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Abstract

GaAs-single crystals ( 2” and 4” ) have been grown in different furnaces. All these fur-
naces are Bridgman-like. T'wo are classical Stockbarger-type furnaces, one of them has an
additional heater near the phase boundary. The third furnace is one where the crucible is
fixed and the crystal is grown by lowering the bottom heater. This furnace is characterized
by a mainly axial heat flow. The crucible material was either quartz glass or pBN. In the
latter one only 2” crystals have been grown.

Using the quartz crucible a single crystal yield of about 90% has been achieved by using
the total liquid encapsulation technique, which means by using B,0s, that provides a per-
fect encapsulation of the crystal and the melt. The problem, that the quartz crucible and
the crystal have different thermal expansions coefficients, so that the crystal is broken on
cooling down to room temperature, is solved by destroying the crucible at a temperature
of about 500°C in a KOH-melt. The quality of the crystal is not influenced by this process.

Due to the high single crystal yield in the quartz crucible in combination with the B,03
encapsulation experiments considering polycrystalline growth and twin nucleation have
been done. These experiments show that Arsenic-loss is the most probably cause for po-
lycrystalline growth and dust in the form of small particles the most probable cause for
the nucleation of twins. But the nucleation of twins seems to be much more complicated.
Doping and stochiometry may also influence the twin-nucleation.

Si-doped GaAs has been grown. The range of the Silicon concentration was 10'®/em?®
up to the solution limit of 10%°/cm3. At high Silicon concentration the material is dislo-
cation free with the exception of some crystallographically orientated dislocations. The
microstructure that appears at a Silicon concentration of about 6 x 10'®/cm?® has been
identified as interstitial loops. It is not clear whether there is a build up of Ga— and As-
Interstitials or of Silicon. Photoluminescence—- , Hall- , density measurements , etching-
and TEM-studies show, that during the generation of this microstructure vacancies on the
Ga-sublattice are involved. The formation can be explained by the Petroff-Kimmerling
mechanisms under the assumption that the crystal is Arsenic-rich.
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Kapitel 1

Einleitung

1.1 Einfiihrende Gedanken

Das Halbleitermaterial GaAs gehort zu der Gruppe der III/V-Halbleiter und weist ge-
geniiber dem klassischen Halbleiter Silicium einige physikalisch interessante Eigenschaften
auf, Hier sind vor allem der semiisolierende Charakter des GaAs, der direkte Bandiiber-
gang sowie die hohe Mobilitdt zu nennen. Die wirtschaftliche Bedeutung dieses Materials
liegt in seinem hohen Anwendungspotential in der Optoelektronik und Hochfrequenztech-
nik, die den wachsenden Anforderungen einer Informationsgesellschaft Rechnung tragen
[1].

Fir Anwendungen wie LED’s, Lasern, Mikrowellendioden (Gunn-Dioden) sowie Solarzel-
len werden hochdotierte Einkristallwafer fiir die Herstellung bendtigt [2, 3]. Die Anwen-
dung des III/V-Materials fiir den Bau von integrierten Schaltungen (IC’s) begiinstigt da-
gegen das semiisolierende GaAs. Um die hohen Anforderungen hinsichtlich dieser Anwen-
dung zu erfiillen, ist ein sowohl extrem homogenes als auch ein extrem versetzungsfreies
Material vonnoten. Bekannt ist der negative EinfluB von Versetzungen auf das Schwan-
kungsverhalten der Schwellenspannung von Transistoren [4, 5]. Desweiteren kénnen Ver-
setzungen in Form von sogenannten Diffusionspipes die Giite elektronischer Bausteine
stark herabsetzen [6).

Die unterschiedlichen Anwendungsbereiche stellen unterschiedliche Anforderungen an die
geometrischen Abmessungen des Einkristalls. Die optischen Bauelemente sind so winzig,
daf88 hierfiir Kristalldurchmesser von ca. 5 cm geniigen. Fiir die IC-Produktion werden
dagegen Durchmesser von 10 cm und mehr verlangt, um einen moglichst hohen Integrati-
onsgrad der Produktionsverfahren, die in der Siliciumtechnologie bereits zur Anwendung
kommen, zu gewahrleisten.

Ein weiteres in der Forschungsphase befindliches Gebiet ist die Erstellung von Hetero-
strukturen, die mittels Epitaxietechniken (z.B. MetallOrganic Chemical Vapour Depo-
sition (MOCVD)-Verfahren) auf III/V-Substrate abgeschieden werden. Notwendige Be-
dingung fiir diesen Anwendungsbereich in der Halbleitertechnologie ist die Existenz von
ITI/V-Substraten hoher Giite. Hohe Giite bedeutet, dal das Material nur geringe Inhomo-

13



14 KAPITEL 1. EINLEITUNG

genitéten in Form von Dotierfluktuationen oder in Form von Versetzungen besitzt, wobei
letztere z.B. die Lebensdauer von freien Ladungstrigern reduzieren. Solche unerwiinsch-
ten Inhomogenititen wirken sich auf die Bauelementeigenschaften aus, dies umso starker,
je mehr die Miniaturisierung der Bauelemente fortschreitet.

Die Sicherung und Verbesserung der GaAs—Substratherstellung ist eine wesentliche Vor-
aussetzung fiir eine industrielle Anwendung der I1I/V-Halbleitertechnologie, so daf hin-
sichtlich dieser Zielsetzung der hohe Forschungsaufwand auf dem Gebiet der Kristallzfich-
tung gerechtfertigt ist.
Ziel dieser Arbeit war, die Verbesserung von vertikalen Tiegelzuchtverfahren voranzutrei-
ben. Vorteile der vertikalen Tiegelzuchttechniken sind die Ziichtung von versetzungsarmen
und homogenen Kristallen sowie die Wirtschaftlichkeit dieser Zuchtverfahren. In letzter
Zeit zeigt sich die groBe Bedeutung des verwendeten Tiegelsystems fiir die einkristalline
Ausbeute bei der Anwendung der vertikalen Tiegelzuchttechnik.
Kapitel 2 enthilt somit neben der Bewertung der momentan in der Anwendung befind-
lichen Tiegelsysteme eine ausfiihrliche Beschreibung der Handhabung des Tiegelsystems
Quarztiegel plus Boroxidabdeckung, wie es hauptsichlich wihrend dieser Arbeit verwen-
det wurde. Die mit diesem Tiegelsystem einhergehende Problematik der Trennung von
Tiegel und Kristall bei hohen Temperaturen wurde wihrend dieser Arbeit gel6st, indem
die chemische Zerstdrung des Tiegels bei hohen Temperaturen gelang. Diese Tiegeltechnik
gewéahrleistet die totale Fliissigkeitseinkapselung des Systems (Kristall/Schmelze). Mit ei-
ner Ausbeute an einkristallinem Material von ca. 90% mit diesem Tiegelsystem ist ein
Weiusentlicher Schritt hin zur industriellen Anwendung der vertikalen Tiegelzuchttechniken
getan.
Weiterhin erlaubt diese Tiegeltechnik mit ihrer hohen Ausbeute, Versuche durchzufithren,
d%e Zur Klé-rung des Poly- und Zwillingswachstums beitragen. Ein besseres Verstandnis
dieser gé.ng.lgsten Wachstumsstorungen ist von unmittelbarem Interesse fiir die Tiegel-
zuchttechnik, da diese Storungen der Anwendung der vertikalen Tiegelzuchttechnik mit
ande.ren Tiegelmaterialien als Quarzglas im Wege stehen.
Kapitel 3 stellt' die neuen vertikalen Bridgman—Verfahren vor, die durch ihr Potential ge-
kenn?elchnet sind, kostengiinstiges Substratmaterial herzustellen, sowie die Zucht hoch-
vgc;rtlger Ic\l/Ia,teyla,hen mit .groﬁem Durchmesser zu erméglichen. Die Inbetriebnahme dieser
¢ u?:ﬁ Ze\r/ ef:;‘%lzi]ﬂ:ggg?cﬁ)glﬂuﬁ der Temperaturfelder, d.h. der thermischen Spannungen,
;%aé}:)ltgl 4 farlx{thélt die Cha,ral.iteris.ierung des wéhrend dieser Arbeit im Rahmen des LASER
o dierlc\)IJ:t vtz ng(;e.zig??en Si~dotierten Materials. La,s:er;na,teria,l ist ein typisches Beispiel
Ursache fir & 1gkelt von versetzungsarmen Materialien, da hier die Versetzungen als
D;Zag ehglr dlti{zerstoru:ng der Funkfionsfﬁhigkeit des Bauelements bekannt sind.
(5 ;meajlzmg;n;nfrzaﬂ nicht erhaltlichem extrem hochdotierten einkristallinem GaAs
treendes T dre?i ein Studmx.n der bei dieser Dotierung in hoher Konzentration
gendetekte. Photolumineszenzmessungen, Hallmes TEM-Untersu-
chungen und Dichfemessungen tragen zum Verstindni ! sungen, ntersu
ndnis der Defektphysik in GaAs seitens
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der Kristallzucht bei und enden in einem Modell, welches die Bildung einer Mikrostruk-
tur in Form von interstitiellen Loops bei hoher Siliciumkonzentration in Abhingigkeit der
thermischen Behandlung erlaubt. Das Modell ist an das Petroff-Kimmerling-Modell an-
gelehnt und beschreibt erstmals die Ausbildung einer Mikrostruktur in GaAs unter gleich-
zeitiger Emission von Ga-Leerstellen infolge einer Frenkeldefektreaktion. Die Messungen
wurden von numerischen Untersuchungen begleitet, die die Frenkelreaktion in Abhingig-
keit der Siliciumkonzentration und des elektrischen Einbaus des Silicium untersuchten.
Die Arbeit schlieft mit einer Zusammenfassung und einem Ausblick.

1.2 Vergleich der Zuchtverfahren

Das gegenwartig in der Industrie meist genutzte Verfahren fiir die Zucht von einkristalli-
nem GaAs ist das Czochralskiverfahren. Seine Anwendung liegt zu einem sehr grofien Teil
in dem erfolgreichen Einsatz dieses Verfahrens in der Siliciumkristallzucht begriindet. Es
handelt sich hierbei um ein vertikales Zuchtverfahren, wobei der Kristall nach dem Animp-
fen aus der Schmelze gezogen wird. Kristall, Schmelze und Ziehvorrichtung befinden sich
in einem abgeschlossenen Rezipienten. Da im Fall des Verbindungshalbleiters GaAs das
Arsen bei hohen Temperaturen ein hochfliichtiges Element ist, findet das ebengenannte
Verfahren seine Anwendung in einer modifizierten Form (LEC-Verfahren; Liquid Encap-
sulated Czochralskiverfahren). Um das Ausdampfen der Komponente aus der Schmelze
zu verhindern, wird diese mit einer z3hen Fliissigkeit, d.h. Boroxid (B;0s), abgedeckt
und alsdann unter Druck gesetzt. Hierzu wird im allgemeinen der Rezipient mit Stickstoff
oder Argon beschickt. Ndheres kann der Abbildung 1.1 entnommen werden. Der Kristall
selber wird dann durch diese Schicht gezogen. Der fiir diese Fliissigkeitseinkapselung not-
wendige Druck kann in seinen Tendenzen dem Phasendiagramm (Abbildung 1.3) auf Seite
20 entnommen werden. Je nach Zusammensetzung der Schmelze, die den erforderlichen
Auflendruck bestimmt, werden verschiedene Bereiche der Soliduskurve erreicht. Fiir den
kongruenten Punkt, d.h. fiir den Fall, da Schmelze und Festkorper die gleiche Stéchio-
metrie aufweisen, wird ungefédhr ein Arsendruck von 2-3 atm. benétigt. Im Fall der Zucht
von semiisolierendem GaAs garantiert nur eine richtig eingestellte Schmelzzusammenset-
zung die Zucht desselbigen Materials. Fiir die Zucht von hochdotiertem Material fiir die
Lasertechnologie spielen stochiometrische Effekte eine untergeordnete Rolle.

Obwohl das LEC-Verfahren fiir die Weiterverarbeitung giinstige runde Kristalle liefert,
verursachen die thermischen Spannungen wihrend der Zucht eine unakzeptable hohe Dich-
te von Defekten. Arbeiten in gréflerem Umfang konnten eindeutig einen qualitativen Zu-
sammenhang zwischen dem Verlauf der Versetzungsdichte und dem Verlauf der thermi-
schen Spannungen fiir hohe Versetzungsdichten aufzeigen, so da die thermischen Span-
nungen fiir die geringe Qualitdt der Kristalle in Form einer erhShten Versetzungsdichte
verantwortlich sind. Geringere thermische Spannungen werden durch kleinere Tempera-
turgradienten erreicht. Infolge des hohen Dissoziationsdrucks des GaAs iiber dem Kristall
kann bei einer begrenzten Boroxidabdeckung der axiale Temperaturgradient nicht beliebig
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— VCZ, HWC

Boroxid LEC

Schmelze

Abbildung 1.1: Funktionsschema einer LEC-Anlage. Der Kristall wird nach dem Animpfen aus der Schmel-
ze durch die Boroxidabdeckung gezogen, die ein Ausdampfen des Arsens verhindert. Hierzu wird der Rezi-
pient mit Stickstoff oder Argon beschickt. Rechts sind die Temperaturverldufe fiir verschiedene Czochral-
skiverfahren skizzenhaft eingezeichnet. N&heres siche Text.

herabgesetzt werden, da sonst ein Arsenverlust des Kristalls droht (s. hierzu Abbildung
1.1). Es bieten sich drei Mdglichkeiten, einen Arsenverlust des Kristalls zu umgehen. Zum
einen kann man die Boroxidabdeckung erhShen (FEC-Fully Encapsulated Czochralski),
so daB auch der Kristall eingekapselt ist. Anwendung findet dieses System bei Hewlett
Packard [7]. Als weitere Moglichkeit kann man der Stickstoffatmosphére einen Arsen-
partialdruck zusetzen, dem der Dissoziationsdruck iiber dem Kristall entspricht. Dieses
Verfahren ist als VCZ (Vapour pressure controlled CZochralski)-Verfahren bekannt und
ist bei Sumitomo Electric zur industriellen Anwendung gereift [8]. Es wird von einer Ver-
setzungsreduktion um den Faktor 10 im Vergleich zum herkémmlichen LEC-Verfahren
berichtet. Fiir SI-Material wird eine Versetzungsdichte von unterhalb 5 x 102/cm? fiir ei-
nen 4”-Kristall ermittelt. Die glinzende Kristalloberfliche zeigt, daf mit diesem Verfahren
da.§ Ausdampfen des Arsens verhindert werden kann, und somit der Kristall bei kleinem
a,>.<1a1en Temperaturgradienten gezogen werden kann. Als letzte und dritte Moglichkeit
bietet sich die Zucht unter vollstindiger Arsenatmosphire ohne Boroxidabdeckung, die
dem Arsendampfdruck {iber der Schmelze entspricht. Dieses Verfahren wird HWC (Hot
Wall Czochralski)-Verfahren genannt. Diese Méglichkeit ist bereits im experimentellen

Ra,hnj.en zur Anwendung gekommen [9] und ist Gegenstand anderer Forschungs— und
Entwicklungsarbeiten [10].

