Oberflichenrauhigkeiten ist bisher ungeklért. Es ist allerdings zu
erwarten, da3 ebenso wie im Falle der (001)-orientierten 3C-SiC-Oberflichen ein kurzer
chemomechanischer Polierschritt [147] zu einer deutlichen Verbesserung der Oberfldchen-
beschaffenheit fiihrt.

4.3 Fazit

In diesem Abschnitt wurde die Synthese von groBflichigen 3C-SiC-Pseudosubstraten mit
einem Durchmesser von 100 mm unter Verwendung von (001)- und (111)-orientiertem Sili-
zium vorgestellt. Rontgendiffraktions- und TEM-Untersuchungen zeigen, daf die so herge-
stellten, etwa 80 bis 100 nm dicken SiC-Schichten der Pseudosubstrate aus polytypenreinem
3C-SiC bestehen und frei von Zwillingen und anderen Fehlorientierungen sind. Rocking-
kurven um den symmetrischen (002)- bzw. (111)-Reflex von 3C-SiC ergeben eine Halb-
wertsbreite von etwa 2,5° fiir beide Substrattypen. Dies ldsst auf eine in etwa gleich hohe
Konzentration von Stapelfehlern bzw. Versetzungen in den 3C-SiC-Schichten schlie3en.

AFM-Messungen zeigen im Falle der 3C-SiC(001)-Substrate eine Rauhigkeit von 0,65 nm
und Falle der (111)-orientierten Pseudosubstrate einen Wert von 1,27 nm. Beide Werte sind
bereits relativ gering, was eine gute Epitaxie von SiC, GaN oder anderen ,,wide-band-gap*-
Halbleitern auf diesen Substraten erwarten lidsst. Polierversuche mittels CMP [147] haben
gezeigt, dall sich die RMS-Rauhigkeit im Falle der (001)-Pseudosubstrate auf unter 0,5 nm
verringern lédsst. Eine dhnliche Verringerung der Rauhigkeit wird fiir (111)-orientierte Sub-
strate erwartet.
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Kapitel 5
3C-SiC-Schichten

In diesem Kapitel sollen Experimente zur Homoepitaxie von 3C-SiC auf ionenstrahlsyn-
thetisierten 3C-SiC-Pseudosubstraten mittels Cgo-Molekularstrahlepitaxie vorgestellt wer-
den und mit heteroepitaktischen SiC-Schichten auf (001) orientiertem Silizium verglichen
werden. Dieser Teil der vorliegenden Arbeit enthilt Ergebnisse, die in Zusammenarbeit mit
Dr. Sascha Schreiber [13] erzielt worden sind. An dieser Stelle soll die Darstellung deshalb
bewult auf das Wesentliche beschréinkt bleiben, da hier hauptséchlich die Eignung der SiC-
Pseudosubstrate fiir die Homo- und Heteroepitaxie untersucht werden soll. Eine weitaus
ausfiihrlichere Darstellung der verwendeten Methode und eine umfassendere Diskussion der
Ergebnisse sind in [13] zu finden.

5.1 C4y-Molekularstrahlepitaxie

5.1.1 Verfahren

Arbeiten von Hamza et al. [148, 149, 150, 151] zeigen, dal} eine polytypenreine Abscheidung
von 3C-SiC-Schichten auf Siliziumsubstraten mittels Cgo-MBE unter bestimmten Bedin-
gungen moglich ist. Dabei wird in den Arbeiten von Hamza et al. eine reine Cgy-Deposition
durchgefiihrt, welche bei ausreichend hohen Substrattemperaturen (>810 °C) zu einem
Wachstum von 3C-SiC-Schichten fiihrt. Die qualitativ besten SiC-Schichten hinsichtlich der
Textur konnte Schreiber bei Substrattemperaturen von 900 - 950 °C herstellen [41]. Einen
groBen Einfluf} auf die Polytypenreinheit haben hierbei die Vakuumbedingungen bei der De-
position. Reine 3C-SiC-Schichten ohne Einschliisse nicht-kubischer Polytypen lassen sich
bei Restgasdriicken < 1075 mbar erzielen [41].

Ein Nachteil der alleinigen Deposition von Cg, ergibt sich aus der fiir stochiometrisches
SiC-Wachstum notigen Diffusion von Silizium zu den wachsenden SiC-Keimen hin, was
im ProzefBverlauf zu Hohlraumbildung im Siliziumsubstrat unterhalb der wachsenden SiC-
Schicht fiihrt [41, 13]. Abbildung 5.1 zeigt eine mit Cgo-MBE ohne Silizium-Kodeposition
gewachsene SiC-Schicht und die dabei auftretenden Hohlrdume.

Ein Ausweg wird in [13] durch Kodeposition von Silizium durch Elektronenstrahlverdamp-
fen aufgezeigt. Durch geeignete Wahl des Si:C-Verhiltnisses bei der Deposition lassen sich
komplett hohlraumfreie SiC-Schichten auf Silizium herstellen.



70 KAPITEL 5. 3C-S1C-SCHICHTEN

Abbildung 5.1: Querschnitts-TEM-Aufnahme einer mittels Cgo-MBE bei 950 °C auf Silizium ab-
geschiedenen SiC-Schicht. Da keine Silizium-Kodeposition stattfand, kam es zur Ausbildung ausge-
dehnter Hohlrdume (,,cav*) unterhalb der SiC-Schicht.

Bei der Verwendung von SiC-Pseudosubstraten ist eine Diffusion von Silizium durch das
Substrat vernachléssigbar gering, weshalb in diesem Falle eine Kodepostion von Silizium
zum Schichtwachstum unentbehrlich ist.

5.1.2 Anlage zur C;-MBE von 3C-SiC-Schichten

Abbildung 5.2 zeigt schematisch die UHV-Anlage zur Synthese von 3C-SiC-Schichten durch
Deposition von Silizium und Cgy. Ein Pumpsystem, bestehend aus einer Drehschieber- und
einer Turbomolekularpumpe erlaubt einen Basisdruck von etwa 2-10~? mbar, wobei die
Restgaszusammensetzung mit Hilfe eines Quadrupolmassenspektrometers ((11) in Abbil-
dung 5.2) iiberwacht werden kann.

Als Cgp-Quelle dient eine konventionelle Effusionszelle (10) mit Bornitrid-Tiegel. Die Ver-
dampfungstemperatur wird mit einem Typ-C-Thermoelement in der Zelle gemessen und mit-
tels PID-Regelung auf dem Sollwert konstant gehalten. Ein manuell von aulen bewegbarer
Shutter erlaubt ein Unterbrechen des Fullerenflusses zu jedem Zeitpunkt des Prozesses.

Ein Elektronenstrahlverdampfer (9) ermoglicht ein simultanes Deponieren von Silizium. Die
Aufdampfraten fiir C4p und Silizium konnen mit separaten Schwingquarz-Schichtdicken-
messern (7) und (8) bestimmt werden.
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Abbildung 5.2: Schematische Darstellung der UHV-Anlage zur SiC-Synthese; 1: Probenmani-
pulator, 2: Substratheizer, 3: Substrat-Shutter, 4: RHEED-Elektronenkanone, 5: RHEED-Schirm,
6: CCD-Kamera, 7: Schwingquarzsensor fiir Cgo-Deposistionsrate, 8: Schwingquarzsensor fiir Si-
Depositionsrate, 9: Elektronenstrahlverdampfer fiir Si, 10: Effusionszelle fiir Cgg, 11: Quadrupol-
Massenspektrometer (aus [13])

Der Probenhalter besteht prinzipiell aus 3 Komponenten: Dem eigentlichen, mittels eines
Bornitridheizers auf ~1000 °C beheizbaren Probenhalter (2), einem Probenmanipulator (1)
und einem Shutter (3). Dieser Shutter ermoglicht ein Abschatten des Substrats zur Vermei-
dung von unbeabsichtiger Deposition von Cgy oder Silizium wihrend einer Auftheizphase
bzw. der Einstellung des Elektronenstrahlverdampfers.

Der Probenhalter kann Substrate der GroBe 12x 12 mm? aufnehmen, welche mit zwei Mo-
lybdanklammern auf die Tantal-Grundplatte des Probenhalters geklemmt werden. Die Tem-
peraturmessung erfolgt durch ein in die Tantalplatte eingelassenes Typ-K-Thermoelement.
Temperaturgradienten zwischen Tantalplatte und Probenort wurden durch Kalibriermessun-
gen beriicksichtigt. Durch Verwendung eines programmierbaren PID-Reglers lassen sich
auch komplexe Temperaturverldufe wihrend der Deposition realisieren.

Der Probenmanipulator ermoglicht eine Variation der Hohe der Probe sowie eine Rotation
der Probe um 360°. Dies ist notwendig, um die zur in-situ Beobachtung der kristallinen
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Eigenschaften der Probenoberfliche zur Verfiigung stehende RHEED-Analytik (Reflection
High Energy Electron Diffraction) sinnvoll zu nutzen. Die RHEED-Analytik besteht aus
einer Elektronenkanone (4), einem Floureszenzschirm (5) auf der gegeniiberliegenden Seite
der Probe und einer peltiergekiihlte CCD-Kamera (6) zur digitalen Aufnahme der RHEED-
Bilder.

Eine Beschreibung der Methode findet sich in [152].

5.1.3 Ablauf des Depositionsprozesses

Die Abscheidung von 3C-SiC-Schichten fand auf (001)-orientierten Siliziumsubstraten der
GroBe 12x12 mm? statt. Vor dem Einbau in die UHV-Anlage wurde das natiirliche Oxid
durch Atzen in 40%-iger FluBsiure entfernt und die Oberfliiche durch Eintauchen in Reinst-
wasser mit Wasserstoff terminiert und durch Abblasen mit trockenem Stickstoff getrock-
net. Nach Evakuieren der Depositionskammer wurde das Substrat innerhalb 90 min auf die
gewlinschte Temperatur zwischen 810 °C und 950 °C aufgeheizt. Oberhalb einer Temperatur
von 500 °C konnte dabei durch Beobachtung einer (1 x 1)-Rekonstruktion der Siliziumober-
flache mittels RHEED eine Auflosung der Wasserstoffterminierung und somit die Bildung
einer reaktiven Si(001)-Oberflache festgestellt werden. Gleichzeitig erfolgte das Aufheizen
der Cgo-Effusionszelle auf 290 °C bis 380 °C. AnschlieBend wurde bei geschlossenem Sub-
stratshutter der Effusionszellenshutter gedffnet, um den Cgp-FluB mit dem entsprechenden
Schwingquarzsensor zu messen. Nach Stabilisierung des Cgo-Flusses erfolgte der sog. Kar-
bonisierungschritt. Der Shutter der Effusionszelle wurde dabei nur solange gedffnet, bis im
RHEED-Beugungsbild keine Si-Substratreflexe mehr beobachtbar waren. Diese alleinige
Deposition von Cg fiihrt zur Bildung einer wenige nm dicken 3C-SiC-Schicht, welche, wenn
sie diinn genug abgeschieden wird, zu keiner nennenswerten Grubenbildung im Si-Substrat
fiihrt.

Fiir die nachfolgende Codeposition von Silizium und Cg, wurde bei geschlossenem Substrat-
Shutter der Elektronenstrahlverdampfer in Betrieb genommen. Ein weiterer Schwingquarz-
sensor erlaubt hierbei das Messen und Einstellen einer stabilen Si-Aufdampfrate und somit
die Festlegung eines bestimmen Si:C-Aufdampfratenverhiltnisses. Bei Erreichen von stabi-
len Aufdampfraten wurde der Substrat-Shutter gedffnet und mit der Deposition begonnen.
Nach Ende der gewiinschten Depositionsdauer wurde der Substrat-Shutter wieder geschlos-
sen und der Substratheizer innerhalb 90 min abgekiihlt.

Fiir die homoepitaktische Abscheidung wurden ionenstrahlsynthetisierte 3C-SiC-Pseudo-
substrate verwendet, deren Herstellungverfahren und Eigenschaften in Kapitel 3.1 bzw. 4.1
vorgestellt wurden. Aus den urspriinglichen Wafern mit 100 mm Durchmesser wurden 12x 12
mm? groBe Stiicke herausgebrochen und vor der Deposition mit zwei unterschiedlichen Me-
thoden vorbehandelt.

Bei der ersten Methode erfolgte eine Reinigung in Aceton und Isopropanol im Ultraschall-
bad, gefolgt von Abblasen mit trockenem Stickstoff. Vor Beginn der Deposition wurden so
behandelte Substrate fiir 150 min bei 950 °C unter Hochvakuumbedingungen ausgeheizt.
Bei der zweiten Methode erfolgte eine Reinigung mit Hilfe eines Wasserstoffplasmas in
einer Mikrowellen-CVD-Anlage. Die hierbei verwendeten Parameter sind in Tabelle 5.1.3
zusammengestellt. Auf ein nachfolgendes Ausheizen im UHV wurde fiir so vorbehandelte
Substrate verzichtet.
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Mikrowellenleistung [W] 1100
Mikrowellenfrequenz [GHz] 2,45
Wasserstoffflufy 200 - 400
Probentemperatur [°C ] 450 - 600
Behandlungsdauer [min] 15-30
Prozessdruck [mbar] 30

Tabelle 5.1: Zusammenstellung der Parameter fiir die Wasserstoffplasmareinigung der 3C-SiC-
Pseudosubstrate.

Der Depositionsprozess nach Aufheizen des Substrats auf 950 °C verlief analog zur Hetero-
epitaxie auf Silizium, jedoch ohne den anfidnglichen Karbonisierungsschritt.

Als Ausgangsmaterial fiir die Cgo- Verdampfung wurde fiir alle hier vorgestellten Experimen-
te das Golden Grade Material der Firma Hoechst verwendet. Die Reinheit betrigt mehr als
99,4%, wobei der Restanteil, welcher zum iiberwiegenden Teil aus organischen Losungsmit-
teln besteht, durch Ausheizen auf 200 °C fiir 24 h groBtenteils entfernt werden kann.

5.2 Heteroepitaxie von 3C-SiC auf (001)Si

5.2.1 Anfangsstadium des Wachstums

Das Studium der Anfangsphase des Wachstums von 3C-SiC auf Silizium mittels C4p-MBE
ist essentiell zum Verstidndnis der Entwicklung der Schichtqualitit beim weiteren Wachstum
und erlaubt die Ursache von Wachstumsdefekten aufzukliren.

Abbildung 5.3. zeigt Hochauflosungs-TEM-Aufnahmen der Oberfliche eines (001)-orien-
tierten Siliziumsubstrates, welches fiir 60 s einem Cgy-FluB von 4,8 x 107! /cm?s' bei einer
Temperatur von 950 °C ausgesetzt wurde. Es ist zu beobachten, dafl es zum Wachstum von
3C-SiC-Inseln und zu einer deutlich sichtbaren Aufrauhung der Oberflache durch Diffusion
von Silizium zu den wachsenden SiC-Inseln kommt.

Die Orientierung der 3C-SiC-Insel in Abbildung 5.3a) relativ zum Siliziumsubstrat 148t sich
leicht anhand der im Inset dargestellten Fast Fourier Transformation (FFT) des entsprechen-
den Probenbereichs ablesen. Da die TEM-Probe bei der Untersuchung so orientiert war, daf3
der Elektronenstrahl entlang der [110]-Richtung von Silizium in die Probe eindrang ent-
spricht die FFT einem Beugungsbild entlang Si[110]. Die relative Anordnung der inneren
Si- und duBeren SiC-Reflexe spiegelt folgende, auch aus der Literatur bekannte Epitaxiebe-
ziehung wieder:

(001) [110] Si || (001) [110] 3C-SiC.

Die hohe Gitterfehlpassung von etwa 20% fiihrt zur Ausbildung einer semikohédrenten Grenz-
fliche. Man beobachtet in regelmifigen Abstinden ein Durchlaufen der {111}-Netzebenen
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Abbildung 5.3: HRTEM-Aufnahmen entlang [110]Si der Oberfliche eines Si(001)-Substrats, wel-
ches fiir 60 s einem Cgo-FluB von 4,8 x 107! /cm?s! ausgesetzt wurde. Die Probentemperatur be-
trug 950 °C. Die FFTs stellen das berechnete Beugungsbild entlang [110]Si der jeweils gezeigten
Probenbereiche dar. Pfeile deuten auf ausgedehnte Defekte wie Stapelfehler oder Kleinwinkelkorn-
grenzen hin. (a) Epitaktisch orientierte SiC Insel mit der Orientierungsbeziehung (001) [110] Si ||
(001) [110] 3C-SiC. (b) 3C-SiC-Insel mit geringer Fehlorientierung. Das 3C-SiC-Gitter ist beziiglich
des Si-Gitters um wenige Grad verdreht, wobei die Rotationsachse parallel zur [110]Si-Richtung
verlauft.



5.2. HETEROEPITAXIE VON 3C-S1C AUF (001)S1 75

des Siliziums iiber die Grenzfliche in das SiC-Gitter, da vier Netzebenenabstinde des Sili-
ziums in etwa fiinf Netzebenabstinden des 3C-SiCs entsprechen. Dieser Sachverhalt kann
auch in Abbildung 5.3a beobachtet werden. Zur Verdeutlichung der 4:5-Passung zwischen
Substrat und Schicht sind zwei weille Linien eingezeichnet.

Wichtig fiir das weitere Wachstum von 3C-SiC ist die Tatsache, daf} bereits beim ersten Her-
stellungssschritt, dem Karbonisierungsschritt, eine Aufrauhung des Substrats durch Silizium-
Diffusion erfolgt.

Auch kann man bereits in diesem frithen Wachstumsschritt leicht fehlorientierte 3C-SiC-
Inseln beobachten. Abbildung 5.3b zeigt eine solche Probenstelle. Die FFT im Inset der
Abbildung zeigt, dal die aulen liegenden 3C-SiC-Reflexe um wenige Grad gegeniiber den
Substratreflexen verdreht sind, wobei die Rotationsachse parallel zur [110]Si-Richtung liegt.
Bei genauerer Betrachtung der SiC-Inseln in Abbildung 5.3 kann man erkennen, daf} diese
nicht einkristallin sind, sondern Stapelfehler oder Kleinwinkelkorngrenzen beinhalten. Diese
sind in den entsprechenden Abbildungen mit Pfeilen markiert. Die beschrinkte Auflosung
der Aufnahme gestattet keine genauere Charakterisierung dieser Defekte. Im folgenden Ab-
schnitt wird jedoch gezeigt werden, dal die dominierenden Defekttypen beim weiteren Wachs-
tum Stapelfehler und Zwillinge auf {111}-Ebenen sind.

5.2.2 Eigenschaften dickerer 3C-SiC-Schichten auf (001)Si

In diesem Abschnitt werden die strukturellen und kristallinen Eigenschaften dickerer (d ~
100 nm) heteroepitaktischer 3C-SiC-Schichten vorgestellt.

Hierzu soll beispielhaft eine ca. 80 nm 3C-SiC-Schicht betrachtet werden, welche bei einer
Substrattemperatur von 950°C und einem Cgo-FluB von 5,1 x 107! /cm?s! karbonisiert
wurde. Im Anschluf an den Karbonisierungsschritt wurden Cgy und Si im Verhiltnis Si:C =
1:1 fiir 210 min simultan aufgedampft.

Zu beachten ist, daB es bereits wihrend des Karbonisierungsschrittes zur Bildung von Zwil-
lingen erster Ordnung kommt, wie in-situ-RHEED-Beobachtungen ergeben. Bei der an-
schlieBenden Codeposition von Cg und Silizium lassen die RHEED-Untersuchungen auf
ein dreidimensionales Wachstum einer geschlossenen SiC-Schicht schlieen.

Mittels REM konnte durch Verwendung des Riickstreuelektronenkontrastes gezeigt werden,
daB3 keine Hohlrdume unterhalb der SiC-Schicht enstanden sind. Eine SiC-Schichtdicke von
80 nm und eine 1:1 Si:C-Stochiometrie lassen sich mittels RBS nachweisen. Abbildung 5.4
zeigt eine Polfigurmessung unter Einstellung eines 260-Winkels von 35,651°, dem Glanzwin-
kel der {111}-Ebenen von 3C-SiC.

Die Messung zeigt vier Poldichtemaxima mit hoher Intensitét bei einem y-Winkel von 55°.
Vier bzw. acht weitere Poldichtemaxima mit weitaus geringerer Intensitit finden sich bei
X = 16° und x = 79°. Anhand der Polfigursimulation in Abbildung 5.5 lést sich schlielen,
daf} die Hauptorientierung durch (001)-orientiertes 3C-SiC erklirt werden kann, wobei die
vier {111}-Pole bei einem theoretischen Winkel von x = 54,74° liegen. Die acht weiteren,
intensitdtsschwachen Poldichtemaxima sind auf einen geringen Anteil an Zwillingen erster
Ordnung zuriickzufiihren. Theoretisch werden diese Zwillingsmaxima erster Ordnung bei
x-Winkeln von 15,79° und 78,90° erwartet.
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Abbildung 5.4: Polfigurmessung an einer etwa 80 nm dicken, hohlraumfrei gewachsenen 3C-SiC-
Schicht auf Si(111) mit einem 26-Winkel von 35,651°, dem Glanzwinkel der {111 }-Ebenen von SiC.
Die vier dominierenden Poldichtemaxima bei x = 55° sind den {111}-Polen des (001)-orientierten
3C-SiC zuzuordnen. Die intensitdtsschwachen Poldichtemaxima bei x = 16° und y = 79° werden
durch einen geringen Anteil an 3C-SiC-Zwillingen erster Ordnung verursacht. (a) 3D-Darstellung
und (b) 2D-Darstellung.

Abbildung 5.5: Simulierte {111 }-3C-SiC-Polfigur. Pole (o) bei x = 54,75° sind auf (001)-orientiertes
3C-SiC zuriickzufiihren. Pole (<) bei x = 15,79° und 78,90° stammen von Zwillingen erster Ordnung.
Pole (O) bei x = 63,32° und 86,32° resultieren aus Zwillingen zweiter Ordnung.
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Abbildung 5.6: (a) 6-20-Rontgen-Beugungsdiagramm einer hohlraumfrei gewachsenen 3C-SiC-
Schicht auf Si(001). (b) Rocking-Kurve des (002)-Reflexes von 3C-SiC

Das bei einem polaren Winkel von 0° gemessene 6-20-Beugungsdiagramm in Abbildung
5.6a zeigt in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen aus der Polfigurmessung lediglich den
(002)-Reflex des 3C-SiC. Ein MabB fiir die mittlere Verkippung der einzelnen 3C-SiC-KTristal-
lite um die Probennormale liefert die in Abbildung 5.6b gezeigte Rocking-Kurve. Es ist an-
zumerken, daf hier nur Kristallite der Hauptorientierung beitragen, da die Reflexe der Zwil-
lingsorientierungen bei einem anderen polaren und azimutalen Winkel zu erwarten sind. Die
Halbwertsbreite der Rockingkurve von 1,7° deutet darauf hin, dal} die mittlere Verkippung
der 3C-SiC-Kristallite relativ groB ist. Experimente mit dickeren, aber sonst unter vergleich-
baren Bedingungen auf (001)Si abgeschiedenen 3C-SiC-Schichten zeigen, daf es bis zu den
groBten betrachteten Schichtdicken von 550 nm zu keiner nennenswerten Verbesserung der
Textur kommt [13]. Dies 146t den Schlu3 zu, dal das schon am Anfang der Deposition statt-
findende 3D-Wachstum von SiC zu strukturellen Defekten fiihrt, die nicht iiberwachsen wer-
den konnen.

Um Informationen tiber die Mikrostruktur der SiC-Schicht zu erhalten, wurde ein Teil die-
ser Probe fiir die Betrachtung im Querschnitt mittels TEM prépariert. Eine an dieser Probe
gewonnene TEM-Hellfeldabbildung ist in Abbildung 5.7 gezeigt.

Es ist deutlich zu erkennen, daf3 die 3C-SiC-Schicht aus einzelnen Koérnern zusammengesetzt
ist, die im Mittel eine laterale Ausdehung von etwa 100 nm nicht iiberschreiten. Insgesamt ist
die Oberflache der resultierenden Schicht relativ rauh, wihrend die einzelnen SiC-Kristallite
in der Regel glatte Oberflichen aufweisen. Auffillig ist auch die nahezu pyramidenformige
Aufrauhung der SiC/Si-Grenzfldache, die sich durch eine Silizium-Diffusion wihrend der
Karbonisierungsphase erkldren 146t.

Wie in Abbildung 5.7 zu erkennen ist, weisen einige der SiC-Korner zueinander paralle-
le, streifenformige Kontraste auf. Prinzipiell existieren zwei Orientierungen dieser Streifen
beziiglich der Siliziumoberflache mit Neigungswinkeln von etwa 55° bzw. 16°.

Wie in [13] ausfiihrlich gezeigt wird, kommen diese streifenartigen Kontraste durch Aus-
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Abbildung 5.7: TEM-Hellfeldaufnahme einer hohlraumraumfrei gewachsenen 3C-SiC-Schicht auf
Si(001). Gezeigt ist der Schnitt durch die (110)-Ebene.

bildung von Zwillingslamellen innerhalb der einzelnen Korner zustande. Dabei lassen sich
prinzipiell zwei Korntypen unterscheiden:

Im ersten Fall, hier als Korntyp 1 bezeichnet, liegt das 3C-SiC in seiner epitaktischen Grund-
orientierung vor, wobei es in den einzelnen Kornern zur Bildung von Zwillingslamellen
erster Ordnung kommen kann. Diese Zwillinge entstehen durch Stapelfehler auf {111}-
Ebenen, welche zur (001)-Ebene um 54,74° verkippt sind. Dieser Sachverhalt kann gut in
Abbildung 5.7 beobachtet werden. Korntyp 2 kommt dadurch zustande, da3 ein 3C-SiC-
Korn bereits zu Beginn seines Wachstums als Zwilling erster Ordnung vorliegt. Die strei-
fenformigen Kontraste ergeben sich dann aus der Bildung von Zwillingslamellen zweiter
Ordnung, die bei einem theoretischen Winkel von 15,79° erwartet werden. Dieser Sachver-
halt ist Abbildung 5.8 schematisch dargestellt.

Liegen Kristallite ohne Zwillingslamellen vor, ist eine Zuordnung zu den beiden eben be-
schriebenen Korntypen nur mittels HRTEM oder Elektronenbeugung an einzelnen Kérnern
moglich.

Abbildung 5.9 zeigt eine Feinbereichsbeugungsaufnahme mehrer Kérner und des Substrats
entlang der [110]-Richtung von Silizium.

Durch die relative Lage der 3C-SiC-Reflexe zu den Si-Reflexen kann die bereits mittels
XRD gefundene Orientierungsbeziehung bestitigt werden. Daneben konnen schwache Beu-
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Abbildung 5.8: Schematische Darstellung der beiden Korntypen im heteroepitaktischen 3C-SiC-
Wachstum auf Si(001). Gezeigt ist ein Schnitt durch die (110)-Ebene. Im Korntyp 1 liegt das 3C-SiC
in der epitaktischen Grundorientierung (GO) mit moglichen Zwillingslamellen (Z1) erster Ordnung
vor. Korntyp 2 wichst von Beginn an in Zwillingsorientierung erster Ordnung mit moglichen Zwil-
lingslamellen (Z2) zweiter Ordnung. Die eingezeichneten Pfeile entsprechen der Stapelrichtung der
{111}-Ebenen.

Abbildung 5.9: Feinbereichselektronenbeugungsaufnahme entlang [110]3C-SiC an der SiC-Schicht
aus Abbildung 5.7. Streaks deuten auf eine hohe Dichte an Stapelfehlern auf {111}-3C-SiC-Ebenen
bzw. plittchenformiges Wachstum in Form von Zwillingslamellen hin. Die Streakrichtungen 1 und 2
sind der epitaktischen Hauptorientierung von 3C-SiC im Korntyp 1 zuzuordnen. Streakrichtung 3 ist
mit Korntyp 2 in Zwillingsorientierung erster Ordnung verkniipft.

gungsreflexe beobachtet werden, die auf die Bildung von 3C-SiC-Zwillingen erster Ordnung
withrend des Wachstums zuriickzufiihren sind. Einer dieser Zwillingsreflexe ist beispielhaft
markiert. Des Weiteren kann man in der Beugungsaufnahme Streaks entlang bestimmter
Richtungen erkennen, was auf eine hohe Dichte von Stapelfehlern bzw. plittchenférmiges
Wachstum schlief3en lasst [133].
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Simulationen von Feinbereichselektronenbeugungsaufnahmen [13] zeigen, daf} die Streaks
der Art 1 und 2 tatsichlich durch Stapelfehler auf {111}-Ebenen bzw. plittchenformiges
Wachstum in Form von Zwillingslamellen erster Ordnung erkléart werden konnen. Die inten-
sitdtsschwache Streakrichtung 3 kann dem Korntyp 2 in Zwillingsorientierung erster Ord-
nung zugewiesen werden. Simulationen ergeben, daf Stapelfehler auf {111}-Ebenen, die
einen Winkel von 15,79° zur Si(001)-Ebene aufweisen, bzw. plittchenférmiges Wachstum
von Zwillingslamellen zweiter Ordnung fiir diese Streaks verantwortlich sein konnen. Da
das Beugungsbild 5.9 keine deutlich erkennbaren Zwillingsreflexe zweiter Ordnung zeigt,
ist davon auszugehen, daf} hauptséchlich Stapelfehler fiir diese Streaks verantwortlich sind.

Das in der Beugungsaufnahme erkennbare leichte Aufspalten von Streaks ist auf 3C-SiC-
Kristallite zuriickzufiihren, die um wenige Grad aus der epitaktischen Grundorientierung
herausgedreht sind. Die Rotationsachse liegt dabei parallel zur [110]-Si-Richtung. Dieses
Ergebnis ist konsistent mit den Hochauflosungsaufnahmen in Abbildung 5.3 und belegt, da3
fehlorientierte SiC-Kristallite bereits am Anfang des Wachstums vorliegen und nicht spéter
zugunsten besser orientierter Korner iiberwachsen werden.

Abbildung 5.10: AFM-Aufnahme der Oberfliche einer heteroepitaktischen 3C-SiC-Schicht auf
Si(001). Die Rasterweite betrdgt 1 ym x 1 pum.

Die Beschaffenheit und Rauhigkeit der Oberfliche der hohlraumfrei gewachsenen 3C-SiC-
Schicht wurde mittels AFM untersucht. Abbildung 5.10 zeigt einen 1 ymx1 pm groBen
Bereich der Probenoberfliche. Es ist deutlich zu erkennen, da3 die Schicht aus einzelnen
Kornern besteht. Die GroBe der Kristallite ist zum Teil sehr unterschiedlich, eine latera-
le Ausdehnung von 100 nm wird allerdings in der Regel nicht iiberschritten. Eine prinzi-
pielle Zuordnung kleinerer und groferer Kristallite zu den beiden Korntypen 1 oder 2 ist
nicht moglich. Es liegt jedoch die Vermutung nahe, da3 groere Kristallite dem Korntyp 1
und kleinere dem Korntyp 2 zuzuordnen sind. Dies ergibt sich durch Annahme der gleichen
Wachstumsgeschwindigkeit in (111)-Richtung der Korner, was zur Folge hat, dal Korntyp 1
eine hohere laterale Wachstumsgeschwindigkeit erreicht.

Aus Abbildung 5.10 ergibt sich eine RMS-Rauhigkeit von 2,4 nm, die hauptsdchlich durch
den Hohenunterschied einzelner SiC-Kristallite bestimmt ist, die selbst eine sehr glatte Ober-
flache aufweisen (siehe Abbildung 5.7).
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5.3 Homoepitaxie auf 3C-SiC-Pseudosubstraten

5.3.1 Eigenschaften der verwendeten Substrate

Fiir die Homoepitaxie von 3C-SiC durch Cgo-MBE wurden (001)-orientierte, ionenstrahl-
synthetisierte Pseudosubstrate verwendet. Insbesondere die Tatsache, dal3 sich polytypen-
reine 3C-SiC-Oberflichen ohne Zwillinge herstellen lassen, macht diese Substrate fiir die
Homoepitaxie interessant. Die Herstellung und Eigenschaften der hier verwendeten Sub-
strate wurden bereits weiter oben (Kapitel 3.1 und 4.1) diskutiert. Es sei an dieser Stelle
darauf hingewiesen, daf fiir die hier verwendeten Substrate keine Optimierung der Implan-
tationsdosis durchgefiihrt wurde. Statt der sonst in dieser Arbeit verwendeten Dosis bei der
C*-Implantation von 6,8 x 10'7 /cm? wurden fiir die als Substrat 1 bezeichneten Proben eine
Dosis von 7,2 x 107 /cm? und fiir die Substrate vom Typ 2 eine Dosis von 6,4 x 107 /cm?
gewihlt. Die Substrattemperatur wihrend der C*-Implantation wurde zu 500 °C gewihlt.
Spitere Experimente zeigen, dafl eine leichte Verbesserung der kristallinen Struktur durch
eine leichte Erhohung der Temperatur auf 550 °C erzielt werden kann.

Die hier verwendeten Substrate weisen auBBerdem eine hohere Oberflichenrauhigkeit auf (~3
- 4 nm RMS), als Substrate, die unter optimierten Bedingungen hergestellt wurden (siehe
dazu Abschnitt 4.1). TEM-Aufnahmen ergeben eine Dicke der freigelegten SiC-Schicht von
etwa 70 nm.