Ei-n va}lig anders arbeitendes Verfahren ist das Horizontale Bridgman (HB)-Verfahren.
Hv?rbel W.erdgn in einer geschlossenen Ampulle und unter i.a. geregelter Arsenatmosphire
Kristalle in einem Tiegelschiffchen mit gerichteter Erstarrung gezogen. Es droht bei die-
sem Verfahren sqmit kein Arsenverlust {iber dem Kristall. Der hierbei mogliche niedrigere
Tem"peyaturgra:dlent von bis zu einer GréBenordnung im Vergleich zum LEC~Verfahren
ermoghcl.lt, Kx:lstfxlle mit geringer Versetzungsdichte zu ziehen. Die nichtrunde Form der
Wafer, die bel'dlgsgm Verfahren entstehen, beeintrichtigt die Wirtschaftlichkeit dieses
Verfahren. Weiterhin begfinstigen Konvektionsrollen in der Schmelze an der vertikalen
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Heizer
Boroxid Abbildung 1.2: Funktionsschema einer Ver-
tikalen Bridgmananlage. Die Leistungen der
Schmelze beiden Heizer werden so gewihlt, daB sich
im oberen Teil des Tiegels die Schmelze be-
Kristall findet. Durch Senken des Tiegelhalters wird
die Schmelze zum Erstarren gebracht. Die
Boroxidschicht verhindert ein Ausdampfen
der fliichtigen Arsenkomponente, wobei eine
Stickstoffatmosphére von ca. 2 at. im Ofenin-
neren vorliegt.
Ziechwelle

Phasengrenze die unerwiinschte Striationbildung.

Das Vertikale Bridgman-Verfahren (VB) (Abbildung 1.2) bietet die Méglichkeit, die Vor-
teile beider Verfahren zu vereinigen. Das Funktionsprinzip dieses Verfahrens besteht darin,
eine Schmelze in einem Tiegel mithilfe eines Impflings gerichtet erstarren zu lassen, wobei
auch hier die Schmelze vollig eingekapselt ist, oder aber sich Tiegel und Schmelze in einer
abgeschlossene Ampulle befinden und somit die Zucht unter Arsenatmosphire erlauben.
Aber auch die Ziichtung in einer geschlossenen Ampulle mit einer geregelten Arsenat-
mosphire ist fiir die VB-Zucht mdglich [11] und ist somit die HWC-Technologie bei den
Tiegelzuchttechniken.

Das Temperaturfeld, welches iiber die Qualitdt und hier vor allem iiber die Versetzungs-
dichte des gezogenen Materials entscheidet, wird durch die Heizersysteme bestimmt. Nach
dem klassischen Stockbarger—Verfahren wird das Temperaturfeld im wesentlichen durch
zwei Heizer bestimmt. Die Erstarrung selber erfolgt durch Bewegen des Tiegels bzw. der
Heizer oder aber durch die Regelung des Temperaturfeldes. Letztere Moglichkeit wird
hiufig auch als als VGF-Verfahren bezeichnet [12].

Ein Vergleich der Verfahren HB, LEC und VB zeigt die Vorteile des VB~Verfahrens auf.
Hinsichtlich der Versetzungsdichte, der gleichmafigen Versetzungsverteilung, der Fahig-
keit, semiisolierendes Material zu ziehen, den Anschaffungskosten, den Betriebskosten,
der Stoéchiometriekontrolle sowie des Entwicklungspotentials hin zu gréferen geometri-
schen Kristallen schneidet das VB-Verfahren besser bzw. gleich gut im Vergleich mit den
anderen Verfahren ab. Ein abschlieBender Vergleich mit den modifizierten Czochralski-
Verfahren ist nicht moglich, da aussagekréftige Ergebnisse mit diesen modifizierten Tech-
niken noch nicht erzielt wurden.
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Am Institut fiir Festkdrperforschung der KFA Jiilich - Abteilung Materialentwicklung -
stehen mehrere VB-Anlagen zu Verfiigung, die fiir die Zucht von 2”— bis 4”’— Kristal-
len ausgelegt sind. Das Design zweier Ofen ist mehr oder weniger an den klassischen
Stockbarger Ofen angelehnt. Die Zucht der Einkristalle geschieht bisher iiberwiegend in
einem Quarztiegel unter Boroxidabdeckung. Bei diesem Tiegelmaterial weist das Kri-
stallwachstum eine bedeutend geringere Tendenz zum Poly- und Zwillingswachstum auf.
Diese Tatsache deutet darauf hin, daB neben der ofenbedingten Temperaturfiihrung die
Verwendung des Tiegelsystems wesentlichen EinfluB auf die Wirtschaftlichkeit nimmt.
Die mit diesem Tiegelmaterial einhergehende Problematik der Zerstdrung des Einkristalls
beim Abkiihlen konnte durch gezielte Zerstérung des Quarztiegels in einer KOH-Schmelze
gelést werden (siehe hierzu Kapitel 2). Mit dieser Technik wurde Si-dotiertes Material im

Rahmen des LASER 2000-Programms gezogen. Eine ausfiihrliche Charakterisierung des
Materials folgt in Kapitel 4.

Desweiteren erméglicht die hohe Ausbeute an einkristallinem Material, speziell mit die-
sem Ofen Versuche zum Themengebiet Poly- und Zwillingswachstum durchzufiihren, da
Verdnderungen des Kristallwachstums mit den Verdnderungen der Experimentparameter
korrelieren sollten. Sie sind ebenfalls Gegenstand des Kapitels 2.

1.3 Ziichtungsrelevante Sachverhalte

Thermodynamik und thermische Spannungen sind die wesentlichen Punkte, die Einflu8
auf die Defekte in dem Kristall nehmen. Die Thermodynamik des GaAs bestimmt die
Schmelz.zusam.mensetzung und somit die Stéchiometrie des Kristalls sowie das Verhalten
der Dotierelemente in dem ternsren System GaAs-Dotierelement. Thermische Spannun-
gen fithren zu plastischen Relaxationsprozessen im Material und somit zu einer Verset-

zung.srglultiplikation, wobei dieser Proze mit einer Emission von Punktdefekten verbun-
en ist.

1.3.1 Kristallstéchiometrie und Schmelzzusammensetzung

Im Qegensatz zum klassischen Halbleiter Silicium spielt die Thermo i -
Legierung Ga{&s infolge des bindren Charakters sovIv)ie infolge deﬁo(}:%%?‘iﬁfi:ee; TAEQL-
kompogxenf,e eine weseptliche Rolle bei der Zucht von GaAs, deren kontrollierbare Handha-
b}mg fiir die ko;nmer.melle Nutzung von Interesse ist. Die IC-Halbleitertechnologie bendtigt
ein Substrat mit semiisolierenden Eigenschaften als Ausgangsmaterial (p = 108—10%Qcm)

Bei dem klassischen Halbleitermaterial Silicium sorgen Restverunreinigungen von ﬂacher;

Akzeptoren oder Donatoren fiir Ladungstragerdichten von nicht unter 10 /em®. Semi-

isolierendes Material kann hier n i
olie ur durch Zugabe von Dotiere it ti
gieniveau erreicht werden, penss Nreaon [l o B

die eine Kompensation der flach i Seli i
: N Jretd © e en Niveaus erméglichen. Eine
weitere Moglichkeit, die semiisolierende Figenschaft des Siliciums zu erha,ltgn, ist durch
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die Passivierung des Substratmaterials gegeben, indem eine Si0,-Schicht aufgebracht
wird. Im Vergleich zum Silicium liegt das Interesse an dem Verbindungshalbleiter GaAs
darin begriindet, daB die Zucht eines semiisolierenden Substrats ohne Zugabe von Do-
tierelementen maglich ist. Dieser Sachverhalt wird durch die Tatsache ermdglicht, daf8 die
elektrischen Eigenschaften des III/V-Halbleiters GaAs im Gegensatz zum Silicium durch
Stéchiometrieeffekte beeinfluit wird. Gerade diese Stdchiometrieeffekte sind fiir die semi-
isolierende Eigenschaft des GaAs verantwortlich.

Ein stéchiometrische Legierung liegt im Fall des GaAs dann vor, wenn von beiden Spe-
zies gleich viele Atome vorliegen. Dies bedeutet jedoch nicht, daB keine Defekte im Kri-
stall vorliegen diirfen, noch dafl ein stéchiometrischer Kristall ein Minimum an Defekten
besitzt. Eine Stochiometrieabweichung s ist durch die Defekte im Kristall gegeben und
kann durch untenstehenden Ausdruck beschrieben werden, wobei neben den Leerstel-
lenkonzentrationen [Vg,), [Vas] auf den beiden Untergittern die Antisitedefektkonzentra-
tionen [Gays),[Asg,], mogliche interstitiell geloste Atome [Ga;],[As;] und Fremdatome
[X 45], [Xgo] auf den beiden Untergittern die Stéchiometrieabweichung s bestimmen. Die
moglichen unterschiedlichen Ladungstrigerzustdnde der Defekte sollen hier nicht betrach-
tet werden. [3° As] und [3° Ga] sind die jeweiligen Gesamtkonzentrationen der Elemente
im Kristall.

[Gai] + [Vas] + [Gaas] + [Xas]) = ([A3d] + [Vea] + [A36a] + [Xga])
([ As] + [Z Ga])

s = ([3_Gal = X As)/([32 As] + [3_Gal) (1.2)
s=1-203 Asl]/(D_As]+[D_Ga]) ; s=1-2z (1.3)

Im allgemeinen sind die Bildungsenergien der Defekte auf den beiden Untergittern ver-
schieden, so daf die Bildung eines stdchiometrischen Kristalls eher die Ausnahme als die
Regel ist. Abweichungen von der Stéchiometrie, sogenannte Stochiometrieeffekte, beein-
flussen das elektrische Verhalten von undotiertem GaAs. Arsenreiche Kristalle bilden einen
beziiglich der Bandkante tiefen intrinsischen Antisitedefekt, der sogenannte EL2-Defekt,
wobei nach Gleichung 1.1 die Stéchiometrieabweichung nur zu einem Teil durch die Anti-
sitedefekte gegeben ist. Die Konzentration des EL2-Defekts wird im wesentlichen durch
die Konzentrationen der Antisitedefekte und weniger durch die Stéchiometrieabweichung
selber bestimmt. Der Defekt gewshrleistet, daBl bei geeigneten Zuchtbedingungen semi-
isolierendes Material gezogen wird. Der tiefe Donator EL2 kompensiert den als flacher
Akzeptor wirkenden Kohlenstoff und ermdglicht somit die Zucht von semiisolierendem
Material ohne Dotierung mit einem Element, welches ein tiefes Niveau besitzt [13, 14].

s = ( (1.1)

Ziel einer Defektanalyse ist es, die Defektkonzentrationen und somit die St6chiometrie-
abweichung in Abhingigkeit der Schmelzzusammensetzung vorauszusagen. Umfangrei-
che Defektanalysen wurden jiingst durchgefithrt [15]. Es soll hier jedoch nur das GaAs-
Phasendiagramm (Abbildung 1.3) in seinen Tendenzen besprochen werden.
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Bei dem Verbindungshalbleiter GaAs handelt es sich um einen Halbleiter mit einer hoch-
fliichtigen Arsenkomponente. Infolgedessen wird die Schmelzstchiometrie weniger durch
die getatigten Einwaagen in der Schmelze als vielmehr durch den Arsendampfdruck iiber
der GaAs-Schmelze bestimmt. Die Liquiduskurve gibt an, bei welcher Temperatur eine
Schmelze mit vorgegebener Zusammensetzung und somit vorgegebenem Arsendruck er-
starrt. Die Soliduskurve gibt an, welche Zusammensetzung der erstarrte Kristall bei dieser
Temperatur und der vorgegebenen Schmelzzusammensetzung hat. Ein veranderter Druck
der hochﬂﬁchtigen Komponente fiihrt zu einer verinderten Schmelzzusa,mmensetzung und
somit auch zu einer verdnderten Stochiometrie der erstarrten Schmelze. Fiir geringe Ar-
sendampfdriicke werden Kristalle gezogen, die Ga-reich sind und somit im linken Teil der
Soliduskurve liegen; fiir hohere Arsendriicke werden arsenreiche Kristalle gezogen. Eine
an diesem Institut durchgefithrte Arbeit zeigte [68], daB die Soliduskurve ginzlich auf der
arsenreichen Seite zu liegen scheint, da Kristalle, die aus extrem Ga-reichen Schmelzen
gezogen wurden, Arsenausscheldungen aufweisen.

Eine Schmelze konstanter Zusammensetzung wird die Zucht eines Kristalls mit konstanter
Stéchiometrie liefern. Die Technologie, die dieser Betrachtung entspricht, ist die HWC-
Technologie. Sie ermdglicht die Zucht von Kristallen mit konstanter Stéchiometrie. Mit
dieser Technik konnte der Ubergang von p-leitendem Material zu n-leitendem semiiso-
lierendem Material in Abhingigkeit des Arsendampfdruckes und somit der Stochiometrie
gezeigt werden [9]. Mit einer geschlossenen Ampulle, in der sich eine temperaturgeregelte
Arsenquelle befindet, ist dies jedoch auch bei der VB-Zucht moglich, bei der im Tiegel
ohne Boroxidabdeckung Kristalle gezogen werden [11, 12].

Anders dagegen die Situation bei der Zucht aus einer Schmelze, deren Zusammensetzung
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wahrend eines Zuchtvorgangs nicht konstant ist, wohl aber die Zusammensetzung des Ge-
samtsystems aus Kristall und Schmelze. Eine solche Ziichtung, die konservative Ziichtung
genannt wird, ist zum Beispiel fiir die Zucht in einer Ampulle unter Boroxidabdeckung
gegeben, so wie sie in dieser Arbeit verwendet wurde. Die Zusammensetzung der Schmelze
ist somit im wesentlichen durch die Einwaage der Elemente zu Beginn des Ziichtungspro-
zesses sowie durch den Druck des Inertgases im Ofen gegeben, der ein Ausdampfen der
fliichtigen Komponente durch das Boroxid verhindert. Fiir die Berechnung der makro-
skopischen Zusammensetzung der Schmelze wéhrend der Zucht reicht die Annahme, da8
GaAs eine Soliduskurve mit dem Stéchiometrieverhéltnis s von nahezu 0,5 besitzt. Anhang
A zeigt, daB unter dieser Annahme eine Ga-reiche Schmelze wéhrend des Zuchtvorgangs
Ga-reich bleibt, ebenso gilt dies fiir eine As-reiche Schmelze. Besonders gegen Ende der
Ziichtung nimmt dieser Ga— bzw. As—Reichtum zu. Bei hinreichend grofem Inertgasdruck
ist somit eine Zucht unter As-Reichtum mithilfe der Boroxidabdeckung wéhrend des ge-
samten Zuchtvorgangs moglich.

Fiir die Zucht von dotiertem GaAs im Bereich von ca. 10'®/cm® und mehr ist jedoch
primir der Einbau des Dotierelements von Interesse und weniger der der intrinsischen
Defekte. Der Einbau wird durch den effektiven Segregationskoeffezienten k.s; beschrie-
ben. Die Konzentration ¢, des Dotierelements im Festkorper ist durch kejrer gegeben,
wobei ¢; die Konzentration in der Schmelze ist. Fiir hinreichend langsames Wachstum ist
er gleich dem thermodynamischen Segregationskoeffizienten des ternéren Systems Ga~As-
Dotierelement. Ein vollstindiger Konzentrationsausgleich infolge der im System vorherz-
schenden Konvektion zeigt sich in dem hyperbelartigen Verlauf der Dotierkonzentration
abgetragen iiber die axiale Position. Der Konzentrationsverlauf kann in diesem Fall durch
die Relation ¢ = kessc,(1 — g)*<f/~! beschrieben werden, wobei g der Erstarrungsgrad und
¢, die Startkonzentration in der Schmelze ist. Eine Herleitung findet sich in Anhang B.
In unseren Ofen kann ein vollstindiger Konzentrationsausgleich aus dem hyperbelartigen
Verlauf der Dotierkonzentration geschlossen werden. Lige dieser Ausgleich nicht vor, so
miiBte eine nahezu konstante Dotierkonzentration im Kristall vorliegen, die ungefahr der
Konzentration ¢, entspricht. Die maximale Konzentration des Dotierelements ist durch
die Loslichkeitsgrenze gegeben. Fiir das Element Si liegt sie bei ca. 10%°/em® [17].

1.3.2 Thermische Spannungen

Ein wesentliches Ziel der gegenwirtigen Kristallzuchtforschung ist es, die Versetzungsdich-
te von GaAs—Substraten zu reduzieren. Hierfiir ist die Kenntnis der Versetzungsphysik
vonnéten, wobei das Augenmerk vor allem auf dem Mechanismus der Versetzungsgene-
rierung liegt. Da Versetzungen mit Bildungsenergien in der Grofenordnung von 10 bis
100 eV nicht thermisch aktivierbar sind, miissen Reaktionen anderer Defekte zu einer
Versetzungsbildung fiihren [6]. Ein hiufig diskutierter Bildungsmechanismus ist die Kon-
densation von Punktdefekten zu Versetzungen. Diese Kondensation findet beim Abkiihlen
des Kristalls statt, da sich die Punktdefekte bei geringeren Temperaturen nicht mehr im
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thermischen Gleichgewicht mit dem Festkorper befinden. Es liegt somit eine Ubersatti-
gung des Festkorpers mit Punktdefekten vor.

Die Anzahl der Punktdefekte, die an der Phasengrenze in den Festkdrper eingebaut wer-
den, ist durch die Schmelzzusammensetzung und somit durch deren Schmelztempera-
tur T, vorgegeben®. Allein unter diesem Gesichtspunkt hatte die Kristallzucht nur die
Moglichkeit, die Versetzungsdichte im Rahmen einer Variation der Schmelzzusammenset-
zung zu kontrollieren. Die unterschiedlichen Versetzungsdichten bei verschiedenen Zucht-
techniken wiirden somit auf einen Vorgang hindeuten, der allein durch die Defektther-
modynamik gegeben ist. Schmelzzusammensetzung und somit der Arsendampfdruck iber
der Schmelze wiirden die Versetzungsdichten im Kristall bestimmen. Diese Annahme wi-
derspricht der Tatsache, da die Zucht von extrem versetzungsarmen Material, welches
lediglich unter Boroxidabdeckung gezogen wurde, mdglich ist und kommerziell erworben
werden kann. In diesen Systemen ist kein EinfluB auf die Schmelzstéchiometrie wihrend
der Zucht méglich. Auch ein Vergleich der Zuchtergebnisse fiir die LEC-, FEC— und der
VCZ-Technik zeigt, daB die Stochiometrie nicht der entscheidende Faktor fiir die Aus-
bildung der Versetzungen in der GréBenordnung von 10%/cm? — 10%/em? sind, da alle
Verfahren aus einer mit Boroxidabdeckung verschlossenen Schmelze die Kristalle ziehen,
die Versetzungsdichte jedoch um eine Gré8enordnung variiert [8].

Vielmehr zeigt sich in den letzten Jahren die Bedeutung der thermischen Spannungen fiir
die Versetzungsbildung. Die in [18] ermittelten radialen Verldufe der Versetzungen sind mit
den Verldufen der Spannungen [19] im Kristall identisch. Da die thermischen Spannungen
von Zuchtverfahren zu Zuchtverfahren variieren, kénnen sie somit die Versetzungsdich-
tc?yarlatiqnen beziiglich der einzelnen Zuchtverfahren erkliren. Thermische Spannungen
kdnnen eine plastische Verformung bewirken und somit zu einer Versetzungsmultiplikati-
on fiihren.

Eine Abschétzung der in den eigenen Kristallen auftretenden Spannungen soll zeigen, ob
eine Versetzungsmultiplikation méglich ist. GaAs kristallisiert in der ZnS—~Struktur. Die
dlchtgepafkteste Atomebene ist die (111)-Ebene, in der primir die Gleitprozesse statt-
ﬁ'nden..' Hohere Spannungen kénnen auch zu Gleitprozessen auf Gitterebenen fithren, die
eine hol?ere kntlfc.he Scherspannung haben. Die GréBenordnung der Spannungen, die fiir
das G.lelten 1.>enot1gt werden, ist durch die kritische Scherspannung T gegebel,l. Diese
ma,tena}lspemﬁsche .I.{onstante liegt fiir GaAs bei 0,558 M Paq fiir die S::Lmelztempera,tur
und bei 1,64 M Pafir T/ = 0,666 [20, 21). Die Wechselwirkung der Versetzungen unter-
glnander heferr.t d1efe hohen. Spannungen nicht. Betrachtet man dagegen die thermischen
dz:lalggif;; ((lile Wah;gngﬁ eines Zughtprozesses auftreten, so erreicht man Spannungen in
o Eonttiar vf;ﬁi; . e fiir die Gleitprozesse und somit fiir die Versetzungsmultiplikatio-

Eine Abschatzung der wihrend der Kristallzucht vorherrschenden Spannungen soll dies

Die kinetischen Vorginge, die im Zusamm,
der festen Phase ablaufen, hab nd ;
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verdeutlichen. Mit Hilfe der Kriimmung der Striations im Kristall, die es mit Hilfe des
vertikalen Temperaturgradienten ermoglichen, den radialen Temperaturgradienten zu be-
stimmen, ist eine Abschitzung der maximalen Scherspannung 7£.4° in einem alten VB-
Ofen nach [22] moglich. Die Abschitzung zeigt, daB die thermischen Spannungen groB
genug sind, um eine Versetzungsmultiplikation und somit eine plastische Verformung zu
erzeugen.

78497 = g EATF[4(1 — v)
T84 > 1M Pa
TSeh > Thrit,Tm

a = thermischer Expansionskoeffizient, a = 1075 /K
E = Elastizititsmodul, E =1,2 x 10! Pa

AT = radialer Temperaturgradient, AT = 2,6°K
F = Effizienzfaktor, F' = 0,95

v = Poissonzahl, » = 0,3

Das in der Kristallzucht h3ufig zitierte Modell der Versetzungserzeugung infolge von ther-
mischen Spannungen ist das viskoplastische Modell, welches die Versetzungsmultiplikation
als einen dynamischen Vorgang betrachtet. Es handelt sich hierbei um eine semiempirische
Beschreibung des Vorgangs der Versetzungsgenerierung. In [23, 24] wird der Vorgang der
Versetzungsgenerierung mithilfe der dimensionslosen Dammkdhlerzahl beschrieben. Das
Wesen dieser dimensionslosen Zahl ist, dal sie das Gré8enverhéltnis zweier die Zeitachse
skalierender Effekte beinhaltet. Der erste Proze8 ist die Versetzungsmultiplikation und
der zweite der WachstumsprozeB selber. Ein Wert D < 1 bedeutet, dal die Wachstums-
geschwindigkeit viel grofier als die ProzeBgeschwindigkeit der Versetzungsmultiplikation
ist. Fiir D > 1 dominiert die Versetzungsmultiplikation. Desweiteren gibt sie an, inwie-
weit experimentell zugingliche Parameter Einfluf auf die Dammkohlerzahl nehmen. Die
Dammbkdhlerzahl ist durch folgenden Ausdruck gegeben.

D = K ByRe~@/¥Tmg{m+1) 1y

Bo = experimentell ermittelte Konstante, die die Gleitgeschwindigkeit von
Versetzungen charakterisiert.

K = empirische Konstante, die die Versetzungsmultiplikation beschreibt.

k = Boltzmannkonstante

Q = Energiebarriere, die iiberschritten werden muf}, damit ein Gleitproze stattfindet.
m = Schmelztemperatur

R = Radius des Kristalls

V = Wachstumsgeschwindigkeit des Kristalls

oo = Spannungen

m = effektiver Spannungskoeflizient
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7 [ S | GaAs [ P |
B 186x10°]1,8x100 [ 1,4x10°
Q) 52 5 1,0
R(m/NY | 3,1 x 0% | L,2x 102 | 1,2% 107
m 11 17 14

Tabelle 1.1: Materialspezifische Parameter zur Bestimmung der Dammkdhlerzahl [25, 26].

Mit Hilfe der Literaturwerte 158t sich die Dammkdhlerzahl fiir Si, InP und GaAs fiir einen
Kristall mit 10 cm Durchmesser und einer Ziehgeschwindigkeit von 1 cm/h berechnen. Die
Werte finden sich in Tabelle 1.2 wieder. Tabelle 1.1 enthilt die hierfiir bendtigten mate-
rialspezifischen Konstanten. Tabelle 1.2 zeigt, daf8 auch fiir Silicium Dammbk®éhlerzahlen
groBer Eins vorliegen, obwohl die Zucht von versetzungsfreiem Silicium unter diesen Be-
dingungen méglich ist. Die Dammkdhlerzahl erméglicht somit lediglich eine qualitative
Diskussion dieses Sachverhalts. Diese zeigt aber den Unterschied zwischen den III/V-

Halbleitern und dem klassischen Halbleiter Silicium hinsichtlich der Anfalligkeit gegeniiber
thermischen Spannungen auf.

| Spannung/MPa | Si | GaAs [ InP |
0.1 80 | 1460 | 1000
1 10000 | 733570 | 247000

Tabelle 1.2: Vergleich vgrschiedener Dammkshlerzahlen fiir InP, GaAs und Si bei einem Kristalldurch-
messer von 10 ¢m und einer Wachstumsgeschwindigkeit von 1 cm/h.

Fiir den Kri'stallzﬁchter sind vor allem die verinderlichen Parameter R, 0, sowie V von
Interesse. D}e ?dee' einer Versetzungsreduktion mit Hilfe einer Steiger,ung der Wachs-
tumsgeschw1nd1gk.e1t liegt nahe, jedoch zeigen Untersuchungen von Vélkl und Miiller fiir
den I..II/V—I:Ialblemer InP, daf hierfiir unrealistisch hohe Wachstumsgeschwindigkeiten
vonndten waren [22). Eine Verringerung des Radius wird aus wirtschaftlichen Griinden
nicht ange§tre]ot. Jedoch ist bei den dotierten halbleitenden GaAs-Substraten fiir die Op-
toelektronik ein Durchmesser von ca. 5 cm ausreichend. Dem Kristallziichter steht somit
nur d.er Weg der.Versetzungsreduktion durch Verringerung der Spannung zur Verfiigung,
wobei die thermischen Spannungen nahe der Schmelztemperatur, d.h. nahe der Phasen-

iﬁxlltzi;,l isi; tgiz;in% \;vtlfei Izllét;gligl;fehalten werden sollten, da hier nach [27] die Versetzungs-
. stattfindet. Anhang C diskutiert den Fall in zylindri i
thermischen Feld spannungsfrei ist. Fiir den axialen e e v Nl

verschiedenem radialen Temeraturgradienten, Gradienten heif; dies bei von Nul

e 1. ! daB er so klein wie moglich zu wahlen ist.
Wachstumsgeschwindigkeit sowie Temperaturschwankungen sind hierg jedoch die limitie-
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renden Faktoren. Sie werden in Kapitel 3, welches erste Ziichtungsergebnisse mit dem
neudesignten Ofen vorstellt, diskutiert.

Eine Versetzungsreduktion durch eine Dotierung mit einem Fremdelement ist ebenfalls
moglich, jedoch zeigt sich auch hier, daB bei hohen thermischen Spannungen zu grofle
und damit unakzeptable Dotierkonzentrationen benétigt werden, die wiederum einen ne-
gativen Einfluf auf die Defektstruktur der Substrate nehmen, wie die ausfiihrliche Cha-
rakterisierung des Si-dotierten Materials in Kapitel 4 zeigt.
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Kapitel 2

GaAs-Zucht in Quarztiegeln

2.1 Vergleich der Tiegeltechniken

Im folgenden sollen die verschiedenen Tiegelsystemvarianten, die bei der Zucht von GaAs
Verwendung finden, beschrieben und nach dem Kenntnisstand vom Januar ’95 miteinan-
der verglichen werden. Ein solcher Vergleich erscheint wichtig, da es immer klarer wird,
daB das Tiegelsystem mindestens ebenso stark die Ausbeute der VGF-Zucht bestimmt,
wie dies fiir die Fithrung des Temperaturfelds der Fall ist. Eine solche Bewertung der ver-
schiedenen Varianten wird zwangsldufig etwas subjektiv bleiben, da keine genauen Zahlen
iiber die einkristalline Ausbeute fiir die Tiegelsysteme vorliegen und die Ursachen fiir das
Polywachstum, das die Ausbeute begrenzt, nicht genau bekannt sind. Sie zeigt aber, daf
es bis jetzt kein ideales Tiegelsytem gibt, das allen Anforderungen fiir eine industrielle
VGF-Produktion von GaAs gerecht wird. Es ist deshalb notwendig, alle moglichen Vari-
anten auch weiterhin systematisch zu untersuchen, um die fiir eine industrielle Nutzung
optimale Losung zu finden.

Fiir die Wahl des Tiegelsystems sind neben dem Tiegelmaterial auch die MaBnahmen zur
Unterbindung der As—Ausgasung wichtig. Die verschiedenen Varianten sind in der Tabelle
2.1 auf Seite 31 zusammengestellt. Sie beinhaltet auch die industriellen Hersteller MCP,
CSI und AXT, wobei von AXT aufier der verwendeten Abdeckung wenig bekannt ist.
Wichtig fiir die Ausbeute erscheint auch die Oberflichenbehandlung des Tiegels, wie man
bei MCP bzw. CSI erkennen kann, bzw. wie dies auch von dem Einflu der Voroxidation
von pBN-Tiegeln her bekannt ist.

I. Bewertung der Varianten nach der einkristallinen Ausbeute:

Wie in Abschnitt 2.3 dieses Kapitels niher diskutiert wird die Begrenzung der Ausbeute
durch Polywachstum (PW) vermutlich folgendermafen verursacht:
Kleinwinkelkorngrenzen bilden sich durch Polygonisation aus einer lokalen, sehr starken
Erhdhung der Versetzungsdichte. Diese Erh6hung entsteht durch:

(A) Versetzungsnukleation an der Kristalloberfliche (z. B. durch Ausgasung von As aus

27
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dem GaAs—Kristall nahe der Phasengrenze)

(B) Multiplikation der Versetzungen durch thermische Spannungen: Z. B. infolge von
e starken radialen T-Gradienten,

e ungiinstige Form der Phasenfliche bei der Berithrung von Facetten,
o differenzielle Ausdehnung von Tiegel und Kristall (Kristall klebt am Tiegel).

e asymmetrisches Temperaturfeld

Ein Vergleich der verschiedenen Tiegelvarianten deutet darauf hin, daB beide Faktoren
(A) und (B) zur Ausbildung von PW fithren kénnen, wobei nach unseren Ergebnissen
Punkt A notwendig, wenn nicht sogar hinreichend fiir die Nukleation des Polywachstums
ist. Dies zeigt z.B. die Methode (1), bei der eine As-Ausgasung vollig unterdriickt ist.
Ahnliches gilt wahrscheinlich auch fiir (5b). Auch bei sehr hohen thermischen Spannungen
und ungiinstiger Phasenlage (Abschalten des Ofens wihrend der Zucht oder Beriihrung
von Facetten) wéchst der Kristall einkristallin.