5.3.2 EinfluB der Oberflichenbeschaffenheit

RHEED-Untersuchungen an freigelegten (001)-orientierten Pseudosubstraten zeigen, daf3
die Oberfliche nach dem Atzschritt zur Freilegung der SiC-Schicht nicht ohne zusiitzliche
Oberflachenbehandlung fiir die homoepitaktische Schichtabscheidung geeignet sind. In Ab-
bildung 5.12 a ist ein RHEED-Beugungsbild an Substrat 2 entlang [110)3C-SiC dargestellt.
Man sieht, daB lediglich schwache Beugungsreflexe zu erkennen sind, die sich kaum vom
diffusen Untergrund abheben. Hieraus kann geschlossen werden, daf3 die kristalline, freige-
legte 3C-SiC-Schicht noch von einer diinnen amorphen Schicht bedeckt ist, die vermutlich
aus Kohlenstoff und Silizium besteht. Um diese Schicht genauer zu charakterisieren, wurde
eine TEM-Querschnittsprobe ohne Verwendung von organischen Losungsmitteln prépariert.
In der Hellfeldaufnahme des oberflichennahen Bereichs dieser Probe (Abbildung 5.11) er-
kennt man deutlich eine etwa 8 nm dicke, amorphe Schicht, welche vermutlich aus Silzium
und Kohlenstoff besteht.

Um diese storende Schicht vor der Homoepitaxie zu entfernen, wurden zwei alternative Ver-
fahren angewandt.

Im ersten Fall wurde das Substrat mit Aceton und Isopropanol im Ultraschallbad gereinigt
und anschliefend mit trockenem Stickstoff abgeblasen. Vor Beginn der Deposition erfolgte
ein Ausheizen fiir 150 min bei 950 °C unter Hochvakuumbedingungen.

Im zweiten Fall erfolgte die Reinigung mit Hilfe eines Wasserstoffplasmas in einer Mikro-
wellen-CVD-Anlage. Die hierfiir verwendeten Parameter sind Tabelle 5.1.3 zu entnehmen.
Die Abbildung 5.12b bzw. 5.12¢ zeigen die RHEED-Beugungsbilder in [110]-Richtung un-
mittelbar vor der Schichtabscheidung. Es ist klar zu erkennen, daf}3 beide Priparationsme-
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Abbildung 5.11: XTEM-Hellfeld-Aufnahme eines (001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrats nach
der Freilegung. Nach Querschnittspriparation der Probe unter Ausschlufl organischer Losungsmittel
ist ein etwa 8 nm dicker amorpher Film auf der 3C-SiC-Oberfldche der Probe erkennbar.

thoden zu einer deutlichen Reduktion des diffusen Untergrunds gefiihrt haben, was auf eine
teilweise bis vollstindige Entfernung der amorphen Deckschicht hinweist. Die nun deutlich
sichtbaren Beugungsreflexe konnen vollstiandig durch zwillingsfreies, (001)-orientiertes 3C-
SiC erkldrt werden [13]. Die iiberlagerten Streaks in [100]-Richtung (senkrecht in Abbildung
5.12 e) zeigen, dal} sich im Falle der Vorbehandlung im Wasserstoffplasma eine glattere
Oberflache gebildet hat. Auch der etwas geringere Untergrund im Vergleich zur RHEED-
Aufnahme in Abbildung 5.12b deutet auf eine effektivere Reinigung des Substrats hin.

Nach 15-miniitiger simultaner Abscheidung von Cg, und Si (Abbildungen 5.12e und f) er-
geben sich fiir die unterschiedlich préparierten Substrate dhnliche RHEED-Beugungsbilder.
Zuniachst lassen die Aufnahmen darauf schliessen, dall 3C-SiC epitaktisch aufgewachsen ist.
Das Verschwinden der [100]-Streaks zwischen Abbildung 5.12e und 5.12f zeigt, daB epitak-
tisch orientierte 3C-SiC-Korner aufwachsen, was zu einer Aufrauhung der Probenoberfldche
fiihrt. Mit den hier verwendeten Wachstumsparametern wird unabhéngig von der Substrat-
priparation kein 3C-SiC-Lagenwachstum erreicht.

Die geneigten Streaks in Abbildung 5.12¢ und 5.12f sind auf um 54,7° gegen die Senkrech-
te geneigte {111 }-Facetten der 3C-SiC-Grundorientierung zuriickzufiihren. Daneben lassen
beide Beugungsbilder bereits nach 15 min die Bildung von Zwillingen erster Ordnung er-
kennen.

Im fortgeschrittenen Wachstum nach 45 min (Abbildungen 5.12d und g) zeigt sich, dal} die
54,7°-Streaks durch Streaks abgelost werden, die einen Winkel von etwa 15,8° zur Senkrech-
ten einschliessen. Diese Streaks lassen sich durch {111 }-Facetten von 3C-SiC-Zwillingen
erster Ordnung erklédren. Dies deutet darauf hin, dafl wie im Falle der Heteroepitaxie auf Si-
lizium dieselben zwei charakteristischen Korntypen auftreten.
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Abbildung 5.12: RHEED-Beugungsbilder entlang 3C-SiC[110] wihrend des homoepitaktischen 3C-
SiC-Wachstums auf Substrat 2. links: Schichtabscheidung auf dem ausgeheizten Substrat; rechts:
Schichtabscheidung auf dem plasmabehandelten Substrat.
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Nach der Abscheidung wurden beide Schichtsysteme mittels TEM und XRD auf ihre kristal-
line Qualitdt und Feinstruktur und mittels ERDA (Elastic Recoil Detection Analysis) auf ihre
Stochiometrie untersucht. Aus TEM ergibt sich, dal im Fall des ausgeheizten Substrats 190
nm 3C-SiC abgeschieden wurden. Fiir die plasmabehandelte Probe ergibt sich eine zusitzli-
che Schichtdicke von 200 nm. ERDA ergibt iiber die gesamte SiC-Schichtdicke eine Si:C =
1:1 Stochiometrie.

Aufschluss iiber den Einfluss der Substratprédparation auf die Textur der gewachsenen 3C-
SiC-Schichten geben Rontgenpolfigurmessungen. In Abbildung 5.13 sind die gemessenen
{111}-Polfiguren fiir die unterschiedlichen Substratreinigungsmethoden an Substrat 2 zu-
sammengestellt.

Fiir die Messung wurde ein 26-Winkel von 35,651° eingestellt, was sowohl den {111}-
Reflexen von 3C-SiC, als auch den {00n}-Reflexen nicht-kubischer SiC-Polytypen ent-
spricht. In beiden Messungen sind die stdrksten Poldichtemaxima bei x = 55° zu finden,
was auf ein bevorzugtes Wachstum von (001)-orientiertem SiC fiir beide Substrate hinweist.

Besonders im Falle der ausgeheizten Probe (Abbildung 5.13a und b) sind in der Polfigur
Poldichtemaxima bei Winkeln von x = 16° und x = 79° sichtbar. Diese konnen durch 3C-
SiC-Zwillinge erster Ordnung erklédrt werden, wie auch die Polfigursimulation in Abbildung
5.5 zeigt. Im Vergleich dazu zeigt sich fiir die im Wasserstoffplasma behandelte Probe, daf}
bei dieser die Zwillings-Poldichtemaxima deutlich schidcher ausgeprigt sind, was fiir ein
deutlich besseres epitaktisches Wachstum spricht.

Um die Phasenreinheit sowie die kristalline Qualtitéit des SiCs zu untersuchen, wurden zusétz-
lich #-26-scans sowie Rockingkurven des (002)-3C-SiC-Reflexes gemessen und mit entspre-

chenden Kurven der unbehandelten Substrate verglichen (Abbildung 5.14).

Aus den 0-26-scans (Abbildung 5.14a) wird ersichtlich, daf in keiner der Schichten nicht-

kubische Polytypen unter einem Winkel von x = 0° beobachtet werden konnen. Dies schlief3t

deren Existenz jedoch nicht aus, da diese auf Zwillingen erster oder hoherer Ordnung auf-

wachsen konnen, wie — hier nicht gezeigte — hochaufgeloste TEM-Untersuchungen ergeben.

In #-20-Scans wiirden diese unter y-Winkeln > 0° erscheinen.

Die in Abbildung 5.14b gezeigten Rockingkurven des (002)-3C-SiC-Reflexes weisen fiir die
beiden epitaxierten Proben eine geringere Halbwertsbreite als das Substrat auf. Es ist fest-
zustellen, dall durch eine Reinigung der Probe mit organischen Losungsmitteln und nach-
folgendes Ausheizen nur eine geringere Verbesserung der Textur beobachtet werden kann,
wohingegen eine Behandlung des Substrates in einem Wasserstoffplasma zu einer deutlichen
Verbesserung der polaren Textur fiihrt.

Der Effekt der Substratbehandlung auf die Feinstruktur der aufgewachsenen 3C-SiC-Schich-
ten wurde mittels TEM an Querschnittsproben untersucht. Abbildung 5.15 zeigt eine Hell-
feldaufnahme einer Schicht, die auf einem ausgeheizten Substrat abgeschieden wurde. Die
Grenzfliche zwischen Pseudosubstrat und Schicht ist deutlich zu erkennen. Im ionenstrahl-
synthetisierten Substrat liegt das 3C-SiC als durchgehende epitaktische Schicht vor, wobei
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Abbildung 5.13: (a),(b) {111}-3C-SiC-Polfiguren von mittels Cgo-MBE abgeschiedenen Proben auf
einem ausgeheizten Substrat, und auf einem plasmabehandelten Substrat (c) und (d). Gezeigt sind je-

weils die 3D- sowie die 2D-Darstellung (b) und (d) der bei einem 26-Winkel von 35,651° gemessenen
Polfiguren.
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Abbildung 5.14: (a) §-26-Rontgen-Beugungsdiagramme fiir die Schichtabscheidung auf dem mit
organischen Losungsmitteln gereinigten und ausgeheizten bzw. dem plasmabehandelten 3C-SiC-
Substrat. Als Referenz ist die Messung an Substrat 2 vor der Schichtabscheidung dargestellt. (b)
Rocking-Kurven des (002)-3C-SiC-Reflexes fiir die entsprechenden Proben aus (a).

Kontrastvariationen auf eine hohe Dichte an Defekten, wie z.B. Stapelfehler oder Verset-
zungen hindeuten. Dariiber befindet sich die mittels Cgo-MBE aufgewachsene SiC-Schicht,
welche sich aus 30 nm bis 80 nm groBen, kolumnar aufgewachsenen 3C-SiC-Kornern zu-
sammensetzt.

Die iiberwiegende Zahl der SiC-Korner in der aufgewachsenen Schicht zeigt streifenférmige
Kontraste, wobei der Neigungswinkel der Streifen zur Substratoberfliche einen Winkel von
etwa 55° bzw. etwa 16° einschliet. Daraus kann analog zum Falle der Heteroepitaxie auf Si-
lizium auf das Vorliegen von in Grundorientierung aufgewachsenen Kérnern (Korntyp 1), die
Zwillinge erster Ordnung enthalten, bzw. von als Zwilling aufgewachsenen Kornern (Korn-
typ 2), die Zwillinge zweiter Ordnung enthalten, geschlossen werden. Die in Abbildung 5.16
gezeigte Feinbereichsbeugungsaufnahme bestétigt das Auftreten der beiden Korntypen 1 und
2 durch das Auftreten charakteristischer Zwillingsreflexe und Streaks.
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Abbildung 5.15: XTEM-Hellfeldaufnahme der mit organischen Losungsmitteln gereinigten und
nachfolgend ausheizten Probe nach der Cgg-MBE-Abscheidung von SiC. Deutlich sichtbar ist das
kolumnare Wachstum mit Auftreten der bereits oben diskutierten Korntypen 1 und 2.

Abbildung 5.16: Feinbereichsbeugungsaufnahme entlang [110]3C-SiC der Probe aus Abbildung 5.15
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Abbildung 5.17: TEM-Aufnahmen einer auf einem plasmabehandelten Substrat abgeschiedenen
3C-SiC-Schicht. Senkrechte Pfeile markieren korrespondierende Probenbereiche in der Hellfeldauf-
nahme (a), der (111)-3C-SiC-Dunkelfeldaufnahme (b) und einer Dunkelfeldaufnahme von 3C-SiC-
Zwillingen erster Ordnung (c). Die ionenstrahlsynthetisierte SiC-Schicht ist durch horizontale Pfeile
markiert.
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Es ist also festzustellen, dafl das homoepitaktische Wachstum auf ausgeheizten 3C-SiC(001)-
Pseudosubstraten sehr dhnlich zur Heteroepitaxie auf Si(001) ist. Eine signifikante Verbes-
serung der Schichtqualitidt durch Verwendung dieses ausgeheizten Pseudosubstrates ist nicht
zu beobachten.

Ein vollig anderes Bild hinsichtlich der Mikrostruktur ergibt sich im Falle der Homoepita-
xie auf plasmagereinigten 3C-SiC(001)-Pseudosubstraten. In der TEM-Hellfeldaufnahme in
Abbildung 5.17a zeigt sich, daf} eine zusammenhéngende 3C-SiC-Schicht ohne erkennbare
Korngrenzen gewachsen wurde. Auffillig ist auch die deutliche Abnahme der Defektdichte
mit der Schichtdicke.

Die (111)-3C-SiC-Dunkelfeldaufnahme in Abbildung 5.17b zeigt, daf} hauptsiachlich 3C-SiC
in der Grundorientiertung aufgewachsen ist. Abbildung 5.17c¢ ist eine Dunkelfeldaufnahme
unter Verwendung eines 3C-SiC-Zwillingsreflexes. Hier treten einige Stapelfehler auf (111)-
Ebenen sowie Zwillingslamellen mit einer Dicke von einigen Nanometern deutlich hervor.
In TEM-Hochauflésungsaufnahmen, wie z.B. in Abbildung 5.18 ist zu erkennen, dal} die
Dichte ausgedehnter Defekte in der MBE-Schicht hoher ist, als im 3C-SiC-Pseudosubstrat.
Abbildung 5.17 zeigt auBerdem, dall die Dichte der Zwillingslamellen als Funktion der
Schichtdicke abnimmit, also ein Teil dieser Zwillinge ab einer abgeschiedenen Schichtdicke
von etwa 100 nm tiberwachsen wird.

Abbildung 5.18: HRTEM-Aufnahme der Grenzfliche zwischen plasmabehandeltem 3C-SiC-
Pseudosubstrat und MBE-Schicht. Gezeigt ist der Schnitt durch due (110)-Ebene. Ein sehr gutes
homoepitaktisches Wachstum wird durch das Nichtvorhandensein einer Grenzflichenschicht deut-
lich. Der Verlauf der Grenzfliche kann nur durch eine Zunahme der Dichte an linearen Defekten in
der MBE-abgeschiedenen Schicht festgestellt werden.
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Abbildung 5.19: Feinbereichsbeugungsaufnahme entlang [110] des Schichtsystems aus Abbildung
5.17. Es ist ersichtlich, daB homoepitaktisches Wachstum mit nur einer Orientierungsbeziehung statt-
gefunden hat. Im Vergleich zur Epitaxie auf dem ausgeheizten Substrat finden sich nur sehr schwache
Streaks entlang der Zwillingsorientierung erster Ordnung, so daB3 auf einen wesentlich geringeren
Anteil an SiC-Kornern vom Typ 2 geschlossen werden kann. Im Gegensatz dazu deuten deutliche
Streaks entlang der Richtungen 1 und 2 auf eine hohe Dichte an Stapelfehlern und Zwillingslamellen
erster Ordnung hin.

Die Feinbereichsbeugungsaufnahme (Abbildung 5.19 der Probe aus Abbildung 5.17 bestétigt
die Beobachtungen in den Hell- und Dunkelfeldaufnahmen. Es ist zu erkennen, dafl im Ver-
gleich zu der mit organischen Losungsmitteln gereingten und ausgeheizten Probe deutlich
weniger Zwillinge zweiter Ordnung enstanden sind. Die starken Streaks entlang der Haupt-
orientierung deuten auf die, deutlich in Abbildung 5.17c feststellbaren Zwillingslamellen
bzw. Stapelfehler hin.

Zusammenfassend ldsst sich folgern, dall eine Plasmabehandlung der ionenstrahlsyntheti-
sierten Pseudosubstrate fiir ein gutes epitaktisches Wachstum sorgt. Simtliche folgenden
Epitaxieversuche, insbesondere auch von GaN, wurden daher auf plasmabehandelten Pseu-
dosubstraten durchgefiihrt.
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5.3.3 Wachstum unter optimierten Bedingungen

Wie oben gezeigt, fiihrt eine Plasmabehandlung der 3C-SiC-Pseudosubstrate zu einem guten
epitaktischen Wachstum von 3C-SiC-Schichten unter Verwendung der Cgo-MBE. Die in-situ
RHEED-Untersuchungen zeigen allerdings, dal das Wachstum in Form von Inseln stattfin-
det, und mittels TEM ist eine hohe Dichte an Zwillingslamellen erster Ordnung zu finden.

In [13] wurden deshalb systematische Untersuchungen zum EinfluB} des Si:C-Verhiltnisses
wihrend des Wachstums durchgefiihrt, aus denen hervorgeht, dal durch Verwendung Sili-
ziumreicher Abscheidungsbedingungen ein 2D-Wachstum erwirkt werden kann, was sich
positiv auf die Defektstruktur der Schichten auswirkt.

Abbildung 5.20: TEM-Hellfeldautnahme einer Probe, die unter leicht siliziumreichen Bedingungen
abgeschieden wurde. Gezeigt ist der Schnitt durch die (110)3C-SiC-Ebene. Die Dicke der mittels Cgg-
MBE abgeschiedenen Schicht betrigt etwa 20nm. Die Grenzfliche zum 3C-SiC(001)-Pseudosubstrat
ist mit einem Marker gekennzeichnet.
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Nachfolgend soll eine Schicht betrachtet werden, die unter leicht (siehe unten) siliziumrei-
chen Bedingungen fiir 15 min gewachsen wurde. Das Si:C-Verhiltnis kann nur geringfiigig
groBer als 1 gewihlt werden, da es sonst zur Bildung von Silziuminseln kommt, welche eine
epitaktisches Wachstum komplett zerstoren konnen.

Um siliziumreiche Bedingungen zu erreichen, wurde zunéchst ein Cgp-Fluf3 von 1,8 x 1012
/em?s! eingestellt und dann unmittelbar nach Offnen des Substratshutters die Si-Rate lang-
sam soweit erhoht, bis das RHEED-Beugungsbild entlang [110]3C-SiC zusitzliche Streaks
aufwies, die auf eine (3x2)-Rekonstruktion der 3C-SiC(001)-Oberflache schliefen lassen.
Wihrend des gesamten Aufdampfprozesses wurde so unter Beobachtung des RHEED-Bildes
fiir einen leichten Siliziumiiberschufl gesorgt. Dieser Si-UberschuB ist so gering, daf} er mit
den Quarzschichtdickenmessern nicht sinnvoll gemessen werden kann.

In Abbildung 5.20 ist eine TEM-Hellfeldaufnahme einer so hergestellten Schicht gezeigt.
Es ist festzustellen, daB3 eine iiber weite Bereiche zusammenhédngende 3C-SiC-Schicht oh-
ne erkennbare Korngrenzen gewachsen wurde. Die Schichtdicke 1at sich zu etwa 20 nm
abschitzen. Im Vergleich zu Schichten, welche mit einem Si:C-Verhéltnis von 1:1 gewach-
sen wurden, zeigt sich eine deutlich geringere Defektdichte. Insbesondere sind keinerlei
Zwillingslamellen innerhalb der Schicht festzustellen. Dies wird durch die Feinbereichsbeu-
gungsaufnahme in Abbildung 5.21 bestitigt, welche lediglich Streaks entlang der (111)-
Richtungen von 3C-SiC aufweist, nicht jedoch Zwillingsreflexe. Das Vorhandensein der
Streaks deutet auf eine gewisse Dichte von Stapelfehlern hin. Auch die Existenz von Kornern

Abbildung 5.21: TEM-Feinbereichsbeugungsaufnahme entlang [110]3C-SiC fiir die 3C-SiC-
Schichtabscheidung unter Siliziumreichen Bedingungen. Die Streaks in den Richtungen 1 und 2 sind
mit Stapelfehlern auf den {111}-Ebenen in der epitaktischen Grundorientierung des 3C-SiC korre-
liert. Neben Si- und 3C-SiC-Reflexen treten weitere Reflexe auf, die durch Doppelbeugung entstehen,
zwel solcher Reflexe sind beispielhaft markiert. Die Existenz von Zwillingslamellen erster Ordnung
kann ausgeschlossen werden, da keine entsprechenden Zwillingsreflexe festellbar sind.
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des Typs 2, also von bereits urspriinglich verzwillingten Kérnern kann ausgeschlossen wer-
den, da weder TEM-Hellfeldaufnahmen noch Beugungsaufnahmen Hinweise auf deren Vor-
handensein geben.

5.4 Fazit

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dall ein homoepitaktisches Wachstum von 3C-
SiC auf 3C-SiC(001)-Pseudosubstraten moglich ist. Es zeigt sich, daB fiir ein gutes Schicht-
wachstum eine Plasmabehandlung der Oberfliche der Substrate vorteilhaft ist. Durch eine
deutliche Verschmailerung der Rockingkurve des (002)-3C-SiC-Reflexes einer abgeschiede-
nen Schicht im Vergleich zu derjenigen des Substrats zeigt sich eine deutliche Verbesserung
der kristallinen Struktur der aufgewachsenen Schichten.

Die qualitativ besten Schichten ergeben sich durch Einstellung siliziumreicher Wachstums-
bedingungen, was zu einer (3 x2)-Rekonstruktion der 3C-SiC-Oberfliche fiihrt.

Mittels RHEED lisst sich dann ein 2D-Wachstumsmodus beobachten und in TEM-Analysen
findet man in der Grundorientierung aufgewachsene 3C-SiC-Schichten ohne Zwillingsla-
mellen. Die einzig verbleibenden Defekte sind Stapelfehler, wobei deren Dichte durch Uber-
wachsen eines Teils dieser Defekte mit zunehmender Schichtdicke abnimmt. Desweiteren
deutet die, im Vergleich zu einem unbeschichteten Pseudosubstrat mit 1,1° weniger als halb
so breite Rockingkurve des (002)3C-SiC-Reflexes auf eine deutliche Verbesserung der Tex-
tur durch MBE-Wachstum hin.

Die hier gezeigten Untersuchungen zeigen auf, dafl die C4-MBE ein geeignetes Mittel zum
homoepitaktischen Wachstum von 3C-SiC-Schichten ist. Es stellt sich heraus, dal durch
ein homoepitaktisches Wachstum eine deutliche Strukturverbesserung im Vergleich zu den
ionenstrahlsynthetisierten Pseudosubstraten moglich ist, was wiederum deren Eignung als
Substratmaterial fiir die SiC-Epitaxie beweist. Fiir zukiinftige Untersuchungen erscheint es
als aussichtsreich, durch dickeres Wachstum der 3C-SiC-Schichten die Defektdichten noch
einmal deutlich reduzieren zu kénnen.
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Kapitel 6

Heteroepitaxie von GaN

In diesem Kapitel sollen Ergebnisse zur Heteroepitaxie von GaN auf ionenstrahlsyntheti-
sierten 3C-SiC-Pseudosubstraten vorgestellt und diskutiert werden. Dabei wurden zwei ver-
schiedene Methoden zur Schichtabscheidung gewihlt:

Im ersten Falle wurden hexagonale GaN-Schichten unter Verwendung eines diinnen AIN-
Puffers mittels metallorganischer Gasphasenabscheidung (MOCVD) auf Saphir, 6H-SiC und
ionenstrahlsynthetisierten, (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschieden. Diese
Experimente liefern eine gute Grundlage zur Beurteilung der Eignung der Pseudosubstrate
fiir eine Abscheidung von GaN fiir Hochleistungs- und Optoelektronikbauelemente. Ferner
erlauben die hier gewihlten Prozessparameter einen direkten Vergleich mit einer Abschei-
dung von GaN auf AIN-gepufferten Si(111)-Substraten ([71] und [153]).

Im zweiten Falle wurden erste Versuche einer direkten Epitaxie (ohne AIN-Puffer) von GaN
auf 3C-SiC(111)- und 3C-SiC(001)-Pseudosubstraten mittels ionenstrahlgestiitzter MBE
(IBA-MBE) durchgefiihrt. Diese Experimente erlauben durch den Vergleich mit den mit-
tels MOCVD-synthetisierten Schichten sowohl den Einflul} des verwendeten Verfahrens, als
auch den Einflul der AIN-Pufferschicht zu analysieren. Ferner ermdglicht die IBA-MBE die
Abscheidung von kubischem GaN. Darum wird hier auch die Eignung der 3C-SiC(001)-
Pseudosubstrate fiir die Synthese von c-GaN diskutiert.

6.1 Heteroepitaxie von GaN mittels MOCVD

6.1.1 Verfahren und Ablauf des Depositionsprozesses

Die in diesem Kapitel gezeigten GaN-Schichten wurden am Forschungszentrum Jiilich in
einem horizontalen MOCVD-Reaktor AIX 200/4 der Firma Aixtron gewachsen. Eine nihe-
re Beschreibung des verwendeten MOCVD-Reaktors findet man in [154]. Als Prekursoren
fiir das AIN- bzw. GaN-Wachstum dienen Trimethylgallium (TMG), Trimethylaluminium
(TMA) und Ammoniak, welche mit Wasserstoff als Trdgergas in den Reaktor iiber das Sub-
strat (Saphir, 6H-SiC, 3C-SiC(111)/Si) transportiert werden.
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In einem ersten Schritt wird bei einer Temperatur von 1060 °C fiir 10 min Wasserstoff iiber
das Substrat geleitet, um durch die Bildung von atomarem Wasserstoff eine Reinigung der
Oberflache zu erzielen. Anschliefend wird unter zusétzlicher Einleitung von TMA und Am-
moniak bei 1100 °C und einem Druck von 50 mbar ein etwa 150 nm dicker h-AIN-Puffer
abgeschieden. Abschliefend erfolgt die Deposition der etwa 2 pum dicken GaN-Schicht unter
Verwendung von TMG als Prekursor mit einer Wachstumsrate von ~2 pm/h. Die Tempera-
tur bei der GaN-Abscheidung betrigt 1060 °C, der Druck 200 mbar. Nach der Depositi-
on wurden die Schichten in einer Stickstoffatmosphire bei Umgebungsdruck entweder frei
oder durch geregeltes Herunterfahren des Substratheizers abgekiihlt. Der hier beschriebene
Prozessablauf ist Ergebnis einer Optimierung der MOCVD von GaN-Schichten auf 6H-SiC
[154].

6.1.2 Oberflachentopographie

Um einen ersten Eindruck iiber die Morphologie der abgeschiedenen Schichten zu erhal-
ten, wurden die GaN-Schichten mittels optischer Mikroskopie und AFM untersucht. Ab-
bildung 6.1 zeigt vergleichend lichtmikroskopische Aufnahmen der Oberfliche von GaN-
Schichten auf (a) Saphir, (b) 6H-SiC und (c) einem ionenstrahlsynthetisierten 3C-SiC(111)-
Pseudosubstrat.

Es ist festzustellen, da3 die Epitaxie auf Saphir und auf 6H-SiC im Wesentlichen zu optisch
relativ glatten Oberflichen fiihrt. Die in den lichtmikroskopischen Aufnahmen sichtbaren
Rauhigkeiten sind auf eine erhohte Keimdichte an nicht ganz sauberen Probenstellen sowie
Anstromeftekte [155] der Prekursorgase zuriickzufiihren, da in der betrachteten Experiment-
serie keine Probenrotation durchgefiihrt wurde, was zu einer deutlichen Reduktion der lang-
welligen Oberflachenrauhigkeiten fiihren wiirde.

Die Oberfliche der GaN-Schicht auf einem (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrat (Ab-
bildung 6.1c¢) zeigt deutlich Risse entlang hauptsidchlich drei Richtungen. Durch Korrelation
mit XRD-p-Scans lassen sich diese als (1120)-Richtungen identifizieren, zusétzlich findet
man eine wesentlich kleinere Dichte an Rissen entlang der (1010)-Richtungen. Der Abstand
der einzelnen Risse variiert stark von etwa 5 pm bis iiber einige 100 pm.

SEM- als auch Querschnitts-TEM-Untersuchungen ergeben, daf} sich diese Risse nicht nur
auf die abgeschiedene GaN-Schicht beschrinken, sondern sogar einige pm tief in das Silzi-
umsubstrat fortsetzen, wie z.B. aus Abbildung 6.2 ersichtlich wird.

Solche Risse werden auch bei der Heteroepitaxie von GaN auf Silizium beobachtet [70]
und sind auf den hohen Unterschied in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten von GaN
und Silizium (Tabelle 2.5) zuriickzufiihren. Aus diesem Grund sollen im spiteren Verlauf
(Kapitel 6.3) die hier gewonnenen Ergebnisse mit Epitaxieversuchen von GaN auf Silizi-
um mittels MOCVD [71, 153] verglichen werden. Insbesondere hochaufgeloste XRD- und
PL-Messungen erlauben Riickschliisse auf den Spannungszustand der abgeschiedenen GaN-
Schichten.
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Abbildung 6.1: Lichmikroskopische Aufnahmen (Nomarski-Interferenz-Kontrast) der Oberfliche
von mittels MOCVD abgeschiedenen GaN Schichten auf a) Saphir, b) 6H-SiC und c) ionenstrahl-
synthetisiertem 3C-SiC(111)/Si.
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Abbildung 6.2: Querschnitts-TEM-Aufnahme der auf dem (111)-orientierten 3C-SiC-
Pseudosubstrat abgeschiedenen GaN-Schichtstruktur. Die Blickrichtung ist entlang [110]Si/SiC bzw.
[1120] AIN/GaN. Deutlich zu erkennen ist ein RiB, der sich durch die etwa 2 m dicke GaN-Schicht,
sowie durch den AIN-Puffer und die 3C-SiC-Schicht bis etwa 3,5 um tief in das Siliziumsubstrat
erstreckt.

Neben diesen Rissen sind in Abbildung 6.1c auch vereinzelt Erhebungen bzw. Vertiefungen
in der GaN-Schicht zu erkennen, welche auf das Vorhandensein kleiner Locher im 3C-SiC-
Pseudosubstrat zuriickzufiihren sind. Erhebungen entstehen durch eine lokale Erhohung der
Wachstumsrate an solchen Defekten.

Um den EinfluB} der im Vergleich zu den Saphir- und 6H-SiC-Substraten hoheren Ober-
flachenrauhigkeit der 3C-SiC-Pseudosubstrate von etwa 1,3 nm RMS zu untersuchen, wur-
den vergleichende AFM-Messungen an 2 um dicken GaN-Schichten durchgefiihrt. Eine Zu-
sammenstellung einzelner AFM-Messungen eines jeweils 5 x 5 pm? groBen Probenberei-
ches ist in Abbildung 6.3 gezeigt.

In allen Aufnahmen sind stufenférmige Strukturen sichtbar, was fiir alle Substrate auf ein gu-
tes 2-dimensionales Wachstum der GaN-Schichten, einem Wachstum im sogenannten ,,step-
flow* Wachstumsmodus, hinweist. Es sind jedoch deutliche qualitative Unterschiede zu er-
kennen:

Wihrend die Stufenbreite fiir ein Wachstum auf 6H-SiC sichtbar am grofiten sind, zeigen
sich bei Saphir kurzwelligere Strukturen. Im Falle der Verwendung eines 3C-SiC(111)-
Pseudosubstrates sind diese Strukturen noch kleiner und es zeigen sich einzelne, grofere
Vertiefungen. Allerdings handelt es sich hier immer noch um ein gutes Lagenwachstum der
GaN-Schicht.

Vergleicht man die RMS-Rauhigkeiten sowie die maximalen Hohenunterschiede innerhalb
der AFM-Aufnahmen, ergibt sich ein ganz dhnliches Bild. Die Schicht auf dem 6H-SiC
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Abbildung 6.3: 5 x 5 zm2-AFM-Scans der auf a) Saphir, b) 6H-SiC und c) 3C-SiC(111)/Si abge-
schiedenen GaN-Schichten. Neben den einzelnen Aufnahmen sind die RMS-Rauhigkeit sowie der
maximale Hohenunterschied innerhalb der betrachteten Probenbereiche (Peak-to-valley) angegeben.



100 KAPITEL 6. HETEROEPITAXIE VON GAN

ist mit einer Rauhigkeit von 0,37 nm am glattesten, wihrend die auf dem Pseudosubstrat
gewachsene Schicht mit 1,38 nm am rauhesten ist. Hier ist hervorzuheben, daf3 die 3C-SiC-
Oberflachen vor dem MOCVD-Prozess nicht geglittet wurde. Vergleicht man den Wert von
1,38 nm mit der Ausgangsrauhigkeit des Pseudosubstrates von 1,27 nm, so ist festzustellen,
daB keine deutliche Aufrauhung wihrend des Wachstums auftritt. Dies ist wichtig, da durch
Polieren der Pseudosubstrate eine Verringerung der Rauhigkeit erreicht werden kann [147].
Somit ist zu erwarten, dafl sich durch das Vorschalten dieses Prozessschritts eine weitere
Verbesserung der GaN-Epi-Schichten erzielen 146t.

Zusammenfassend ist festzustellen, daB unter typischen MOCVD-GaN-Depositionsbeding-
ungen GaN-Schichten auf 3C-SiC(111)-Pseudosubstraten in einem zweidimensionalen La-
genwachstum aufwachsen. Die RMS-Rauhigkeiten solcher Schichten sind vergleichbar mit
denen des verwendeten Substrats.

Auf einer groleren Skala betrachtet zeigen sich Risse in den GaN-Schichten, die durch den
Unterschied im thermischen Ausdehnungsverhalten von GaN und Silizium beim Abkiihlen
nach der Deposition entstehen, sowie Erhebungen, welche sich durch erhohte Wachstumsra-
ten von GaN an makroskopischen Lochern im 3C-SiC-Pseudosubstrat bilden.

6.1.3 Kristalline Qualitit, Textur und Verspannungszustand

Zur Bestimmung der kristallinen Qualitdt und Textur der abgeschiedenen Schichten wur-
den umfangreiche Rontgenbeugungsuntersuchungen durchgefiihrt. Die Verwendung eines
Hochauflosungsdiffraktometers erlaubt zusétzlich eine genaue Bestimmung der Lage einzel-
ner Beugungsreflexe und somit prizise Aussagen iiber den Verspannungszustand der GaN-
Schichten.