Es gibt zwei experimentelle Hinweise, daf§ bei der Verwendung von pBN-Tiegeln As-
Ausgaseffekte eine Rolle spielen. Es ist allerdings bis jetzt nicht klar, wie diese Lecks
entstehen (z.B. entlang der Innenseite auf Grund einer schlechten Benetzung des Tiegels
durch die B,O3-Abdeckung, oder auch durch eine Delamination der Tiegelwand).

a) Vergleich der Ergebnisse von (3b) und (5a) zeigt sehr hohe Ausbeutevorteile fiir (3b).

In beid.en Féllen sollten gleiche Verhéltnisse vorliegen hinsichtlich der Unterdriickung
einer Tiegel-Kristallverklebung und des Einflusses von Oberflichenrauhigkeiten der Tie-
gelwatnd. Auch die verwendeten Ofen und T-Felder sind sehr shnlich.

lger e1gentliche Uﬁteri:hif zwischen beiden Methoden liegt in der zusatzlichen Verwen-

ung einer geregelten As~Atmosphire i - ~Ti

dung einer ger 1%/[ cod (30 phire {iber der B,O3-Abdeckung und um den pBN-Tiegel
Wenn man a,ximmm.t, daB As-Lecks vorhanden sind, so spielen diese wegen der geregelten
As—Atmosp]'lare bei (3b) eine geringere Rolle als bei (5a). As-Lecks auf Grund einer
Gaspermeation durch die B,Os-Abdeckung spielen keine Rolle, weil diese sich auch bei
der Methode.(l) bemerkbar machen miifiten ((1) zeigt aber eine extrem hohe Ausbeute).
DeshaJl‘t? schh.eﬁen wir auf As-Lecks entlang oder durch die pBN-Tiegelwand. Fiir den
Quua,rzmegfel sind solche Lecks durch eine ideale Benetzung dieser Tiegel mit B;O5 — diese
fiihrt zu einer totalen Fliissigeinkapselung des Kristalls — ausgeschlossen.

Diese Interpretation wird dadurch bestitigt, daf di i

) : , daf} die Methode (5a) durch eine Voroxida-
t3o§ d.es %BN-Tlegels (5b) extrem verbessert werden kann. Dulgch )diese Oxidation bildet
sich eine homogene B;03-Schicht zwischen Kristall und Tiegel, die dhnlich wie bei (1) zu

einer gasdichten Einka : " - L)
habengberei s fr ﬁhl:r d?:%‘;ﬁg des Kristalls fithrt. Den positiven Effekt einer Voroxidation

eum W. ; .
gewiesen [12, 30]. Neuere lel)tirsuf}llun Gault bei AT&T und Bourret in Berkeley nach-

: s gen in Japan, die sich in einer Patentanmeldung
von Sumitomo Electric niederschlagen, bestétigen di’ese Ergebnisse ebenfalls.
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Boroxid Abbildung 2.1: EinfluB einer pBN-
. Wand auf die Kristallausbeute. Links
pBN-Emsatz ein Quarztiegelsystem mit einem durch-

gehenden pBN-Einsatz, in dem ein po-
lykristalliner Kristall gezogen wurde
(a). Rechts ein auf die Schmelzhdhe be-

/ \ “ schrinkter pBN-Einsatz, der kein po-
i Quarzglas lykristallines Wachstum induzierte (b).
(a)

" (b)

b) Einflul einer pBN-Wand auf die Kristallausbeute.

Wie in Abbildung 2.1 skizziert, kommt es im ersten Fall (a) zum Polywachstum an der
pBN-Wand, im zweiten Fall (b) nicht. Wechselwirkungen der pPBN-Wand — wie Kleben
etc. ~ sind in beiden Féllen gleich. Der Unterschied liegt darin, dafl die pPBN~Wand im
zweiten Fall unterhalb der B;Oz-Abdeckung endet. Wenn man wieder annimmt, da8
entlang oder in der pBN-Wand As-Lecks! auftreten, so 138t sich wie fiir (a) das PW
verstehen. Die Erfahrungen ohne B;Os—Abdeckung, aber mit As—Atmosphére sind sehr
unterschiedlich. Vergleiche (2), (3), (4a) und (4b). Man kann aber offensichtlich auch gute
Ausbeuteergebnisse ohne B;0s—Abdeckung erhalten. Die schlechten Ergebnisse von (4)
deuten darauf hin, daB eine As-Zuwaage allein nicht die As—Ausgasung verhindern kann.
Etwas besser gelingt es mit einer geregelten Atmosphére, wie die Ergebnisse von (3a)
zeigen. Daf8 die Methoden (2) und (4a) trotz der ungeregelten As—Atmosphére gute Aus-
beuten zeigen, 148t sich vielleicht durch die Oberflichenbehandlung der Tiegel erkléren,
die eine Ubertragung von thermischen Spannungen auf Grund der differentiellen Ausdeh-
nung vom Tiegel auf den Kristall ausschlieit.

Die Variante (3b) zeigt sehr gute Ergebnisse, ist jedoch wegen der Notwendigkeit einer
geregelten As—Quelle fiir eine industrielle Produktion wahrscheinlich zu kostspielig und
kompliziert. Somit ist ein Test der vereinfachten Variante, bei der (nicht in der Tabelle
enthalten) die As-Quelle durch eine As—Zuwaage ersetzt wird, erstrebenswert.
Hinsichtlich der industriellen Nutzbarkeit der Tiegelzuchttechnik wird jedoch die Zucht
in einem pBN-Tiegel unter Boroxidabdeckung in einem offenen System gefordert, um die
Erfahrungen aus der LEC-Zucht bei dem kontrollierten Einbau des Kohlenstoffs auch
auf die Tiegelzuchttechnik anzuwenden. Insofern kann obige Ampullentechnik nur als ein
Zwischenschritt hinsichtlich einer industriellen Anwendung angesehen werden.

1Das Experiment zeigt, daB es nicht Gas ist, was eventuell radial durch die Tiegelwand im ersten Fall (Fig. 2.1) entweichen
kénnte, da solche Lecks bei diesem Experiment nicht wirksam werden kdnnen.
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II. Bewertung nach Kosten und Restverunreinigungen:

Der groBte Vorteil von (2) und insbesondere von (1) (keine Ampulle notig) sind geringe
Tiegelkosten. Die Auflésung des Quarztiegels in KOH bei (1) wird mit einfachen Mitteln
gut beherrscht. Bisher ist nicht nachgewiesen, ob damit SI-Material (mit vernachléssig-
barer Si-Kontamination) reproduzierbar hergestellt werden kann. Durch Verwendung von
B,0; sollte dies fiir (1) leichter méglich sein als fiir (2). Als offenes System (keine Am-
pulle) sollte es auch fiir das System (1) moglich sein, die Erfahrungen einer Kontrolle
des C—Gehalts tiber die Gasatmosphare direkt von der LEC-Technik zu iibernehmen.
Der Vorteil von pBN-Tiegeln ist die nachgewiesene reproduzierbare Herstellung von SI-
GaAs. Die nétige Verwendung einer B;Os—Abdeckung (oder auch teilweise Abdeckung
mit B;03), um die Ausbeute zu steigern, begrenzt die Lebensdauer (Kostenfaktor) des
Tiegels. Die Erfahrung der BAF, da8 der Tiegel ~10 mal wiederverwendet werden kann,
gilt bis jetzt nur fiir sehr kurze Kristalle von 5 — 10 cm. Fiir eine industrielle Produktion
miissen sicher Kristalle mit 25 cm angestrebt werden.
Borproblem: Fiir alle Varianten mit B;Os~Abdeckung 148t es sich nicht vermeiden, daf
~ &hnlich wie beim LEC-Verfahren - fiir dotiertes Material (z. B. Lasersubstrat) Bor mit
einer des Si-Gehalts dhnlichen Konzentration eingebaut wird (s. hierzu den Abschnitt
Handhabung der Quarztiegeltechnik). Wenn es wichtig ist, daB fiir eine industrielle Ferti-
gung gleiche Tiegelsysteme fiir undotiertes wie dotiertes Material verwendet werden und
wenn sich herausstellt, daB Bor nicht toleriert werden kann (bisher ist dies allerdings
nicht erkennbar), dann sollten auch die B,Os—freien Varianten, wie sie MCP und CSI
el:folgx.:eich verfolgen (d.h. Tiegelwandbehandlung von SiO, [nur fiir Lasermaterial, da
hier eine Si-Kontamination infolge des Tiegelmaterials nicht umgangen werden kann.|
bzw. pBN), untersucht werden. Dies erscheint umso notwendiger, wenn sich fiir die Zucht
von Lasermaterial in pBN-Tiegeln heraustellt, da das Boroxid den Einbau des Siliciums
in den K.ristall ver}.lindert. Sollte in diesem Fall dennoch der Weg mit einer Boroxidab-
vdv‘;:gmslf 131: %?N-:Tlegeln gegangen werden, wobei das Boroxid mit Siliciumoxid gesattigt
> eht mit der Quarztiegelzucht und ihrer hohen Ausbeute eine Technologie zur
Verfiigung, die dieses Material kostengiinstiger herstellen kann.
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Tabelle: Variationen des Tiegelsystems

As—Atmosphire
in Ampullen
Material | Abdeckung { geregelte As~ einkristalline | Sonstiges
Quelle | Zuwaage | Ausbeute!
1 | KFA §i0, B,03 - - sehr gut
2 | MCP Si0, - - * gut - sehr gut | Oberflichenbehandlung des Tiegels
{Kristoballit)
3a | BAF pBN - * - gut ~ befr.
3b [ BAF pBN B;03 * - sehr gut
4a | CSI pBN - - * gut Oberflachenbehandlung des Tiegels;
wahrscheinlich Aufrauhung
4b | ZfW pBN - - * mangelhaft
Sa | Erlangen pBN B,0; - - befr.
5b | Erlangen pBN B,0s - - sehr gut
voroxidiert
6 | AXT 7 B.0; ? ? sehr gut Die Anwendung einer B;O3;-Abdeckung wurde
aus dem Borgehalt von Si-dotierten Wafern
geschlossen

1Dje Benotung ist schwierig und bleibt subjektiv, da genaue Statistiken nicht gemacht worden sind, bzw. die Ausbeutewerte von den industriellen
Herstellern mehr oder weniger geheim gehalten werden. Die Benotung wurde nur auf Grund von Gesprichen mit Firmenvertretern und den
Partnern im LASER 2000-Projekt getroffen.

Tabelle 2.1: Vergleich der verschiedenen Tiegelsysteme.
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2.2 Handhabung der Quarztiegeltechnik

In verschiedenen vertikalen Bridgman—Anlagen gelang es, GaAs-Einkristalle mit grofem
Durchmesser zu ziehen (2"~ und 3”—Kiristalle). In einigen Anlagen gelang dies, indem in
pBN-Tiegeln mit einer B;O3-Abdeckung gezogen wurde, um das Ausgasen des Arsens aus
der GaAs-Schmelze zu verhindern [29, 30, 31]. Dieses Tiegelsystem aus pBN-Tiegel und
B,0s-Abdeckung, welches eines der verschiedenen Tiegelsysteme ist (vergleiche hierzu
den vorherigen Abschnitt), hatte jedoch den Nachteil, daB es trotz dieser Fliissigkeits-
umkapselung nicht zu einer hohen Ausbeute an einkristallinem Material kam. Um die
Benetzung des Tiegels mit dem Boroxid zu verbessern, wurden die Tiegel voroxidiert. Da
Quarz ideal von Boroxid benetzt wird, wurde von [28] die Zucht von GaAs in Quarztie-
geln durchgefiihrt. Infolge der guten Benetzung des Quarzglases mit ByOs befindet sich
die Schmelze in einer vollstindigen Fliissigkeitseinkapselung. Dies erlaubt ein quasi tie-
gelfreies Wachstum.

Ein solches Wachstum hat auch den Vorteil, daB die Tendenz zur Zwillingsbildung und
zum Polywachstum wihrend des Zuchtvorgangs bedeutend geringer ausgeprigt ist. Die
Ausbeute an einkristallinem Material wird deutlich erh6ht. Sie liegt bei nahezu 90%. Fiir
diese Arbeit wurden die Kristalle fast ausschliefllich in Quarztiegeln gezogen.

Die geringe Tendenz zur Zwillingsbildung macht die Zucht in einem Quarztiegel auch fir
InP. interessant, da,. dieser Halbleiter infolge der geringeren Stapelfehlerenergie eher zur
Zyv11hngsb1.ldung wahrend des Wachstums neigt. Arbeiten der AT&T-Gruppe [32], die
die Quarztiegeltechnik bei der Zucht von InP einsetzten, zeigten, daB InP in einem ideal

von Boroxid benetzten Tiegel viel eher zwillingsfrei wichst als in einem pBN-Tiegel mit
Boroxidabdeckung.

Trennung von Tiegel und Kristall:

Der Quarztieg.el hat den Nachteil, daB die Kristalle wihrend des Abkithlvorgangs Risse
bei der Verfestigung des Boroxids bilden; dieser Vorgang beruht auf den unterschiedlichen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten des Quarzglases und des GaAs. Die von R. Naeven
g208(]]o ge?'lesser}e, verstérkt einsetzende Rifbildung im Kristall bei Temperaturen von ca.
on o 1;%"'5 fgleg§elg in der bekannten Erweichungszone des Boroxids begriindet, die sich
dem nc;twen & els A I;%uf zur Schmelztemperatur (450°C) erstreckt [33], andererseits in
Erzengung dergbleln" tu tau Semes Temperatprg{:adienten zwischen Tiegel und Kristall zur
sofort nach dem B otigten dpannung. Da die differentiellen thermischen Spannungen nicht

ach dem Erstarren des Boroxids vorhanden sind, treten die Risse tiberwiegend erst

bei ei .

zzle?l?:;cgf nilsl?ce;atufl‘:;n ca. 200°C auf. Eine Méglichkeit, einen unzerstorten Einkristall

e oberhalb’ o én‘ct le gezielte Zerstorung des Tiegels gegeben. Diese Zerstorung soll-

450°C — 500°C Sis ?tr tungspunktes des Boroxids liegen, d.h. bei Temperaturen von ca-

Folge der Verfe.stigrlilxllg lflisg %ﬁi&fﬁsﬁ’ daﬁl ine evil. auftretende Rifbildung nicht elne
s i . , .

stall herstellt. Ansatzweise wurde dies;e? ";I‘erggfjlgg;a%ontakt awischen Tiegel und 5

. X - ~Problematik in der Arbeit [32]
angegangen. Der eigentliche Tiegel, der den Kristal] und das Boroxicll f;Ete,eil;st vori3 eirEem
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zweiten Tiegel umgeben, wobei der zwischen den Tiegeln entstandene Zwischenraum mit
einer chemischen Substanz (CaCly) gefiillt wurde, die einen hoheren Erstarrungspunkt
aufweist als das Boroxid. Bei der Erstarrung der Fliissigkeit wurde der innere Tiegel auf
Zug belastet und zerstdrt. Da diese Zerstérung vor der Verfestigung des Boroxids passier-
te, wurde der Kristall nicht infolge des inneren Tiegels bei der Erstarrung des Boroxids
auf Zug belastet. Die Ergebnisse waren jedoch nicht befriedigend, so dafl diese Methode
nicht weiter verfolgt wurde.

Weiterhin wurde die Zerstdrung des Tiegels mithilfe eines Lasers oder chemisch mit einer
Salzschmelze diskutiert. Das erste Verfahren scheidet aus Kostengriinden aus, es wiirde
sich erst bei hinreichend hoher Stiickzahl rechnen. Fiir die in der Forschungs— und Entwick-
lungsphase befindliche Kristallziichtung wird eine schon bei geringer Stiickzahl giinstige
und schnelle Lésung gesucht.

Wihrend dieser Arbeit wurde die Tiegelzerstérung mit chemischen Substanzen gezielt
untersucht, wobei zu erwihnen ist, dafl Quarzglas in Ubereinstimmung mit seinem hoch-
molekularen Bindungscharakter ein sehr reaktionstrager Stoff ist.

Erste Versuche mit LiCl-Schmelzen erzielten richtungsweisende Ergebnisse, waren jedoch
hinsichtlich der Reproduzierbarkeit unbefriedigend.

Die in diesen Versuchen beobachtete gelbliche Schichtbildung auf dem Tiegelmaterial
148t beim LiCl auf ein Lithiumsilikat und ein Polysiliciumdichlorid schlieBen [34]. Diese
Beobachtung gab den Anla8, verstirkt mit Substanzen zu arbeiten, die eine Silikatbil-
dung begiinstigen. Auch wurde ein Einfluf der Feuchtigkeitskonzentration in der Gas-
atmosphire auf die Tiegelzerstérung beobachtet. Dies konnte darauf zuriickzufiihren sein,
daB die bestandigeren Silanolgruppen Si-O-Si in die weniger bestdndigeren Siloxangrup-
pen Si-O-H transformieren und somit anfilliger fiir die oben angesprochene Silikatbildung
sind.

Zu den silikatbildenden Chemikalien gehéren unter anderem die Alkalihydroxide sowie
die Stoffe Natriumtriphosphat und Natriumtrimetaphosphat. Auf Versuche mit den bei-
den letzten Substanzen als Vertreter der Poly— bzw. Metaphosphate wurde verzichtet, da
mit den phosphatfreien Hydroxidverbindungen gute bis sehr gute Ergebnisse erzielt wur-
den. Bei den getesteten Hydroxidverbindungen handelt es sich um die Substanzen NaOH
und KOH, wobei beide Substanzen im gleichen Preisniveau liegen. Gemessen an den
Gesamtkosten fiir einen Kristallzuchtvorgang ist der Kostenanteil beider Substanzen un-
wesentlich. Beide Stoffe weisen einen Schmelzpunkt im 300-400°C-Bereich auf (NaOH=
318,4°C, KOH= 360,4°C) und einen Siedepunkt oberhalb der Schmelztenperatur von
GaAs (NaOH= 1390°C, KOH= 1322°C) [35]. Somit eignen sie sich fiir die Zerstérung des
Quarzglases bei ca. 500°C.

Beide Substanzen zeigten, daB eine Zerstorung des Quarzglases sowohl in der Gasphase
als auch in der Schmelze méglich ist, jedoch wirkungsvoller und gleichformiger, wenn das
Glas von der Schmelze bedeckt wurde. Vom Standpunkt einer gleichméaBigen Zerstorung
des Tiegels ist somit die direkte Zerstdrung des Tiegels in einer Salzschmelze vorzuziehen.
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i 2: Ei ihydroxidschmelze ausgesetztes Quarzglas. Das erste Photo zeigt eine Glas-
:i:ﬁ?ﬁfiﬁ%ﬁﬁ;m bei ca. 400°C ausgesetzt wurde. Auf der Scheibe sind deutlich Reste
der Silikatschicht zu erkennen sowie die Eintauchgrenze. Das einer KOH-Schmelze ausgesetzte Q“ﬂ:}l;
auf dem zweiten Photo weist diese Schicht nicht auf. Das Verschwinden der Schicht ist nicht auf dae
bei diesem Versuch herrschende hohere Temperatur von ca. 500°C zuriickzufiihren. Vielmehr fiihrt die

erhhte Temperatur zu einem erhhten Dampfdruck und somit zu einer weniger deutlich ausgepragten
Eintauchgrenze.

Beide Hydroxide zerstorten den Tiegel in kurzen Zeitraumen von ca. einer Stunde, wobel
fiir das KOH eine um den Faktor 2 grofere Reaktionsgeschwindigkeit beobachtet wurde.
Es liegt nahe, die erhhte Abtragungsgeschwindigkeit des KOH mit der Vorstellung_z“
erkliren, dafi die KOH-Schmelze das sich bildende Silikat verstirkt vom Quarzglas lpst-
Die beim NaOH beobachtete weie Schicht auf dem Quarzglas wurde beim KOH nicht
beobachtet. (s. Abbildung 2.2) Bei den in den Versuchen verwendeten Stoffmengen wur-
den Abtragungsgeschwindigkeiten von ca. 3 mm/h bei einer Temperatur von ca. 500° C
beobachtet. Die Reaktion der Silikatbildung kann wie folgt geschrieben werden:

2KOH + Si03 — K,5:0;5 + H,0

Infolge des bei der Silikatbildung entstehenden Wassers wurden die Losungsversuche in
einem offenen Gefa durchgefiihrt. Diese Art der Handhabung wirft natiirlich die Frage
auf, wie das Boroxid, der Kohlenstoff (dient der Stiitzung des Quarztiegels) und das GaAs
selber mit der Salzschmelze reagieren. .

Nach der Zerstorung des Quarztiegels durch die KOH-Schmelze reagiert die Schmelze mit
dem Boroxid, welches den Kristall umgibt. Laut [36] ist Boroxid ein saures Oxid, so dab es

mit einer Hydroxidschmelze zu giftigen Boraten reagiert, die eine Hydratisierung erfahren

konnen. Das Boroxid kann bei einer Temperatur von ca. 500°C auch hydratisiert in Form
der Metaborsaure vorliegen.

Bei Einem I.ésupgsversuch wurden Bereiche in der Gasphase beobachtet, die sich selber
entzundet.en. Dies konnte entweder auf sich in Luft selbstentziindende Borane oder aber
auf entweichenden Wasserstoff hinweisen. Beide Reaktionen sind jedoch bei den verwende-
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ten Chemikalien eigentlich nicht zu erwarten, so dal die Reaktionschemie in diesem Punkt
nicht geklart ist. Der beschriebene Sachverhalt tauchte jedoch nur bei Losungsvorgédngen
auf, die bei hohen Temperaturen (ca. 600°C) durchgefiihrt wurden. Da die Chemie der
einzelnen Reaktionen nicht hinreichend bekannt ist, ist eine Abfuhr der Dampfe zu gewahr-
leisten sowie das Tragen von entsprechendem Atemschutz und Schutzkleidung nétig.

Durch Temperaturmessungen in der Boroxid—Haube, die den GaAs-Kristall abdeckt, wur-
de festgestellt, dafl insbesonders die Reaktion der Schmelze mit dem Boroxid stark exo-
therm verliuft. Temperaturanstiege von ca. 200°C pro Minute wurden registriert, wobei
zunichst nicht geklirt werden konnte; ob die Boratbildung oder eine mégliche Hydra-
tisierung des Boroxids infolge der Wasserbildung stark exotherm verlduft. Versuche, bei
denen das Boroxid aus dem Tiegel entfernt wurde, zeigten, da das Boroxid fiir die heftige
Reaktion verantwortlich ist. Diese starken Temperaturanstiege fithrten bei den zu 16sen-
den Kristallen zu einem thermischen Schock, begleitet von einer verstirkten RiBbildung
im Kristall. Durch periodisches Eintauchen des Tiegels in die Schmelze kann diese starke
Warmeentwicklung soweit kontrolliert werden, da8 die RiBbildung verhindert wird.

Fiir die Wirkung der Salzschmelze auf das GaAs selbst sind zwei Gesichtspunkte zu be-
denken: die Abtragungsrate des GaAs durch die Schmelze und eine mogliche Diffusion des
Kaliums in das Kristallvolumen. )

Aus der Untersuchung der Versetzungsdichte mittels einer KOH-Atzung ist bekannt, daf
KOH GaAs nur langsam angreift, so da von dieser Seite keine unlésbaren Handhabungs-
probleme erwartet wurden. GaAs reagiert wie folgt mit einer KOH-Schmelze:

GaAs +3KOH — Ga(OH)s + KzAs

Die durchgefithrten Versuche mit in Quarzglas geziichteten Kristallen bestédtigen diese
Erwartungen. Abbildung 2.3 zeigt tellurdotierte und undotierte Einkristalle, die in einer
KOH-Schmelze vom Quarzglas getrennt wurden.

Die Diffusion des Kaliums in den Kristall sollte ebenfalls keine unldsbaren Probleme auf-
werfen. Da die Diffusionsdaten fiir Kalium in GaAs nicht vorliegen, wurden Abschétzun-
gen der Diffusionslénge mit den Daten des isoelektronischen Lithiums durchgefiihrt. Un-
ter der Annahme eines Diffusionsprozesses mit einer gauBférmigen Dichteverteilung liefert

eine Abschitzung der zu erwartenden Standardabweichnung 4/(2D¢) mit Hilfe der Dif-

fusionskonstanten D des Lithiums von 10~5cm?/sec [37] Werte in der GréSenordnung
von 2,6 mm. Es wurde eine Expositionszeit ¢ von einer Stunde angenommen, die der un-
gefihren Verweilzeit des Tiegels in der KOH-Schmelze entspricht. Das GaAs wird erst der
Schmelze ausgesetzt, wenn das Quarzglas zerstért und die Boroxidschicht durchdrungen
ist. Weiterhin liegt kein elementares Kalium vor.

Um diese Abschiitzung zu verifizieren, wurden SIMS-Untersuchungen zusammen mit RF-
SSMS (radiofrequency spark source mass spectrometer [38])-Messungen durchgefiihrt, mit
denen die relative radiale Kaliumverteilung sowie die Absolutkonzentration im Kristall be-
stimmt werden konnte. Die mit SIMS gemessene Konzentrationsverteilung zeigt, daf die
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Abbildung 2.3: In der KOH-Schmelze vom Quarzglas geléste tellurdotierte und undotierte Einkristalle.
Deutlich ist die durch die Atzung aufgerauhte Oberfliche zu erkennen.

Kaliumkonzentration innerhalb weniger Mikrometer von der Oberflache stark in Richtung
Kristallinneres abféllt. Proben, die in einen Abstand von 2 mm von der Krista.lloberﬂa.tfhe
dem Kristall entnommen wurden, wiesen bei der RF-SSMS eine Kaliumkonzentration
unterhalb der Nachweisgrenze auf. Eine nachweisbare Kaliumdiffusion ist somit nicht vor-
handen. Sie ist offensichtlich kleiner als die fiir Lithium abgeschatzte.

Vor- und Nachteile der Quarztiegelzucht (S5:0,, B;03):

Dieses Tiegelsystem ermdglicht mit einer Ausbeute von nahezu 90% systematische Un-
tersuchungen des Poly- und Zwillingswachstums. Die Abschnitte 2.3 und 2.4 zeigen, d‘_‘-ﬁ
durch eine systematische Verschlechterung der Wachstumsbedingungen sowohl das Zwil-
lingswachstum als auch das Polywachstum nukleiert werden kann. .

Anders sieht es bei der Anwendung dieses Tiegelsystems fiir die Zucht von kommerziel-
len Materialien wie semiisolierendes GaAs fiir die IC-Technologie und Si—dotiertes GaAs
als Substrat fiir die Lasertechnologie aus. R. Naeven konnte in seiner Arbeit zeigen, daB
die VB-Zucht von semiisolierendem Material in Quarztiegeln unter Boroxidabdeckung
méglich ist [28). Die elektrische Mobilitét liegt mit 3000—4000crm? /V s bei diesem Material
noch weit unterhalb des Wertes, welcher bei der LEC-Zucht erzielt wird (6000cm®/ Vs).
In [40] wurde jedoch gezeigt, dad fiir die LEC-Zucht aus Quarztiegeln der Widerstand
des Wafermaterials und somit auch die Ausbeute an hochwertigem SI-Material kleiner ist
als fiir die Zucht aus pBN-Tiegeln. Auch beobachtet man bei dem in Quarztiegeln gezo-
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genen Material eine geringere Mobilitat als bei dem in pBN-Tiegeln gezogenen. Beides
sind Punkte, die gegen die Anwendung von Quarztiegeln bei der VB-Zucht von semiiso-
lierendem Material seitens der LEC-Zucht sprechen.

Um die Anwendbarkeit der Tiegelzuchttechnik fiir die Zucht von semiisolierendem Mate-
rial zu Gberpriifen, sind umfangreiche Ziichtungsversuche mit Hinblick auf die Restverun-
reinigungen sowie die Stéchiometrie vonndéten, um deren Einflufl auf Ladungstrigerdichte
und Mobilitdt zu erkennen.

Wiahrend dieser Arbeit wurde Si-dotiertes Material in gréBerem Umfang mithilfe der
Quarztiegeltechnik fiir das LASER 2000-Projekt gezogen. Die Siliciumkonzentration va-
rilerte von 10'®/cm?® bis 102°/cm?®. Die Ladungstrigerdichte betrigt hier maximal 5 x
10'®/em?® (s. Abbildung 4.15). Eine ausfiihrliche Charakterisierung dieses Materials fin-
det sich in Kapitel 4. Mit steigender Siliciumkonzentration wurde ebenfalls eine steigende
Borkonzentration beobachtet, die eindeutig mit dem Siliciumgehalt der Proben korreliert
und in nicht vernachlassigbarer Grofle vorliegt. Abbildung 2.6 zeigt die Borkonzentration
aufgetragen gegen die Siliciumkonzentration. Die Borkonzentration iiberschreitet jedoch
nicht deutlich die 10'°/cm3-Grenze, obwohl die Siliciumkonzentration bis an die Loslich-
keitsgrenze von 10%°/cm® heranreicht. Bei der Charakterisierung des Materials wurde
dieser hohe Borgehalt beriicksichtigt.

Auch Te-dotiertes GaAs zeigt eine solche Korrelation zwischen Te und Bj; jedoch liegen
hier die B-Konzentrationen um zwei Gré8enordnungen unter denen, die bei einer Silici-
umdotierung beobachtet worden sind (s. Abbildung 2.6).

Eine denkbare Erklirung fiir die hohe Borkonzentration im Vergleich zur Siliciumkonzen-
tration ist die Oxidation des in der Schmelze gel6sten Siliciums zu Siliciumdioxid in dem
die Schmelze umgebenden Boroxid bei gleichzeitiger Reduktion des Bors zu elementarem
Bor. Der gleiche Sachverhalt ist aus der LEC-Zucht bekannt [41].