Die in Abbildung 6.4 gezeigten #-20-Scans unter einer Probenverkippung von y = 0° wurden
mit einem Hochauflosungsdiffraktometer der Firma Seifert (PTS 3003) unter Einsatz eines
primérseitigen Gobelspiegels gewonnen. Da hier kein zusétzlicher Monochromator einge-
setzt wurde, sind auBler Beitrigen der Cu-K,-Linie auch die der Cu-Kg- und W-L,-Linien
zu finden.

Im Falle der Verwendung von Saphir als Substrat konnen ausschlielich (0002)GaN-, (0002)-
AIN- und (0006)-Al;03-Reflexe beobachtet werden. Der zu erwartende Cu-K,-Reflex von
Saphir fehlt in dieser Darstellung, da dieser Reflex erst bei 41,7° aufrtitt. Da keine weiteren
Reflexe feststellbar sind, kann auf ein sehr gutes c-achsenorientiertes Wachstum geschlossen
werden.

Perfekt c-achsenorientiertes GaN-Wachstum findet man auch fiir die Epitaxie auf 6H-SiC,
wobei im entsprechenden Diffraktogramm neben den bekannten (0002)-Reflexen von GaN
bzw. AIN und den (0006)-Reflexen von 6H-SiC noch ein weiterer Peak bei 26 = 25,93° auf-
tritt. Messungen an einem unbeschichteten 6H-SiC-Substrat zeigen diesen Reflex ebenfalls.

Der 0-20-Scan der auf dem 3C-SiC(111)-Pseudosubstrat gewachsenen Schicht wird von
(0002)GaN- bzw. (0002)AIN- und (111)Si-Reflexen dominiert. Es ist also auch hier ein sehr
gutes c-achsenorientiertes Wachstum festzustellen.
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Abbildung 6.4: 6-20-Rontgendiffraktogramme der AIN-gepufferten GaN-Schichten auf den ver-
schiedenen Substraten (logarithmische Darstellung, Messung unter x=0°).
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Zusitzlich ist jedoch ein sehr intensititsschwacher Reflex bei 260=37,83° zu beobachten. In
der Literatur findet man fiir den (1011)-Reflex von GaN einen 26-Wert von 36,959° [156].
Das Auftreten solcher misorientierter Korner steht moglicherweise im Zusammenhang mit
einer Nukleation an Lochern in der 3C-SiC-Schicht, die — wie in Kapitel 4 diskutiert wur-
de — durch eine Aluminium-Kontamination bei der Implantation bedingt sind. Der Anteil
solcher fehlorientierter Korner ist jedoch sehr gering, was sich am Intensitdtsverhiltnis des
GaN(0002)- zum GaN(1011)-Reflex von etwa 10° erkennen lésst.

Spannungszustand

Abbildung 6.5 zeigt die (0002)GaN-Beugungsmaxima der auf den verschiedenen Substra-
ten mittels MOCVD abgeschiedenen Schichten im Detail. Durch Messung an einem Hoch-
auflosungsdiffraktometer in Parallelstrahlgeometrie ist eine Bestimmung der Reflexlagen mit
einem Fehler von < 0,005° moglich. Zum Vergleich ist der Literaturwert des 26-Winkels von
34,570° von unverspannten GaN [49] als senkrechte Linie eingezeichnet. Dabei zeigt sich,
daB} unter Annahme eines biaxialen Spannungszustandes die Schicht auf Saphir kompres-
siv verspannt ist und die Schichten auf den beiden anderen Substraten einen tensilen Span-
nungszustand aufweisen, wobei die GaN-Schicht auf dem 3C-SiC(111)-Pseudosubstrat am
starksten verspannt ist.

Abbildung 6.5: Hochaufgeloste 8-20-Rontgendiffraktogramme des (0002)GaN-Reflexes der AIN-
gepufferten GaN-Schichten auf den verschiedenen Substraten (Lineare Darstellung, Messung unter
x=0°, Korrektur um Beitrige von Cu-K,2). Der Wert fiir den (0002)-Reflex von unverspanntem GaN
(20=34,570°) ist durch eine dicke senkrechte Linie markiert.
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Bemerkenswert ist auch, daB die #-20-Scans von (0002)GaN fiir die Epitaxie auf den 3C-
SiC-Pseudosubstraten und dem 6H-SiC-Einkristall eine symmetrische Form aufweisen, wih-
rend das Diffraktogramm fiir die Schicht auf Saphir eine deutliche asymmetrische Verbreite-
rung zu grofleren Winkeln besitzt. Das Auftreten dieser Verbreiterung weist auf das Vorhan-
densein gestauchter (0002)GaN-Netzebenen hin, z.B. in Folge der Bildung von Versetzun-
gen.

Der Ursprung dieser Verspannungen ist nicht allein in der Gitterfehlpassung sondern viel-
mehr im Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten zu suchen (siehe hierzu
auch Tabelle 2.5 in Abschnitt 2.2). Im Falle des 3C-SiC(111)-Pseudosubstrates ist das ther-
mische Ausdehnungsverhalten vom Siliziumsubstrat bestimmt, weshalb es hier, genau wie
im Falle der Epitaxie von GaN auf Silizium [71], beim Abkiihlen von der Beschichtungs-
temperatur zur Rissbildung kommt.

Die genaue Bestimmung der Reflexlage des (0002)GaN-Reflexes erlaubt bei Kenntnis der
elastischen Konstanten eine relativ genaue Aussage iiber den Spannungszustand der Schicht.
Zunichst sollen hier kurz die wichtigsten Uberlegungen mithilfe der elastischen Theorie dar-
gestellt werden.

Grundlage bildet das dreidimensionale Hooksche Gesetz

Oij = Cijki€ki, 1,7, k,l=1,...,6, (6.1)

welches die Beziehung zwischen den Spannungen o;; und den relativen Dehnungen bzw.
Scherungen ¢i,; angibt. Die Richtungen sind wie in Abbildung 6.6 gezeigt definiert.

Abbildung 6.6: Definition der Richtungen aller Spannungen o;; an einem wiirfelformigen Korper.
Diese Definition gilt analog fiir die Dehnungen und Scherungen.

Die c;ji; sind die 81 Dehnungskoeffizienten, welche aufgrund von Symmetrieiiberlegun-
gen auf 21 unabhiéngige elastische Konstanten reduziert werden konnen. Beriicksichtigt man
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zusitzlich die kristalline Symmetrie eines Festkorpers, so ldsst sich die Zahl der elastischen
Konstanten weiter reduzieren. Im Falle eines hexagonalen Kristalles ergibt sich das Hooke-
sche Gesetz in der sogenannten ,,Voigtschen* Notation [157] zu:

011 cii ci2 ¢z 0 0 0 €11
0922 ciz2 ci1 ¢z 0 0 0 €22
o3| |cz iz 33 0 0 0 €33
0923 o 0 0 0 Cqq 0 0 2523 ' (62)
031 0 0 0 0 Cqq 0 2831
012 0 0 0 0 0 % (011 - 012> 2&721

Fiir den Spannungszustand der hier betrachteten GaN Schichten nach der Epitaxie gilt, dafl
wihrend und nach dem Wachstum keine Krifte in Richtung der c-Achse wirken und damit
zur Bestimmung des Spannungszustands o33 gleich O gesetzt werden kann. Weiter kann an-
genommen werden, daf} die Spannungen allein aufgrund der Gitterfehlpassung und verschie-
dener thermischer Ausdehung von Schicht und Substrat entstehen, womit sich ein biaxialer
Spannungszustand mit €1, = €9, ergibt. Somit gilt fiir die Spannungen senkrecht zur Schicht-
oberflédche:

011 = 022 = (013 - m) €33- (6.3)
2¢13

£33 folgt aus der Position des (0002)GaN-Rontgen-Reflexes. Unter Verwendung der elasti-
schen Konstaten von GaN aus [158] ergeben sich somit fiir die Spannung parallel zur Schich-
toberfliche die folgenden Werte:

Substrat 011 [MPa] (Verspannungszustand)
Saphir -306,4 (kompressiv)
6H-SiC 196,7 (tensil)
3C-SiC(111)/Si 370,7 (tensil)

Tabelle 6.1: Verspannungszustand parallel zur Schichtoberfliche der auf den verschiedenen Substra-
ten abgeschiedenen GaN-Schichten.

Eine tensile Verspannung wie im Falle von 3C-SiC(111)-Pseudosubstraten fiihrt viel eher zu
einer Rissbildung als eine kompressive Verspannung, wie im Falle von Saphir. Trotz Rifbil-
dung betragt die Restspannung in der auf dem Pseudosubstrat abgeschiedenen Schicht noch
etwa 371 MPa.

Die beim Abkiihlvorgang entstehenden Spannungen in lateraler Richtung lassen sich durch
den Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von GaN und Silizium bei der
Depositions- und Raumtemperatur berechnen. Mit den thermischen Ausdehnungskoeffizien-
ten aus Tabelle 2.5 ergibt sich unter Annahme einer Temperaturdifferenz von 1040 °C sowie
eines biaxialen Spannungszustands unter Verwendung der elastischen Konstanten aus [158]
eine tensile Verspannung der GaN-Schicht von 1,91 GPa.
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Textur und Epitaxiebeziehungen

Die Frage ob es gelungen ist einkristallines GaN auf ionenstrahlsynthetisierten (111)-orien-
tierten 3C-SiC-Pseudosubstraten mittels MOCVD abzuscheiden, lidsst sich am besten durch
Rontgenpolfigurmessungen und ergidnzende p-Scans kldren.

Abbildung 6.7: Polfigurmessung des (1012)-Reflexes von GaN in (a) 3D- und (b) 2D-Darstellung.
Es sind 6 Poldichtemaxima im Abstand von 60° bei einem x-Wert von etwa 42° zu erkennen. Die
Abwesenheit anderer Poldichtemaxima zeigt die Einkristallinitdt der GaN-Schicht.

Abbildung 6.7 zeigt eine Rontgenpolfigur des (1012) Reflexes von GaN. Es sind sechs Pol-
dichtemaxima im Abstand von Ay = 60° bei einem x-Winkel von 42° festzustellen. Die
Abwesenheit weiterer Poldichtemaxima zeigt an, dal die GaN-Schicht einkristallin aufge-
wachsen ist. Zusammen mit der in 6-260-Scans festgestellten c-Achsenorientierung (Abbil-
dung 6.4) bedeutet dies, dal die Schicht phasenrein ist. Diese Beobachtung steht im Einklang
mit den AFM-Messungen, die ein gutes zweidimensionales Wachstum der Schicht zeigen,
was bereits ein einkristallines, epitaktisches Wachstum vermuten 146t. Hier nicht gezeig-
te Polfigurmessungen zeigen, da3 auch auf Saphir und 6H-SiC einkristalline, phasenreine
GaN-Schichten abgeschieden wurden.

Um die Epitaxiebeziehungen zwischen Substrat und GaN-Schicht zu bestimmen, wurden
zusidtzlich  @-Scans des (1011)GaN-Reflexes, des (1014)Saphir-Reflexes, des
(1021)6H-SiC-Reflexes und des (111)Si-Substratreflexes (Abbildung 6.8) gemessen. Aus
der relativen Lage ergeben sich die in Tabelle 6.2 dargestellten Epitaxiebeziehungen.

Daneben zeigen die ¢-Scans ebenfalls die kristalline Perfektion der GaN-Schichten, denn
es sind in keiner der drei GaN-Schichten verdrehte Kristallite festzustellen. Dies wére zum
einen bei Saphirsubstraten im Falle einer schlechten Epitaxie zu erwarten, wobei ein Korn-
typ in der bevorzugten, um 30° verdrehten Orientierung ((0001) [1010]GaN || (0001) [1120]
Al,03) und der andere in der Grundorientierung ((0001) [1010]GaN || (0001) [1010]AlyO3)
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Abbildung 6.8: Logarithmisch dargestellte p-Scans des (1011)GaN-Reflexes und eines zugehori-
gen Substratreflexes der auf Saphir, 6H-SiC und einem 3C-SiC(111)/Si-Substrat abgeschiedenen
Schichten. Die hieraus abgeleiteten Epitaxiebeziehungen sind in Tabelle 6.2 zusammengefasst. Die
drei Paare von Diffraktogrammen wurden an Proben mit (a) Saphir-, (b) 6H-SiC- und (c) 3C-SiC-
Pseudosubstraten durchgefiihrt. Das obere zeigt jeweils die Reflexe der GaN-Schicht, das untere Sub-
stratreflexe.
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Substrat Epitaxiebeziehung
Saphir (0001) [1010]GaN [| (0001) [1120]Al5O3
6H-SiC (0001) [1010]GaN || (0001) [1010]6H-SiC

3C-SiC(111)/Si  (0001) [1120]GaN || (111) [110]3C-SiC/Si

Tabelle 6.2: Epitaxiebeziehungen der GaN-Schichten auf Saphir, 6H-SiC und ionenstrahlsynthetisier-
tem 3C-SiC(111)/Si. Die Ableitung der Epitaxiebeziehung ist in Abbildung 6.9 schematisch erldutert.

Abbildung 6.9: Schematische Darstellung der Epitaxiebeziehung zwischen einer geneigten kubi-
schen (111)-Ebene und der hexagonalen [1010]-Richtung. Abbildung (a) zeigt die seitliche Ansicht
einer 3C-SiC-Elementarzelle, (b) zeigt die selbe Elementarzelle in (111)-Orientierung. Aus der Par-
allelitéit der [1010]-Richtung der Oberfldchennormale mit der hexagonalen [1010]-Richtung folgt die
Parallelitit der kubischen [110]- mit der hexagonalen [1120]-Richtung.

aufwichst. Ferner konnte eine zu rauhe Oberfliche des 3C-SiC(111)-Pseudosubstrats Kri-
stallite mit einer anderen Epitaxiebeziehung zum Substrat nukleieren lassen. Da dies nicht
der Fall ist, ist gezeigt, daf} die Oberfliche der ionenstrahlsynthetisierten Pseudosubstrate fiir
ein einkristallines GaN-Wachstum unter Verwendung eines AIN-Puffers gut geeignet ist.

Kristalline Qualitit

Die Rockingkurve ist ein MaB fiir die kristalline Perfektion von epitaktischen Schichten. Die
Rockingkurve kann sowohl durch Verkippung einzelner Kérner um einen Mittelwert als auch
durch ausgedehnte Defekte, wie z.B. Stapelfehler und Versetzungen, verbreitert werden. Es
ist dabei anzumerken, daf3 im vorliegenden Fall die Rockingkurve weniger die Verkippung
einzelner Kristallite um die Grundorientierung angibt, sondern vielmehr die Versetzungs-
dichte widerspiegelt, da es sich hier um in einem zweidimensionalen Wachstumsmodus auf-
gewachsene, einkristalline Schichten handelt. Eine Abschidtzung der Versetzungsdichten ist
durch Messung mehrerer verschiedener Rockingkurven an einer Schicht moglich [131]. In
dieser Arbeit sollen allerdings TEM-Untersuchungen (siehe Kapitel 6.4) Grundlage fiir die
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Diskussion der Versetzungsdichten sein. Rockingkurven werden hier nur zum Vergleich der
kristallinen Eigenschaften verwendet.

Abbildung 6.10: Normierte Darstellung der Rockingkurven um den (0002)GaN-Reflex der auf den
verschiedenen Substraten (siehe Legende) abgeschiedenen GaN-Schichten.

Abbildung 6.10 zeigt Rockingkurven der auf den drei verschiedenen Substraten abgeschie-
denen GaN-Schichten. Die Halbwertsbreiten des (0002)- und des (1012)-Reflexes von GaN
auf den verschiedenen Substraten sind in Tabelle 6.3 zusammengefasst. Dabei ergibt sich
fiir die Verwendung von 6H-SiC als Substrat die geringste Halbwertsbreite des (0002)GaN-
Reflexes von 288 Bogensekunden und somit die beste kristalline Qualitit unter Verwendung
der oben beschriebenen Depositionsparameter.

FWHM der Rockingkurve FWHM der Rockingkurve

Substrat um (0002)GaN [arcsec] um (1012)GaN [arcsec]
Saphir 353 651
6H-SiC 288 472
3C-SiC(111)/S1 544 918

Tabelle 6.3: Halbwertsbreite (FWHM) der Rockingkurven des (0002)- bzw. (1012)-Reflexes der
GaN-Schichten auf den verschiedenen Substraten.

Der Wert fiir das 3C-SiC-Pseudosubstrat ist knapp doppelt so hoch. Dabei ist zu betonen, daf3
dieser Wert ohne Optimierung auf das Pseudosubstrat erzielt wurde. Etwa gleiche Verhilt-
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nisse wie beim (0002)GaN-Reflex zeigen die Halbwertsbreiten von nicht gezeigten Rocking-
kurven an dem um 42° zur Oberfliche verkippten (1012)-Reflex.

Besonders interessant ist der Vergleich der Breite der (0002)GaN-Rockingkurve der GaN-
Schicht auf dem 3C-SiC(111)-Pseudosubstrat mit Werten von MOCVD-GaN-Schichten, die
mit AIN-Puffern direkt auf Silizium abgeschieden wurden. In [71] wurden etwa 0,5 um dicke
GaN-Schichten auf (111)Si-Substraten abgeschieden, auf denen zuvor ein 20-40 nm dicker
AIN-Buffer gewachsen wurde. Im besten Fall wurde hier eine Breite der Rockingkurve von
656 Bogensekunden erreicht, wogegen die Breite der Rockingkurve auf den in dieser Arbeit
vorgestellten 3C-SiC(111)-Pseudosubstraten nur 544 Bogensekunden breit ist.

Ein Vergleich mit Versuchen in [116] zeigt, dall die Rauhigkeit der SiC-Oberfliche nach dem
Freilegen einen entscheidenden Einflu} auf die Qualitdt der GaN-Schichten hat. Sanchez-
Garcia et al. [116] legten ionenstrahlsynthetisierte 3C-SiC(111)-Schichten in Silizium al-
lein durch naBchemisches Atzen mit TMAH frei und behandelten die Oberfliche in eini-
gen Fillen mittels reaktivem Ionenétzen (RIE). Die beste, auf solchen Substraten abgeschie-
dene GaN-Schicht unter Verwendung eines AIN-Puffer wies eine Breite der (0002)GaN-
Rockingkurve von 720 Bogensekunden auf.

Zieht man in Betracht, da} die Rauhigkeit der Oberfliche der hier verwendeten 3C-SiC(111)-
Pseudosubstrate durch einen kurzen Polierschritt auf RMS-Werte von 1,38 nm auf < 0,5
nm verbessert werden kann [147], so erscheinen strukturell noch bessere GaN-Schichten
moglich.

6.1.4 Innere Struktur der Schichtsysteme und Versetzungsdichten

Die innere Struktur der Schichtsysteme und insbesondere die Defektdichte der aufgewach-
senen Schichten sowie die Morphologie der Grenzflachen wurden mittels TEM untersucht.
Versetzungsdichten konnten im Schwachstrahldunkelfeldmodus unter Zuhilfenahme ener-
giegefilterter TEM zur Messung der Probendicke bestimmt werden.

Abbildung 6.11 zeigt eine Querschnitts-TEM-Aufnahme eines auf 6H-SiC aufgewachse-
nen AIN/GaN-Schichtsystems. Die Dicke der AIN- bzw. GaN-Schicht ergibt sich zu 135
nm bzw. 1,9 yum. Sowohl die AIN- als auch die GaN-Schicht sind iiber den gesamten Be-
reich der Aufnahme einkristallin, d.h. es sind keine Korngrenzen festellbar. Dies deckt sich
mit bereits vorgestellten AFM- und XRD-Untersuchungen, die ein gutes zweidimensionales
Wachstum und eine sehr hohe kristalline Qualitét bestdtigen. Innerhalb der mittels MOCVD
abgeschiedenenen Schichten sind zahlreiche linienférmige Kontraste zu erkennen, die, wie
spiter gezeigt wird, von Versetzungen hervorgerufen werden.

Da die Morphologie der Schichstsysteme und insbesondere die Dicken der mit MOCVD
auf den drei verschiedenen Substraten abgeschiedenen Schichten weitgehend identisch sind,
sollen im weiteren Verlauf nur spezifische Unterschiede diskutiert werden. Abbildung 6.12
zeigt eine Zusammenstellung von Hellfeldaufnahmen der Substrat/AIN/GaN-Grenzflidchen.
Hierbei ist festzustellen, dafl im Falle von 6H-SiC als Substrat die AIN-Schicht ohne erkenn-
bare Korngrenzen, wenn auch mit einer gewissen Dichte an Versetzungen, aufwichst. Die
Grenzflache zur GaN-Schicht ist aufgerauht, was auf ein kolumnares Wachstum der AIN-
Pufferschicht schlieBen lésst.
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Abbildung 6.11: XTEM-Hellfeldaufnahme des mittels MOCVD abgeschiedenen AIN/GaN-
Schichtsystems auf 6H-SiC. Versetzungen in der GaN-Schicht sind als dunkle, linienférmige Kon-
traste sichtbar.

Im Gegensatz dazu wichst die AIN-Pufferschicht auf Saphir und dem 3C-SiC(111)-Pseudo-
substrat mit einer hoheren Defektdichte in der AIN-Schicht auf. Griinde fiir das schlechte-
re Wachstum von AIN auf Saphir und 3C-SiC-Pseudosubstrat konnen zum einen die hohe
Gitterfehlpassung von ~16% im Falle von Saphir und zum anderen die relativ hohe Ober-
flachenrauhigkeit des 3C-SiC-Pseudosubstrats sein. Auffillig ist, dal die Rauhigkeit der
vorderen AIN-Grenzfliche zur GaN-Schicht (Abbildung 6.12b) deutlich groBer ist als die
zum Saphirsubstrat, dessen Oberflidche sehr glatt erscheint. Dagegen sind die Grenzflichen
der AIN-Schicht zum 3C-SiC-Substrat und zur GaN-Schicht (Abbildung 6.12c) etwa gleich
rauh. Dies steht im Einklang mit den AFM-Messungen in Kapitel 6.1.2, die eine Beibe-
haltung der Oberflachenrauhigkeit vom Pseudosubstrat bis zur Oberfliche der 2 ym dicken
GaN-Schicht zeigen. Die in Abbildung 6.12¢ sichtbaren Grenzflichen des AIN-Puffers deu-
ten damit noch einmal mehr auf die Notwendigkeit hin, die SiC-Schichten vor der AIN/GaN-
Epitaxie zu polieren, wie in [147] beschrieben.

Mittels Hochauflosungs-TEM lésst sich die Frage beantworten, ob sich die hohe Dichte an
Stapelfehlern im Pseudosubstrat negativ auf den AIN-Puffer und somit auf die GaN-Schicht
auswirkt. In Abbildung 6.13 ist eine Hochauflosungsaufnahme der 3C-SiC(111)/AIN-Grenz-
flache gezeigt. Es sind deutlich einige Stapelfehler im grenzflichennahen Bereich der SiC-
Schicht zu erkennen. Es stellt sich jedoch heraus, daf} diese beim Wachstum der AIN-Puffer-
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Abbildung 6.13: Hochauflosungs-TEM-Aufnahme der Grenzfliche zwischen 3C-SiC(111) und der
AIN-Pufferschicht. Die Grenzflache befindet sich in der Mitte der Abbildung. Stapelfehler sind mit
weillen Pfeilen gekennzeichnet. Es ist festzustellen, daf} sich diese Stapelfehler nicht negativ auf das
AIN-Wachstum auswirken.

schicht nicht weiterwachsen bzw. zur Entstehung von ausgedehnten Defekten fiihren. Ein
groBBer Teil der an der Grenzfliche auf der AIN-Seite vorhandenen Defekte wichst innerhalb
des AIN-Puffers aus.

Versetzungsdichten

Wie bereits in den Hellfeldaufnahmen (z.B. Abbildung 6.11) zu erkennen, exisitiert in der
abgeschiedenen GaN-Schicht eine gewisse Dichte an Versetzungen. Diese lassen sich im
TEM besonders gut im Schwachstrahldunkelfeldmodus beobachten. Eine Quantifizierung
der Versetzungsdichte wird durch die energiegefilterte TEM moglich (siehe Abschnitt 3.2.3).

Abbildung 6.14 zeigt exemplarisch Schwachstrahldunkelfeldabbildungen der Versetzungen
in einer auf einem 3C-SiC(111)-Pseudosubstrat abgeschiedenen GaN-Schicht. Durch Ver-
wendung zweier verschiedener Reflexe zur Abbildung lassen sich Versetzungen mit einem
Burgersvektor von b = 2 [1120] (Abbildung 6.14b) oder b = a [0001] und b = ¢ [1123] (Ab-
bildung 6.14a) abbilden. Dabei ist festzustellen, dal die Mehrzahl der Versetzungen einen
Burgersvektor von b= %(11§O> aufweist. Dies ist fiir GaN-Schichten auf allen hier betrach-
teten Substraten giiltig.

Durch Abzihlen der Versetzungen und unter Beriicksichtigung der lokalen Probendicke
erhilt man die Versetzungsdichte. Der Fehler wurde konservativ auf einen Faktor 2 ab-
geschitzt und begriindet sich in der begrenzten Ausdehnung des zur Auszédhlung heran-
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Abbildung 6.14: Schwachstrahldunkelfeldaufnahmen eines AIN/GaN-Schichtsystems auf einem 3C-
SiC(111)-Pseudosubstrat. Die Probe ist hierbei nahe der [2130]-Zonenachse von GaN orientiert.
(a) zeigt eine GaN-g-3g-Dunkelfeldaufnahme (g(0002), (b) eine GaN-g-2g-Dunkelfeldaufnahme
(g(1210)). Versetzungen treten als helle Linien hervor.
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gezogenen Bereichs und in der Unsicherheit bei der Bestimmung der Probendicke mittels
energiegefilterter TEM.

Substrat Versetzungsdichte [cm 2]
Saphir (3,1-9,4)x10°
6H-SiC (1,9 -5,7)x10°
3C-SiC(111)/Si (2,9 - 8,7)x10°
Si(111) (1-4) x10'0

Tabelle 6.4: Versetzungsdichten fiir mittels MOCVD gewachsene GaN-Schichten auf verschiede-
nen Substraten. Bis auf den Wert fiir Si(111) wurden die Versetzungsdichten mittels TEM bestimmt.
Der Wert fiir Si(111) ist zum Vergleich aus [71] entnommen und wurde aus tapping-mode-AFM-
Messungen gewonnen.

Die so erhaltenen Versetzungsdichten sind in Tabelle 6.4 zusammengefasst. In die Tabelle
wurde auch die minimal erreichte Versetzungsdichte bei der Epitaxie auf Silizium aus [71]
aufgenommen. Dabei ist anzumerken, dall Lahreche et al. [71] die Versetzungsdichten mit-
tels tapping-mode-AFM bestimmt haben, womit, im Gegensatz zum hier angewendeten Ver-
fahren, nur Versetzungen gemessen werden konnen, welche die Oberfliache durchstoBen. Die
Untersuchungen ergeben, daf3 auf 3C-SiC(111)-Pseudosubstraten, im Rahmen des Fehlers,
zu Saphir vergleichbare Versetzungsdichten erreicht werden. Damit 148t sich schlu3folgern,
daB die kristalline Qualitit von GaN-Schichten auf ionenstrahlsynthetisierten Pseudosubstra-
ten sogar ohne zusitzliche Politur fiir die Realisierung elektronischer Bauteile ausreichend
ist.

Mogliche Ansitze zur weiteren Verringerung der Versetzungsdichte sind zum einen die Op-
timierung der Oberflachenrauhigkeit, z.B. mittels chemomechanischen Polierens sowie die
Verringerung des Spannungszustands der GaN-Schicht. Dies wiirde die Bildung von span-
nungsinduzierten Versetzungen beim Abkiihlen vermindern, sowie die Bildung von Rissen
in der Schicht beim Abkiihlen nach der Epitaxie vermeiden. Ein Konzept hierzu wird in Ka-
pitel 7 vorgestellt.

6.1.5 PL-Untersuchungen

Um die optoelektronischen Eigenschaften der mittels MOCVD abgeschiedenen GaN-Schich-
ten beurteilen zu konnen, wurden Photolumineszenz-Messungen bei 2,8 K durchgefiihrt.
Abbildung 6.15 zeigt die PL-Spektren der auf 6H-SiC, Saphir und dem 3C-SiC(111)-Pseu-
dosubstrat im Vergleich.

Ein Ma8 fiir die Giite von GaN ist das Verhiltnis des Maximums der Lumineszenz des don-
orgebundenen Exzitons D’X bei ~3,47 eV zur ,,gelben Lumineszenz" tiefer Storstellen bei
etwa 2,25 eV. Abbildung 6.15 ist zu entnehmen, dall dieses Verhiltnis fiir den Fall der auf
dem Pseudosubstrat abgeschiedenen Schicht am hochsten ist, gleichbedeutend mit dem Vor-
liegen der besten Schicht auf 3C-SiC(111)/Si. Es tibersteigt das Verhiltnis fiir auf Saphir und
6H-SiC abgeschiedene Schichten um etwa eine Groflenordnung.
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Abbildung 6.15: PL-Spektren der auf 6H-SiC, Saphir und einem 3C-SiC(111)-Pseudosubstrat ab-
geschiedenen GaN-Schichten unter Anregung mit einem frequenzverdoppelten Ar-Ionenlaser (A =
488nm). Die Peakpositionen der Lumineszenz des donorgebundenen Exzitons ist mit D’X gekenn-
zeichnet, die des Donor-Akzeptor-Paares mit DAP. Die gelbe Lumineszenz tiefer Storstellen liegt im
Bereich um 2,2 eV. Auffillig ist das hohe Verhiltnis der Peakintensitit von D°X zur gelben Lumines-
zenz im Falle der auf dem SiC-Pseudosubstrat abgeschiedenen GaN-Schicht.

Dies ist insofern erstaunlich, als da3 bessere kristalline Eigenschaften oder deutlich gerin-
gere Versetzungsdichten als Erkldrung ausscheiden. Allerdings findet sich in der Literatur
[159] ein dhnliches Beispiel, bei dem das Verhiltnis des Maximums der Lumineszenz des
donorgebundenen Exzitons zur gelben Lumineszenz im Vergleich zu einer auf Saphir abge-
schiedenen Schicht stark iiberhoht ist. Hierbei wurde als Substrat fiir die spatere MOCVD-
Abscheidung von GaN ein mittels CVD karbonisiertes SOI-Substrat verwendet. Die Inten-
sitiit des DYX-Peaks zur gelben Lumineszenz war auch hier etwa 10 mal hoher. Auch hier exi-
stiert bis heute keine schliissige Erklirung fiir die starke Uberhohung des Intensititsverhilt-
nisses der D’X-Linie zur gelben Lumineszenz.
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6.2 Abscheidung von GaN mittels IBAMBE

Eine andere Methode zur Abscheidung von diinnen GaN-Schichten stellt die Molekular-
strahlepitaxie (MBE) dar. Durch die gleichzeitige Verwendung einer Stickstoffionenquelle
wird eine ionenstrahlunterstiitzte Abscheidung (Ion Beam Assisted MBE, IBAMBE)
moglich. Die IBAMBE ermoglicht die Abscheidung von GaN-Schichten mit deutlich besse-
ren kristallinen Eigenschaften als die konventionelle MBE [66, 67].

Durch die im Vergleich zur MOCVD deutlich niedrigeren Prozesstemperaturen ist auch
die Synthese von kubischen GaN-Schichten mittels IBAMBE moglich. Bisher werden zum
Wachstum von kubischem GaN GaAs-Substrate, mittels CVD abgeschiedene 3C-SiC-Schich-
ten auf Silizium oder in einem speziellen Verfahren (LPCVD auf undulierten Si-Oberfldchen)
hergestellte (001)-orientierte 3C-SiC-Substrate verwendet [75, 160]. In diesem Kapital wer-
den erstmals Ergebnisse der Abscheidung von kubischem GaN auf ionenstrahlsynthetisier-
ten, (001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten vorgestellt.

6.2.1 Verfahren und Ablauf des Depositionsprozesses
Aufbau der IBAMBE-Anlage

Alle in diesem Kapitel gezeigten, mittels IBAMBE abgeschiedenen GaN-Schichten wur-
den in Zusammenarbeit mit Herrn Dr. J. Gerlach am IOM Leipzig hergestellt. Die dort zur
Verfligung stehende IBAMBE-Anlage ist in Abbildung 6.16 schematisch dargestellt.

Die Depositionsanlage besteht im Wesentlichen aus drei Teilen. Die Einschleuskammer er-
laubt den Einbau von Proben, ohne das Vakuum in den zwei anderen Kammern zu brechen.
Die eigentliche Abscheidung der GaN-Schichten erfolgt in der Depositionskammer, welche
durch eine Kryopumpe gepumpt wird und zur weiteren Druckverbesserung und Kontamina-

Abbildung 6.16: Schematischer Aufbau der fiir diese Arbeit genutzten IBAMBE-Anlage aus [66].
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tionsvermeidung mit Fliissig-Stickstoff-Kiihlfallen ausgestattet ist. Damit ist ein Basisdruck
von 2-7 x 10~7 mbar méglich. Das fiir die Schichtsynthese notwendige Gallium wird iiber
eine auf 1000 °C bis 1080 °C geheizte Effusionszelle bereitgestellt, wobei sich die erreich-
baren Galliumfliisse in Abhéngigkeit von der Effusionszellentemperatur in einem Bereich
von 1,0 - 4,5 x 10* at/cm?s bewegen. Stickstoffionen werden in einer Hohlanodenquelle
erzeugt. Dabei wird durch Anlegen einer Spannung von 380 V an eine Anode und Einlassen
von Stickstoff eine Gasentladung erzeugt. Der Stickstoff-Uberdruck dringt dann das entstan-
dene Plasma aus einer kleinen Apertur in der Anode aus der Quelle in die Depositionskam-
mer hinaus. Eine Messung der Energieverteilung ergibt zwei Maxima der lonenenergie bei
etwa 4 - 6 eV und bei 15 - 16 eV, der erreichbare Stickstoffionenfluf ergibt sich zu 2,2 x
10'* Tonen/cm?s. Es ist allerdings zu erwihnen, daB nur ein Bruchteil der bereitgestellten
Stickstoffionen in die entstehende GaN-Schicht eingebaut wird. Zur Uberwachung des Io-
nenstroms befindet sich ein Farayday-Becher in der Depositionskammer.