35i(GaAsg) + 2B,05(f1.) — 4B(GaAsg) + 35i02(inBorozid) (2.1)

Firr die Richtigkeit der obigen Reaktion spricht die Tatsache, dafi bei der VB-Technik
mit pBN-Tiegel plus Boroxidabdeckung nur schwer eine ausreichende Siliciumdotierung
des Kristalls erreicht wird [39]. Dies kénnte nach obiger Gleichung darin begriindet liegen,
da8 durch Korrosion des Quarztiegels das B;O3 durch Si0, angereichert wird (Es wurden
Werte von ca. 10% 530, in B;Os abgeschitzt). und das Reaktionsgleichgewicht zur linken
Seite verschoben wird und somit der Reduktion des Bors entgegenwirkt.

Auch in unseren Ofen wurde Si-dotiertes GaAs in pBN-Tiegeln unter Boroxidabdeckung
gezogen, wobei an dem Prozef der Dotierung nichts gedndert wurde. Die Analyse der
Kristalle zeigte, daB wesentlich kleinere Si-Konzentrationen aber insbesondere auch we-
sentlich geringere Ladungstragerdichten vorlagen. Da Gleichung 2.1 die Ursache fir dl.e
unterschiedlichen Ergebnisse fiir die beiden Tiegelmaterialien ist, zeigt auch ein Experi-
ment, bei dem der GaAs—Kristall in einen pBN-Tiegel mit Quarzeinsatz gezogen wurde
(s. Abbildung 2.4). Diese Anordnung fiihrt aufgrund der Korrosion des Quarzglaseinsatzes
durch das Boroxid ebenfalls zu einer hohen §70,—Konzentration im B;0s. Dieses Tiegel-
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=1 Ir
Quarzeinsatz {

Boroxid Abbildung 2.4: Quarzeinsatz fiir
das System pBN-Tiegel plus
Boroxidabdeckung. Mit diesem
Einsatz wurden #hnlich hohe
Siliciumkonzentrationen erzielt,
wie mit der Quarztiegeltechnik.

system ergibt hinsichtlich der Si-Dotierung ungefiihr das gleiche Ergebnis wie ein Quarz-
t1eg"el. D.h_., Qie Anreicherung des Boroxids mit Si0, wirkt der Oxidation des im GaAs
g(ilosten Siliciums entgegen. D.h. die Schwierigkeiten der Si-Dotierung in pBN-Tiegeln
kénnen durch Verwendung von B;03, das mit Si0, angereichert ist, geldst werden.
Erste Unter§uchungen der B-Konzentration fiir die drei Tiegelsysteme (Quarzglas, pBN
u.nd pBN mit Quaxzeinsatz.) bestétigen auch die Erwartungen, die man aus Gleichung 2.1
:(zilehgn ka,x}n. Man ﬁpdet die hchsten B-Konzentrationen fiir die Zucht in pBN-Tiegeln,
a ort d1.e Red}lktlon des B;03 durch das Silicium am starksten ist. D.h., die Kodo-
tierung mit B .Wll‘d durch die Si-Dotierung selbst verursacht. In diesem Zusammenhang
ist ein Ergel?ms der Gruppe Lagowski et al. [43] zu erwihnen, das zeigt, daff umgekehrt
;1ge Bordotlem.mg auch zu einer Kodotierung mit Silicium fithren ka,nnj Die Abbildung
Q.u zeigt, daﬁ eine Bordotierung wihrend einer GaAs-Zucht in einem pBN~Tiegel in einer
yuarzampulle (H.B—-Vterfahren) durch das von der Quarzampulle stammende S:0 redu-
ZEFt v'v1rdV:be1 gl.elchzeltiger Oxidation des Bors zu B,0s.
. fa,g::n . si;l;:gale:;gi :llltr $1—D?t1erung in PBN—Tiegeln noch wesentlich stirker reduzier-
fe Lacunget: g o e ist bisher noch nicht gut verstanden. Erste Ergebnisse mit Hilfe
p n [44] deuten an, daB die erhdhte Borkonzentration in pBN-—TiegelI1

dami i Tl .

Pilﬁ%b‘;izgzzge!:ﬁim:ufﬁzt; Die SPL-Messungen zeigen namlich fiir dieses Material
) « X .

Die niedrigere Ladungstrig rasens von Bor auf As-Plitzen hinweisen (Akzeptoren)-

X erdichte kénnte somit d : = :
Sige—D mit durch eine erhdhte Kompensation der
o avoren durch BiAlacptoren erllit werden. ine solche Deutung wiirde such
(la,tera,le, iwrraiey csen;O aterial eine erhShte Ladungstrigerdichte in der Umgebung
g ca. 20pm) von Versetzungen beobachtet wird. Wie in [44] gezeigh
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Quarzampulle
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Abbildung 2.5: Bor— Si-Korrela-
tion fiir das HB—Verfahren

3Si0+2B ->B,0, + 3 Si

Abbildung 2.6: Verlauf der Bor-
konzentration abgetragen gegen
die Tellur~ und Siliciumkon-

Borkonzentration —-1? zentration. Deutlich sieht man,
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daBl sich das Sattigungsverhal-
ten des Siliciums auch in der
Borkonzentration widerspiegelt.
Die nicht ausgefiillten Symbo-
le sind MeBiwerte aus [42]. Die-
se Proben stammten teilweise
aus Kristallen, die mit Bor-
oxid gezogen wurden, das ei-
nen unterschiedlichen Wasser-
gehalt aufwies. Deutlich sieht
man, daB der Wassergehalt nicht

1] der dominierende Effekt fiir die
e A T AL Bor-Siliciumkorrelation ist, da
das in dieser Arbeit verwendete
Boroxid durch dhnliche Wasser-
gehalte gekennzeichnet war wie
das der Literaturwerte (ca. 225

ppm).

Si - Te ~ Konzentration S 3
cm

wird, sind solche Ladungstragervariationen wahrscheinlich auf eine reduzierte Konzentra-
tion der auf den As-Plitzen sitzenden Fremdatome zuriickzufiihren. O. Paetzold findet in
der Tat, daB der mit By, identifizierte PL-Peak in der Umgebung der Versetzung redu-
ziert vorliegt. Da die Ergebnisse bisher nur auf der Auswertung eines einzelnen Kristalls
basieren, miifiten fiir eine endgiiltige Bewertung dieser Deutung weitere Messungen durch-
gefiihrt werden.

Wie bereits erwahnt zeigt Te-dotiertes Material im Gegensatz zum Si-dotierten Material
nur eine sehr geringe Neigung B aus der B;Os—Abdeckung aufzunehmen. Dies 148t sich
dadurch verstehen, daB Si und B einerseits den Sauerstoff shnlich stark binden, wéhrend
die Sauerstoffbindung an Te wesentlich schwicher als die von B ist, d.h., wenn Si und Te
selbst fiir die Kodotierung mit Bor verantwortlich sind, wird der Unterschied verstandlich.
Kommerzielles Material verschiedener Hersteller zeigt ebenfalls diese Bor-Siliciumkorre-
lation. MCP produziert borfreies Material in einem Quarztiegel ohne Boroxidabdeckung
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in einer geschlossenen Ampulle. AXT-Material zeigt eine hohe Borkqnzentration, d.h.,
daB dieses Material mit einer Boroxidabdeckung gezogen wurde. Allerdings herrscht iiber
das verwendete Tiegelmaterial Unklarheit, wahrscheinlich ist es pBN.

Zusammenfassung:

o Mit der Quarztiegelzucht unter Boroxidabdeckung steht eine kostengiinstige Produk-
tionsmethode fiir Si-dotiertes Material mit einer fast 100%-tigen einkristallinen Aus-
beute zur Verfiigung.

o Die Siliciumkonzentration variierte bei diesen Ziichtungen von 10%/em® bis 10%°/cm?.

Schwierigkeiten bei der Si-Dotierung in pBN-Tiegeln kdnnen durch Anreicherung der
By0s-Abdeckung mit $70, geldst werden.

o Das Si-dotierte Material weist einen hohen Borgehalt auf. 2

¢ Die genannten Hydroxidverbindungen stellen eine preisgiinstige und schnelle Methode

dar, das Tiegelmaterial zu zerstdren, wobei sich das KOH gegeniiber dem NaOH durch
eine grofere Abtragungsrate auszeichnet.

o Die KOH-Schmelze greift GaAs nur geringfiigig an.
¢ Eine Kaliumdiffusion in das Kristallvolumen wurde nicht beobachtet.

¢ Die Zl%cht von serniisolierendem Material ist mdglich, jedoch ist nicht geklart, ob dieses
Material die hohen Anforderungen an die elektrischen Eigenschaften erfiillt.

¢ Die hohe Ausbeute an einkristallinem Material ermdglicht die Durchfiihrung von sy-

stematischen Untersuchungen zu den Themen Zwillingswachstum und Polywachstum
(s. folgende Abschnitte).

2.3 Untersuchungen zum Polywachstum

In den letzten Jahren wurden von verschiedenen GaAs-Herstellern [45, 46] und anderen
ForSf:hungsgr}lppen [12, 47, 29, 48] Anstrengungen unternommen, Einkristalle mit dem
vert1k.e.31en Bridgman—Verfahren zu ziehen. Eine mogliche geringere Versetzungsdichte, ei-
ne grofiere Homogenitat des Materials und eine kosteneffizientere Produktion sind die
wesenthf:hen Motlvafio.nspunkte fiir diese Entwicklungen. Als Ergebnis dieser Anstren-
igngt;:ll 1§'$s nun moglich, VB—Ga,A.s kommerziell zu erwerben. Jedoch ist die Ausbeute,
i :vz II;:'lldt offiziell von dt?r Industrie bestatigt, noch immer sehr gering, besonders durch

usbildung von Kleinwinkelkorngrenzen wihrend des Kristallwachstums, die zu einem

gzlﬁ{ré:fl}{inlfr{lt (PK) Wachstum fﬁhr.en. Die Bildung der Kleinwinkelkorngrenzen wur-
e in rbeiten 49, 50] dokumentiert: die zugrunde liegenden Bildungsmechanismen
sind jedoch auch heute noch :

rungseffekten der Verset konErovers. Konkave Wachstumsfiichen kénnen zu Fokussie-
2 zungen fiihren [52]. Als Folge dieser Fokussierung kann es zu einer
Auch fiir die Tiegeltechnik {(pBN-Tiegel, B203) ist dieser Sachverhalt zu erwarten
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verstirkten Versetzungsmultiplikation der Versetzungen fithren. Ein Anstieg der Verset-
zungsdichte, wie in [52] beobachtet, muf jedoch nicht auf Fokussierungseffekte begriindet
sein, sondern kann auch durch Versetzungsmultiplikation aufgrund thermischer Spannun-
gen entstanden sein. Desweiteren kann solch ein Fokussierungsmechanismus nur effektiv
fiir die sogenannten ”grown in”-Versetzungen sein, die sich selber senkrecht zur Wachs-
tumsgrenze orientieren [51]. Die Analysen dieser Arbeit deuten jedoch darauf hin, da88 der
groBte Teil der Versetzungen keine ”grown in”—Versetzungen sind, sondern sich hinter der
Phasengrenze in Form von Versetzungsschleifen bilden [53] (Kapitel 4), deren Multiplika-
tion allein durch thermische Spannungen bzw. durch die Beweglichkeit der Versetzungen
bestimmt ist. (s. auch [68]). Weiterhin sind es keine Versetzungen, die mit dem Kristall
mitwachsen. Solche gibt es zwar auch (s. Kapitel 4.3, Typ [110](110) oder [100](100) in
100-Richtung), sie selbst aber orientieren sich nicht nach der Lage der Phasengrenze son-
dern ausschlieBlich nach ihrer kristallographischen Richtung.

Neben der Geometrie der Phasengrenze wurden weitere Faktoren diskutiert, die fiir den
Umschlag des Einkristallwachstums in polykristallines Wachstum verantwortlich sind. Sie
werden im allgemeinen mit dem Kontakt des Kristalls mit dem Tiegelmaterial in Verbin-
dung gesetzt. Als Tiegelmaterial wird im allgemeinen pBN oder Quarzglas verwendet. Der
Tiegelkontakt wird haufig auch als "Kleben” des Kristalls am Tiegelmaterial bezeichnet,
wobei es infolge der unterschiedlichen thermischen Ausdehnung von Kristall und Tiegel
zu einer Erh6hung der Versetzungsdichte kommt. Dieser Kontakt mit der Ausbildung ei-
ner erhShten Versetzungsdichte soll zu der Ausbildung der Kleinwinkelkorngrenzen fiihren.
Um den Kontakt zwischen Kristall und Tiegel zu minimieren, was nichts anderes bedeutet,
als die Benetzung des Tiegelmaterials mit der GaAs-Schmelze zu minimieren, wurde die
innere Oberfliche des Tiegels entweder aufgeraut oder im Fall des Quarzglastiegels mit ei-
ner diinnen Christoballit~Schicht versehen [54]. Diese Technik wird gewShnlich verwendet,
wenn Kristall und Schmelze von einer Ampulle umschlossen sind. Wird eine fliissige BoOz~
Schicht fiir die Einkapselung der GaAs—Schmelze verwendet, so wird die innere Oberfliche
des pBN-Tiegels oxidiert, in der Absicht, so eine bessere Benetzung mit dem Boroxid zu
gewshren [30]. Unter optimalen Bedingungen kann solch eine Technik (s. auch [32], ver-
gleiche hierzu [12, 29, 30]) eine vollstindige Einkapselung des Kristalls und der Schmelze
in einem pBN-Tiegel erreichen. Jedoch kann eine vollstindige Fliissigkeitseinkapselung
leichter und mit einer hervorragenden Reproduzierbarkeit erreicht werden, wenn statt des
pBN-Tiegels ein Quarztiegel verwendet wird. Dieser verdnderte Sachverhalt kann auf die
héhere Benetzbarkeit des Quarzglases mit dem Boroxid zuriickgefiihrt werden. Einkristal-
line Ausbeuten von nahezu 90% werden mit dieser Technik (s. a. [32]) auch bei schlechten
Zuchtbedingungen erreicht. Weiterhin ist die Kristallzucht in Quarztiegeln unter Boro>.{id-
abdeckung als Referenzmethode geeignet, um die Wachstumsbedingungen systematisch
zu untersuchen, die polykristallines Wachstum induzieren. Der Charakterisierung des po-
lykristallinen Wachstums folgt die Beschreibung der Versuche, die die Induzierung von

polykristallinem Wachstum ermdglichen.
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Abbildung 2.7: Skizzierung der Ziichtungsversuche mit beschichteten Quarztiegeln. Beginn des Polywachs-
tums und StarthShe der Graphitbeschichtung korrelieren miteinander.