Die etwa 1 x 1 cm? groBen Proben werden von einem in drei Richtungen beweglichen und
um zwei Achsen drehbaren Probenhalter aufgenommen, was eine optimale Ausrichtung der
Probe im Gallium- bzw. Stickstoffionenstrahl ermdglicht. Eine Substratheizung aus einer
Tantal-Heizwendel erlaubt das Aufheizen der Probe bis auf etwa 800 °C. Die Probentem-
peratur kann pyrometrisch oder iiber zwei auf die Probe geklemmte Thermoelemente {iber-
wacht werden.

Eine getrennte Analysekammer erlaubt die Analyse der abgeschiedenen Schichten unmit-
telbar nach der Deposition mittels Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) und Beugung nie-
derenergetischer Elektronen (LEED).

Ablauf des Depositionsprozesses

Zur Abscheidung von GaN-Schichten mittels IBAMBE wurden 1 x 1 cm? Stiicke (001)- und
(111)-orientierter 3C-SiC-Pseudosubstrate verwendet, deren Herstellung und Eigenschaften
in den Kapiteln 3 und 4 dieser Arbeit beschrieben sind. Wie auch bei allen anderen Abschei-
dungsexperimenten wurden die Probenoberflichen in einem Wasserstoffplasma gereinigt.

Nach Aufheizen der Proben auf eine Temperatur von 650 °C wurde mit der Abscheidung
der GaN-Schichten begonnen. Die hierbei verwendeten Parameter sind in Tabelle 6.5 zu-
sammengefasst. Bei Proben, die mit einem deutlichen Galliumiiberschuf hergestellt wurden
(dies ist fiir Ga-Fliisse von 1,65 und 2,25 x 10'* at/cm?s der Fall, da nur ein Bruchteil der
zur Verfligung stehenden Stickstoffionen in die Schicht eingebaut wird), wurden die Schich-
ten nachtridglich im Stickstoffionenstrahl nachnitriert, um elementares Gallium in GaN zu
tiberfiihren. Fiir jeden Parametersatz wurden zwei Abscheidungen, eine auf einem (001)-
orientierten und eine auf einem (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrat durchgefiihrt.

Im Gegensatz zur Abscheidung von GaN-Schichten mittels MOCVD wurde ganz auf die
vorherige Abscheidung einer AIN-Pufferschicht verzichtet, da friihere Untersuchungen zur
Abscheidung von GaN auf 6H-SiC mittels IBAMBE eine sehr hohe kristalline Qualitéit auch
ohne eine solche Pufferschicht zeigen [66, 67].
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Basisdruck [mbar] 2-7x 1077
Prozessdruck [mbar] 0,75
Substrattemperatur [°C | 650
1,40 x 10"
Ga-FluB (jc.) 1,65 x 10™
[at/cm?s] 2,25 x 104
N-IonenfluB} [at/cm?s] 2,2 x 101
Depositionsdauer [min] 120
0 bei jg, = 1,40 x 10 at/cm?s
Nachnitrierungsdauer | 45 bei jg, = 1,65 x 10'* at/cm?s
[min] 60 bei jg. = 2,25 x 10 at/cm?s

Tabelle 6.5: Depositionsparameter bei der Abscheidung von GaN auf (001)- und (111)-orientierten
3C-SiC-Pseudosubstraten.

6.2.2 Abscheidung auf (111)-orientierten Pseudosubstraten

Zunichst sollen an dieser Stelle die auf (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten abge-
schiedenen GaN-Schichten diskutiert werden. Da oben bereits mittels MOCVD abgeschie-
dene GaN-Schichten auf (111)-orientierten Pseudosubstraten vorgestellt und diskutiert wur-
den, ist ein direkter Vergleich der beiden Abscheidemethoden moglich. AuBlerdem sollen
die hier festgestellten Schichteigenschaften mit den wesentlichen Eigenschaften von auf 6H-
SiC-Einkristallen abgeschiedenen GaN-Schichten verglichen werden. Die Schichten sind je
nach Ga-Fluf3 zwischen ~200 und ~400 nm dick.

6.2.2.1 Kristalline Eigenschaften
Vorliegende Phasen und Epitaxie

Einen ersten Hinweis auf eine c-achsenorientierte Abscheidung und das eventuelle Vorliegen
von Fremdphasen kann eine #-20-Messung der zur Oberfliche parallelen Netzeben geben,
wie sie in Abbildung 6.17 fiir die bei einem Ga-FluB von 1,65 x 10'# at/cm?s abgeschiedene
GaN-Schicht dargestellt ist.

Neben dem bei einem theoretischen 20-Wert von 34,570° erwarteten und bei 34,651° be-
obachteten (0002)GaN-Reflex findet man den korrespondierenden (0004)GaN-Reflex bei
72,984°, sowie den (111)-Reflex des Siliziumsubstrats bei 28,469°. Direkt neben dem
(0002)GaN-Reflex ist ein zusitzlicher Reflex bei 35,698° zu erkennen. Hierbei kann es sich
entweder um den (111)3C-SiC-Reflex handeln, welcher bei 35,651° zu erwarten ist [161],
oder um den (111)-Reflex des kubischen GaNs, welcher theoretisch bei einem 26-Wert von
35,611° liegt. Weiter unten diskutierte Polfigurmessungen des (200)c-GaN-Reflexes, wel-
cher besser vom (200)3C-SiC-Reflex getrennt werden kann, geben einen Hinweis darauf,
daf3 es sich hier nicht um einen Reflex des kubischen GaN handelt.

0-20-Messungen der beiden anderen, bei einem hoheren bzw. niedrigerem Ga-Fluf} herge-
stellen GaN-Schichten ergeben qualitativ sehr dhnliche Diffraktogramme, weshalb aus ihnen
keine zusdtzlichen Informationen gewonnen werden kdnnen.
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Abbildung 6.17: §-20-Messung der zur Oberfldche parallelen Netzebenen der bei einem Ga-Fluf3 von
1,65 x 10 at/cm?s auf einem (111)-orientierten Pseudosubstrat abgeschiedenen GaN-Schicht.

Um festzustellen, ob mittels IBAMBE ebenso wie bei der MOCVD phasenreine, epitakti-
sche, hexagonale GaN-Schichten auf (111)-orientierten Pseudosubstraten abgeschieden wer-
den konnen, wurden Rontgenpolfigurmessungen des hexagonalen (1011)- und des kubischen
(200)-Reflexes von GaN bei 26-Werten von 34,570° bzw. 35,611° durchgefiihrt.

Abbildung 6.18 zeigt diese beiden Messungen als Hohenlinienprofil fiir eine bei jg, = 1,65
x 10 at/cm?s (Abbildung 6.18a) und fiir eine bei jg, = 2,25 x 10 at/cm?s (Abbildung
6.18b) hergestellte GaN-Schicht. In den (1011)GaN-Polfiguren beider Proben sind jeweils
nur die fiir ein gutes epitaktisches Wachstum zu erwartenden 6 Poldichtemaxima bei einem
x-Wert von 60° zu beobachten. Es kann also von einem guten epitaktischen Wachstum von
hexagonalem GaN auf den Pseudosubstraten ausgegangen werden.

Ob Einschliisse der kubischen GaN-Phase vorliegen, ldsst sich anhand der (200)GaN-Polfigur
entscheiden. Wihrend fiir die bei jg, = 1,65 x 10'* at/cm?s gewachsene Probe keinerlei Pol-
dichtemaxima oberhalb der Rauschgrenze zu beobachten sind, findet man in der zugehori-
gen Messung fiir die bei jg, = 2,25 x 10'* at/cm?s abgeschiedene GaN-Schicht drei ausge-
prigte, jeweils um Ay = 120° verschobene Poldichtemaxima, welche ebenfalls bei einem
x-Wert von etwa 60° auftreten. Wiirden hier kubische Zwilline beziiglich der [111]3C-SiC-
Substratnormalen vorliegen, so miissten 6 Reflexe mit Ay = 60° auftreten. Aus der Tatsache,
daB es sich hier also um unverzwillingtes kubisches GaN handelt, kann geschlossen werden,
daB dieses direkt an der Substratoberfliche nukleiert ist. Wiirde die kubische Phase auf ge-
eigneten Netzebenen des hexagonalen GaNs nukleieren, wire die Bildung von Zwillingen
zu erwarten. Das Auftreten der kubischen GaN-Phase bei hohen Ga-Fliissen deckt sich mit
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der hédufig gemachten Beobachtung, dafl ein hohes Ga:N-Verhiltnis stabilisierend auf die
kubische Phase wirkt [75].

An dieser Stelle ist zu erwihnen, da3 in der bei noch niedrigerem Ga-Flul (jg, = 1,40 X
10 at/cm?s) hergestellten GaN-Schicht ebenfalls keine Hinweise auf kubische Einschliisse
gefunden werden konnten.

Abbildung 6.18: (1011)h-GaN- und (200)c-GaN-Polfigurmessungen (links bzw. rechts) der bei ei-
nem Ga-FluB von jg, = 1,65 x 10 at/cm?s (a) bzw. jga = 2,25 x 10 at/em?s (b) auf (111)-
orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen GaN-Schichten. Es ist deutlich das Auftreten
von kubischen Phasenanteilen bei erhohtem Ga-Fluf3 zu beobachten (b).
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Hier nicht gezeigte p-Scans des (111)Si- und des (1011)-Reflexes bestitigen die auch fiir
die MOCVD-Abscheidung von GaN auf den (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudobsubstraten
gefundene Epitaxiebeziehung:

(0001) [1010] GaN || (111) [110]SiC || (111)[110] Si.

Kristalline Perfektion

Aussagen zur kristallinen Perfektion der GaN-Schichten erhédlt man aus Messungen der
Rockingkurven um den (0002)GaN-Reflex. Die hieraus ermittelten Werte Aw fiir die Halb-
wertsbreite der (0002)GaN-Rockingkurven sind in Tabelle 6.6 zusammengefasst.

Mit zunehmendem Ga-Fluf8 nimmt die Breite der (0002)GaN-Rockingkurve ab. Bemer-
kenswert ist, dal das vermehrte Auftreten von kubischen Phasenanteilen 6.18b nicht mit
einer Verschlechterung der kristallinen Perfektion korreliert ist. Die schmalste (0002)GaN-
Rockingkurve ergibt sich fiir die beim hochsten Ga-Fluf3 abgeschiedene Probe, bei der deut-
lich Anteile von kubischen GaN festzustellen sind.

Ein Vergleich mit Schichten, die unter nahezu gleichen Bedingungen mittels IBAMBE auf
6H-SiC-Einkristallen abgeschieden (Aw = 0,014°) wurden, zeigt, daB die beste auf den
Pseudosubstraten hergestellte GaN-Schicht mit einer Halbwertsbreite der Rockingkurve von
0,55° deutlich schlechter ist. Ein Grund fiir diese gro3e Diskrepanz kann z.B. die im Ver-
gleich zu einem 6H-SiC-Einkristallsubstrat deutlich hohere Oberflichenrauhigkeit des io-
nenstrahlsynthetisierten Pseudosubstrats sein. Denkbar ist auch, daf} die beobachtete kurz-
wellige Rauhigkeit zu einer schlechteren bzw. massiv gestorten Nukleation von GaN fiihrt.

Auch im Vergleich zu den mittels MOCVD abgeschiedenen GaN-Schichten (Aw = 544 arc-
sec, Tabelle 6.3) ergibt sich eine mit Aw = 0,55° (1980 arcsec) deutlich breitere (0002)GaN-
Rockingkurve. Dies ist ebenfalls ein Hinweis darauf, daf} hier kein gutes zweidimensionales
Wachstum der GaN-Schicht erreicht worden ist. Um dies genauer zu untersuchen, wurden
REM- und TEM-Untersuchungen der mittels IBA-MBE abgeschiedenen Schichten durch-
gefiihrt.

GalliumfluB FWHM der Rockingkurve

[at/cm?s] um (0002)GaN [°]
1,40 x 10* 1,73
1,65 x 10* 1,12
2,25 x 10" 0,55

Tabelle 6.6: Breite (FWHM) der Rockingkurven des (0002)-Reflexes der mittels IBAMBE auf
(111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen GaN-Schichten in Abhéngigkeit des Ga-
Flusses bei der Deposition.
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6.2.2.2 Oberflichenmorphologie

Abbildung 6.19 zeigt eine REM-Aufnahme der Oberfldache einer bei einem Ga-Fluf3 von jg,
= 1,65 x 10 at/cm?s hergestellten GaN-Schicht.

Es ist deutlich zu erkennen, daB kein zweidimensionales GaN-Wachstum stattgefunden hat.
Vielmehr ist das Vorhandensein einzelner facettierter GaN-Inseln zu erkennen, welche zu
einer nicht komplett geschlossenen GaN-Schicht zusammengewachsen sind. Durch Korre-
lation der REM-Aufnahmen mit hier nicht gezeigten XRD-p-Scans kann man die Richtung
der Kanten der einzelnen GaN-Kdorner als [1120]-Richtungen identifizieren.

Das hier beobachtete dreidimensionale Wachstum ist ein Hinweis darauf, dafl keine homo-
gene Nukleation von GaN auf dem 3C-SiC-Pseudosubstrat stattgefunden hat. AuBBerdem er-
klart dies die im Vergleich zu GaN-Schichten auf 6H-SiC-Einkristallen deutlich schlechteren
kristallinen Eigenschaften.

6.2.2.3 Innere Struktur und Grenzflichen

Um den Grund fiir die schlechte Nukleation von GaN auf den Pseudosubstraten, die innere
Struktur sowie die Qualitit der Grenzflichen zu untersuchen, wurden TEM-Untersuchungen
durchgefiihrt.

Abbildung 6.20 zeigt eine Querschnitts-TEM-Aufnahme einer bei einem Ga-Flu3 von jg,

Abbildung 6.19: REM-Aufnahme der Oberfliche einer bei einem GalliumfluB von jg, = 1,65 x 1014
at/cm?s auf einem (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrat abgeschiedenen GaN-Schicht.
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Abbildung 6.20: Querschnitts-TEM-Aufnahme einer bei einem Ga-FluB von jg, = 1,65 x 104
at/cm?s auf einem (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrat abgeschiedenen GaN-Schicht.

= 1,65 x 10 at/cm?s auf einem (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrat abgeschiedenen
GaN-Schicht. Man kann deutlich das dreidimensionale Wachstum einzelner unterschiedlich
hoher GaN-Kiristallite erkennen. Dies steht im Einklang mit den oben gezeigten Ergebnis-
sen der REM-Untersuchungen. Die mittlere Schichtdicke der GaN-Schicht ergibt sich zu et-
wa 350 nm in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen hier nicht gezeigter RBS-Messungen.
Starke Kontrastvariationen innerhalb der GaN-Korner, insbesondere an der Grenzflache zwi-
schen 3C-SiC und GaN, deuten auf eine hohe Defektdichte innerhalb der GaN-Kristallite
besonders an der Grenzfldche hin.

Abbildung 6.21 zeigt die Grenzflaiche zwischen 3C-SiC und GaN in hoherer Vergrofe-
rung. Direkt an der Grenzflaiche kann man vereinzelt im Abstand von mehreren hundert
Nanometern Hohlrdume erkennen. Es ist davon auszugehen, daf die kurzwellige Rauhigkeit
der Oberfliche des 3C-SiC-Pseudosubstrats zu Benetzungsproblemen und daher zu einer
schlechten Nukleation von GaN fiihrt, womit die Bildung von Hohlrdumen durch laterales
Uberwachsen von Probenstellen, an denen keine Nukleation von GaN stattgefunden hat, er-
klarbar wird. Hierzu passt auch die Beobachtung, da3 bei hoherem Ga-Fluf3 eine bessere
Epitaxie erzielt wird (Tabelle 6.6), da der hohere Flu} der geringeren Benetzbarkeit entge-
genwirkt. Neben ausgedehnten Hohlrdaumen entstehen am Interface auch ausgedehnte De-
fekte, wie z.B. Fadenversetzungen (in Abbildung 6.21 mit ,,V* gekennzeichnet).

Die hier beobachtete hohe Defektdichte in den einzelnen GaN-Kristalliten sowie der drei-
dimensionale Wachstumsmodus erkldren die im Vergleich zu GaN-Schichten auf 6H-SiC-
Einkristallen schlechteren kristallinen Eigenschaften.
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Abbildung 6.21: Querschnitts-TEM-Aufnahme der Probe aus Abbildung 6.20 in hoherer Vergrofe-
rung. An der Grenzfliche zwischen 3C-SiC und GaN sind vereinzelt Hohlrdaume (mit ,,H* gekenn-
zeichnet) zu erkennen. An der Grenzfliche entstehen auch ausgedehnte Defekte, wie z.B. Fadenver-
setzungen, welche sich weiter in die einzelnen GaN-Kristallite erstrecken. Zwei solcher Fadenverset-
zungen sind mit ,,V* gekennzeichnet.

Da, wie oben bereits erwéhnt, die Moglichkeit der Reduzierung der Oberflachenrauhig-
keit durch einen kurzen chemo-mechnischen Polierschritt besteht, kann erwartet werden,
daf deutlich bessere hexagonale GaN-Schichten auf 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschieden
werden konnen.
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6.2.3 Abscheidung auf (001)-orientierten Pseudosubstraten

Wie bereits oben erwihnt, ermoglicht die bei der IBAMBE im Vergleich zur MOCVD von
GaN deutlich niedrigere Abscheidungstemperatur die Herstellung des thermodynamisch me-
tastabilen kubischen GaN. Interesse an der Verfiigbarkeit von kubischem GaN besteht, weil
kubisches GaN im Gegensatz zu hexagonalem GaN unpolar ist. Dies hat direkte Konsequen-
zen z.B. beim Einsatz in LEDs. Wihrend das intrinsische Feld in polaren Materialien zu einer
geringeren Effizienz durch Trennung der Ladungstréager fiihrt, ist dieser Effekt in kubischem
GaN nicht prisent. Ein weiterer Vorteil liegt in der hoheren Isotropie der Kristallstruktur und
somit der elektronischen Eigenschaften. Bis zum heutigen Zeitpunkt verhindern jedoch die
schlechte Verfiigbarkeit und vor allem die im Vergleich zu hexagonalem GaN noch deutlich
schlechteren kristallinen Eigenschaften einen Einsatz in elektronischen Bauelementen.[75]

Die Abscheidung von GaN auf (001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten stellt eine Al-
ternative zur Abscheidung auf anderen kubischen Substraten wie z.B. Silizium oder GaAs
dar. Im Falle von Silizium als Substrat stellt sich die, bereits oben erwihnte Bildung eines
niedrigschmelzenden SiGa-Eutektikums (Tz ~ 30 °C) [80] als storend heraus, was durch
Aufrauhung der Oberfliche zu einem gestorten Wachstum der GaN-Schicht fiihrt [81]. Die
Verwendung von GaAs als Substrat verhindert zwar diesen Effekt, allerdings fiihrt hier die
groBBe Gitterfehlpassung von 20% zur Ausbildung einer hohen Dichte von Defekten in der
GaN-Schicht [75]. Im Falle der Verwendung von 3C-SiC verringert sich diese Fehlpassung
auf 3,5%.

An dieser Stelle sollen erste Ergebnisse der Deposition von kubischen GaN-Schichten auf
ionenstrahlsynthetisierten (001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten vorgestellt werden.

6.2.3.1 Kristalline Eigenschaften
Vorliegende Phasen und Epitaxie

Um die auf (001)-orientierten Pseudosubstraten vorliegenden Phasen zu identifizieren, wur-
den 0-26-XRD-Messungen der zur Probenoberfliche parallelen Netzebenen durchgefiihrt.
Abbildung 6.22 zeigt den Vergleich der Diffraktogramme der bei einem Ga-Fluf} von jg, =
1,40 x 10'* at/cm?s (a) und der bei einem Ga-FluB von jg, = 2,25 x 10 at/cm?s (b) ab-
geschiedenen GaN-Schichten. Bereits auf den ersten Blick sind deutliche Unterschiede zu
erkennen. Bei der mit jg, = 1,40 x 10 at/cm?s gewachsenen Schicht (Abbildung 6.22a)
sind neben dem (200)c-GaN- und dem (400)Si-Reflex des Pseudosubstrats noch drei weitere
Reflexe zu erkennen, welche sich den (111)-Netzebenen des kubischen GaN und den (1011)-
und (1122)-Reflexen des hexagonalen GaN zuordnen lassen. Ein vollig anderes Bild ergibt
sich fiir die mit einem wesentlich hheren Ga-FluB von jg, = 2,25 x 10'* at/cm?s gewach-
sene GaN-Schicht. Im entsprechenden Diffraktogramm in Abbildung 6.22b sind lediglich
zwei Beugungsmaxima zu erkennen, das Maximum bei 26 = 40,1° kann dem (200)-Reflex
des kubischen GaN zugeordnet werden, das Maximum bei 260 = 69,209° stammt vom (400)-
Reflex des Siliziums im Pseudosubstrat. Es sei an dieser Stelle erwiahnt, dafl auch in der
6-20-Messung der bei einem mittleren Ga-FluB von jg, = 1,65 x 10 at/cm?s keine Anteile
der hexagonalen Phase in 6-20-Messungen der zur Oberfliche parallelen Netzebenen fest-
stellbar sind.
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Abbildung 6.22: 6-20-Messungen der zur Oberfliche parallelen Netzebenen der bei einem Ga-Fluf3
von 1,40 x 10'* at/cm?s (a) und mit einem Ga-FluB von 2,25 x 10!* at/cm?s (b) auf (001)-orientierten
3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen GaN-Schichten.

Es zeigt sich also deutlich, daB8 sich eine Erhohung des Ga-Flusses stabilisierend auf die
kubische Phase auswirkt, wihrend bei geringen Ga-Fliissen hohe Anteile der hexagonalen
Phase nachweisbar sind. Diese Beobachtung ist im Einklang mit der Literatur [75].
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Um zu priifen, wie gut die c-GaN-Phase texturiert ist und ob auf anderen als zur Substrat-
oberfldache parallelen Netzebenen Anteile der hexagonalen GaN-Phase feststellbar sind, wur-
den (1011)h-GaN- und (111)c-GaN- bzw. (200)c-GaN Polfiguren gemessen. Abbildung 6.23
zeigt die entsprechenden Polfiguren fiir die beiden Proben aus Abbildung 6.22, Abbildung
6.23a fiir jg, = 1,40 x 10'* at/cm?s und Abbildung 6.23b fiir jg, = 2,25 x 10'* at/cm?s. Es
ist zu erkennen, dal} bei allen Fliissen epitaktisch gut orientierte GaN-Schichten mit einem
hohen Anteil an kubischem GaN gewachsen wurden, wie die (111)c-GaN- bzw. (200)c-GaN-
Polfiguren belegen. Diese zeigen ausschlieBlich die fiir Einkristalle erwarteten 111- bzw.
200-Pole (b), wobei zu (b) die Pole fiir x = 90° wegen der Beschrinkung des MeBbereichs
auf xy < 89° nicht zu sehen sind. Die Epitaxiebeziehung zwischen Schicht und Substrat
ergibt sich aus ergidnzenden, hier nicht gezeigten XRD-p-Scans. Es zeigt sich dal} alle Net-
zebenen und Richtungen der GaN-Schicht parallel zu denen des Substrats sind, entsprechend
der Orientierungsbeziehung

(001) [110] c-GaN || (001) [110] 3C-SiC || (001) [110] Si.

Bemerkenswert ist, da3 es zu keiner Zwillingsbildung in der GaN-Schicht kommt, wie ein
Vergleich der gemessenen (111)c-GaN-Polfigur mit der Simulation der (111)-Polfigur einer
Schicht mit Zwillingen erster und zweiter Ordnung (siehe Abschnitt 5.2.2) ergibt. Allerdings
zeigt das Aufreten von Poldichtemaxima in den (1011)h-GaN-Polfiguren die Existenz von
hexagonalem GaN in beiden Schichten an. Aus dem Intensitédtsverhiltnis der entsprechen-
den Poldichtemaxima wie auch aus den oben gezeigten #-20-Messungen ergibt sich, daf
der Anteil an hexagonalem GaN in der mit jg, = 2,25 x 10 at/cm®s gewachsenen Schicht
deutlich geringer sein muss als in der mit wesentlich geringerem Ga-Flu3 abgeschiedenen
GaN-Schicht.

Aufgrund der hohen Symmetrie der (1011)h-GaN-Polfigur in Abbildung 6.23a ist davon
auszugehen, daf} diese durch eine Nukleation von hexagonalem GaN auf ausgezeichneten
Netzebenen des kubischen GaN stattgefunden hat. Die naheliegendste Vermutung ist hier-
bei, daB} es auf den um 54,7° gegeniiber der Substratoberflache geneigten (111)-Ebenen des
kubischen GaNs zum Wachstum von hexagonalem GaN gekommen ist, so daf} hierbei die
hexagonalen (0002)-Ebenen parallel zu den kubischen (111)-Ebenen sind. Eine Polfigursi-
mulation unter dieser Annahme ist in Abbildung 6.24 gezeigt. Es ist festzustellen, daf3 die-
se Polfigursimulation nicht mit den gemessenen Polfiguren iibereinstimmt. Somit muss die
Epitaxiebeziehung zwischen der hexagalen und der kubischen Phase anders sein, als oben
angenommen. Es ist jedoch bisher nicht gelungen diese Epitaxiebeziehung aufzukléren.
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Abbildung 6.23: (1011)h-GaN- und (111)- bzw. (200)c-GaN-Polfigurmessungen (links bzw. rechts)
der bei einem Ga-FluB von jg, = 1,40 x 10 at/cm?s (a) bzw. jga = 2,25 x 10'* at/cm?s (b) auf
(001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen GaN-Schichten.
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Abbildung 6.24: Simulation einer (1011)h-GaN-Polfigur unter der Annahme, daB auf den um 54,7°
gegen die Oberfliache geneigten (111)-Ebenen des kubischen GaN h-GaN so aufgewachsen ist, daf3
die (0002)-Ebenen des hexagonalen parallel zu den (111)-Ebenen des kubischen GaNs sind. Der
Vergleich mit den gemessenen (1011)-Polfiguren in Abbildung 6.23 zeigt, daB diese Annahme nicht
richtig ist, und eine andere, noch unbekannte Epitaxiebeziehung zwischen hexagonaler und kubischer
Phase vorliegen muss.
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Kristalline Perfektion

Ein MaB fiir die kristalline Ordnung der kubischen GaN-Schichten liefert die Breite der
(002)c-GaN-Rockingkurve. Tabelle 6.7 fasst die Halbwertsbreiten der (002)c-GaN-Rock-
ingkurven in Abhéngigkeit vom Ga-Flufl zusammen.

GalliumfluB FWHM der Rockingkurve

[at/cm?s] um (002)c-GaN [°]
1,40 x 10 2,45
1,65 x 10 0,88
2,25 x 10* 1,28

Tabelle 6.7: Breite (FWHM) der Rockingkurven des (002)c-GaN-Reflexes der mittels IBAMBE auf
(001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen GaN-Schichten in Abhingigkeit vom
Ga-FluB bei der Deposition.

Anders als bei den auf (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen hexago-
nalen GaN-Schichten erhilt man die besten kubischen GaN-Schichten bei einem Ga-Fluf3
von jg. = 2,25 x 10* at/cm?®s. Die Tatsache, daB bei weiterer Erhdhung des Ga-Flusses
keine weitere Texturverbesserung eintritt, ist ein Hinweis darauf, da} nur ein relativ enges
Parameterfenster existiert, in welchem kubische GaN-Schichten mit guten kristallinen Ei-
genschaften abgeschieden werden konnen. Es ist bemerkenswert, daf} es in nur wenigen Ab-
scheidungsversuchen gelungen ist eine GaN-Schicht herzustellen, die eine Halbwertsbreite
der (002)c-GaN-Rockingkurve von unter 1° aufweist.

Dies wird insbesondere deutlich, wenn man dieses Ergebnis mit der Literatur vergleicht.
Pacheco-Salazar et al. [162] schieden kubische InGaN-Schichten mit einem In-Anteil von
etwa 2% mittels plasmaunterstiitzer MBE auf GaAs-Substraten als auch auf einkristallinen
(001)-orientierten 3C-SiC-Einkristallen ab, welche nach dem in [160] dargestellten LPCVD-
Verfahren gewachsen wurden. Im Falle der Verwendung von GaAs-Substraten erreichten sie
eine minimale Halbwertsbreite der (002)c-GaN-Rockingkurve von 0,70° fiir eine Schicht-
dicke von etwa 1 pm. Wurden hingegen einkristalline 3C-SiC-Substrate verwendet konnte
bei etwa 500 nm dicken Schichten eine minimale Halbwertsbreite von 0,36° erreicht werden.
Hiermit zeigt sich, dal der fiir die Abscheidung von c-GaN auf (001)-orientierten ionen-
strahlsynthetisierten 3C-SiC-Pseudosubstraten zumindest im Bereich dieser Werte liegt. Es
ist davon auszugehen, daf bei weiterer Optimierung der Abscheidungsparameter kubische
GaN-Schichten mit besseren kristallinen Eigenschaften herstellbar sind.

6.2.3.2 Oberflichenmorphologie

Auskunft iber den Wachstumsmodus der auf (001)-orientierten SiC-Pseudosubstraten ge-
wachsenen kubischen GaN-Schichten erhilt man z.B. aus REM-Untersuchungen. Abbildung
6.25 zeigt die Oberfliche einer bei jg, = 1,65 x 10'* at/cm?s abgeschiedenen kubischen
GaN-Schicht.

Wie im Falle der auf (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen GaN-Schich-
ten zeigt sich auch hier die Bildung einer aus einzelnen, facettierten GaN-Kristalliten zusam-
mengesetzten Schicht. Durch Korrelation der gezeigten REM-Aufnahme mit XRD-¢-Scans
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Abbildung 6.25: REM-Aufnahme der Oberfliche einer bei einem GalliumfluB von jg, = 1,65 X 10
at/cm?s auf einem (001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrat abgeschiedenen GaN-Schicht.

kann festgestellt werden, daf3 der GroBteil der Kanten der GaN-KTristallite entlang den [110]-
Richtungen des Substrats verlduft. Vereinzelt findet man allerdings auch Kanten, welche
parallel zu den [100]-Richtungen des Substrats orientiert sind.

Die hier beobachtete Oberflachenmorphologie ist ein Hinweis darauf, daB auch hier ein drei-
dimensionales Wachstum stattgefunden hat.

6.2.3.3 Innere Struktur und Grenzflichen

Die innere Struktur der kubischen GaN-Schichten sowie deren Grenzfliche zum 3C-SiC-
Pseudosubstrat wurde mittels XTEM néher untersucht. Abbildung 6.26 zeigt eine XTEM-
Hellfeldaufnahme einer mit einem Ga-Flu8 von jg, = 1,65 x 10'* at/cm?s auf einem (001)-
orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrat abgeschiedenen c-GaN-Schicht.

Aus der TEM-Aufnahme ergibt sich eine GaN-Schichtdicke von etwa 210 nm. Im Vergleich
zu der auf einem (111)-orientierten Pseudosubstrat aufgewachsenen hexagonalen GaN-Schicht
fillt auf, daB die Hohe der einzelnen GaN-Kristallite homogener ist, und die gesamte Schicht
geschlossener erscheint. Aufféllig sind dunkle Streifen im Winkel von etwa 55° zur Ober-
flache der GaN-Schicht. Hierbei handelt es sich um ausgedehnte Defekte auf (111)-Ebenen
des GaNs. Mit hoher Wahrscheinlichkeit sind dies Stapelfehler oder Bereiche hexagonaler
Stapelung.
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Bei genauerer Betrachtung der Grenzfliche zwischen 3C-SiC und c-GaN fillt ein heller Kon-
trast auf. In hier nicht gezeigten Defokussierungsserien stellen sich diese Kontraste iiber
ihren Phasenkontrast als Hohlrdume heraus. Solche Hohlrdume wurden bereits in den hexa-
gonalen, auf (111)-orientierten Pseudosubstraten abgeschiedenen GaN-Schichten beobachtet
(Abbildung 6.20), weshalb fiir deren Entstehung der gleiche Grund anzunehmen ist.

Die hochaufgeloste XTEM-Aufnahme in Abbildung 6.27 zeigt einen Ausschnitt der Grenz-
flache zwischen 3C-SiC und c-GaN. Die Grenzflache verlduft in etwa diagonal durch die
Abbildung und ist mit einer gestrichelten schwarzen Linie angedeutet. Es féllt auf, daf in
der GaN-Schicht nahe der Grenzfliche eine hohe Dichte an Defekten auf den (111)-Ebenen
vorliegt. Hierbei handelt es sich hauptsichlich um eine dichte Ansammlung von Stapelfeh-
lern. Die Dichte ist hoher, als aufgrund der Gitterfehlpassung von c-GaN zu 3C-SiC (3,5%)
zu erwarten wire. Es ist anzunehmen, da3 die meisten Defekte an der relativ rauhen Ober-
flache des Pseudosubstrats nukleieren.

Abbildung 6.28 zeigt eine hochaufgeloste TEM-Aufnahme des oberflichennahen Bereichs
der Probe aus 6.26. Es ist festzustellen, dal die Dichte an ausgedehnten Defekten gegeniiber
dem grenzflichennahen Bereich deutlich abgenommen hat. Es ist anzunehmen, daf} eine Re-
duzierung der Zahl der Stapelfehler durch gegenseitiges Ausloschen zu dieser Verringerung
der Defektdichte fiihrt. Dies wire ein Hinweis darauf, dafl durch ein Wachstum von dickeren
GaN-Schichten eine weitere Verringerung der Defektdichte erreicht werden kann.

Abbildung 6.26: Querschnitts-TEM-Aufnahme einer bei einem Ga-FluB von jg, = 1,65 x 104
at/cm?s auf einem (001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrat abgeschiedenen GaN-Schicht. Zwei aus-
gedehnte Defekte auf den (111)-Ebenen der c-GaN-Schicht sind mit schwarzen Pfeilen gekennzeich-
net. Es handelt sich hierbei mit hoher Wahrscheinlichkeit um Stapelfehler oder um Bereiche hexago-
naler Stapelung.
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Abbildung 6.27: Hochauflosungs-TEM-Aufnahme der Grenzfliche zwischen 3C-SiC und c-GaN
entlang [110]3C-SiC bzw. [110]c-GaN der Probe aus Abbildung 6.26. Der Verlauf der Grenzflache
ist durch die gestrichelte schwarze Linie angedeutet.
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Abbildung 6.28: Hochauflosungs-TEM-Aufnahme einer Ansammlung von Stapelfehlern nahe der
Obeflache der Probe aus 6.26 entlang [110]c-GaN. Es ist zu erkennen, daf} die Dichte an Defekten an
der Oberfldche reduziert ist.
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6.3 Fazit

Abscheidung von GaN mittels MOCVD

In diesem Kapitel wurde gezeigt, daB3 einkristalline hexagonale GaN-Schichten in einem 2D-
Wachstumsmodus auf (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten unter Verwendung eines
AIN-Puffers mittels MOCVD abgeschieden werden konnen. Im selben Epitaxiedurchlauf
beschichtete 6H-SiC- und Saphirsubstrate erlauben einen Vergleich der kristallinen Qualitét
iber die Vermessung Breite der (0002)GaN-Rockingkurven sowie eine Abschitzung der Ver-
setzungsdichten mittels TEM.

Es zeigt sich, dal} die Breite der (0002)GaN-Rockingkurve der GaN-Schicht auf dem Pseu-
dosubstrat mit 544 Bogensekunden etwa doppelt so grof3 ist wie im Fall der Epitaxie auf
6H-SiC (288 Bogensekunden). Es ist anzumerken, dal} frithere Versuche [116] GaN auf io-
nenstrahlsynthetisierten, rein nasschemisch freigelegten 3C-SiC-Schichten abzuscheiden im
besten Falle zu Schichten mit einer Breite der Rockingkurve von 720 Bogensekunden fiihr-
ten. Die besten auf Si(111) abgeschiedenen GaN-Schichten [71] ergaben eine Halbwerts-
breite der Rockingkurve von etwa 650 Bogensekunden.

Somit wurden in dieser Arbeit ohne Optimierung der Epitaxiebedingungnen oder Vorbe-
handlungen der SiC-Oberflache im Vergleich zu friiheren Arbeiten die besten bisher bekann-
ten Werte fiir die Breite der (0002)GaN-Rockingkurve fiir die Epitaxie auf ionenstrahlsythe-
tiserten 3C-SiC(111)-Substraten bzw. Si(111) erreicht.

AFM-Messungen zeigen, dall die GaN-Schicht auf dem Pseudosubstrat eine unwesentlich
rauhere Oberfliache (1,38 nm RMS) als das Pseudosubstrat selbst (1,27 nm RMS) aufweist.
Es wird erwartet, dafl durch eine chemomechanische Politur der Oberflache eine Verbesse-
rung der mittels MOCVD abgeschiedenen GaN-Schichten erzielt werden kann.

TEM-Analysen zeigen, daf die Versetzungsdichten in der auf dem 3C-SiC-Pseudosubstrat
abgeschiedenen GaN-Schicht im selben Bereich wie bei der Epitaxie auf Saphir liegen und
unter diesem Aspekt bauelementetauglich sind. Insbesondere liegt die Versetzungsdichte un-
terhalb 1x10'%cm? und somit deutlich niedriger als bei der Epitaxie auf Silizium [71], bei
der Versetzungdichten von mindestens 4 x 10'%/cm? beobachtet werden.

PL-Messungen zeigen ein sehr hohes Verhiltnis des Maximums der Lumineszenz des donor-
gebundenen Exzitons zur gelben Lumineszenz tiefer Storstellen. Dieses Verhiltnis ist sogar
um knapp eine Groenordnung hoher als bei den auf 6H-SiC und Saphir abgeschiedenen
GaN-Schichten und ldsst eine sehr gute Anwendbarkeit der GaN-Schichten auf 3C-SiC-
Pseudosubstraten in der Optoelektronik erwarten. Allein iiber die kristallinen Eigenschaften
oder Versetzungsdichten lésst sich diese erhohte Lumineszenz nicht erkldren, da die Brei-
te der GaN-Rockingkurven sowie die Versetzungsdichten hoher bzw. im gleichen Bereich
liegen wie bei den auf 6H-SiC bzw. Saphir abgeschiedenen Schichten. Eine Erkldrung fiir
dieses auch fiir karbonisierte SOI-Substrate gefundene [159] ungewohnliche Ergebnis kann
zu diesem Zeitpunkt nicht gegeben werden und erfordert weitergehende Untersuchungen.
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Ein Problem stellt die Ribildung infolge des hohen Unterschieds der thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten von Silizium und GaN dar. Ein Losungsansatz wird im folgenden Kapitel
vorgestellt.

Abscheidung von GaN mittels IBAMBE

Als alternatives Abscheidungsverfahren zur MOCVD wurde die IBAMBE eingesetzt, da aus
friiheren Untersuchungen [66, 67] bekannt ist, dal diese Niedertemperaturmethode zur Ab-
scheidung von GaN-Schichten hoher kristalliner Qualitit auf 6H-SiC-Einkristallsubstraten
geeignet ist. Aus diesem Grund wurden einige Wachstumsversuche auf (111)- und (001)-
orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten durchgefiihrt, in der Hoffnung, wahlweise hexagona-
les bzw. kubisches GaN wachsen zu konnen.

XRD-Messungen bestitigen, daf3 auf 3C-SiC(111)/Si epitaktische, hexagonale GaN-Schich-
ten abgeschieden wurden. Allerdings stellt sich heraus, daf} keine zu einer Abscheidung auf
6H-SiC vergleichbar gute GaN-Schicht auf (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten ab-
geschieden werden konnte. Dies zeigt sich insbesondere in der Halbwertsbreite der
(0002)GaN-Rockingkurve, welche 0,55° betrdgt, wihrend auf 6H-SiC [66] schon 0,014°
erzielt wurden. Auch im Vergleich mit der mittels MOCVD auf einem Pseudosubstrat abge-
schiedenen, etwa 10 mal dickeren GaN-Schicht ist dieser Wert in etwa 3,5 mal hoher.

REM- und XTEM-Untersuchungen zeigen, da} die GaN-Schichten in einem dreidimensio-
nalen Wachstumsmodus aufwachsen, was auf eine gestorte Nukleation hinweist. Zusétzlich
sind Grenzflichenhohlrdume festzustellen, deren Bildungsmechanismus im Rahmen dieser
Arbeit nicht vollstindig aufgekldart werden konnte. Es liegt jedoch die Vermutung nahe,
dafB} die hohe anfingliche Rauhigkeit der Pseudosubstrate zu einem gestorten dreidimen-
sionalen Wachstum unter Ausbildung von Hohlrdumen an der Grenzfliche fiihrt. Es wird
daher erwartet, da3 deutlich bessere GaN-Schichten auf ionenstrahlsynthetisierten 3C-SiC-
Pseudosubstraten gewachsen werden konnen, sobald z.B. mittels chemo-mechanischem Po-
lierens geglittete Oberflachen zur Verfiigung stehen.

Neben hexagonalen GaN-Schichten wurden erstmalig kubische GaN-Schichten auf ionen-
strahlsynthetisierten (001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten demonstriert. Wie bei den
GaN-Schichten auf (111)-orientierten Pseudosubstraten zeigt sich auch hier ein dreidimen-
sionales Wachstum mit Grenzflichenhohlrdumen. Im Vergleich zu c-GaN-Schichten, welche
mittels plasmaunterstiitzter MBE auf GaAs bzw. 3C-SiC-Einkristallsubstraten abgeschieden
wurden [162], erzielen die hier gezeigten c-GaN-Schichten dhnliche Halbwertsbreiten der
(002)c-GaN-Rockingkurve (0,88°) wie Schichten, deren Deposition auf GaAs (0,70°) bzw.
3C-SiC (0,36°) optimiert war. Es wird erwartet, daf} die kristallinen Eigenschaften der c-
GaN-Schichten auf (001)-orientierten Pseudosubstraten noch gesteigert werden kann, indem
man zum einen eine weitere Parameteroptimierung bei der GaN-Abscheidung mittels IBAM-
BE durchfiihrt und zum anderen die Oberflichenrauhigkeit und somit das Nukleationsver-
halten von GaN verbessert.
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Kapitel 7

Spannungsrelaxierende Substrate

Da sich gezeigt hat, dall bei der MOCVD von GaN auf den 3C-SiC-Pseudosubstraten Risse
entstehen, soll hier ein Losungsansatz vorgeschlagen und untersucht werden. Da die Risse
beim Abkiihlen des Schichtsystems durch thermisch induzierte Spannungen entstehen, liegt
es nahe zu versuchen, Schichten mit stark unterschiedlichem thermischen Ausdehnungsko-
effizienten voneinander moglichst zu entkoppeln.

7.1 Verspannungszustand der 3C-SiC-Schicht

Um eine mogliche Relaxation von thermisch induzierten Spannungen bzw. eine Entkopplung
der 3C-SiC-Schicht des Pseudosubstrats vom Silizium-Substrat zu untersuchen, kann man
sich des Verspannungszustands der 3C-SiC-Schicht nach deren Freilegung bedienen. Wie
unten gezeigt wird, ist die SiC-Schicht lateral und senkrecht zur Oberfldche tensil verspannt.
Dies bedeutet, daf3 hier kein biaxaler Spannungszustand vorliegt und somit eine Analyse des
Spannungszustands iiber die Vermessung von Rontgenreflexen relativ aufwéndig wére. Aus
diesem Grund soll auf die genaue Bestimmung des Spannungszustands verzichtet werden
und lediglich die relative Dehnung relevanter Netzebenen diskutiert werden. Da eine Rela-
xation vor allem fiir die Epitaxie von hexagonalen I1I-V-Halbleitern wichtig ist, werden hier
ausschlieBlich (111)-orientierte 3C-SiC-Pseudosubstrate betrachtet.

Tabelle 7.1 zeigt die mittels Hochauflosungsrontgendiffraktometrie bestimmten 26-Positi-
onen des 3C-SiC(111)-Reflexes unter einer Verkippung von x=0° und 70,5°. Der Vergleich
mit dem Literaturwert fiir unverspanntes 3C-SiC [161] ermdglicht die Abschitzung der re-
lativen Dehnungen parallel und nahezu senkrecht (x = 70,5°) zur Oberfldche. Besonders

] Reflex \ 26 [°] \ rel. Dehnung [%] ‘
3C-SiC(111) (bulk) | 35,651 0,00
3C-SiC(111) x =0° | 35,564 0,30

3C-SiC(111) x =70,5° | 35,519 0,36

Tabelle 7.1: (111)-3C-SiC-Reflexpositionen fiir Cu-K,-Strahlung von unverspanntem 3C-SiC und
einem unbehandelten 3C-SiC-Pseudosubstrat sowie entsprechende relative Dehnungen.
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wichtig fiir die Diskussion einer moglichen Entkopplung bzw. Relaxation der SiC-Schicht
ist dabei die relative Dehnung der um 70,5° verkippten (111)-Netzebenen.

Es ist festzustellen, dal die Netzebenen gegeniiber freien Einkristallen gedehnt sind und
der Verspannungszustand nicht isotrop ist. Dabei ist die laterale Verspannung um etwa 20%
grofer als die vertikale. Frithere Untersuchungen zum Verspannungszustand ionenstrahlsyn-
thetisierter, vergrabener SiC-Schichten [163] zeigen, daBl im Zustand nach der Implanta-
tion die vorliegenden 3C-SiC-Ausscheidungen tensil verspannt sind. Dieser Verspannung-
zustand ist abhingig von der implantierten Dosis und nimmt stark ab, wenn die implan-
tierte Dosis im Maximum der Verteilung zu einer 1:1-Stochiometrie fiihrt. Letzteres liegt
mit hoher Wahrscheinlichkeit an der Tatsache, daB3 bei der Koaleszenz der einzelnen 3C-
SiC-Ausscheidungen zu einer geschlossenen Schicht ein Grofteil der Spannungen relaxiert.
Kommt es zur Bildung einer geschlossenen Schicht, so sind die einzelnen SiC-Prizipita-
te in einem begrenzten Tiefenbereich nicht mehr in eine Si-Matrix engebettet sondern von
SiC umgeben, was zum Abbau der Spannungen fiihrt. In [163] wird zwischen 90 und 100%
der Stochiometriedosis im Implantationsmaximum ein Abbau der lateralen und horizontalen
tensilen Verspannung von etwa 5 GPa auf 200 MPa in lateraler und 2,3 GPa in horizonzaler
Richtung beobachtet.

Fiir den Zustand nach der Temperbehandlung ergibt sich bei kohlenstoffimplantierten Proben
mit 90% der Stochiometriedosis eine teilweise Relaxation der Spannungen von 5 GPa auf
3,2 GPa in lateraler und 2,1 GPa in horizontaler Richtung, also in etwa eine Halbierung der
Spannungen. Das dabei die lateralen Verspannungen gréfer sind, deckt sich mit den oben
dargestellten Beobachtungen. Auflerdem kann geschlossen werden, daf3 die in dieser Arbeit
verwendeten Kohlenstoffdosen etwas unterhalb der Stchiometriedosis liegen.

7.2 Relaxation durch He"-Ionenimplantation

In der Literatur findet sich ein Beispiel, wie relativ diinne verspannte Si;_,Ge,-Schichten
auf Silizium mittels Tonenimplantation relaxiert werden konnen [111]. Dieses Verfahren
wurde schon kurz in Abschnitt 2.3 vorgestellt. Dabei werden mittels Ionenimplantation von
Helium Hohlrdume unterhalb der Si;_,Ge,/Si-Grenzfliche erzeugt. Es wird angenommen,
daf} die Bildung von Versetzungen zwischen solchen Hohlrdaumen in einem angeschlossenen
Hochtemperaturbehandlungsschritt ein GroBteil der Verspannung abgebaut werden kann. Es
ist anzumerken, daf Silizium und Germanium vollstdndig mischbar sind und die Gitterfehl-
passung zwischen Sij 5Geg 5 und Silizium nur 2% betrédgt. Die Eignung des Verfahrens fiir
Schichtfolgen mit deutlich groBerer Gitterfehlpassung wurde bisher noch nicht demonstriert.
Hier soll zunéchst untersucht werden, ob dieses Verfahren auch dazu genutzt werden kann,
verspannte, ionenstrahlsynthetisierte 3C-SiC-Schichten auf Silizium zu entspannen und so-
mit ein thermisch angepasstes ,,compliant substrate* herzustellen. Dazu wurden freigelegte,
ionenstrahlsynthetisierte 3C-SiC-Pseudosubstrate mit 1,8x 106 He™-Ionen/cm? und einer
Energie von 22 keV implantiert. Die Energie wurde so gewihlt, dal das Maximum der He-
liumkonzentrationsverteilung etwa 40 nm unterhalb der 3C-SiC/Si-Grenzfliche liegt. Die
Probentemperatur wurde auf 400 °C konstant gehalten, um eine Schidigung der SiC-Schicht
moglichst zu vermeiden. Aus der Literatur ist bekannt, daf} eine Implantation unter Verwen-
dung dieser Parameter zur Bildung von etwa 4 nm gro8en Hohlrdumen fiihrt [164], welche in
einem angeschlossenen Temperschritt durch Diffusion von Leerstellen bzw. Ostwaldreifung
vergrobern konnen [165].
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In einem ersten Experiment wurde eine solche heliumimplantierte Probe in einem RTA-
Ofen (Rapid Thermal Annealing) bei 1000 °C fiir 15 min unter einer flieBenden Argon-
Atmosphire behandelt. Die Temperatur wurde dabei so gewdhlt, daf3 sie dhnlich zur Tempe-
ratur bei der MOCVD-Abscheidung von AIN bzw. GaN ist, um eine Eignung dieses Verfah-
rens fiir die spitere Abscheidung dieser Materialien iiberpriifen zu konnen. Das Aufheizen
von Raumtemperatur auf 1000 °C erfolgte dabei in 4 Minuten, das Abkiihlen von 1000 °C
auf Raumtemperatur in etwa 10 Minuten.

Hohlraume und Defektstruktur

Um die so erzeugte Hohlraum- und Defektstruktur zwischen den Hohlrdumen zu untersu-
chen, wurde ein Querschnittsprobe fiir die Betrachtung im TEM prépariert. Abbildung 7.1
zeigt eine Hellfeld-TEM-Aufnahme dieses Schichtsystems.

Unterhalb der 3C-SiC-Schicht erkennt man deutlich ein Band von Hohlrdumen, die im Mittel
einen Durchmesser von etwa 22 nm haben. Vereinzelt ist zu erkennen, dafl sich Hohlrdume
an 3C-SiC-Prizipitaten bilden, was anscheinend zu einer Minimierung der Grenzflichen-
energie des Hohlraum-Prizipitat-Systems fiihrt. Neben den Hohlrdumen lassen sich auch
ausgedehnte, linienférmige Defekte zwischen den Hohlrdumen beobachten. Diese verlaufen
parallel zur Oberflache und liegen somit auf der (111)-Ebene. Die Elektronenbeugungsauf-
nahme in Abbildung 7.2 zeigt neben Streaks im Beugungsbild des 3C-SiCs auch deutlich

Abbildung 7.1: XTEM-Hellfeldaufnahme des oberflichennahen Bereichs eines mit Helium implan-
tierten und anschliefend in einem RTA-Ofen bei 1000 °C getemperten 3C-SiC(111)-Pseudosubstrats.
Die Aufnahme erfolgte unter unterfokussierten Bedingungen, um den Phasenkontrast zur Sichtbar-
machung von Hohlrdumen (mit ,,v* gekennzeichnet) auszunutzen. Einige ausgedehnte, linienhafte
Defekte zwischen den Hohlrdumen sind mit ,,I“ markiert. Gelegentlich lagern sich Hohlrdume und
3C-SiC-Prizipitate (,,p*) unterhalb der SiC-Schicht aneinander, um die Gesamtgrenzflichenenergie
Zu minimieren.
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ausgepragte Streaks im Beugungsbild des Siliziumsubstrats. Dies ist ein deutlicher Hinweis
darauf, daf plittchenformige Defekte auf {111 }-Ebenen vorliegen. Solche Defekte sind Sta-
pelfehler oder Versetzungsringe.

Es finden sich auch linienférmige Defekte auf um 70,5° geneigten {111}-Ebenen, die man
sichtbar machen kann, indem man die Probe gegeniiber der in Abbildung 7.1 gewdhlten
Orientiertung kippt. Bisher ist ungeklirt, welche Defekte in welcher Art und Weise zur Re-
laxation der 3C-SiC-Schicht beitragen.

Relaxation

Eine quantitative Analyse des Spannungszustandes nach Erzeugung der Hohlraum- und De-
fektstruktur erlaubt die Hochauflosungsrontgendiffraktometrie. Abbildung 7.3 zeigt 6-20-
Messungen des um 0° und 70,5° verkippten (111)-3C-SiC-Reflexes einer unbehandelten
(grau) und mit Helium implantierten und thermisch behandelten Probe (schwarz). Es zeigt
sich deutlich, daB parallel zur Oberfliche keine Anderung des 26-Winkels der Peakposition
und somit keine Anderung des Verspannungszustandes stattfindet. Dagegen ist bei dem um
70,5° verkippten (111)-Reflex eine Verschiebung des Beugungsmaximums zu kleineren 26-
Werten sichtbar, was einem Abbau der lateralen tensilen Verspannung entspricht.

Wertet man die 26-Positionen des um 70,5° verkippten (111)-3C-SiC-Reflexes eines un-
behandelten und eines heliumimplantierten und RTA-behandelten 3C-SiC-Pseudosubstrates
aus, so ergeben sich die in Tabelle 7.2 zusammengefassten 26-Werte sowie die entsprechen-
den relativen Dehnungen.

Abbildung 7.2: Feinbereichsbeugungsaufnahme des Schichtsystems aus Abbildung 7.1 entlang
Si[110]. Deutlich sichtbare Streaks im Beugungsbild des Siliziums entlang dessen [111]-Richtungen
zeigen die Bildung von ausgedehnten plittchenformigen Defekten, wie z.B. Versetzungsringen und
Stapelfehlern im Silizium an.
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| Reflex | 20[°] | rel. Dehnung [%] |
3C-SiC(111) (bulk) 35,651 0,00
3C-SiC(111) x=70,5°
(unbehandelt) 35,519 0,36
3C-SiC(111) x=70,5°
(He implantiert + RTA) | 35,586 0,18

Tabelle 7.2: 26-Positionen des um 70,5° verkippten (111)3C-SiC-Reflexes eines unbehandelten und
heliumimplantierten und RTA behandelten 3C-SiC-Pseudosubstrates im Vergleich zu unverspanntem
3C-SiC. Aus den Reflexlagen lassen sich die angegebenen relativen Dehnungen bestimmen.

Offensichtlich 148t sich durch die Heliumimplantation und einen angeschlossenen Hochtem-
peraturschritt eine Halbierung der relativen Dehnung und damit einhergehend der tensilen
Verspannung erreichen. Dabei spielt die Ausbildung von ausgedehnten Defekten zwischen
den Hohlrdumen bzw. zwischen den Hohlrdumen und der SiC/Si-Grenzfliche eine zentrale
Rolle. Zu diesem Zeitpunkt ist noch ungeklirt, welche Defekte zur Relaxation beitragen und
nach welchem Mechanismus der Abbau der Spannungen erfolgt.

Es ist jedoch naheliegend, dall Hohlrdume als Start- bzw. Endpunkt von ausgedehnten Defek-
ten wirken konnen, womit deren Bildung energetisch begiinstigt wird. Dies gilt insbesondere
fiir Stapelfehler und Versetzungsringe auf um 70,5° verkippten {111}-Ebenen. Ein Abbau
von Spannungen kann dann durch Abgleitung auf den {111}-Ebenen erfolgen.

Ein weiterer denkbarer Mechanismus ist die Bildung von Stapelfehlern durch Diffusion von
Silizium aus einem begrenzten Bereich einer (111)-Ebene in Hohlrdume.

Der Frage, ob so erzeugte Hohlraum- und Defektstrukturen iiber einen lingeren Zeitraum,
wie er fiir die Epitaxie von Gruppe-III-Nitriden mittels MOCVD bendétigt wird, stabil blei-
ben, und ob der Abbau der Spannung noch weiter optimiert werden kann, soll im Folgenden
nachgegangen werden.

Stabilitit bei lingeren Hochtemperaturbehandlungen

Um festzustellen, ob die Hohlraum- und Defektstruktur auch bei lingeren Hochtemperatur-
schritten stabil bleibt, wurde eine wie oben beschrieben mit Helium implantierte Probe in
einem Quarzrohrofen fiir zwei Stunden bei 1100 °C behandelt. Es ist zu erwdhnen, daf} hier-
bei sowohl der Autheiz- als auch der Abkiihlvorgang wesentlich ldnger dauert (Aufheizrate
max. 20 °C/min, Abkiihlen von 1250 °C auf Raumtemperatur in ~ 4 Stunden) als in einem
RTA, da der Quarzrohrofen eine wesentlich hohere thermische Masse aufweist und die Hei-
zung resistiv und nicht unter Einsatz von Halogenlampen erfolgt.

Den Grad der Relaxation zeigen die mittels Hochauflosungsrontgenbeugung bestimmten La-
gen der 3C-SiC(111)-Reflexe, sowie die daraus bestimmten relativen Dehnungen. Diese sind
in Tabelle 7.3 zusammen mit den Werten aus Tabelle 7.2 fiir einen einfacheren Vergleich zu-
sammengestellt.

Wie Tabelle 7.3 zu entnehmen ist, nimmt der Grad der Relaxation der im Quarzrohrofen
behandelten Probe leicht ab. Deshalb wurden zur Beurteilung der Morphologie der rela-
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Abbildung 7.3: Hochaufgeloste 6-26-Scans der um 0° und 70,5° verkippten 3C-SiC(111)-Reflexe ei-
nes unbehandelten (grau) 3C-SiC(111)-Pseudosubstrats im Vergleich zu einem heliumimplantierten
und RTA behandelten Pseudosubstrat (schwarz). Die Lage des 3C-SiC(111)-Reflexes fiir unverspann-
tes 3C-SiC (260 = 35,651° [161]) ist durch eine senkrechte Linie gekennzeichnet.

xierenden Struktur plan-view-TEM-Proben angefertigt, die es erlauben, die Groenvertei-
lung der Hohlrdume zu bestimmen. Einen Vergleich einer 15 min im RTA und einer 2 h im
Quarzrohrofen behandelten Probe zeigt Abbildung 7.4. Es ist deutlich zu erkennen, daf3 sich
die Hohlrdume bei lingerer Behandlung bei hoher Temperatur vergrobern. Hierfiir diirfte
Ostwald-Reifung verantwortlich sein, die fiir Hohlrdume in Silizium z.B. auch in [166, 167]
beobachtet wurde. Der mittlere Hohlraumdurchmesser wichst von ~20 nm auf etwa 50
nm an, wobei die Groenverteilung (Abbildung 7.5) stark verbreitert wird. Die dargestell-
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Abbildung 7.4: Plan-view-TEM-Aufnahmen eines heliumimplantierten Pseudosubstrates nach (a)
15-miniitiger Behandlung in einem RTA und (b) zweistiindiger Temperung in einem Quarzrohrofen.
Im Falle der RTA-Behandlung betrug die Temperatur 1000 °C, im Falle des Temperns im Quarz-
rohrofen 1100 °C. Durch leichte Defokussierung werden Hohlrdume (,,v*“) durch ihren Phasenkontrast
sichtbar.

te GroBenverteilungen entsprechen einer logarithmischen Normalverteilung, wie sie hidufig
fiir Ausscheidungsgrofienverteilungen unter Ostwaldreifung beobachtet wird.

Dies bedeutet, dal bei lingeren Hochtemperaturbehandlungen weniger Hohlrdume zur Ver-
fligung stehen, die zur Bildung relaxierender Defekte zwischen den Hohlrdumen bzw. zwi-
schen den Hohlrdumen und der SiC/Si-Grenzflache beitragen konnen. Somit ist es wiinschens-
wert die mittlere Groe der Hohlrdume zu verringern um damit ihre Flachendichte zu erhohen.

’ Reflex \ 260 [°] \ rel. Dehnung [%] ‘
3C-SiC(111) (bulk) 35,651 -

3C-SiC(111) x =70,5°

(unbehandelt) 35,519 0,36
3C-SiC(111) x =70,5°

(He implantiert + 15 min RTA) | 35,586 0,18
3C-SiC(111) x =70,5°

(He implantiert + 2 h Q) 35,578 0,20

Tabelle 7.3: 20-Positionen des um 70,5° verkippten (111)-Reflexes von 3C-SiC eines 15 min in ei-
nem RTA (T = 1000 °C) behandelten und eines 2 h in einem Quarzrohrofen (T=1100°C) behandelten,
mit 1,8 x 106 /cm? He implantierten 3C-SiC(111)-Pseudosubstrats. Dabei ist die im Quarzrohrofen
behandelte Probe mit Q gekennzeichnet. Zum Vergleich sind die Werte fiir ein unbehandeltes Pseu-
dosubstrat, sowie fiir unverspanntes 3C-SiC angebeben.
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Abbildung 7.5: Aus plan-view-TEM-Aufnahmen ermittelte Grolenverteilungen der Hohlrdume in
einer heliumimplantierten 3C-SiC(111)-Pseudosubstratprobe nach 15-miniitiger Behandlung im RTA
(T =1000 °C) (schwarz) und nach 2-stiindiger Temperung im Quarzrohrofen bei T = 1100 °C (grau).
Die mittleren Hohlraumdurchmesser ergeben sich zu etwa 20 nm (RTA) und 50 nm (Quarzrohrofen).

7.3 Stabilisierung der relaxierenden Schichtstruktur

Stabilisierung der Hohlrdume durch O"-Implantation

Nanometrische Hohlrdume in Silzium spielen eine grofle Rolle beim sog. ,,Gettern also dem
Binden von metallischen Verunreinigung in Silizium [168]. Dabei ist ein grofes Verhilt-
nis von innerer Hohlraumoberfliche zum Hohlraumvolumen giinstig. Da Hohlrdume durch
Punktdefektdiffusion vergrobern, gilt es diese moglichst einzuschrinken.

Umgekehrt kann man die Eigenschaft von Hohlrdumen als Punktdefektsenke zu wirken, zur
Einschrinkung der Diffusion von Dotierstoffen in Silizium nutzen. In [169] wird der Einflu3
einer oberflaichennahen Hohlraumverteilung auf die Diffusion von Bor in Silizium disku-
tiert. Es zeigt sich dabei, dal} die Diffusion von Bor in Silizium, welche iiber die Bildung ei-
nes Bor-Siliziumzwischengitterkomplexes ablduft, stark eingeschrinkt werden kann. Grund
fiir die eingeschridnkte Diffusion ist die Diffusion der Siliziumzwischengitteratome in die
Hohlrdume, womit signifikant weniger Siliziumzwischengitteratome zur Bildung eines Bor-
Silizium-Komplexes zur Verfiigung stehen.

Umgekehrt ldsst sich die Hohlraumvergroberung durch Implantation von Fremdatomen be-
einflussen. Donnelly et al. [170] konnten zeigen, daf die Implantation von Kohlenstoff oder
Sauerstoff die Reifung von durch Heliumimplantation erzeugten Hohlrdumen reduzieren
kann. Die Autoren vermuten, daf die Fremdatome zu einer Einschrinkung der fiir die Hohl-
raumvergroberung notwendigen Leerstellendiffusion fiihren. Es ist anzumerken, daf} die in
[170] vorgestellten Temperexperimenten bei relativ moderaten Temperaturen von maximal
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900 °C fiir maximal 30 min durchgefiihrt wurden. Im vorliegenden Abschnitt soll geklrt
werden, ob ein dhnliches Verfahren zur Stabilisierung von Hohlrdumen bei wesentlich hoher-
en Temperaturen und iiber Zeitrdume von mehreren Stunden genutzt werden kann.

Dazu wurde nach dem Heliumimplantationsschritt eine weitere Implantation von 8,0 x 10
/cm? OT-Ionen einer Energie von 80 keV bei 400 °C durchgefiihrt. Die Wahl der Energie
wurde so getroffen, dal das Maximum der Sauerstoffkonzentrationsverteilung knapp unter-
halb der von Helium liegt, um eine Diffusion des Sauerstoffs aus der vorderen Profilflanke
der Sauerstoffverteilung in Richtung der ebenfalls als Senke fiir Fremdatome fungierenden
SiC/Si-Grenzfliche zu vermeiden. AnschlieBend wurden so implantierte Proben entweder
15 Minuten lang im RTA-Ofen bei 1000 °C oder zwei Stunden lang in einem Quarzrohrofen
bei 1100 °C jeweils unter flieBendem Argon getempert.

Feinstruktur stabilisierter Hohlraumensembles

Abbildung 7.6 zeigt die resultierende Defektstruktur fiir beide Hochtemperaturbehandlungen
in plan-view-TEM-Aufnahmen. Diese sind zu vergleichen mit den Aufnahmen in Abbildung
7.4, welche nach gleichen Temperbehandlungen aber ohne zusitzlliche Sauerstoffimplan-
tation aufgenommen wurden. Es ist deutlich zu erkennen, daf} sich insgesamt eine feine-
re Struktur ergibt. In beiden Aufnahmen sieht man, dal zwischen einigen wenigen groflen
Hohlrdumen eine hohe Dichte an kleineren Hohlrdumen mit einem mittleren Durchmesser
von ~9 nm existiert. Aufféllig ist auch, dal die Hohlrdume unregelmissig begrenzt sind.
Dies deutet darauf hin, dal der implantierte Sauerstoff zu einer Verhinderung der Diffusion
von Leerstellen zur Optimierung der Oberflachenenergie der Hohlrdume fiihrt. Denkbar ist
auch, daB sich an den Innenwinden der Hohlrdume eine diinne SiO5-Schicht bildet, welche
so stabil ist, daB sie die innere Oberfliche der Hohlraume komplett immobilisiert und somit
stabilisiert wird.

Die Hiufigkeitsverteilung der Hohlraumdurchmesser ist in Abbildung 7.7 dargestellt. Es
zeigt sich, daf3 die Sauerstoffimplantation dazu fiihrt, dal eine hohere Flachendichte kleinerer
Hohlrdume (im Vergleich zu Abbildung 7.4) gebildet wird, welche zudem temperaturstabil
iber einen langen Zeitraum sind.

Aus den Verteilungen in Abbildung 7.7 lassen sich auch die Flachendichte, der mittlere pro-
jizierte Flachenanteil der Hohlrdume sowie der mittlere Abstand zwischen zwei Hohlrdumen
abschitzen.