Induzierung und Charakterisierung des polykristallinen Wachstums:

Durch die hohe Benetzung des Quarzglases durch das Boroxid ist es moglich, den gewach-
senen Kristall vom Quarzglas durch eine wenige Bruchteile eines Millimeters dicke Schicht
aus Boroxid getrennt zu halten. Dieses Verfahren stellt somit eine komplette Flissigkeits-
umkapselung des Kristalls wihrend des Zuchtvorgangs dar. Unsere Erfahrung iiber einen
Zeitraum von zwei Jahren zeigt, dafl diese Methode eine Ausbeute an einkristallinem Ma-
terial von nahezu 100% liefert. Um zu iiberpriifen, ob die hohe Ausbeute allein auf die
verringerte Wechselwirkung zwischen dem GaAs und dem Quarztiegel zurtickzufiihren ist,
wurde die innere Oberfliche des Tiegels mit einer diinnen Schicht aus pyrolytischem Gra-
phit versehen. Diese Schicht verringert die Benetzung des Tiegels mit dem Boroxid und
erhoht somit die Wechselwirkung (oder Benetzung) des Tiegelmaterials mit dem GaAs.
Wenn nur der zylindrische Teil des Tiegels mit einer Beschichtung versehen wurde, wurde
einkristallines Wachstum in den unteren Teilen des Tiegels beobachtet, die nicht beschich-
tet waren. Polykristallines Wachstum entstand dagegen in dem beschichteten Teil des
Tiegels. Eine Beschichtung, bei der ein Teil des zylindrischen Teils des Tiegels oberhalb
des Konus nicht beschichtet war, zeigte, daB das polykristalline Wachstum tatsichlich
mit der Schicht korreliert, da das gestérte Kristallwachstum bei dieser Tiegelpriparation
spater einsetzte. Die Ergebnisse dieser Experimente sind in Abbildung 2.7 skizziert.

Aus diesen Ergebnissen kénnte man den SchluB ziehen, daB das einkristalline Wachstum
tatsdchlich durch die erhhte Wechselwirkung zwischen Kristall und Tiegel gestért wird
(d.h. eine ErhShung der thermischen Spannung bewirkend), wenn die Tiegeloberfliche
beschichtet ist. Nach der Charakterisierung der verschiedenen Stufen des Wachstums von
Kleinwinkelkorngrenzen wird jedoch in diesem Abschnitt gezeigt werden, da8 tatsachlich
andere Faktoren fiir die experimentellen Beobachtungen verantwortlich sind.
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Wie Abbildung 2.8 schematisch zeigt, startet das polykristalline Wachstum mit einer
erhohten Versetzungsdichte (10°/cm?) nahe der Kristalloberfliche, wenn der Kristall in
den beschichteten Teil des Tiegels wichst. Erste Anzeichen von Polygonisation (”lineage”—
Bildung, Ausbildung von Subkorngrenzen) kénnen beobachtet werden, wenn die Verset-
zungsdichte sich erhht, wahrscheinlich verursacht durch erh6hte thermische Spannungen.
Die Versetzungsdichte betrigt dann 5 x 10°/cm? [28]. Nach weiterer Zunahme der Ver-
setzungsdichte werden weitere benachbarte Subkorngrenzen beobachtet. Dieser Prozef
erhsht die Zahl der Versetzungen in den sich ausbildenden Subkorngrenzen zu Werten,
die es nicht mehr erlauben, die einzelnen Versetzungen mithilfe der Lichtmikroskopie nach
dem chemischen Oberflichenédtzen getrennt zu beobachten.

Wihrend dieser Stufe werden die Subkorngrenzen an der Kristalloberfliche des Kristalls
nach dem Abkiihlen mit dem blofen Auge sichtbar, wie Abbildung 2.9 zeigt. Im folgen-
den werden wir diese Subkorngrenzen als Kleinwinkelkorngrenzen (KWKG) bezeichnen.
Ein hervorzuhebendes Merkmal des PK—-Gebietes ist dessen V—-formiges Erscheinungsbild
auf der Kristalloberfliche. Die Entwicklung dieser Erscheinungsform kann der Abbildung
2.9 a) entnommen werden, welche eine vergroferte Sektion des Gebietes zeigt, in der
die KWKG erstmals sichtbar werden. Nach einer Wachstumsdistanz von (1-2 mm) ei-
ner KWKG werden zwei benachbarte KWKG’s erzeugt. Nach einer weiteren dhnlichen
Wachstumsperiode werden diese wiederum von zwei zusétzlichen KWKG begleitet. Die-
ser MultiplikationsprozeB von KWKG setzt sich fort, um die typische Erscheinungsform
des polykristallinen Wachstums auszubilden. Die KWKG’s sind annéhernd senkrecht zur
Kristalloberfliche (Abbildung 2.9 b)) (parallel zur [110]-Richtung) und formen Subkérner
entlang der Wachstumsrichtung, die ungeféhr 0,2 — 0,5 mm breit und tief sind. Die [110)-
Richtung der KWKG’s stimmt mit der Beobachtung tiberein, dal Subkorngrenzen aus
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Abbildung 2.9: a) Gebiet eines poly-
kristallinen Wachstumsbereichs auf der
zylindrischen Kristalloberfliche, wie
man sie direkt nach der Zucht beobach-
tet. b) Horizontaler Querschnitt ((100)-
Ebene; chemisch gedtzt) durch ein Ge-
biet mit polykristallinen Kérnern nahe
der Kristalloberflache.

Versetzungen des Typs @ = [112],5 = [110] bestehen, wie sie durch die NIR-Dunkelfeld-
Mikroskopie beobachtet wurden [68]. Die Orientierung der KWKG betrachtend, ist es
nicht verwunderlich, dafl das PK-Wachstum immer dicht an der Oberfliche entsteht, die
senkrecht zu den vier radialen [110]-Richtungen des Kristalls liegen. Die Orientierungen
der Oberflachenkdrner wurde bestimmt, indem die Lichtreflexe von der Kristalloberfliche
analysiert wurden. Der Kristall wurde hierzu vorher sandgestrahlt, um eine grofie Anzahl

von Mikrospaltflichen auf der Oberfliche zu erzeugen. Aus der Abbildung 2.10 kdénnen
folgende Schliisse gezogen werden:

i) benachbarte Korner sind um ca. 2° gegeneinander gekippt, wobei die Verkippungsrich-
tung parallel zur Wachstumsrichtung ist.

ii) aus dem Wert der Verkippung kann ein mittlerer Abstand zwischen den Versetzungen in
den KWKG von ca. 10 nm berechnet werden. Die Mittelung der Anzahl der Versetzungen
in den KWKG iiber die Grole des Korns liefert eine Versetzungsdichte von 4 x 107 /cm?,
die dem polykristallinem Bereich zugeordnet werden kann. Die Versetzungsdichte inner-
halb des Korns von ca. 10°/cm? kann fiir diese Berechnung vernachlassigt werden.

iii) es ist ein interessantes Ergebnis, obwohl bis jetzt nicht richtig verstanden, da8 das

Vorzeichen der Versetzungen wechselt, wenn man die Korngrenzen der Reihe nach durch-
schreitet.
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Abbildung 2.10: Gebiet des polykri-
stallinen Wachstums auf dem zylindri-
M schen Teil der Kristalloberfliche, wo-

8% bei die Oberflache gesandstrahlt wurde
und senkrecht mit einer Lichtquelle be-
strahlt wurde. Die rechte Seite zeigt die
B Lichtreflexe des Kristalls, welcher um 2°
B entlang der [100]-Wachstumsachse im
(8 Vergleich zum linken Bild gekippt ist.

Die Zunahme der Versetzungsdichte und die Polygonisation erstreckt sich in der Wach-
stumsrichtung iiber mehrere Millimeter. Deshalb mu8 fiir die VB-Technik geschlossen
werden, daf das polykristalline Wachstum nicht durch lokale Effekte induziert wird, wie
z.B. der Einschluf von Partikeln, z.B. vom Tiegel [55] oder Ga-Einschliisse, die als Ur-
sache fiir die Triggerung von PK-Wachstum in der LEC-Technik herangezogen wurden
[50]. Wahrend der bisherigen Diskussion wurde die erhohte Versetzungsdichte sehr vage
mit einer verstirkten Wechselwirkung des Kristalls mit dem Tiegel in Verbindung ge-
setzt, wobei angenommen wird, dafl der Kristall einer erhdhten thermischen Spannung
ausgesetzt wird. Wesentlich erscheint jedoch, da8 die reduzierte Benetzung des Tiegels
durch das Boroxid in den beschichteten Bereichen zu einem Arsenverlust aus dem Kristall
fiihren kann. Arsenverlust kann zur Bildung von Versetzungsschlaufen fiithren, die durch
thermische Spannungen getrieben, Versetzungsquellen darstellen [56].

Mit der Absicht, einen Arsenverlust aus dem System Kristall-Schmelze auszuschliefien,
wurde die Beschichtung des Tiegels oberhalb des Systems GaAs-Schmelze-Kristall ent-
fernt. Es lag somit eine reduzierte Beschichtung vor (s. Abbildung 2.11). Mit dieser Me-
thode ist garantiert, daB Arsen weder aus der Schmelze noch aus dem Kristall entweichen
kann, da das Boroxid oberhalb der Schmelze das Quarzglas direkt benetzt und somit die
Schmelze plus Kristall versiegelt. Die Wechselwirkung zwischen dem GaAs und dem Tiegel
gleicht jedoch dem Zustand, bei dem eine vollstandige Beschichtung des Tiegels vorliegt.
D.h, daB es auch in diesem Fall infolge der unterschiedlichen thermischen Ausdehnung von
Tiegel und Kristall zu einer Erhéhung der Versetzungsdichte bei einem Tiegelkontakt kom-
men sollte und somit zur Ausbildung des Polywachstums. Da jedoch kein PK-Wachstum
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Abbildung 2.11: Skizzierung der Ziichtungsversuche mit beschichteten Quarztiegeln. Eine reduzierte Gra-

phitbeschichtung, die es erméglicht, das System Kristall-Schmelze zu versiegeln, fiihrt nicht zu polykri-
stallinem Wachstum.

fiir diese Tiegelkonfiguration der reduzierten Beschichtung beobachtet wurde, muf das
PK~Wachstum auf einen Arsenverlust aus dem System Schmelze-Kristall zuriickgefiihrt
werden. Die Ergebnisse finden sich in Abbildung 2.11 wieder.

Interessanterweise erhilt man die gleichen Ergebnisse, wenn man die Kohlenstoffbeschich-
tung durch einen pBN-Einsatz® ersetzt (s. Abbildung 2.1), d.h., daB das PK-Wachstum
fiir einen pBN-Einsatz beobachtet wird, der aus der Schmelze und dem Boroxid heraus-
reicht, und kein PK~Wachstum fiir einen sich allein in der Schmelze befindlichen pBN-
Einsatz. Auch bei dieser Konfiguration ist ein Tiegelkontakt der Schmelze mit dem pBN-
Einsatz und somit ein ”Verkleben” in beiden Fallen moéglich. Desweiteren sollte erwahnt
werden, dafl alle Zuchtversuche ohne eine den Tiegel umschlieBende Quarzampulle durch-
gefiihrt wurden. Letztere Technik ist eigentlich die geeignetere, wenn man allein das Pro-
blem des Arsenverlustes betrachtet. Es soll jedoch darauf hingewiesen werden, daf8 sogar
bei dem Gebrauch von geschlossenen Quarzampullen ein Arsenverlust aus dem Kristall
nicht vollsténdig ausgeschlossen werden kann, solange nicht der Arsendruck in der Am-
pulle iiber eine temperaturgeregelte Arsenquelle geregelt wird. Selbst dann kann ein PX-

Wachstum weiter unterdriickt werden, wenn zusitzlich eine B,Os-Abdeckung eingesetzt
wird (s. Abschnitt 2.1).

Zusammenfassung;:

¢ Die Bildung und Anh&ufung von Kleinwinkelkorngrenzen fithrt zu einem sich V—férmig
verbreiternden Polywachstum. Dieser Effekt wird auch bei der LEC-Zucht beobachtet,.

e Die Versuche zeigen, daB Arsenausgasungen aus dem Kristall eine wichtige Rolle bei

3cll)ie PBN-Schicht ist entscheidend dicker (ca. 1mm) als die Graphitbeschichtung, da sie aus einem pBN-Tiegel gefertigt
wurde.
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der Nukleation von Polywachstum spielen.

2.4 TUntersuchungen zum Zwillingswachstum

Lange Zeit war die Unterdriickung der Nukleation von Zwillingen Gegenstand intensiver
Forschung. Obwohl deren Wachstum im Lauf der Zeit bei der Kristallzucht immer stérker
unterdriickt werden konnte, bleibt die Frage, welche Ursachen das Zwillingswachstum
bei der Zucht von III/V-Halbleitern induzieren, nach wie vor ungeklirt. Eine ausfiihr-
liche Charakterisierung der wahrend der Zucht auftretenden Zwillinge findet sich in der
Literatur [57, 58, 28], jedoch gelang es bisher nicht, das Zwillingswachstum gewollt zu
induzieren bzw. auszuschalten, so daf} iiber die entscheidenden Parameter noch immer
spekuliert werden kann.

Neben der nichtstdchiometrischen Schmelze (z.B. extrem Ga-reiche Schmelzen [59, 60]),
den Verunreinigungen der Schmelze mit Fremdpartikeln besonders an der Phasengrenze
[60], dem ungiinstigen konischen Offnungswinkel des Kristalls und dem ungiinstigen Tem-
peraturgradienten an der Phasenfliche [63] wird die GroSe der Facetten [61] sowie der
Wassergehalt des Boroxids [58] als Ursache fiir das Zwillingswachstum herangezogen.
Facettengrofe, zu Ga-reiche Schmelze sowie ein zu hoher Wassergehalt des Boroxids
kénnen als Ursache fiir das Zwillingswachstum in den in dieser Arbeit verwendeten Ofen
ausgeschlossen werden, da die Kristalle aus Ga-reichen Schmelzen (Arsenverluste wihrend
des Aufheizens des Ausgangsmaterials) gezogen wurden und die Facettengrofie stark bei
den Ziichtungen in den in dieser Arbeit verwendeten drei VB-Ofen variierte, jedoch die
Nukleation eines Zwillingswachstums nicht beobachtet wurde. Auch der Wassergehalt des
gelieferten Boroxids variierte von 215 ppm bis 1215 ppm (Herstellerangaben). Der Was-
sergehalt kann somit in diesem angegebenen Startbereich als Ursache fiir das Zwillings-
wachstum ausgeschlossen werden [28]. Neuere noch nicht abgeschlossene Untersuchungen
in unserem Labor zeigen jedoch, dafB fiir sehr hohe Ga~Uberschiisse in der Schmelze die
Tendenz zur Zwillingsbildung besteht [62]. Der Ga—Gehalt kann mit einem Injektor ein-
gestellt werden, und es werden Ga/As—Verhsltnisse von 1,2 - 2 erreicht. Nach der Zwil-
lingsbildung wichst der Kristall einkristallin weiter.

Grundsitzlich sollte man bei der Diskussion der Zwillingsgenerierung einrdumen, dafl die
Zwillingsbildung nicht nur eine Ursache hat. Ein Zwilling kann moglicherweise aus dem
Zusammenwirken verschiedener Faktoren folgen. Deutlich wird dies bei dem Vergleich der
Zuchtergebnisse aus Ga~reichen Schmelzen, die einerseits durch den Arsenverlust beim
Aufheizen des Rohmaterials, andererseits durch eine Gallium-Injektion gegeben sind. Die
extrem Ga-reiche Schmelze infolge der Injektion zeigt ein anderes Verhalten bei der Zwil-
lingsnukleation als im Vergleich zum Arsenverlust beim Aufheizen.