Die fiir die hier betrachteten Proben ermittelten Werte sind in Tabelle 7.4 zusammengefasst.
Gerade der mittlere Abstand zwischen den Hohlrdumen bestimmt, wie leicht relaxierende
Defekte ausgebildet werden konnen, da deren Energie linear von ihrer Ausdehnung abhéngt.
Tabelle 7.4 zeigt, daB fiir den Fall einer zweistiindigen thermischen Behandlung im Quarz-
rohrofen die Flichendichte an Hohlrdumen durch Stabilisierung mittels Sauerstoff um mehr
als eine GroBenordnung hoher ist als im unstabilisierten Zustand. Daneben ergibt sich auch
eine deutliche Reduktion des mittleren Abstands zwischen zwei Hohlraumen, im beobachte-
ten Fall um etwa einen Faktor 5. Es ist daher zu erwarten, daf3 diese mittels Sauerstoffimplan-
tation stabilisierte Hohlraumstruktur eine bessere Relaxation der 3C-SiC-Schicht erlaubt.
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Abbildung 7.6: Plan-view-TEM-Aufnahmen eines helium- und sauerstoffimplantierten Pseudosub-
strates nach a) 15miniitiger Behandlung in einem RTA bei 1000°C und b) zweistiindiger Temperung
in einem Quarzrohrofen bei 1100°C. Durch leichte Defokussierung werden Hohlrdume (,,v**) durch
ihren Phasenkontrast sichtbar.

Der Vergleich der HohlraumgréBenverteilung in Abbildung 7.7 im Falle der sauerstoffko-
implantierten Proben ergibt im Wesentlichen gleiche Verteilungen. Dies zeigt, daf} sich die
Hohlraumverteilung fiir typische Temperaturen und Zeitdauern bei der MOCVD von AIN
bzw. GaN stabilisieren ldsst.

Um zu klédren, ob die Menge an implantierten Sauerstoffatomen ausreichend ist, um die
innere Oberfliche aller Hohlrdume abzusittigen, kann man die innere Hohlraumoberfliche
abschitzen und damit auch die Zahl der mit Sauerstoff abzuséttigenden Siliziumatome. Quer-
schnitts-TEM-Aufnahmen zeigen, daf} die Hohlrdume im Wesentlichen rund sind, weshalb
die innere Hohlraumoberfliche unter Annahme einer Kugelform abgeschitzt werden kann.
Nimmt man an, da} an jedes Siliziumatom zwei Sauerstoffatome gebunden werden miissen,
ergeben sich die in Tabelle 7.5 zusammengestellten Werte. Dabei ergibt sich, dafl die Sau-
erstoffdosis in etwa um ein Achtfaches hoher ist, als fiir die Abséttigung der inneren Hohl-
raumoberfldchen notig. Es kann also davon ausgegangen werden, daf es in den hier gezeig-
ten Experimenten zu einer Stabilisierung der Hohlriume durch Bildung einer groftenteils
geschlossenen SiO,-Schicht an den inneren Hohlraumoberflachen kommt. Ferner zeigt die
Abschitzung, daB fiir eine hohere Sauerstoffdosis keine Verstiarkung des Effekts zu erwarten
ist.

EinfluB der Stabilisierung auf den Grad der Relaxation

Wie sich die veridnderte Hohlraumstruktur nun auf die Relaxation der 3C-SiC-Schicht aus-
wirkt, lasst sich wieder durch prézises Vermessen des um 70,5° verkippten 3C-SiC(111)-
Reflexes bestimmen. Die 20-Positionen dieses Reflexes sowie die daraus bestimmten relati-
ven Dehnungen sind in Tabelle 7.6 fiir alle relevanten Proben zusammengefasst.



7.3. STABILISIERUNG DER RELAXIERENDEN SCHICHTSTRUKTUR 147

Abbildung 7.7: Aus plan-view-TEM-Aufnahmen ermittelte GroBenverteilungen der Hohlrdume in
einem helium- und sauerstoffimplantierten 3C-SiC(111)-Pseudosubstrat nach 15-miniitiger Behand-
Iung im RTA (T = 1000 °C) (hellrot) und nach 2-stiindiger Temperung im Quarzrohrofen bei T =
1100 °C (dunkelrot) im Vergleich zu Proben, die nur mit Helium implantiert wurden. Die mittleren
Hohlraumdurchmesser nach der stabilisierenden Sauerstoffimplantation und thermischer Behandlung
ergeben sich in beiden Fillen zu etwa 10 nm.

implantierte Spezies/ Hohlraum- proj. Flichen | mittlerer Abstand
thermische Behandlung | flichendichte [/cm?] | anteil [%] | der Hohlrdume [nm]
He*
RTA (15 min, 1000 °C) 4,7 x 1018 22,1 24
He*
Q(2h, 1100 °C) 3,2 x 10%7 10,0 116
Het + O*
RTA (15 min, 1000 °C) 8,1 x 10'8 11,0 26
He™ + O*
Q(2h, 1100 °C) 9,2 x 108 9,8 23

Tabelle 7.4: Flachendichte, projizierter Flachenanteil und mittlerer Abstand der Hohlrdume in unter-
schiedlich implantierten und thermisch behandelten 3C-SiC(111)-Pseudosubstraten. Eine thermische
Behandlung im Quarzrohrofen ist mit einem ,,Q* gekennzeichnet.
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implantierte Spezies/ innere Hohlraum- D,,.;», fiir eine Si0,-
thermische Behandlung | oberfliche [cm?/cm?] | monolage [OT/cm?]
He™
RTA (15 min, 1000 °C) 0,88 2.4 x 105
He™
Q (2 h, 1100 °C) 0,40 1,1 x 10
He®™ + O
RTA (15 min, 1000 °C) 0,32 8,7 x 1014
He®™ + O
Q (2 h, 1100 °C) 0,39 1,1 x 10%5

Tabelle 7.5: Innere Hohlraumoberflichendichte und mindestens erforderliche Sauerstoffdosis (D,,;x)
fiir die Ausbildung einer Monoloage SiO5 an der inneren Hohlraumoberfliche aller Hohlrdume einer
Probe. In allen Fillen wire die, fiir die hier gezeigten Versuche gewihlte Dosis von 8,0 x 10'°
O7/cm? um ein Vielfaches ausreichend.

Beim Blick auf Tabelle 7.6 fillt auf den ersten Blick auf, dal mit der Temperung einer
He™+O"-implantierten Probe in einen Quarzrohrofen der hochste Relaxationsgrad dieser
Experimentreihe erreicht wird. Die relative Dehnung liegt mit 0,04% etwa eine Groflen-
ordnung unterhalb derer eines unbehandelten Pseudosubstrates von 0,36%. Es ist hier also
gezeigt, dal eine Helium- und Sauerstoff-Koimplantation zu einer, iiber einen langen Zeit-
raum hochtemperaturstabilen Hohlraumverteilung fiihrt, welche die Ausbildung einer De-
fektstruktur erlaubt, die zu einer Spannungsrelaxation der 3C-SiC-Schicht um mehr als eine
GrofBenordnung fiihrt.

Der Vergleich der verschiedenen Temperbehandlungen ermdglicht eine weitere Einsicht in
den Relaxationsprozess. Wihrend im Falle der alleinigen Implantation von Helium die Rela-
xation nach einem RTA- bzw. Quarzrohrofen-Behandlungsschritt nahezu identisch ist, ergibt
sich im Falle der sauerstoffkoimplantierten Proben ein drastischer Unterschied: Wéhrend
nach dem Tempervorgang im Quarzrohrofen eine Relaxation auf eine relative Dehnung von
0,04% erreicht wird, ist dieser Wert fiir eine RTA-behandelte Probe wesentlich geringer und
unterscheidet sich nicht von dem einer nur mit Helium implantierten und RTA-behandelten
Probe. Da die GroBenverteilung der Hohlrdume fiir die sauerstoffimplantierten Proben nach
beiden Temperbehandlungen nahezu identisch ist, kann hieraus geschlossen werden, daf3 der
Abkiihlvorgang einen groBen Einfluf} hat.

Nach der RTA-Behandlung die Abkiihlrate (das Abkiihlen von 1000 °C auf Raumtemperatur
dauert ~10 min) so hoch, dal die Ausbildung relaxierender Defekte, also von Versetzungen
bzw. Stapelfehlern, stark eingeschrénkt ist. Dies 148t sich verstehen, wenn man bedenkt, daf3
fiir die Bildung von z.B. Stapelfehlern eine Punktdefektkondensation bzw. eine vorherige
Punktdefektdiffusion stattfinden muss, welche ein gewisses thermisches Budget voraussetzt.

Im Falle des Temperns im Quarzrohrofen ist die Abkiihlrate wesentlich niedriger (Abkiihlen
von 1100 °C auf Raumtemperatur in ~4 Stunden) und deshalb kdnnen entspannende Defek-
te in einer fiir einen hohen Relaxationsgrad ausreichender Menge gebildet werden.
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| Reflex | 20[°] | rel. Dehnung [%] |
3C-SiC(111) (bulk) 35,651 0,00
3C-SiC(111) x =70,5°
(unbehandelt) 35,519 0,36
3C-SiC(111) x =70,5°
(He implantiert + 15 min RTA 35,586 0,18
T = 1000 °C)
3C-SiC(111) x =70,5°
(He implantiert + 2 h Q 35,578 0,20
T =1100 °C)
3C-SiC(111) x =70,5°
(He+O implantiert + 15 min RTA | 35,586 0,18
T = 1000 °C)
3C-SiC(111) x =70,5°
(He+O implantiert + 15 min RTA | 35,636 0,04
T=1100°C)

Tabelle 7.6: 20-Positionen des um 70,5° verkippten (111)-Reflexes von 3C-SiC eines 15 min in ei-
nem RTA behandelten und eines 2 h in einem Quarzrohrofen behandelten, mit 1,8 x 106 /cm? He-
implantierten 3C-SiC(111)-Pseudosubstrats im Vergleich zu gleich behandelten sauerstoffkoimplan-
tierten Proben. Dabei ist die im Quarzrohrofen behandelte Probe mit Q gekennzeichnet. Werte fiir
unverspanntes 3C-SiC sowie fiir ein unbehandeltes Pseudosubstrat sind zum Vergleich angegeben.

7.4 GaN-Epitaxie auf He- und O-implantierten Substraten

Um zu iiberpriifen, ob der eben geschilderte Ansatz zur Erzeugung von langzeitig hochtem-
peraturstabilen Hohlraum- und Defektstrukturen zu einer Reduktion der Rifldichte bei der
GaN-Epitaxie fiihrt, wurden helium- und sauerstoffimplantierte 3C-SiC(111)-Pseudosubstrate
wie in Kapitel 6 mit AIN-gepufferten GaN-Schichten mittels MOCVD beschichtet. Dabei
wurde zunichst auf eine vorherige Temperbehandlung verzichtet, da die GaN-Abscheidung
selbst bei hohen Temperaturen von 1060 °C erfolgt. Es ist also zu erwarten, da3 sich beim
Aufheizen und wihrend der GaN-MOCVD vorhandene Hohlrdume vergréern (von etwa 4
auf 10 nm Durchmesser) und beim Abkiihlprozess Defekte zwischen den unter der 3C-SiC-
Schicht befindlichen Hohlrdumen ausbilden, welche einer tensilen Verspannung durch das
Silizium entgegenwirken.

Um eine Ausbildung der relaxierenden Defektstruktur zu begiinstigen, wurden neben Pro-
ben, die nach der MOCVD frei abgekiihlt wurden, auch Proben hergestellt, die bis 800 °C
mit 5 °C/min abgekiihlt wurden.

Der EinfluB} der Helium- und Sauerstoffimplantation und der verschiedenen Abkiihlraten ist
in lichtmikroskopischen Aufnahmen (Abbildung 7.8) sichtbar. Zunichst fillt auf, daB in kei-
nem der beiden Fille vollstindige RiBfreiheit erreicht wurde. Allerdings ist die Ri3dichte im
Falle der mit 5°C/min abgekiihlten Probe deutlich geringer und 148t darauf schlieBen, daf3
zumindest eine Teilrelaxation stattgefunden hat. Es wire allerdings zu erwarten, da$3 bei ei-
ner nahezu vollstindig relaxierten 3C-SiC-Schicht eine deutlich stirkere Entspannung und
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Abbildung 7.8: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Oberfliche zweier mit GaN beschichteter und
zuvor Helium- und sauerstoffimplantierter 3C-SiC(111)-Pseudosubstrate. (a) zeigt eine Probe, die
nach der Epitaxie bei 1060 °C frei abgekiihlt wurde. Die Probe in (b) wurde mit 5 °C/min abgekiihlt.
Eine deutliche Verringerung der Rifldichte ist festzustellen, wobei jedoch keine vollstindige RiBfrei-
heit erreicht wird.



7.4. GAN-EPITAXIE AUF HE- UND O-IMPLANTIERTEN SUBSTRATEN 151

Abbildung 7.9: Leicht defokussierte Querschnitts-TEM-Aufnahme der inneren Grenzflichen ei-
nes helium- und sauerstoffimplantierten und mit AIN und GaN beschichteten 3C-SiC(111)-
Pseudosubstrats. Hohlrdume sind mit ,,v** gekennzeichnet, 3C-SiC-Prizipitate unterhalb der geschlos-
senen 3C-SiC-Schicht mit ,,p*. Im vergroBerten Ausschnitt sind keine linienformigen Defekte zwi-
schen den Hohlrdumen unterhalb der geschlossenen SiC-Schicht erkennbar.
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somit eine wesentlich geringere Ri3dichte zu beobachten ist. Um die Griinde hierfiir auf-
zukldren, wurden XTEM-Untersuchungen an einem solchen Schichtsystem durchgefiihrt.
Abbildung 7.9 zeigt ein solches Schichtsystem im Uberblick. Gut zu erkennen ist, daB sich
unterhalb der 3C-SiC-Schicht erwartungsgemi3 Hohlraume im GroBenbereich von etwa 10
nm gebildet haben.

Auffillig ist jedoch, daB} keinerlei linienformige Kontraste zwischen den Hohlrdumen zu
finden sind. Die Abwesenheit oder zumindest wesentlich geringere Dichte an Versetzun-
gen bzw. Stapelfehlern konnte die mangelnde Relaxation durchaus erklidren. Da die ther-
mischen Verhiltnisse bei der Deposition von GaN weitgehend identisch zu den in Kapitel
7.3 beschriebenen Versuchen sind, kommt nur die chemische Umgebung wihrend der GaN-
Deposition als Ursache fiir das unzureichende Relaxationsverhalten in Frage.

7.5 EinfluB von H, auf den Relaxationsprozess

Um zu untersuchen, ob die Atmosphire wihrend der MOCVD negative Auswirkungen auf
die relaxierende Defektstruktur hat, wurden helium- und sauerstoffimplantierte Proben in ei-
nem RTA-Ofen unter Verwendung von Formiergas (94% Ar + 6% H,) fiir 15 Minuten bei
1100 °C getempert. Die relative Dehnung der um 70,5° gegen die Oberflache verkippten
(111)-Netzebenen wurde mittels hochaufgeldster XRD bestimmt. In Tabelle 7.7 ist ein Ver-
gleich zwischen unverspanntem 3C-SiC, einem unbehandelten 3C-SiC-Pseudosubstrat und
zweier helium- und sauerstoffimplantierter und RTA-behandelter Proben gegeben. Im ersten
Falle bestand die Atmosphidre wihrend des RTA-Schritts zu 100% aus Argon, im zweiten
Falle waren dem Argon 6% Wasserstoff zugesetzt.

’ Reflex \ 20 [°] \ rel. Dehnung [%] ‘
3C-SiC(111) (bulk) 35,651 0,00
3C-SiC(111) x =70,5°
(unbehandelt) 35,519 0,36
3C-SiC(111) x =70,5°
(He*+O™"-implantiert + 15 min RTA, 100% Ar) 35,586 0,18
3C-SiC(111) x =70,5°
(He"+O™-implantiert + 15 min RTA, 94% Ar + 6% Hy ) | 35,529 0,32

Tabelle 7.7: 20-Positionen des um 70,5° verkippten (111)-Reflexes von 3C-SiC eines 15 min in ei-
nem RTA behandelten, mit Helium und Sauerstoff implantierten 3C-SiC(111)-Pseudosubstrats unter
Verwendung von reinem Argon und Formiergas als Temperatmosphire. Zum Vergleich sind die Werte
des unbehandelten Pseudosubstrats sowie der Literaturwert fiir unverspanntes 3C-SiC gegeben.

Aus Tabelle 7.7 ist zu entnehmen, da3 im Falle der Anwesenheit von Wasserstoff in der
Temperatmosphire eine deutlich geringere Entspannung der 3C-SiC-Schicht erreicht wird.
Die relative Dehnung liegt mit 0,32% nahe am Wert fiir ein unbehandeltes 3C-SiC(111)-
Pseudosubstrat.

Der Grund fiir die deutlich geringere Relaxation der unter Anwesenheit von Wasserstoff
getemperten Pseudosubstrate ist daher in der Wechselwirkung von Wasserstoff mit der re-
laxierenden Defektstruktur zu suchen. Da Wasserstoff zur Absittigung von Punktdefekten
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fiihrt, liegt die Vermutung nahe, daf3 Versetzungen und Stapelfehler nicht mehr durch Kon-
densation von Leerstellen oder Siliziumzwischengitteratomen entstehen kdnnen.

Um nahezu vollstiandig relaxierte Pseudosubstrate fiir das Wachstum von GaN-Schichten be-
reitstellen zu konnen, sollte der fiir die Bildung der Defektstruktur notwendige Temperschritt
getrennt von der GaN-Abscheidung unter Ausschlufl von Wasserstoff geschehen. Da ausge-
dehnte Defekte wie Stapelfehler und Versetzungen stabiler gegeniiber einer Wechselwirkung
mit Wasserstoff bei hohen Temperaturen sind, ist zu erwarten, daf} hier eine deutlich hohere
Reduktion der Rif3dichte bei der Abscheidung von GaN-Schichten erreichbar ist.

Eine weitere Alternative wire der Einsatz von Stickstoff anstelle von Wasserstoft als Triger-
gas bet MOCVD. Es ist jedoch zu erwarten, daf} dies einen negativen Effekt auf die kristal-
linen Eigenschaften der GaN-Schichten hat [155].

7.6 Fazit

In diesem Kapitel wurde ein Ansatz zum Spannungsabbau in 3C-SiC(111)-Pseudosubstraten
vorgestellt. Der tensile Verspannungzustand der SiC-Schicht der 3C-SiC(111)-Pseudosub-
strate erlaubt die Untersuchung der Effektivitit des hier vorgeschlagenen Verfahrens.

Es zeigt sich, daf} eine Implantation von Helium in eine Tiefe von etwa 70-80 nm unter die
SiC/Si-Grenzfliche gefolgt von einem Hochtemperaturbehandlungsschritt zur Ausbildung
von Hohlrdumen fiihrt. Zwischen diesen Hohlrdumen sowie zwischen Hohlrdumen und der
SiC/Si-Grenzfliche bilden sich dabei ausgedehnte plittchenformige Defekte auf {111 }-Ebe-
nen des Siliziums aus, die eine relaxierende Wirkung auf die SiC-Schicht haben. Mittels
Hochauflosungsrontgenmessungen kann die relative Dehnung gemessen werden, welche im
Falle der alleinigen Implantation von Helium und einem angeschlossenen Temperschritt auf
etwa die Hilfte abgebaut werden kann.

Stellt man MOCVD-ihnliche Bedingungen nach und tempert ein heliumimplantiertes Pseu-
dosubstrat bei 1100 °C fiir zwei Stunden, so zeigt sich, daf} die Hohlrdume durch Ostwald-
reifung vergrobern.

Durch eine zusitzliche Sauerstoffimplantation vor dem Hochtemperaturbehandlungsschritt
kann die Hohlraumstruktur allerdings stabilisiert werden. Dabei zeigt sich auch, dal durch
die Erzeugung einer Hohlraumverteilung hoherer Dichte mit kleineren Durchmessern auch
ein hoherer Relaxationsgrad der SiC-Schicht erreicht werden kann. Im besten Falle kann ein
Abbau der tensilen Verspannung um etwa eine Grofenordnung erreicht werden, wobei sich
durch den Vergleich mit im RTA bzw. Quarzrohrofen behandelten Proben herausstellt, da3
die Abkiihlrate beim Tempervorgang einen wesentlichen Einflul auf den Relaxationsgrad
hat, und nur bei ausreichend geringen Abkiihlraten ein hoher Spannungsabbau stattfindet.

Ein erster Versuch GaN-Schichten auf helium- und sauerstoffkoimplantierten, aber nicht ge-
temperten 3C-SiC(111)-Pseudosubstraten abzuscheiden zeigt, dal solche Schichten immer
noch Risse aufweisen. Im TEM ist festzustellen, dal zwar eine Stabilisierung der Hohlrdume
stattgefunden hat und auch die HohlraumgroBenverteilung mit denen von im RTA bzw.
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Quarzrohrofen erzeugten iibereinstimmt, jedoch keine ausgedehnten Defekte zwischen den
Hohlrdumen bzw. Hohlrdumen und der SiC/Si-Grenzflache ausgebildet wurden.

In einem RTA-Experiment, in dem der EinfluB von Wasserstoff auf den Relaxationsgrad
untersucht wurde, stellte sich heraus, daf} dies nur noch eine nahezu zu vernachlissigende
Entspannung ergibt. Durch Wechselwirkung des in der MOCVD als Trigergas eingesetzten
Wasserstoffs mit der durch Implantation erzeugten Defektstruktur kam es nicht zur Ausbil-
dung ausgedehnter relaxierender Defekte.

Daraus folgt, da3 die relaxierende Hohlraum- und Defektstruktur bereits vor der MOCVD
gebildet werden muB3. Eine andere Alternative dazu stellt die Verwendung von Stickstoff als
Tragergas bei der MOCVD dar. Die Effektivitit dieser Vorgehensweisen zur Vermeidung
von Rissen bei der GaN-Epitaxie muss allerdings noch tiberpriift werden.
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Kapitel 8

PLD von ZnO-Schichten

In diesem Kapitel werden erste Ergebnisse der PLD-Abscheidung von diinnen ZnO-Schich-
ten auf ionentrahlsynthetisierten 3C-SiC(111)-Substraten vorgestellt. Die wesentlichen struk-
turellen und kristallinen Eigenschaften werden mit Schichten, die parallel dazu auf Saphir
abgeschieden wurden verglichen, um die Eignung der Pseudosubstrate fiir die ZnO-Hetero-
epitaxie beurteilen zu kdnnen.

8.1 Verfahren und Ablauf des Depositionsprozesses

Alle in dieser Arbeit gezeigten ZnO-Schichten wurden am Lehrstuhl fiir Experimentalphysik
IV mittels gepulster Laserdeposition (PLD) hergestellt. Abbildung 8.1 zeigt schematisch den
verwendeten Aufbau.

Als Ausgangsmaterial fiir die Abscheidung diinner ZnO-Schichten diente ein zylindrisches
keramisches ZnO-Target. Zur Herstellung dieses Targets wurde 99,99% reines ZnO-Pulver
der Firma CHEMPUR mit einer Kraft von etwa 60 kN (~450 MPa fiir einen Durchmesser von
13 mm) zu einem zylindrischen Griinkorper gepresst. AnschlieBend wurde dieser Zylinder
15 Stunden lang bei 1200 °C an Luft gesintert.

Aus der Literatur [171] ist bekannt, daB3 so hergestellte ZnO-Targets eine oberflachliche
Sauerstoff-Verarmung aufweisen, was beim spéteren Ablationsprozess beriicksichtigt wer-
den muss.

Zur Uberfiihrung des Targetmaterials in die Gasphase bzw. ein Plasma wurden auf das rotie-
rende Target kurze (~ 30 ns), hochintensive Laserpulse abgegeben. In dieser Arbeit wurde
dazu ein KrF-Excimerlaser LPX 3051 der Firma LAMBDA PHYSIK eingesetzt. Die Wel-
lenlénge der abgegebenen Laserstrahlung betrigt 248 nm bei einer maximalen Energie von
etwa 1200 mJ/Puls. Der Laserstrahl wird mit einer aulerhalb der Vakuumkammer befindli-
chen Linse auf einen etwa 2,5 mm x 1 mm groBen Strahlfleck auf dem Target fokussiert,
wobei der Strahl durch ein bei der verwendeten Wellenlinge hochtransparentes Fenster in
die Ablationskammer eintritt. Die Energiedichte pro Puls muss dabei so gewihlt werden,
daB die Ablationsschwelle von ZnO von etwa 0,15 - 0,3 J/cm? iiberschritten wird. Aus der
Literatur ist bekannt, daB§ es bei der PLD von ZnO zur ausgeprigten Bildung von Droplets,
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Abbildung 8.1: Schematische Darstellung des in dieser Arbeit verwendeten PLD-Autbaus [172].

d.h. makroskopischen Partikeln kommt. Ein guter Kompromiss zwischen geringer Droplet-
bildung und ausreichend hohen Wachstumsraten ergibt sich fiir Energiedichten von etwa 2
J/em? [95]. Uber den Strahlquerschnitt und die zu 575 mJ pro Puls gewihlte Laserenergie
ergibt sich fiir alle hier gezeigten Schichten eine Energiedichte von 2 - 3 J/cm? auf dem Tar-
get.

Ein wichtiger Parameter bei der PLD ist der Abstand zwischen Target und dem zu beschich-
tenden Substrat. Wéhlt man diesen Abstand sehr klein, so entspricht die Deposition einer
ionenstrahlgestiitzten Abscheidung, da sich die Probe innerhalb der Plasmawolke befindet.
Dies ist z.B. vorteilhaft, um bei hexagonalen Materialsystemen eine c-Achsenorientierung
der wachsenden Schicht zu erzielen. Weniger Droplets erhélt man bei Erh6hung des Ab-
stands zwischen Target und Substrat, der Charakter der ionenstrahlgestiitzten Abscheidung
geht allerdings verloren. Fiir die in dieser Arbeit gezeigten ZnO-Abscheidungen wurde der
Abstand zwischen Target und Substrat zu 5 cm gewihlt.

Der Wachstumsprozess lédsst sich auBerdem durch ein Heizen des Substrats iiber einen Wi-
derstandsheizer im Probenhalter beeinflussen. Dies beeinflusst die Mobilitit der Adatome

Laserenergie pro Puls 575 m)]
Pulsfrequenz 8 Hz
Anzahl der Pulse 14400
Abstand

Target - Substrat Scm
Basisdruck 6x10~° mbar
O,-Partialdruck 0,1 mbar
Temperatur 450 °C- 730 °C

Tabelle 8.1: Parameter bei der PLD von ZnO-Schichten auf Saphir und IBS-3C-SiC(111).
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und verbessert in der Regel die kristallinen Eigenschaften der abgeschiedenen Schichten.
Uber die Zugabe eines Hintergrundgases lisst sich die Energie der Teilchen im Plasma in
gewissen Grenzen steuern, ein hoher Hintergrundgasdruck bewirkt eine Abnahme der kine-
tischen Energie im Plasma und eine kleineren Ausdehnung der Plasmawolke. Im Falle der
Deposition von ZnO hat die Zugabe von Sauerstoff daneben den Effekt eine eventuelle Sau-
erstoffunterstochiometrie auszugleichen. Dies hat Einflu auf die Dichte von Sauerstoffleer-
stellen und damit auf die elektronischen Eigenschaften der Schichten.

Tabelle 8.1 fasst die bei der Mehrzahl der Depositionen gewéhlten Parameter zusammen.
Als Substrat wurden 1 cm x 1 cm groB3e Stiicke eines c-achsenorientierten Saphirwafers der
Firma CRYSTEC sowie (111)-orientierte 3C-SiC-Pseudosubstrate verwendet.

8.2 ZnO-Schichten auf c-Saphir

Die Abscheidung von ZnO-Schichten auf c-Saphir wurde mit der Motivation durchgefiihrt,
die kristallinen und strukturellen Eigenschaften der im Rahmen dieser Arbeiten synthetisier-
ten Schichten mit der Literatur vergleichen zu konnen. Gleichzeitig erlaubt der Vergleich mit
Schichten, die auf ionenstrahlsynthetisierten 3C-SiC-Pseudosubstraten deponiert wurden ei-
ne Beurteilung der Eignung dieser Substrate fiir die ZnO-Epitaxie.

8.2.1 Schichtdicken und Stochiometrie

Zur Bestimmung der Stochiometrie und Dicke der mittels PLD hergestellten ZnO-Schichten
wurden RBS-Messungen durchgefiihrt. Da es sich bei Saphir um ein isolierendes Substrat
handelt und Aufladungseffekte wihrend der RBS-Messungen zu erwarten sind, wurden alle
auf Saphir abgeschiedenen ZnO-Schichten mit einer etwa 60 nm dicken, leitfdhigen Kohlen-
stoffschicht bedampft.

Abbildung 8.2 zeigt exemplarisch ein unter Verwendung von 2,0 MeV He*-Ionen gemes-
senes RBS-Spektrum einer ZnO-Schicht, die bei 500 °C auf Saphir abgeschieden wurde.
Durch Simulation einer Schichtenfolge aus Kohlenstoff, ZnO, SiC und Silizium ergibt sich
fiir die ZnO-Schicht unter Annahme einer atomaren Volumendichte von ZnO von 8,87 x 10?2
at/cm? eine ZnO-Schichtdicke von 396 nm. In Abbildung 8.3 sind die Schichtdicken fiir alle
abgeschiedenen ZnO-Schichten in Abhéngigkeit von der Temperatur dargestellt. Es ist fest-
zustellen, daB die Schichtdicken in einem Bereich von 315 nm - 445 nm streuen, was seine
Ursache in einem nicht immer exakt gleichen Target-Substrat-Abstand, in Schwankungen
der Laserenergie, sowie in einer nicht immer gleichen Fokussierung des Laserstrahls auf das
Target und somit der Energiedichte haben kann.

Aus den RUMP-Simulationen ergibt sich fiir alle Proben ein Zink:Sauerstoff-Verhéltnis von
etwa 0,9, wobei der Fehler bei der Bestimmung der Stochiometrie zwischen 5% - 10%
liegt. Aus der Literatur ist bekannt, dall unter stark sauerstoffreichen Wachstumsbedingun-
gen Zinkleerstellen gebildet werden [173]. Unter anderem lisst sich ein Zinkdefizit durch ein
teilweises Abdampfen von Zink (T,, = 430 °C) bei den gewihlten Depositionstemperaturen
erkldren.
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Abbildung 8.2: RBS-Messung (schwarz) einer bei 500 °C auf Saphir abgeschiedenen ZnO-Schicht
unter Verwendung eines 2,0 MeV He-Ionenstrahls. Aus der Simulation des Schichtpakets ergibt sich
eine Schichtdicke von 59 nm fiir die zur Verminderung von Aufladungserscheinungen aufgedampfte
Kohlenstoffschicht. Die darunter liegende ZnO-Schicht ist 396 nm dick.

Abbildung 8.3: Mittels RBS und anschlieBender Simualtion erhaltene Dicken fiir alle auf Saphir
abgeschiedenen ZnO-Schichten in Abhingigkeit von der Substrattemperatur.
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Abbildung 8.4: §-20-XRD-Messung der zur Oberfliche parallelen Netzebenen einer bei 500 °C auf
Saphir abgeschiedenen ZnO-Schicht. Die Abwesenheit anderer Reflexe als (000n) von ZnO bzw.
Saphir zeigt eine gute c-Achsenorientierung und Phasenreinheit der ZnO-Schicht.

8.2.2 Kristalline Eigenschaften

Zur Untersuchung der kristallinen Eigenschaften der mittels PLD abgeschiedenen ZnO-
Schichten wurden XRD-Messungen durchgefiihrt. Neben 6-26-Scans zur Bestimmung der
vorliegenden Phasen und zur Uberpriifung der c-Achsenorientierung von ZnO wurden zusiitz-
lich Polfiguren zur Identifikation der Epitaxiebeziehungen und Rockingkurven zur Beurtei-
lung der kristallinen Perfektion gemessen.

Phasenreinheit und c-Achsenorientierung

Abbildung 8.4 zeigt einen 6-20-Scan einer bei 500 °C auf c-Saphir abgeschiedenen ZnO-
Schicht. Neben den (0004)ZnO- und (0006)ZnO-Reflexen sind lediglich Substratreflexe von
Saphir zu erkennen. Dies deutet zum einen auf die Abwesenheit anderer Phasen, aber auch
auf eine reine c-Achsenorientierung der ZnO-Schicht hin. Es ist zu erwédhnen, dal3 simtliche,
bei verschiedenen Temperaturen auf Saphir gewachsenen ZnO-Schichten frei von Fremdpha-
sen sind und eine reine c-Achsenorientierung aufweisen.
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Rockingkurven

Um die kristalline Perfektion der abgeschiedenen ZnO-Schichten zu beurteilen, wurden
Rockingkurven um den (0002)ZnO-Reflex gemessen. Liegt ein Inselwachstum bzw. kolum-
nares Wachstum vor, so gibt die Halbwertsbreite der Rockingkurve des (0002)ZnO-Reflexes
die mittlere Verkippung (tilt) der einelnen ZnO-Korner bzw. -Siulen an. Abbildung 8.5 zeigt
die gemessenen Rockingkurven um den (0002)-Reflex der bei verschiedenen Substrattempe-
raturen abgeschiedenen ZnO-Schichten. Die Halbwertsbreiten dieser Rockingkurven sind in
Abbildung 8.6 in Abhiéngigkeit von der Substrattemperatur dargestellt. Im Bereich von 450
°C bis 675 °C ist eine stetige Abnahme der Halbwertsbreite der Rockingkurven von 0,468°
bis auf einen Wert von 0,307° festzustellen. Diese Werte liegen nur leicht iiber Werten, die
man in der Literatur fiir mittels PLD abgeschiedene ZnO-Schichten ohne Pufferschichten auf
Saphir findet. Ohtomo et al. [95] berichten Halbwertsbreiten der (0002)ZnO-Rockingkurven
von etwa 0,2° im hier gewihlten Temperaturbereich. Eine weitere deutliche Verbesserung
auf 0,07° ist z.B. durch die Anwendung von Niedrigtemperatur-Pufferschichten zu erwarten,
wie Kaidashev et al. demonstrieren konnten [174].

Auffillig ist, daB} bei einer Substrattemperatur von 730 °C die Breite der Rockingkurve mit
1,332° eine deutlich schlechtere kristalline Qualitét anzeigt. Dies widerspricht Ergebnissen
aus der Literatur, die bei hoheren Temperatur eine weitere Verbesserung der Textur belegen
[95]. Im vorliegenden Fall kann die Abweichung von den Literaturwerten am ehesten durch
Kontaminationen in der Vielzweck-Depositionskammer erklirt werden, welche bei hoheren

Abbildung 8.5: Vergleich der XRD-(0002)ZnO-Rockingkurven der bei verschiedenen Substrattem-
peraturen abgeschiedenen ZnO-Schichten auf Saphir.
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Temperaturen abdampfen, in die Schicht eingebaut werden und somit zu einem gestorten
Wachstum fiihren konnen.

Abbildung 8.6: Halbwertsbreiten des (0002)ZnO-Reflexes in Abhéngigkeit von der Substrattempe-
ratur.

Textur und Epitaxiebeziehungen

Die Orientierungsverteilungen der einzelnen Kristallite in der ZnO-Schicht sowie die Epita-
xiebeziehungen zwischen ZnO-Schicht und Saphir wurden mittels Rontgenpolfiguren und
ergdnzenden ¢-Scans ermittelt.

Abbildung 8.7 zeigt eine (1011)ZnO-Polfigur einer bei 450 °C auf Saphir abgeschiedenen
ZnO-Schicht in dreidimensionaler Darstellung sowie als Hohenlinienprofil. Neben den sechs
deutlich erkennbaren Hauptpoldichtemaxima sind in beiden Darstellungen weitere Poldich-
temaxima zu erkennen, welche beziiglich der Hauptpoldichtemaxima um 30° in ¢ verdreht
sind. Das Verhiltnis dieser Poldichtemaxima zu den Hauptpoldichtemaxima betridgt etwa
1%. Das Vorliegen dieser Poldichtemaxima bedeutet, da neben einer dominierenden Epita-
xiebeziehung zum Saphirsubstrat eine weitere Epitaxiebeziehung besteht, bei der eine Rota-
tion der einzelnen Kristallite um 30° um die c-Achse zur Hauptorientierung vorliegt.

Die genauen Epitaxiebeziehungen ergeben sich aus dem Vergleich der Positionen der Ma-
xima in einem ¢-Scan des (1014)Saphir-Reflex mit den Positionen der Maxima in entspre-
chenden -Scans des (1011)-Reflexes von ZnO. Abbildung 8.8 zeigt diese Scans zusammen-
fassend in logarithmischer Darstellung.
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Abbildung 8.7: Polfigurmessung des (1011)-Reflexes von ZnO einer bei 450 °C auf Saphir abge-
schiedenen ZnO-Schicht in (a) 3D- und (b) 2D-Darstellung. Es sind 6 Hauptpoldichtemaxima im
Abstand von 60° bei einem y-Wert von etwa 61° zu erkennen. Daneben finden sich weitere 6 Pol-
dichtemaxima, die zu den Hauptpoldichtemaxima um 30° in ¢ verdreht sind.

Aus den Scans ergibt sich eine Hauptorientierungbeziehung von
(0001) [1010] ZnO || (0001)[1120] Al,O3,

was einem um 30° verdrehten Wachstum von ZnO auf Saphir entspricht, wie es auch im Falle
der MOCVD-Abscheidung von GaN auf Saphir beobachtet wird. Durch diese 30°-Rotation
wird die Gitterfehlpassung zwischen Saphir und ZnO von 31,8% auf 18,3% reduziert. Au-
Berdem findet so das Wachstum auf dem Sauerstoffuntergitter des Saphirs statt.

Die zweite in allen ZnO-Schichten gefundene Orientierungsbeziehung geniigt:
(0001) [1010] ZnO || (0001)[1010] Al,O3,

was einem unverdrehten Wachstum von ZnO auf Saphir entspricht.

Ab einer Substrattemperatur von 550 °C finden sich zusitzlich zu diesen beiden Orientie-
rungen ZnO-KTristallite, die gegeniiber den anderen beiden um 15° beziiglich der Substrat-
normalen verdreht sind. Eine solche Epitaxiebeziehung findet in der Literatur bisher keine
Erwihnung. Eine mogliche Erklarung erschlieft sich, wenn man die relative Orientierung
des Zinkuntergitters der ZnO-Schicht zum Sauerstoffuntergitter des Saphirsubstrats in einer
Projektion entlang der c-Achsen betrachtet. Aus Abbildung 8.10 wird ersichtlich, da} im
Falle einer solchen 15°-Rotation tetraedrische Bindungen zwischen den Sauerstoffatomen
des Substrats und den Zn-Atomen der abgeschiedenen Schicht begiinstigt werden. Bereiche,
in denen dies deutlich zu erkennen ist, sind rot gekennzeichnet.
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Abbildung 8.8: ©-Scans des (1014)-Reflexes von Saphir und des (1011)-Reflexes der bei verschie-
denen Temperaturen abgeschiedenen ZnO-Schichten. Aus den (-Scans lassen sich die Epitaxiebezie-
hungen zwischen Substrat und Schicht, sowie der jeweilige Anteil an fremdorientierten Kristalliten
bestimmen.
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Aus den -Scans aus Abbildung 8.8 kann der jeweilige Anteil der verschiedenen Orien-
tierungen in den abgeschiedenen ZnO-Schichten abhingig von der Temperatur bestimmt
werden. Abbildung 8.9 fasst die Ergebnisse zusammen. Im Temperaturbereich von 450 °C
bis 675 °C ist die Tendenz zur Abnahme des Anteils der 0°- bzw. 15°-Fehlorientierung zu
erkennen. Im Falle der bei 675 °C abgeschiedenen Schicht machen die Fehlorientierungen
zusammen nur noch einen Anteil von 0,1% an der ganzen Schicht aus, und es kann davon
ausgegangen werden, da3 sich der Anteil an fehlorientierten Kristalliten bei weiterer Depo-
sition von ZnO durch Uberwachsen verringert.

Dal} um 15° verdrehte Kristallite erst ab einer Substrattemperatur von 550 °C auftreten, kann
zweierlei Griinde haben: Zum einen kann vermutet werden, daf3 die Grenzflachenenergie ge-
geniiber den anderen Orientierungen ungiinstiger ist und somit um 15° rotierte Kristallite erst
ab einer hoheren Temperatur nukleieren. Wegen der erwarteten Tetraeder-Konfiguration der
Grenzflache erscheint dies allerdings nicht sehr wahrscheinlich. Zum anderen kann die Nu-
kleation dieser fehlorientierten Korner durch Verunreinigungen aus der Depositionskammer
begiinstigt bzw. vermittelt sein, welche erst bei hoheren Temperaturen in ausreichendem Ma-
Be verdampfen. Beide Vermutungen werden durch die Tatsache gestiitzt, daf} bei einer Depo-
sitionstemperatur von 730 °C ein nicht unerheblicher Anteil von 13,27% an ZnO-KTristalliten
mit 15°-Rotation beobachtet wird.

Abbildung 8.9: Aus Abbildung 8.8 bestimmte Anteile an 0°, 15° and 30° orientierten ZnO-Kornern
in Abhdngigkeit von der Substrattemperatur.
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Abbildung 8.10: Graphische Veranschaulichung der drei beobachteten Epitaxiebeziehungen zwi-
schen Saphir und ZnO. Dargestellt ist die Aufsicht auf das Sauerstoffuntergitter des Saphirs und des
Zinkuntergitters des ZnO in der Basalebene senkrecht zur c-Achse. Tetraedrische Konfigurationen
zwischen Zn und O im Falle der 15°-Rotation sind durch rote Kreise hervorgehoben.
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8.2.3 Oberflichenmorphologie

Eine weitere wichtige strukturelle Eigenschaft der ZnO-Schichten stellt deren Oberflachen-
morphologie dar. AFM-Aufnahmen erlauben Riickschliisse auf den Wachstumsmodus und
liefern quantitative Aussagen iiber die Oberflachenrauhigkeit und KorngroBe.

Abbildung 8.11 zeigt exemplarisch AFM-Messungen der Oberflachen von bei 450 °C, 500
°C, 550 °C und 675 °C auf Saphir abgeschiedenen ZnO-Schichten. Alle AFM-Aufnahmen
lassen auf ein dreidimensionales Wachstum der ZnO-Schichten schlieen. Es ist deutlich zu
erkennen, da3 die Substrattemperatur bei der Deposition einen deutlichen Einflu auf die
resultierende Oberflichenstruktur hat. Niedrige Temperaturen fiihren zu kleinen lateralen
KorngréBen, hohe Temperaturen fordern die Entstehung groBerer ZnO-Kristallite.

Eine Auswertung der AFM-Aufnahmen ergibt die in Abbildung 8.12 dargestellten Werte
fiir die RMS-Rauhigkeit und laterale KorngroBe als Funktion der Substrattemperatur. Dabei

Abbildung 8.11: AFM-Aufnahmen (Scanbereich 2 x 2 zm?) der Oberfliche der auf Saphir bei 450
°C, 500 °C, 550 °C und 675 °C abgeschiedenen ZnO-Schichten.
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fallt auf, dall die Werte der RMS-Rauhigkeit dem Verlauf der mittleren lateralen Korngro3e
folgen. Dies bedeutet, da3 die Rauhigkeit durch das Kornwachstum bestimmt ist. Eine bei
hohen Temperaturen erhohte Oberflichenrauhigkeit kann durch die Bildung groBerer ZnO-
Inseln zu Beginn des Wachstums erkldrt werden. Eine mit steigender Temperatur stirker
werdende Desorption von Zn von der Wachstumsoberfliche wihrend der Deposition, wie
in [175] angenommen, ist als Ursache wegen der Korrelation zur lateralen Korngrée eher
unwahrscheinlich.

In [175] werden fiir #hnliche Depositionsbedingungen (po, = 1,3 x 10~} mbar, T = 750 °C)
dhnliche Oberflaichenmorphologien mit RMS-Rauhigkeiten von etwa 40 nm beobachtet. Eine
Verbesserung der Oberflaichenmorphologie ldsst sich durch Verringerung des Sauerstoffpar-
tialdrucks auf etwa 1,3 x 1072 mbar erzielen. Allerdings ergeben sich aus dem geringeren
Sauerstoffgehalt Sauerstoffleerstellen, welche zu unerwiinscht hohen Ladungstrigerdichten
fiihren konnen. Im Falle von p-dotierten ZnO-Schichten bewirken Sauerstoffleerstellen eine
Kompensation. Somit erhélt man glatte bzw. innerlich defektarme Schichten — mit geringen
Konzentrationen an Sauerstoffleerstellen — nicht bei den gleichen Bedingungen, sondern bei
niedrigen bzw. hohen Abscheidungstemperaturen.

Eine Methode zur Abscheidung von glatten, aber dennoch stochiometrischen ZnO-Schichten
wird in [174] und [175] vorgeschlagen. Bei niedrigen Sauerstoffpartialdriicken (pp, < 1,3

Abbildung 8.12: Aus AFM-Aufnahmen (Scanbereich 2 x 2 ;m?) bestimmte RMS-Rauhigkeit und
mittlere laterale Korngrofe der auf Saphir bei verschiedenen Temperaturen abgeschiedenen ZnO-
Schichten.
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% 1072 mbar) wird zunichst eine diinne (~100 nm) sauerstoffdefizitire Pufferschicht ab-
geschieden. Eine Aufrauhung einer bei hoherem Sauerstoffgehalt auf einer solchen Puffer-
schicht abgeschiedenen ZnO-Schicht wird nicht beobachtet. Somit sind stochiometrische
und zugleich glatte ZnO-Schichten (1-2 nm RMS, 2 x 2 ym? Scanbereich) auf Saphir reali-
sierbar.

Dropletbildung

Um die Bildung von Droplets (sieche Abschnitt 8.1) zu untersuchen und speziell deren Fli-
chendichte zu bestimmen, wurden lichtmikroskopische Untersuchungen durchgefiihrt.

Dabei zeigt sich, daB Anzahl und Grofe der Droplets von Probe zu Probe stark variieren.
Dies ist mit hoher Wahrscheinlichkeit auf nicht immer gleiche Depositionsbedingungen,
insbesondere verschiedene Fokussierungen des Laserstrahls und somit eine unterschiedli-
che Energiedichte auf dem Target zuriickzufiihren. Abbildung 8.13 zeigt exemplarisch eine
lichtmikroskopische Aufnahme einer bei 500 °C auf Saphir abgeschiedenen ZnO-Schicht,
die Dropletdichte liegt hier bei 7,5 x 10° /cm?.

Abbildung 8.13: Lichtmikroskopische Aufnahme einer bei 500 °C auf Saphir abgeschiedenen ZnO-
Schicht.



8.2. ZNO-SCHICHTEN AUF C-SAPHIR 169

Eine solch starke Deposition von Droplets auf der Oberflidche ist unerwiinscht und lisst sich
durch Absenkung der Energiedichte auf dem Target sowie Verkippung der Probe in eine
off-axis Geometrie vermindern. Es ist allerdings zu erwédhnen, dafl beide Vorgehensweisen
zu einer niedrigeren Wachstumsrate fiihren, und durch Verkippen der Probe der fiir die c-
Achsenorientierung der wachsenden Schicht forderliche ionenstrahlunterstiitzte Charakter
der Abscheidung verlorengeht.

8.2.4 Innere Struktur und Grenzflaichen

Um Auskunft iiber die innere Struktur der mittels PLD auf Saphir abgeschiedenen ZnO-
Schichten zu erhalten, wurden ausgewihlte Proben fiir die Analyse mittels TEM im Quer-
schnitt prapariert. Hochaufgeloste TEM ermoglicht auerdem die genauere Untersuchung
der Grenzflache zwischen Saphir und ZnO-Schicht.

Abbildung 8.14a zeigt eine Hellfeldabbildung einer bei 450 °C abgeschiedenen ZnO-Schicht
in [1120]AlyO3- bzw. [1010]ZnO-Orientierung. Deutlich ist das kolumnare Wachstum von
einzelnen ZnO-Séulen mit einer lateralen Ausdehnung von etwa 50 bis 200 nm zu erkennen.
Dies ist in guter Ubereinstimmung mit dem aus AFM-Aufnahmen ermittelten Wert fiir die
mittlere laterale KorngroBe von 108,5 nm (siehe auch Abbildung 8.12). Ebenfalls in Uberein-
stimmung mit den oben gezeigten AFM-Aufnahmen ist festzustellen, dafl die Oberfliche der
ZnO-Schicht eine gewisse Rauhigkeit aufweist. Die einzelnen Korner sind meist facettiert,
wobeli diese Facetten einen Winkel zwischen 30° bis 50° zur Substratoberflache einschlie3en.

In Abbildung 8.14b wurde die Probe 3,1° gegeniiber der Orientierung in Abbildung 8.14a
um die Schichtnormale gekippt, um fehlorientierte Kristallite durch ihren dunklen Bragg-
Kontrast sichtbar zu machen. Der Anteil an so stark verdrehten ZnO-KTristalliten ist rela-
tiv gering, wie auch schon die Breite der (0002)ZnO-Rockingkurve von 0,468° (siche Ab-
bildung 8.6) erwarten ldsst. Da man einerseits bei einer relativ geringen Schichtdicke in
der in Abbildung 8.14 gezeigten ZnO-Schicht ein Uberwachsen von fehlorientierten ZnO-
Kristalliten beobachten kann (Abbildung 8.14b), andererseits einige (auch fehlorientierte)
Korner noch bis zur Oberfliche durchwachsen, ist zu iiberpriifen, ob ein weiteres Wachstum
der ZnO-Schicht zu einer weiteren Texturverbesserung fiihrt.

Um die Morphologie der Grenzflache zwischen Saphirsubstrat und ZnO-Schicht genauer
zu untersuchen, wurden HRTEM-Untersuchungen durchgefiihrt. Abbildung 8.15a zeigt ei-
ne hochaufgeloste TEM-Aufnahme der Grenzfliche zwischen ZnO und Saphir der Probe
aus Abbildung 8.14, sowie die Fouriertransformierte (Abbildung 8.15b), und eine nach den
(0002)- und (1120)-Reflexen der ZnO-Schicht gefilterte riicktransformierte Abbildung (Abb.
8.15c). Aus der hochaufgelosten HRTEM-Aufnahme in Abbildung 8.15a ist zu erkennen,
daB die Grenzfliche zwischen Saphir und ZnO nahzu atomar glatt und frei von Einschliissen
fehlorientierter Kristallite ist. Der Anteil an um 0° rotierten ZnO-Kornern ist mit etwa 1% zu
gering, um solche Fehlorientierungen mittels HRTEM feststellen zu konnen. Die gute epi-
taktische Orientierung der ZnO-Schicht zum Saphirsubstrat wird in Ubereinstimmung mit
den oben gezeigten XRD-Messungen (Abbildung 8.7 und 8.8) auch aus der Fouriertransfor-
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Abbildung 8.14: Querschnitts-TEM-Hellfeldaufnahmen einer auf Saphir bei 450 °C abgeschiedenen
ZnO-Schicht. In Abbildung a) wird die Probe exakt entlang [1120]Al2O3 bzw. [1010]ZnO durch-
strahlt, wahrend in b) die Probe um 3,1° verkippt wurde, um fehlorientierte Kristallite (weisse Pfeile)
sichtbar zu machen. Der schwarze Pfeil deutet auf einen fehlorientiertes ZnO-Korn hin, welches im
weiteren Verlauf iiberwachsen wurde.
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mierten (Abbildung 8.15b) der HRTEM-Aufnahme ersichtlich. Rote Kreise markieren die
Reflexe der (0002)- und (1120)-Ebenen der ZnO-Schicht. Aus der Fourier-Transformierten
lassen sich die Abstinde der (0002)- und (1120)-Ebenen zu 2,52 A bzw. 1,57 A bestimmen,
was im Rahmen der Kalibriergenauigkeit des TEMs mit den in der Literatur [86] angegebe-
nen Werte libereinstimmt. Die Abwesenheit ausgedehnter Defekte wie z.B. Stapelfehler oder
Versetzungen in der ZnO-Schicht nahe der Grenzfliche wird aus der Fourier-gefilterten Auf-
nahme in Abbildung 8.15c deutlich. Es ist allerdings zu bemerken, daf} hier nur ein kleiner
Probenbereich sichtbar ist und die TEM-Hellfeldaufnahmen in Abbildung 8.14 auf eine hohe
Dichte an Kleinwinkelkorngrenzen hinweisen. Zudem haben die und die XRD-Messungen
gezeigt, da} die ZnO-Schicht zu etwa 1% aus um 0° zum Saphirgitter verdrehten Kristalliten
besteht.

Abbildung 8.15: (a) XTEM-Hochauflosungsaufnahme einer auf Saphir bei 450 °C abgeschiedenen
ZnO-Schicht in [1120]Aly03- bzw. [1010]ZnO-Orientierung. (b) zeigt die Fourier-Transformierte des
in (a) dargestellten Bereichs, in der die ZnO (0002)ZnO- und (1120)ZnO-Reflexe mit roten Kreisen
markiert sind. (c) zeigt die Hochauflosungsaufnahme aus (a) nach Fourier-Filterung nach den in (b)
markierten Reflexen.
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8.3 ZnO-Schichten auf 3C-SiC-Pseudosubstraten

Die im Vergleich zu Saphir wesentlich geringere Gitterfehlpassung zwischen (111)-orien-
tierten 3C-SiC-Pseudosubstraten und ZnO von etwa 5% lésst ein gutes epitaktisches Wachs-
tum von ZnO auf diesen Substraten erwarten. Um das Wachstum von ZnO auf (111)-orien-
tierten Pseudosubstraten zu untersuchen, wurden zwei ZnO-Schichten mittels PLD mit den
in Tabelle 8.2 zusammengefassten Parametern abgeschieden. Durch die Wahl dhnlicher De-
positionsparameter wird ein Vergleich mit den auf Saphir abgeschiedenen ZnO-Schichten
moglich.

Temperatur | O,-Partial- | Anzahl | Energie pro Laser-
[°C] druck [mbar] | Pulse Puls [mJ] | frequenz [Hz]
ohne
Pufferschicht 550 6 x 1073 14400 575 8
450 6 x 107° 600 575 8
mit +
Pufferschicht 550 0,1 14400 575 8

Tabelle 8.2: Zusammenfassung der Parameter fiir die PLD-Abscheidung von ZnO-Schichten auf 3C-
SiC-Pseudosubstraten.

Eine der beiden Proben wurde dabei ohne Verwendung einer Pufferschicht unter einem ge-
ringeren Sauerstoffpartialdruck (po, = 6 x 10~2 mbar) abgeschieden, um eine eventuelle
Oxidation der SiC-Oberfliche des Pseudosubstrats zu vermeiden. Die gewéhlte Temperatur
stellt einen Kompromiss dar, basierend auf den Erfahrungen mit Saphirsubstraten (Kapitel
8.2). Um den Einflu} einer eventuellen Oxidation genauer zu untersuchen, aber trotzdem
defektarme ZnO-Schichten herzustellen, wurde die zweite ZnO-Schicht unter Verwendung
einer diinnen (d ~ 20 nm) ZnO-Pufferschicht, welche bei niedrigerem Sauerstoffpartialdruck
und niedrigerer Temperatur abgeschieden wurde, hergestellt. Auf diesem Puffer wurde eine
ZnO-Schicht bei 550 °C unter pp, = 0,1 mbar aufgewachsen.

8.3.1 Stochiometrie und Schichtdicke

Wie im Falle der auf Saphir abgeschiedenen ZnO-Schichten wurden Stdchiometrien und
Schichtdicken mittels RBS bestimmt. Abbildung 8.16 zeigt exemplarisch ein RBS-Spektrum,
sowie eine mittels RUMP durchgefiihrte Simulation der Schicht mit Niedrigtemperatur-
Puffer. Tabelle 8.3 fasst die mittels RUMPaus den RBS-Messungen ermittelten ZnO-Stdchio-
metrien und Schichtdicken zusammen. Wihrend die ohne Pufferschicht hergestellte Pro-
be eine Zn-Unterstdchiometrie und eine ZnO-Schichtdicke von 575 nm aufweist, zeigt die
Probe mit Pufferschicht einen leichten Zinkiiberschuss und eine diinnere ZnO-Schichtdicke
von 327 nm. Es ist zu erwédhnen, dal der Fehler bei der Bestimmung der Stochiometrie et-
wa 5 - 10% betrigt. Die grole Diskrepanz in der Dicke der ZnO-Schichten ist, wie bereits
oben diskutiert, mit hoher Wahrscheinlichkeit auf unterschiedliche Fokussierungsbedingung-
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Abbildung 8.16: RBS-Messung (schwarz) einer bei 550 °C auf einem (111)-orientierten 3C-SiC-
Pseudosubatrat mit Niedriegtemperatur-Puffer abgeschiedenen ZnO-Schicht unter Verwendung eines
2,0 MeV He " -lonenstrahls. Das mittels RUMP simulierte Spektrum der Schichtstruktur ist rot darge-
stellt.

Stochiometrie
Zn:0 Schichtdicke [nm]
ohne Pufferschicht 0,9 575
mit Pufferschicht 1,1 327

Tabelle 8.3: Vergleich der mittels RBS und RUMP bestimmten Stochiometrien und Dicken der
mit und ohne Pufferschicht auf (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen ZnO-
Schichten.

en des Lasers auf das Ablationstarget, und somit eine unterschiedliche Depositionsbedingung
zuriickzufiihren.

8.3.2 Kiristalline Eigenschaften

Die Bestimmung vorliegender Phasen und Beurteilung der kristallinen Eigenschaften der
ZnO-Schichten auf ionenstrahlsynthetisierten 3C-SiC-Pseudosubstraten wurde mittels XRD-
Messungen durchgefiihrt.

Phasen und c-Achsenorientierung

Zur Bestimmung der vorliegenden ZnO-Phasen und zur Uberpriifung einer eventuellen c-
Achenorientierung wurden 0-260-Scans zur Identifikation der zur Oberfldche parallelen Netz-
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ebenenabstinde durchgefiihrt. Abbildung 8.17 zeigt einen #-26-Scan der ohne Pufferschicht
auf einem 3C-SiC-Pseudosubstrat abgeschiedenen ZnO-Schicht in logarithmischer Darstel-
lung. Neben (000n)-Reflexen von ZnO sind nur noch die (111)- und (333)-Reflexe von Si-
lizium zu erkennen. Die Abwesenheit der (nnn)-Reflexe von 3C-SiC ist durch die geringe
SiC-Schichtdicke von etwa 80 nm und die ohnehin geringe Beugungsintensitidt von SiC be-
dingt. Da aufler den genannten Reflexen keine weiteren Beugungsmaxima auftreten, kann
man auf eine gute c-Achsenorientierung der abgeschiedenen ZnO-Schicht sowie eine Abwe-
senheit anderer Phasen, wie z.B. Einschliissen von metallischem Zink, schlieen. Dies gilt
auch fiir die hier nicht gezeigte 0-20-Messung der mit Pufferschicht abgeschiedenen ZnO-
Schicht.

Rockingkurven

Auskunft iiber die kristalline Perfektion der auf den Pseudosubstraten abgeschiedenen ZnO-
Schichten geben Messungen der Rockingkurven um den (0002)ZnO-Reflex. In Abbildung
8.18 sind die Halbwertsbreiten der (0002)ZnO-Rockingkurven der auf den 3C-SiC-Pseudo-
substraten zusammen mit den bei verschiedenen Temperaturen auf Saphir abgeschiedenen
ZnO-Schichten graphisch dargestellt.

Abbildung 8.17: 0-20-XRD-Messung (logarithmische Darstellung) der zur Oberfliche parallelen
Netzebenen einer bei 550 °C auf einem (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrat ohne Pufferschicht
abgeschiedenen ZnO-Schicht. Die Abwesenheit anderer Reflexe als (000n) von ZnO bzw. (111)Si
und (333)Si bestitigt eine gute c-Achsenorientierung und Phasenreinheit der ZnO-Schicht.
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Aus dem Vergleich der Halbwertsbreiten der Rockingkurven ergibt sich eine prinzipiell
etwas schlechtere azimutale Textur der auf den 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen
ZnO-Schichten im Vergleich zu Schichten auf Saphir. Es zeigt sich aulerdem, daf} die Ver-
wendung einer bei niedrigerem Sauerstoffpartialdruck und niedrigerer Temperatur abge-
schiedenen ZnO-Pufferschicht offensichtlich negative Auswirkungen auf die kristalline Per-
fektion der spiter abgeschiedenen ZnO-Schicht hat. Vermutlich fiihrt die geringere Tempera-
tur und das Sauerstoffdefizit durch die schlechtere Mobilitit der Adatome zu einer schlech-
teren Nukleation der ZnO-Pufferschicht und somit zu schlechteren Ausgangsbedingungen
fiir die spitere Abscheidung dickerer ZnO-Schichten.

In der Literatur [176] existieren Hinweise, dal das Parameterfenster fiir die Abscheidung
eines fiir ein nachfolgendes Wachstum von ZnO gut geeigneten Puffers relativ eng ist. Au-
Berdem wurden fiir die Abscheidung der ZnO-Pufferschicht Parameter gewihlt, die fiir ein
ZnO-Wachstum auf Saphir optimiert wurden [176].

Es ist hier auch erwédhnenswert, da die Breite der (0002)ZnO-Rockingkurve in beiden
Fillen deutlich geringer als die der (111)-Rockingkurve des 3C-SiC-Pseudosubstrates (Aw =
2,5°) ist. Dies bedeutet, daB3 die hohe Zahl an ausgedehnten Defekten in der SiC-Schicht des
Pseudosubstrats nicht zu einem stark gestorten ZnO-Wachstum fiihrt. Eventuell fiihrt auch ei-
ne Verringerung der Oberflichenrauhigkeit des Pseudosubstrats zu einer besseren Nukleation

Abbildung 8.18: Vergleich der Halbwertsbreiten des (0002)ZnO-Reflexes der auf Saphir (schwarz)
und auf (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten mit (rot) und ohne (dunkelrot) Pufferschicht ab-
geschiedenen ZnO-Schichten. Die Werte der Halbwertsbreiten der bei 550 °C abgeschiedenen ZnO-
Schichten sind zum Vergleich angegeben.
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Abbildung 8.19: Polfigurmessung des (1011)-Reflexes von ZnO in (a) 3D- und (b) 2D-Darstellung.
Es sind 6 Hauptpoldichtemaxima im Abstand von 60° bei einem y-Wert von etwa 61° zu erken-
nen. Die Abwesenheit anderer Poldichtemaxima zeigt die gute epitaktische Orientierung der ZnO-
Kristallite auf dem 3C-SiC-Pseudosubstrat an und beweist, dal keine fremdorientierten Kristallite
vorhanden sind.

und somit zu einer besseren kristallinen Qualitit der ZnO-Schichten. Ob eine weitere Opti-
mierung der Wachstumsparameter fiir eine ZnO-Pufferschicht auf 3C-SiC-Pseudosubstraten
zu besseren ZnO-Schichten fiihrt, muss in nachfolgenden Experimenten geklart werden.

Textur und Epitaxiebeziehungen

Informationen iiber die epitaktische Beziehung zwischen 3C-SiC-Pseudosubstrat und ZnO-
Schicht konnten durch Messung von Rontgenpolfiguren und p-Scans geeigneter Reflexe von
Substrat und Schicht gewonnen werden.

Abbildung 8.19 zeigt eine (1011)ZnO-Polfigur der bei 550 °C ohne Pufferschicht auf einem
3C-SiC-Pseudosubstrat gewachsenen ZnO-Schicht in dreidimensionaler Darstellung und als
Hohenlinienprofil. Anders als im Falle des Wachstums auf Saphir sind hier lediglich sechs
Poldichtemaxima im Abstand von Ay = 60° bei einem x-Winkel von ~61° zu erkennen.
Dies deutet auf die Existenz von nur einer Epitaxiebeziehung zwischen ZnO und 3C-SiC-
Pseudosubstrat und das vollstindige Fehlen von Fehlorientierungen hin.

Die genaue Epitaxiebeziehung lisst sich durch einen Vergleich von ¢-Scans des (111)Si- mit
denen des (1011)ZnO-Reflexes ableiten. Abbildung 8.20 zeigt diese Messungen zusammen-
fassend in logarithmischer Darstellung. Wie im Falle der Epitaxie von hexagonalem GaN auf
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Abbildung 8.20: ¢-Scans des (111)-Reflexes von Silizium und des (1011)-Reflexes der mit und ohne
Pufferschicht abgeschiedenen ZnO-Schichten. Aus dem Vergleich der ¢-Scans ergibt sich die genaue
Epitaxiebeziehung. Aus der Abwesenheit weiterer als der beobachteten, um Ay = 60° verschobe-
nen Maxima in den (1011)ZnO-Messungen kann das vollstindige Fehlen verdrehter ZnO-Anteile
gefolgert werden.
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den (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten ergibt sich die folgende Epitaxiebeziehung:
(0001) [1010] ZnO || (111)[110]SiC || (111)[110] Si

Es ist hervorhzuheben, daf trotz der — nach obigen Rockingkurven — schlechteren kristallinen
Perfektion keine storenden fehlorientierten ZnO-Kristallite nachgewiesen werden konnen.
Der Grund hierfiir ist in der sehr viel geringeren Gitterfehlpassung zwischen ZnO und der
(111)-Oberfliache von 3C-SiC von 5,3% zu suchen. Insbesondere existieren im Falle von SiC
als Substrat keine weiteren giinstigen Epitaxiebeziehungen, die zum Auftreten von um die
Substratnormale verdrehten ZnO-Kristalliten fiihren.

8.3.3 Oberflichenmorphologie

Zur Untersuchung der Oberflichenmorphologie, der Rauhigkeit und der mittleren latera-
len KristallitgroBBe wurden AFM-Messungen durchgefiihrt. Abschédtzungen der Dropletdich-
te auf der Oberflache, sowie eine Beurteilung der Oberflachenstruktur auf groBerer Skala
erlauben SEM-Aufnahmen der ZnO-Schichten.

AFM-Untersuchungen

Abbildung 8.21 zeigt AFM-Aufnahmen eines jeweils 2 x 2 um? groBen Bereichs der Ober-
flache der ohne (a) und mit (b) Pufferschicht mittels PLD abgeschiedenen ZnO-Schichten
auf einem (111)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstrat. Wie ein Vergleich der beiden Aufnah-
men zeigt, fiihrt das Wachstum mit und ohne Pufferschicht zu unterschiedlich gerformten
ZnO-Kornern. Das Wachstum unter Verwendung einer Pufferschicht zeigt die Bildung von
langlichen Kristalliten, wihrend ohne Pufferschicht runde Korner zu beobachten sind.

Abbildung 8.21: AFM-Aufnahmen (Scanbereich 2 x 2 pm?) der Oberfliche der auf einem 3C-SiC-
Pseudosubstrat bei 550 °C ohne (a) und mit (b) abgeschiedenen ZnO-Schichten.
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’ H RMS-Rauhigkeit [nm] \ mittlere Korngrofie [nm] ‘
Léangsrichtung: 261,4
mit Pufferschicht 12,1 Querrichtung: 118,1
ohne Pufferschicht 13,4 199.,4

Tabelle 8.4: Aus AFM-Aufnahmen ermittelte Werte der RMS-Rauhigkeit und der mittleren latera-
len KorngroBe der mit und ohne Pufferschicht auf 3C-SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen ZnO-
Schichten.

Tabelle 8.4 fasst die Auswertung der AFM-Aufnahmen nach RMS-Rauhigkeit und mittlerer
lateraler Korngrofe zusammen. Es ist festzustellen, da3 die Verwendung der Pufferschicht
nur einen vernachlédssigbaren Einflu} auf die Rauhigkeit der ZnO-Schicht hat. Im Vergleich
zu der auf Saphir bei vergleichbaren Parametern abgeschiedenen Schichten ergibt sich eine
deutlich glattere Oberfliche (12 - 13 nm im Gegensatz zu 33 nm RMS bei Saphir).

Die mittleren lateralen Korngrofen liegen in einem dhnlichen Bereich wie bei der Abschei-
dung auf Saphir (140,6 nm bei einer Abscheidung bei 550 °C), wobei im Falle der Ab-
scheidung mit Pufferschicht eine geometrische Anisotropie der ZnO-KTristallite auftritt. Das
Auftreten unterschiedlich geformter Korner deutet auf einen unterschiedlichen Wachstums-
modus der ZnO-Schicht mit und ohne Pufferschicht hin. Genauere Aussagen hierzu sind
allerdings erst nach eingehender Untersuchung von Proben im Zustand nach Aufbringen
der Pufferschicht bzw. nach Aufwachsen einer diinnen ZnO-Schicht auf der Pufferschicht
moglich. Im Rahmen dieser Arbeit wurde auf eine solche Untersuchung verzichtet.

Untersuchungen der Oberflichenstruktur auf groBerer Skala

Eine Beurteilung der Oberfldchenstruktur auf groBBerer Skala erlaubt die Untersuchung mit-
tels REM. Abbildung 8.22 zeigt eine REM-Aufnahme der ZnO-Oberflache der ohne Puf-
ferschicht auf einem 3C-SiC-Pseudosubstrat gewachsenen ZnO-Schicht. Deutlich erkennbar
sind Risse entlang drei bestimmter kristallographischer Richtungen. Durch Korrelation mit
XRD-(p-Scans konnen diese Richtungen als [1120]-Richtungen identifiziert werden. Eine
Bildung von Rissen ist im Falle der Abscheidung von ZnO auf einem siliziumbasierten Sub-
strat erstaunlich, da der Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten mit etwa
12% relativ gering ist. AuBerdem ergibt sich aus einer Temperaturdifferenz von 530 °C beim
Abkiihlen von der Depositionstemperatur auf Raumtemperatur unter Verwendung der ela-
stischen Konstanten aus [86] lediglich eine thermisch induzierte tensile Verspannung von
etwa 35 MPa. Eine stimmige Begriindung, warum es zu einem Aufreissen der auf den 3C-
SiC-Pseudosubstraten abgeschiedenen ZnO-Schichten kommt, kann deshalb an dieser Stelle
nicht gegeben werden. Es ist zu erwihnen, dafl auch bei der mit Pufferschicht abgeschiede-
nen ZnO-Schicht Risse auftreten, wobei diese hier nicht so stark ausgeprigt sind. Dies kann
sowohl an der deutlich diinneren ZnO-Schichtdichte liegen, was eine stirkere elastische Ver-
formung der ZnO-Schicht begiinstigt, als auch an einer hoheren Dichte an Defekten in der
Pufferschicht, welche z.B. durch Versetzungsbildung und -bewegung einen Teil der Span-
nungen abfangen kann.
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Abbildung 8.22: REM-Aufnahme der Oberfliche einer ohne Pufferschicht auf einem 3C-SiC-
Pseudosubstrat abgeschiedenen ZnO-Schicht. Es sind deutlich Risse entlang drei ausgezeichneten
Richtungen zu erkennen.

Abbildung 8.23 zeigt eine hochaufgeloste TEM-Aufnahme eines Risses in der ZnO-Schicht.
Deutlich ist zu erkennen, dafl der Rif} an der 3C-SiC-Schicht des Substrats endet, und nicht
wie im Falle der Abscheidung von GaN mittels MOCVD (siehe Abschnitt 6.1) bis tief in
das Siliziumsubstrat propagiert. Dies ist ein Hinweis darauf, da3 die thermisch induzierten
Spannungen, die zu solch einem Aufreiflen fiihren konnen, hier deutlich geringer sind.

Eine Bestimmung der Dropletdichte erlaubt die bei geringerer Vergrosserung aufgenommene
REM-Aufnahme einer ohne Pufferschicht auf einem Pseudosubstrat abgeschiedenen ZnO-
Schicht in Abbildung 8.24. Deutlich sind zahlreiche Droplets von bis zu wenigen 10 pym
GroBe zu erkennen. Die Flichendichte lisst sich aus dieser Aufnahme zu 6 x 10° /cm?
abschitzen, was in etwa dem Wert fiir auf Saphir abgeschiedene Proben entspricht.
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Abbildung 8.23: Hochaufgeloste TEM-Aufahme der Grenzflache zwischen ZnO und 3C-SiC ei-
ner ohne Pufferschicht auf einem Pseudosubstrat abgeschiedenen ZnO-Schicht, betrachtet entlang
[110]SiC bzw. [1120]ZnO. Deutlich ist ein RiB in der ZnO-Schicht zu erkennen. Im Gegensatz zu
Rissen, wie sie bei der Abscheidung von GaN mittels MOCVD auf den Pseudosubstraten entstehen,
reichen die Risse in den ZnO-Schichten nicht bis in die 3C-SiC-Schicht bzw. ins Si-Substrat.
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Abbildung 8.24: REM-Aufnahme der Oberfliche einer ohne Pufferschicht auf einem 3C-SiC-
Pseudosubstrat abgeschiedenen ZnO-Schicht in geringerer VergroBerung. Auf der Oberfliche hat
sich eine Vielzahl unterschiedlich groBer Droplets niedergeschlagen. Eine Auszihlung liefert eine
Dropletflichendichte von 6 x 10° /cm?.
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8.3.4 Innere Struktur und Grenzflaichen

Neben der inneren Struktur der ZnO-Schicht ist die Morphologie der Grenzfliche zwischen
dem 3C-SiC-Pseudosubstrat und der darauf abgeschiedenen ZnO-Schicht von besonderem
Interesse, da die Nukleation von ZnO auf SiC entscheidend das weitere Wachstum beein-
flusst. Zunichst soll die Struktur der ZnO-Schicht anhand der XTEM-Aufnahmen in Abbil-
dung 8.25 diskutiert werden.

Wie im Falle der Abscheidung von ZnO auf Saphirsubstraten lidsst sich auch auf 3C-SiC-
Pseudosubstraten ein kolumnares Wachstum mit lateralen Korngréf3en bis zu 500 nm be-
obachten. Besonders deutlich wird dies in der Dunkelfeldaufnahme in Abbildung 8.25b, in
der einzelne ZnO-Siulen hell erscheinen. Fiir die Aufnahme wurde die Probe um 4° aus ei-
ner niedrig induzierten Zonenachse herausgekippt. Der deutliche Twist zwischen einzelnen
Saulen (Pfeil in Abbildung 8.25b) trigt wesentlich zur groBen Halbwertsbreite der Rocking-
kurven bei.

Wie im Falle von ZnO-Schichten auf Saphir kann man auch hier ein Uberwachsen von leicht
fehlorientierten, d.h. um die Substratnormale verdrehten, Kristalliten beobachten. Deutlich
sichtbar ist eine hohe Dichte an ausgedehten Defekten in der ZnO-Schicht (zu erkennen an
den Kontrastvariationen innerhalb der Korner), die ebenfalls zu den grolen Halbwertsbrei-
ten der Rockingkurven beitragen diirfte. Auch die bei der Epitaxie auf Saphir beobachtete
Aufrauhung der Oberflache und Facettierung der einzelnen ZnO-Korner ist in der Hellfeld-
aufnahme in Abbildung 8.25a zu beobachten.

Abbildung 8.25: XTEM-Hellfeldaufnahme (a) und korrespondierende ZnO-Dunkelfeldaufnahme (b)
einer ohne Pufferschicht auf einem 3C-SiC-Pseudosubstrat abgeschiedenen ZnO-Schicht. Beide Auf-
nahmen erfolgten, nachdem die Probe um 4° aus einer niedrig indizierten Zonenachse gekippt wurde,
um fehlorientierte Kristallite durch ihren Bragg-Kontrast sichtbar zu machen. In (b) erscheinen die-
se Kristallite hell. Fiir (b) wurden zwei benachbarte SiC- und ZnO-Reflexe benutzt, weswegen auch
die SiC-Schicht hell erscheint. Oft kann auch ein Uberwachsen fehlorientierter Kérner beobachtet
werden. Eine solche Stelle ist in (b) mit einem Pfeil markiert.
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Abbildung 8.26 zeigt eine Defokussierungsserie der Grenzfliche zwischen 3C-SiC und der
ZnO-Schicht. Dabei zeigen sich im Unterfokus (-16 pum) helle, im Uberfokus (+13 um)
dunkle Kontraste direkt an der Grenzflache zwischen SiC und ZnO. Das Auftreten und die
Art dieser Kontraste weisen auf die Existenz von Hohlrdumen mit einer Ausdehnung von
einigen Nanometern hin.

Fiir die Entstehung dieser Grenzflichenhohlriume sind mehrere Ursachen denkbar. Man
kann z.B. annehmen, da3 die relativ hohe initiale RMS-Rauhigkeit des 3C-SiC-Substrats
von etwa 1,3 nm zu einer schlechten Benetzung der Oberfliche im Anfangsstadium des ZnO-
Wachstums fiihrt. Eine stark eingeschrinkte Diffusion wiirde dazu fiihren, da3 Vertiefungen
in der Wachstumsoberfliche nicht aufgefiillt, sondern eher lateral {iberwachsen werden.
Eine andere Erklarungsmoglichkeit besteht in der Diffusion von Sauerstoff an die stark
gestorte Wachstumsoberfliche, wobei es beim Uberschreiten einer gewissen Sauerstoffkon-
zentration zur Ausscheidung von Gasblasen kommt, aus denen im Folgenden der Sauerstoff
ausdiffundiert und Hohlrdume hinterlésst.

Auch die Existenz von Siliziumausscheidungen in der Oberfliche des 3C-SiC-Pseudosub-
strats konnte eine starke Aufrauhung bewirken. Da Zink, wie viele andere Metalle, mit Si-
lizium ein niedrigschmelzendes Eutektikum bildet (T ~ 420 °C) [80], ist es vorstellbar,
daf bei typischen Wachstumstemperaturen von T > 400 °C Teile der Oberflache durch Bil-
dung eines Zink-Silizium-Eutektikums aufschmelzen und somit zu einer unregelméissigen
Oberfldche fiihren. Im Extremfall konnen so durch stark gestortes Wachstum und laterales
Uberwachsen von gebildeten Gruben Hohlriume entstehen. Dies wird auch im Falle der Ab-
scheidung von GaN mittels IBAMBE (siehe Abschnitt 6.2) beobachtet.

Auch fiir die im Vergleich zur Abscheidung auf Saphir schlechteren kristallinen Eigenschaf-
ten, welche sich in grofleren Breiten der (0002)-ZnO-Rockingkurve ausdriicken, liefert die
Beobachtung dieser Grenzflichenhohlriume eine Erklidrung.

In hochaufgelosten TEM-Aufnahmen wie in Abbildung 8.27 ist zu erkennen, da}3 es ne-
ben der Ausbildung von Hohlrdumen zur Bildung einer diinnen, wenige Nanometer dicken
amorphen Schicht zwischen 3C-SiC und ZnO kommt. Es ist anzunehmen, daf diese amorphe
Schicht erst spiter durch die Entstehung einer Oxidschicht durch Diffusion von Sauerstoff an
die SiC-ZnO-Grenzfliche entsteht. Die Bildung einer solchen amorphen Oxidschicht wird
z.B. auch bei der Abscheidung von Yttrium-Zirkon-Oxid (YSZ) auf Silizium mittels PLD
beobachtet, wobei aus den guten kristallinen Eigenschaften der YSZ-Schicht geschlossen
werden kann, daB die Siliziumoberfliche bei Beginn der Abscheidung noch kristallin ist
[177].

Im Vergleich zu ZnO-Schichten aus Saphir ist festzustellen, dal die Grenzflaiche im Falle
einer Abscheidung auf 3C-SiC-Pseudosubstraten deutlich rauher ist, was sich mit der relativ
hohen Ausgangsrauhigkeit der Pseudosubstrate von etwa 1,3 nm erklédren lésst.

Wie im Falle der Abscheidung AIN bzw. GaN mittels MOCVD ist auch hier festzustel-
len, daf} Stapelfehler in der 3C-SiC-Schicht des Pseudosubstrats nicht in die mittels PLD
aufgewachsene ZnO-Schicht iibernommen werden. Dies erkldrt auch, warum die Breite der
(0002)ZnO-Rockingkurve mit 0,783° wesentlich geringer als die Breite der (111)SiC-Rock-
ingkurve des Substrats mit 2,5° ist.
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Abbildung 8.26: Defokussierungsserie der Probe aus Abbildung 8.25 bei Defokuswerten von Af
=-16 pm, 0 gum und +13 pm. Durch ihren Phasenkontrast treten wenige Nanometer grofle Grenz-
flichenhohlriume im Unterfokus hell und im Uberfokus dunkel in Erscheinung.



186 KAPITEL 8. PLD VON ZNO-SCHICHTEN

Abbildung 8.27: Hochaufgeloste TEM-Aufahme der Grenzflache zwischen ZnO und 3C-SiC ei-
ner ohne Pufferschicht auf einem Pseudosubstrat abgeschiedenen ZnO-Schicht, beobachtet entlang
[110]SiC bzw. [1120]ZnO. Direkt an der Grenzfliche ist die Ausbildung einer diinnen amorphen
Schicht zu sehen, Stapelfehler aus der 3C-SiC-Schicht werden nicht in die ZnO-Schicht iibernom-
men.
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8.4 Fazit

In diesem Kapitel wurde die Abscheidung von epitaktischem ZnO auf (111)-orientierten 3C-
SiC-Pseudosubstraten mittels PLD demonstriert und diskutiert. Zum Vergleich und fiir eine
grobe Abschitzung giinstiger Depositionsbedingungen wurden epitaktische ZnO-Filme auch
auf Saphir hergestellt.

Im Falle der Abscheidung auf Saphir wurden stochiometrische und epitaktisch orientierte
ZnO-Schichten erzielt. Die strukturell beste, bei 675 °C abgeschiedene ZnO-Schicht weist
einen sehr geringen Anteil an fehlorientierten ZnO-Ko6rnern auf und zeigt in Messungen der
(0002)ZnO-Rockingkurve eine Halbwertsbreite von 0,307°. Dies liegt im Bereich der in der
Literatur berichteten Werte fiir eine PLD-Abscheidung von ZnO-Schichten auf Saphir ohne
Verwendung von Pufferschichten [86, 95]. Eine deutliche Verbesserung der kristallinen Ei-
genschaften kann iiber die Abscheidung einer bei niedrigeren Sauerstoffpartialdriicken und
tieferen Temperaturen abgeschiedenen ZnO-Pufferschicht erreicht werden [174, 176] und
sollte in weiteren Experimenten untersucht werden.

In TEM-Untersuchungen zeigt sich ein kolumnares Wachstum, wobei die Grenzfliche zwi-
schen Saphir und ZnO-Schicht nahezu atomar glatt bleibt. Die einzelnen ZnO-Kristallite
haben eine mittlere laterale Ausdehung im Bereich von etwa 100 - 280 nm und sind an der
Oberfliche facettiert. Dies resultiert in einer RMS-Oberflachenrauhigkeit im Bereich von
~15 nm bis ~76 nm, wobei die kleinsten Werte bei tiefen Temperaturen erreicht werden.

Die Abscheidung von ZnO auf ionenstrahlsynthetisierten, (111)-orientierten 3C-SiC-Pseu-
dosubstraten resultiert ebenfalls in epitaktischen ZnO-Schichten. Im Gegensatz zum Wachs-
tum auf Saphirsubstraten sind hier keinerlei fehlorientierte Kristallite festzustellen. Aller-
dings zeigen Messungen der (0002)ZnO-Rockingkurve eine schlechtere kristalline Perfekti-
on an. TEM-Untersuchungen legen die Vermutung nahe, dal} dies in der hohen Rauhigkeit
der 3C-SiC-Pseudosubstrate und im Auftreten von Grenzflichenhohlrdumen begriindet ist.
Eine schliissige Erklarung fiir die Bildung dieser Grenzflachenhohlrdume kann im Rahmen
dieser Arbeit nicht gegeben werden und sollte in folgenden Arbeiten ndher untersucht wer-
den. Es kann davon ausgegangen werden, daf} eine Optimierung der Rauhigkeit der Pseu-
dosubstrate sowie die Vermeidung der Bildung von Grenzflichenhohlriumen zu deutlich
besseren ZnO-Schichten fiihren wird.

Wie bei den auf Saphir abgeschiedenen ZnO-Schichten zeigt sich auch hier ein kolumnarer
Wachstumsmodus mit facettierten Kristalliten. REM-Aufnahmen zeigen, dall Risse entlang
[1120]ZnO enstehen, wobei die Risse im Gegensatz zum Wachstum von GaN auf 3C-SiC-
Pseudosubstraten mittels MOCVD nicht bis in die SiC-Schicht bzw. ins Siliziumsubstrat rei-
chen. Da der Unterschied in den thermischen Ausdehungskoeffizienten zwischen ZnO und
Silizium lediglich 12% betrigt, erscheint eine Erkldrung iiber thermisch induzierte Span-
nungen beim Abkiihlen unwahrscheinlich. Die genaue Ursache fiir das Aufreissen der ZnO-
Schichten muss daher noch ermittelt werden. Ebenso sollte die Eignung des in Kapitel 7
vorgeschlagenen Verfahrens zur Spannungsrelaxation im 3C-SiC-Pseudosubstrat zur Rif3-
vermeidung gepriift werden.
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Kapitel 9

Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden groBflichige, epitaktische 3C-SiC-Filme auf
Si(100) und Si(111) durch Ionenstrahlsynthese hergestellt und auf ihre wesentlichen struk-
turellen und kristallinen Eigenschaften untersucht. Diese 3C-SiC/Si-Strukturen sollen als
SiC-Pseudosubstrate fiir das homo- und heteroepitaktische Wachstum anderer Verbindungs-
halbleiter eingesetzt werden. Die Eignung dieser Pseudosubstrate hierfiir wurde anhand ver-
schiedener epitaktischer Systeme und Abscheidungsmethoden iiberpriift. Hierzu wurde in
einem weiteren Schritt die homoepitaktische Abscheidung von 3C-SiC mittels Cq-MBE
und die heteroepitaktische Abscheidung von hexagonalen GaN-Schichten mittels MOCVD
und IBAMBE detailliert untersucht. Der Vergleich der strukturellen und kristallinen Eigen-
schaften mit in der Literatur dokumentierten Daten erlaubt fiir diese Materialien eine gute
Einschitzung des Potentials der 3C-SiC-Pseudosubstrate fiir die Anwendung als alternati-
ves Substrat. Die neuen 3C-SiC-Pseudosubstrate ermoglichen auch noch weitgehend unbe-
kannte epitaktische Systeme zu untersuchen: Neben 3C-SiC und hexagonalem GaN wurden
erstmalig hexagonale ZnO-Schichten auf (111)-orientierten Pseudosubstraten mittels PLD
und kubische GaN-Schichten auf (001)-orientierten Pseudosubstraten mittels IBAMBE ab-
geschieden und analysiert.

Im ersten Teil der Arbeit wird das inzwischen patentierte Verfahren zur Herstellung von 3C-
SiC-Pseudosubstraten [10, 11] noch einmal vorgestellt. Untersuchungen der strukturellen
Eigenschaften nach den einzelnen Prozessschritten erlauben eine Optimierung der Pseudo-
substrate hinsichtlich ihrer Eignung als Substrat fiir die Epitaxie verschiedener Halbleiterma-
terialien. So stellt sich z.B. die Zusammensetzung der Atmosphire beim zur Erzeugung einer
geschlossenen epitaktischen 3C-SiC-Schicht notwendigen Temperschritt als kritisch fiir die
Oberflichenrauhigkeit der freigelegten SiC-Oberflidche heraus.

XRD- und TEM-Untersuchungen zeigen, dafl etwa 80 nm dicke polytypenreine, epitakti-
sche 3C-SiC-Schichten ohne die oft bei der CVD bzw. MBE von SiC auf Silizium be-
obachtete Zwillingsbildung entstehen. Die relativ gro3e Halbwertsbreite der Rockingkurve
(Aw(002)3C-SiC = 2,5°) zeigt eine hohe Dichte an Defekten in der SiC-Schicht an, und
tatséchlich findet man in hochaufgelosten XTEM-Untersuchungen eine hohe Dichte an Sta-
pelfehlern auf (111)-Ebenen. Durch Optimierung der Zusammensetzung der Tempergasat-
mosphire lassen sich nach Amorphisierung der Siliziumdeckschicht sowie eines Teils der
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vergrabenen SiC-Schicht und nachfolgendem naBchemischem Atzen glatte Oberfliichen mit
einer niedrigen RMS-Rauhigkeit von 0,65 nm (Rasterweite 2 x 2 pm?) erreichen.

Mittels optischer Mikroskopie festgestellte Unteridtzungen der SiC-Schicht konnten durch
REM- und begleitende EDX- sowie SIMS-Untersuchungen auf eine implantierte Alumini-
umkontamination zuriickgefiihrt und durch Verinderungen am Ionenimplanter um minde-
stens eine GroBenordnung auf eine Flichendichte von etwa 2-3 x 10? /cm? reduziert wer-
den. Eine weitere Verringerung der Flichendichte dieser Defekte wird durch Synthese der
vergrabenen SiC-Schicht in einem kontaminationsfreien lonenimplanter erwartet.

Neben (001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten wurden erstmals auch grofflachige (111)-
orientierte Pseudosubstrate hergestellt und umfassend charakterisiert, da hierauf ein Wachs-
tum von hexagonalem GaN und ZnO mit geringer Gitterfehlpassung moglich ist. Im Wesent-
lichen weisen diese Pseudosubstrate die selben strukturellen und kristallinen Eigenschaften
wird (001)-orientierte Pseudosubstrate auf. So sind auch diese Schichten epitaktisch und
polytypenrein und weisen keinerlei feststellbare Zwillingsbildung auf. Lediglich die mini-
mal erreichbare RMS-Oberflichenrauhigkeit liegt mit 1,27 nm deutlich iiber der der (001)-
orientierten Pseudosubstrate. Die Ursache hierfiir wurde bisher nicht untersucht und die
Temperbedingungen fiir eine minimale Oberflachenrauhigkeit noch nicht optimiert, da die-
ses Thema erst fiir eine technologische Umsetzung des Verfahrens wirklich wichtig wird.

Zur Kldrung der Frage, ob (001)-orientierte 3C-SiC-Pseudosubstrate fiir die Homoepita-
xie von 3C-SiC-Schichten geeignet sind, wurden mittels C4o-MBE 3C-SiC-Schichten unter
Verwendung verschiedener Depositionsparameter, insbesondere unter Variation des Verhilt-
nisses von Silizium- zu Cgy-FluB}, gewachsen. Zum Vergleich wurden Schichten auf (111)-
orientierten Siliziumsubstraten abgeschieden. Dabei wurde festgestellt, dal es durch eine
starke Aufrauhung der Siliziumoberflache beim initialen Karbonisierungschritt zur Bildung
eines hohen Anteils von Zwillingen erster und zweiter Ordnung kommt. Somit konnten auf
Silizium nur 3C-SiC-Schichten mit relativ schlechten kristallinen Eigenschaften hergestellt
werden.

Auf (001)-orientierten 3C-SiC-Pseudosubstraten konnte gezeigt werden, dal das Verhilt-
nis von Silizium- zu Cgy-FluB beim Wachstum entscheidenden Einflul auf die Bildung von
Stapelfehlern bzw. Zwillingen auf (111)-Ebenen hat. Unter leicht siliziumreichen Abschei-
debedingungen gelang es, Stapelfehler und Zwillinge weitestgehend zu vermeiden. Bereits
durch Aufwachsen einer nur 20 nm dicken 3C-SiC-Schicht mittels C4y-MBE liessen sich
deutlich verbesserte kristalline Eigenschaften nachweisen. Bei Abscheidung einer etwa 200
nm dicken 3C-SiC-Schicht mit einem Si:C-Fluverhiltnis von 1:1 konnten zwar zahlreiche
Zwillingslamellen beobachtet werden, allerdings verringerte sich die Halbwertsbreite der
(002)3C-SiC-Rockingkurve von 2,5° fiir das unbeschichtete Substrat auf 1,1°. Dies zeigt,
daB} durch eine homoepitaktische Abscheidung von 3C-SiC im Vergleich zum Pseudosub-
strat deutlich defektreduzierte Schichten gewachsen werden konnen. Im Zuge zukiinftiger
Experimente sollte untersucht werden, ob mittels CVD anstelle von MBE dickere und even-
tuell auch bessere 3C-SiC-Schichten gewachsen werden konnen.
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Da (111)-orientierte 3C-SiC-Pseudosubstrate durch ihren Gittermisfit ein geeignetes Materi-
al fiir die Abscheidung von hexagonalen GaN-Schichten darstellen, wurden GaN-Schichten
mittels MOCVD und IBAMBE gewachsen.

Im Falle der unter Verwendung eines diinnen AIN-Puffers mittels MOCVD gewachsenen
Schichten ergibt sich ein ausgeprigtes zweidimensionales Wachstum, was auch zu guten
kristallinen Eigenschaften fiihrt. So sind die auf (111)-orientierten Pseudosubstraten depo-
nierten GaN-Schichten einkristallin und polytypenrein. Ein Vergleich mit parallel auf Saphir
und 6H-SiC abgeschiedenen GaN-Schichten zeigt, dal die Halbwertsbreiten der (0002)GaN-
Rockingkurven im selben Bereich liegen (Aw(0002)GaNgy_sic = 288 arcsec, Aw(0002)-
GaNgapnir = 353 arcsec, Aw(0002)GaNips_3c_sic = 544 arcsec). Insbesondere ist bereits
ohne Optimierung der Depositionsparameter die gemessene Halbwertsbreite der (0002)GaN-
Rockingkurve geringer als der geringste auf Siliziumsubstraten mittels MOCVD erreichte
Wert (Aw(0002)GaN ;s = 656 arcsec)[71].

Mittels TEM durchgefiihrte Analysen der Versetzungdichten ergeben im Rahmen des Fehlers
eine in etwa gleiche Versetzungsdichte fiir die GaN-Schichten auf Saphir und dem 3C-SiC-
Pseudosubstrat von wenigen 10° /cm?. Dieses Ergebnis lisst erwarten, da3 mittels MOCVD
auf 3C-SiC(111)-Pseudosubstraten gewachsene GaN-Schichten fiir die Realisierung opto-
elektronischer Bauteile geeignet sind.

Problematisch ist die beobachtete Riflbildung der GaN-Schichten auf den Pseudosubstra-
ten durch den groBen Unterschied in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen
GaN und Silizium. Die beim Abkiihlen induzierte tensile Verspannung kann zu etwa 2
GPa abgeschitzt werden, was beim Abkiihlen nach der Deposition zu einem Aufreissen
der Schicht fiihrt. Deshalb wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Verfahren entwickelt und
zum Patent angemeldet, welches durch Implantation von He-Ionen und Ausbildung einer
Defektstruktur aus Hohlrdumen und Versetzungen bzw. Stapelfehlern in einem angeschlos-
senen Temperschritt zu einer teilweisen Entkopplung der 3C-SiC-Schicht vom Siliziumsub-
strat fiihrt. Der Verspannungszustand der 3C-SiC-Schicht nach der Freilegung erlaubt iiber
HRXRD-Messungen die Untersuchung der spannungsrelaxierenden Wirkung dieses Verfah-
rens. Durch alleinige Implantation von He-lonen kann so eine Reduktion dieses Spannungs-
zustandes auf etwa die Hélfte des urspriinglichen Wertes erreicht werden. Es zeigt sich je-
doch, daf} eine so hergestellte Schichtstruktur nicht stabil gegeniiber den Bedingungen bei
einer MOCVD-Abscheidung von GaN ist. Es kommt durch die hohen Prozesstemperaturen
nach einiger Zeit zur Ostwald-Reifung der Hohlrdume und Auflésung der erzeugten Defekt-
strukturen.

Eine Koimplantation von Sauerstoff in die Tiefe, in der die Hohlrdume gebildet werden sol-
len, sorgt im folgenden Temperschritt zur Stabilisierung der Hohlrdume und die Defektstruk-
tur aus Stapelfehlern bzw. Versetzungsringen bleibt erhalten. Mit diesem Verfahren ist ein
Abbau der urspriinglichen Verspannung der 3C-SiC-Schicht um etwa eine GroB3enordnung
moglich. Der Versuch ein lediglich mit Helium und Sauerstoff implantiertes und nicht ge-
tempertes 3C-SiC-Pseudosubstrat mittels MOCVD mit GaN zu beschichten zeigte, da83 der,
in der MOCVD als Trigergas eingesetzte Wasserstoff zum Ausheilen der fiir die Relaxation
notwendigen Stapelfehler bzw. Versetzungsringe fiihrt. Daraus kann gefolgert werden, daf3
die Erzeugung der Hohlrdume und ausgedehnter Defekte vor einer MOCVD-Abscheidung
stattfinden muss. Eine Analyse von auf diese Art deponierten GaN-Schichten dauert noch an.
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Neben MOCVD wurde auch die IBAMBE als alternative Niedertemperatur-Abscheidungs-
methode fiir hexagonale GaN-Schichten auf (111)-orientierten Pseudosubstraten gewihlt.
Hier zeigt sich, daf bei einem optimierten Ga:N-Verhiltnis epitaktische und phasenreine
hexagonale GaN-Schichten gewachsen werden konnen. XRD-Messungen zeigen, daf3 die
kristallinen Eigenschaften im Vergleich zu mittels MOCVD synthetisierten Schichten deut-
lich schlechter sind. In REM- und TEM-Analysen der Oberflaichenmorphologie und der in-
neren Struktur zeigt sich, dall es zu dreidimensionaler Nukleation von GaN auf der Ober-
flache des Pseudosubstrats kommt, was prinzipiell zu schlechteren kristallinen Eigenschat-
ten fiihrt. Zusétzlich konnten Grenzflachenhohlraume zwischen 3C-SiC und GaN festgestellt
werden, was ebenfalls in einem gestorten Wachstum zu Beginn der Abscheidung und nach-
folgend zu einer relativ hohen Defektdichte in der GaN-Schicht resultiert. Es ist anzunehmen,
daf} die relativ hohe Rauhigkeit der Pseudosubstrate fiir dieses gestorte dreidimensionale
Wachstum verantwortlich ist. Es wird daher erwartet, da3 deutlich bessere GaN-Schichten
mittels IBAMBE auf chemisch-mechnisch polierten 3C-SiC-Pseudosubstraten moglich sind
[147]. Diese Politur erfordert allerdings eine dedizierte Apparatur, die bisher nur sporadisch
zuginglich war.

Da die Wachstumstemperaturen bei der IBAMBE von GaN deutlich niedriger als bei der
MOCVD und somit im Stabilitdtsbereich der kubischen GaN-Phase liegen, konnten ne-
ben hexagonalen auch kubische GaN-Schichten auf (001)-orientierten Pseudosubstraten her-
gestellt werden. Strukturell weisen diese Schichten dhnliche Eigenschaften wie die hexa-
gonalen, mittels IBAMBE deponierten Schichten auf, insbesondere beobachtet man auch
hier ein dreidimensionales Wachstum und Grenzflichenhohlrdume. Ein Vergleich mit GaN-
Schichten, die mittels plasmagestiitzter MBE auf GaAs und einkristallinen 3C-SiC-Substraten
[160] gewachsen wurden [162], ergibt eine dhnlich gute kristalline Qualitét. So erreicht z.B.
die Breite der (002)c-GaN-Rockingkurve der auf dem Pseudosubstrat mittels IBAMBE ab-
geschiedenen Schicht mit 0,88° fast den Wert einer auf GaAs abgeschiedenen GaN-Schicht
von 0,70°. Durch Bereitstellung von Pseudosubstraten mit optimierter Oberflichenrauhigkeit
kann auch hier von einer deutlichen Verbesserung der strukturellen und kristallinen Eigen-
schaften ausgegangen werden.

Ein weiterer Halbleiter mit grofer direkter Bandliicke ist ZnO. Durch seine hohe Exzito-
nenenergie von 60 meV wird er intensiv als Material zur Herstellung von effizienten UV-
Laserdioden diskutiert. Auch fiir die Heteroepitaxie von ZnO sind (111)-orientierte 3C-SiC-
Pseudosubstrate gut geeignet, da die Gitterfehlpassung mit ~5% deutlich niedriger als beim
hiufig als Substrat eingesetzten Saphir ist.

Um die strukturellen und kristallinen Eigenschaften von auf 3C-SiC-Schichten abgeschiede-
nen ZnO-Schichten mit Schichten auf Saphir zu vergleichen, wurden zunichst einige ZnO-
Schichten mittels PLD auf Saphir abgeschieden. Ein Vergleich der wesentlichen Eigenschaf-
ten (Oberflaichenmorphologie, Halbwertsbreite der (0002)ZnO-Rockingkurve, innere Struk-
tur) ergibt, da3 die auf Saphir synthetisierten ZnO-Schichten dhnliche Eigenschaften aufwei-
sen wie die unter dhnlichen Bedingunen ablatierten Schichten anderer Gruppen.

Auf 3C-SiC(111)-Pseudosubstraten mittels PLD gewachsene ZnO-Schichten sind hexago-
nal, epitaktisch orientiert und es gibt keine Hinweise auf Fremdphasen. Wie bei der IBAMBE
von GaN zeigen sich auch hier Grenzflichenhohlriume. Wie im Falle von ZnO-Schichten
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auf Saphir findet man ein kolumnares Wachstum einer geschlossenen ZnO-Schicht. Die im
Vergleich zu ZnO-Schichten auf Saphir schlechteren Texturwerte werden wie bei der IBA-
MBE von GaN auf die durch Grenzflichenhohlrdume gestorte Nukleation der ZnO-Schicht
zuriickgefiihrt.

Alle hier gewihlten Beispiele zeigen, daBl die 3C-SiC(111)- und 3C-SiC(001)-Pseudosub-
strate vielversprechende Template fiir die zukiinftige Erzeugung epitaktischer Schichten dar-
stellen, daB aber auch die jeweiligen Prozessbedingungen auf diese Substrate noch angepasst
werden miissen. Ein wichtiges Thema fiir die weitere Entwicklung dieser Schichten wird die
Glittung der SiC-Oberflichen und die Einstellung ihrer Benetzbarkeit sein.
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