Auch der Einflu der FacettengroBe, die zum Beispiel von der Benetzbarkeit des Tiegel-
materials mit Boroxid abhingt und beim Durchwachsen des Konusbereichs variiert, ist in
letzter Konsequenz nicht verstanden.

In GaAs existieren fiir den Fall, daB das einkristalline Wachstum allein durch das Zwil-
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lingswachstum gestort wird, lediglich Zwillinge, die am Rand des Kristalls auf einer Fa-
cette erzeugt werden. Kristallographisch sind in GaAs zwei Arten von Zwillingen méglich.
Bei dem ersten Zwilling handelt es sich um einen Rotationszwilling, der durch eine 180°-
Drehung um eine (111)-Flichennormale gebildet wird, der zweite ist ein sogenannter
Inversionszwilling und ist durch eine Ga—Ga-Bindung bzw. As-As-Bindung an der Zwil-
lingsgrenze gekennzeichnet. Da die Polaritdt durch Richtung und Orientierung der Ga-
As-Bindung gegeben ist, &ndert sich diese bei der Nukleation eines Zwillings; d.h., beim
Ubergang in einen verzwillingten Kristallbereich &ndert sich die Polaritdt. Kristalle aus
unserer VB-Zucht weisen lediglich Rotationszwillinge auf, wie dies durch eine selektive
Atzung (s. Anhang I), welche die Polaritdt der (111)-Flichen sichtbar macht, gezeigt
wurde. Es werden somit die Arbeiten von [57, 58] bestdtigt, die das Zwillingswachstum
bei der HB- und LEC-Zucht untersuchten, so da8 davon ausgegangen werden darf, daf§
die Art der Zwillinge unabhéngig von dem Zuchtverfahren sind.

Das Ergebnis zeigt weiterhin, dafl die Bindungsverhaltnisse die Nukleation eines Rotati-
onszwillings begiinstigen. Das heiit wiederum, daB die Stapelfehlerenergie der wesentliche
Parameter ist, der den Start des Zwillingswachstums beschreibt. Die geringere Aktivie-
rungsenergie eines Stapelfehlers fiir die III/V-Halbleiter erklirt deren stirkere Tendenz
zum Zwillingswachstum im Vergleich zu den klassischen Halbleitern Si und Ge.

Da das Zwillingswachstum in einem Einkristall ausschlielich auf den (111)-Facetten be-
ginnt, wird ein Nukleationsmechanismus gesucht, der mit einer Verringerung der freien
Energie im Fall einer Zwillingsnukleation verbunden ist. Auffallend ist weiterhin, daB
alle Zwillinge, die in unseren Kristallen beobachtet wurden, auf Ga~Flichen? wachsen.
Ga~Fléchen sind die (111)-Kristallebenen, die eine Ga — As—Polaritit aufweisen. H.J.
Koh et al. [63] diskutieren die Bildung des Zwillingswachstums, welches ausschlieBlich
auf As-Facetten beobachtet wird, an der konkav geformten Fest-Fliissig-Grenze am Ran-
de des Kristalls, d.h. auf einer Facette mit einer hinreichend grofen Unterkiihlung fiir
die Nukleation eines Zwillingskeims. Auch sollen nach deren Angaben Kristalle mit ho-
her Siliciumkonzentration infolge der dabei auftretenden konstitutionellen Unterkiihlung
starker mit Zwillingen durchzogen sein. Die in dieser Arbeit durchgefiihrten Versuche mit
Si-hochdotiertem ([54] < 10%°/em®) und Te-hochdotiertem ([Te] < 2 x 101 [em3) GaAs

inderIegen dies, da trotz dieser Dotierung, welche nahe an der Loslichkeitsgrenze der Do-
tierstoffe lag, kein Zwillingswachstum beobachtet wurde.

Eine detaillierte und analytisch geschlossene Formulierung findet sich in der Arbeit von
D.T.J. Hurle [64]. Er analysierte das Kristallwachstum auf den Facetten und hier insbe-
sondere an der sogenannten Drei-Phasen-Grenze fest~fliissig~Boroxid, wie es der LEC-
und VB-Zucht entspricht. Notwendige Bedingung fiir das Zwillingswachstum ist, daf} die
stufenartigen Facetten von der Drei-Phasen—Grenze (DPG) absorbiert werden. ,Die Ab-

bildung (s. Abbildung 2.12) zeigt diesen Sachverhalt. Nach Hurle liegt fiir GaAs der Fall
der volligen Absorption der Facettenstufen vor.

4jedoch nicht bei den Injektorversuchen
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Abbildung 2.12: Mégliche Formen der DPG. a) die Lateralen Wachstumsstufen werden von der DPG
nicht absorbiert; b) Fall, in der sie von der DPG absorbiert werden.
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Abbildung 2.13: a) Aufsicht auf eine (111)-Facette, (1+2) ist ein Keim, der auf einer nichtberandeten
Fldche wichst. b) Ein an der DPG-Grenze erzeugter Keim (1)-Queransicht.

Umgekehrt kann im Fall der Absorption die DPG ebenfalls Keime nukleieren. Voronkov
zeigte, daf die Bildung eines solchen reduzierten Keimes (1) eine geringere Aktivierungs-
energie besitzt als die eines runden Keimes (1+2) auf der nichtberandeten Facettenfliche
[65] (s. Abbildung 2.13). Hurle zeigte, dafl fiir eine hinreichende Unterkithlung ein ver-
zwillingter Keim an der DPG thermodynamisch begiinstigt wird. Jedoch erlaubt diese
analytische Abhandlung nicht den statistischen Charakter der Zwillingsbildung zu er-
kliren. Es miissen noch andere Mechanismen eine Rolle spielen.

Einen numerischen Ansatz machten Hua Li et al. [66, 67). Sie fiihrten zur Thematik des
Zwillingswachstum auf (111)-Ebenen numerische Untersuchungen durch, die eine qualita-
tive Diskussion des Wachstums auf Facetten erlauben. Er konnte zeigen, dafi das Wachs-
tum auf den Facetten je nach Randbedingung durch einen Stapelfehler, eine Zwillings-
lamelle oder eine Schraubenversetzung charakterisiert ist. Facetten mit einer erhGhten
Dichte an Schraubenversetzungen sollten bei geringeren Unterkiihlungen wachsen, da die
Schraubenversetzungen Nukleationskeime fiir die nichste ungestorte Facettenschicht sind.
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Ein Zwillingswachstum ist nach dieser Vorstellung nur mdglich, wenn eine versetzungsfreie
Facette vorliegt, um die notwendige Unterkiithlung zu erreichen. Somit ist es eigentlich ver-
wunderlich, daB es bei einer hohen Versetzungsdichte, wie sie meist in I11/V-Halbleitern
vorliegt, zur Zwillingsbildung kommt. Versetzungen wirken normalerweise als Nukleati-
onskeime fiir ein unfacettiertes Wachstum auf den Facetten. Versetzungsreiche III/V-
Materialien sollten somit eigentlich nicht anfillig fiir Zwillingswachstum sein.

Fiir die Bedeutung der Versetzungen fiir das Kristallwachstum auf den Facetten und so-
mit fiir das einkristalline Wachstum ist es wichtig zu wissen, ob Versetzungen die Facetten
beriihren, oder ob sie hinter der Wachstumsfliche gebildet werden. Es sind zwei Punkte
hinsichtlich der EinfluBnahme der Versetzungen auf das Facettenwachstum hervorzuhe-
ben.

Die Erfahrungen aus der Zucht von Si-hochdotiertem Material zeigten, daB die Verset-
zungsdichte bei hinreichend hoher Dotierung bis auf wenige Versetzungen innerhalb we-
niger mm Kiristallwachstum reduziert werden kann (s. hierzu Kapitel 4.3). Nur wenige
kristallographisch geordnete Versetzungen durchziehen den Kristall. Diese Beobachtung
legt nahe, da die Versetzungen und somit die Versetzungsnetzwerke erst nach dem Kri-
stallwachstum, also hinter der Phasengrenze gebildet werden. Sie stehen also in keinem
direkten Zusammenhang mit dem Kristallwachstum an der Phasenfliche und somit mit
der Nukleation eines Kristallkeims auf den Facetten.

Die Tatsache, daB auerdem das Versetzungsbild auf beiden Seiten einer Zwillingsgren-
ze — ein struktureller Defekt, fiir dessen Bildung keine Versetzungen bendtigt werden
— unterschiedlich aussieht, d.h. keine eindeutige Korrelation zwischen den Versetzungen
auf beiden Seiten der Zwillingsgrenze erkennbar ist, legt die Interpretation nahe, dafl die
Zwillingsgrenzen als Gleitbarriere fiir die Versetzungen dienen und nicht von ihnen durch-
drungen werden ([68]), da die Gleitebenen des verzwillingten Kristallbereichs nicht mit
denen des Mutterkristalls ibereinstimmen.

Eine versetzungsarme Facette wihrend des Wachstums ist anfallig fiir die Induzierung von
fehlorientierten Keimen, da hier eine starke Unterkithlung {iber der Facette vorliegt. Ein
schnelles laterales Wachstum kann zu einer makroskopischen Ausbildung des Zwillings
fihren. Versuche, die zur Klérung der Frage beitragen konnten, ob eine Facette direkt
nach dem Wachstum frei von Versetzungen ist, wiirden zum wesentlichen Verstandnis
des Sachverhalts der Zwillingsnukleation beitragen. Die Zucht von Si-dotiertem Materi-

;1151[55'2] = 10'®/em?®) zeigt, daB Facetten versetzungsfrei wachsen kénnen (s. Abbildung

Die Zucht von'Ga,As in Quarztiegeln unter Boroxidabdeckung, die eine nahezu 90%tige
Aus.beute an einkristallinem Material in (100)-Orientierung liefert, hat sich als geeignet
erwiesen, die Bedingungen zu untersuchen, die zum Zwillingswachstum bei GaAs fiihren.
D.1ese Technik garantiert erstens ein Wachstum des Kristalls ohne jeglichen Kontakt zur
Tiegelwand und somit ohne irgendeinen Kontakt von Tiegelpartikeln an der DPG, und



2.4. UNTERSUCHUNGEN ZUM ZWILLINGSWACHSTUM 51

Abbildung 2.14: Versetzungsfreies Fa-
cettenwachstum fiir einen Si-dotierten
Kristall ([Si] = 10'8/cm3).

zweitens eine 100%ige Umkapselung des Kristalls und der Schmelze, so da88 ein Arsenver-
lust ausgeschlossen werden kann.

Die Abbildung 2.15 enthélt die verschiedenen Tiegelsysteme, mit denen das Zwillings-
wachstum eingehender untersucht wurde. a) zeigt das System Quarztiegel plus Boroxid,
welches zu einer nahezu 100%igen Ausbeute fiihrt. b) dagegen einen Quarztiegel mit einer
begrenzten Graphitschicht, die zum Zwillingswachstum fiihrt. Die Beschichtung beginnt
am oberen Ende des Konus und endet am unteren Ende der Boroxidabdeckung. Der
Graphit kann durch pBN-Einsétze ersetzt werden; an den Ziichtungsergebnissen &dndert
dieser Materialwechsel nichts. Die Versuche mit dieser Graphitbeschichtung zeigten, daf
mit dieser Methode Zwillinge reproduzierbar erzeugt werden kénnen. Die Nukleation der
Zwillinge ist jedoch nicht nur auf das Kristallgebiet beschrankt, welches in dem beschich-
teten Teil des Tiegels wuchs; in dem unbeschichteten Konusteil wurde ebenfalls Zwillings-
wachstum beobachtet.

Da sich die Zuchtbedingungen von b) im Vergleich zu a) nicht &ndern, kénnen Tem-
peraturschwankungen oder ein verinderter axialer Temperaturgradient und somit eine
veranderte Unterkiihlung nicht allein die hinreichende Bedingung fiir den Start des Zwil-
lingswachstums sein.

Der Unterschied zwischen a) und b) ist die zusatzliche Beschichtung in b), die zu einer
Verunreinigung des Systems beitragt. Es liegt deshalb nahe, anzunehmen, dafl diese Ve-
runreinigungen z.B. Einflul auf die Oberflichenspannung nehmen, und somit nach [69]
die Bildung eines Zwillingskeims erleichtern. Jedoch nicht jede Verunreinigung fithrt zu
der Bildung eines Zwillings, wie die Versuche zeigten, bei denen die Kristalle mit Te und
Si dotiert wurden. Die Dotierung reichte beim Silicium bis an die Loslichkeitsgrenze von
102°/em?.

Ma.n/muB somit annehmen, daf nur ganz besondere Fremdstoffe mit groflem Einflu auf
die Oberflichenspannung oder aber Fremdstoffpartikel zu der Nukleation eines Zwillings
fithren. Interessant ist, da die C—Beschichtung und der pBN-Einsatz zu gleichen Er-
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Kristall Quarzglas Boroxid
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Abbildung 2.15: Die unterschiedlich behandelten Tiegel, die zum Einsatz kamen. a) Quarztiegel plus
Boroxid liefert eine nahezu 90%—ige Ausbeute, b) Quarztiegel mit begrenzter Beschichtung fiihrt zum
Zwillingswachstum. Die Beschichtungen waren sowohl aus Kohlenstoff als auch aus pBN (pBN-Einsatz).

a) pC b) pBN

Abbildung 2.16: Stark verzwillingte Kristalle, die in einem Quarztiegel mit Kohlenstoffbeschichtung und
pBN-Einsatz gezogen wurden. Die Hohe der Beschichtung war so gewahlt, daB Kristall und Schmelze
vom Boroxid versiegelt ist.
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Abbildung 2.17: Die unterschiedlich behandelten Tiegel, die bei der Untersuchung des Poly—und Zwillings-
wachstums zum Einsatz kamen. b) Quarztiegel mit begrenzter Beschichtung fiilhrt zum Zwillingswachstum
¢) Quarztiegel mit durchgehender Graphitbeschichtung fiibrt zum Polywachstum. Die Beschichtungen
waren sowohl aus Kohlenstoff als auch aus pBN (pBN-Einsatz).

gebnissen fiithren; dies deutet darauf hin, dal Partikel fiir die Nukleation entscheidend
sind. Verinderte thermische Spannungen am Kristallrand infolge der Beschichtung kénnen
ebenfalls ausgeschlossen werden, da im unbeschichteten Teil des Tiegels keine verdnderten
Verhiltnisse vorliegen, dennoch aber Zwillingswachstum beobachtet wurde.

Eben erwihnte Fremdstoffe in Form von mikroskopischen Partikeln konnen das Zwillings-
wachstum erzeugen, indem sie sich auf der Phasengrenze, d.h. auf den Facetten absetzen,
zumal das Zwillingswachstum auch in dem Bereich des Tiegels auftritt, der nicht beschich-
tet ist, d.h. im Konusbereich. Ein Partikel auf einer Facette stellt ebenfalls eine DPG dar,
wie in der Arbeit von D.T.J. Hurle diskutiert wird. An ihm sollte.somit die Nukleation
eines Zwillingskeims ebenfalls begiinstigt werden. Vor allem die Versuche mit den pBN-
Einsitzen zeigen, daB hierin die Hauptursache fiir das Zwillingswachstum in pBN-Tiegeln
zu liegen scheint. Die kommerziellen Hersteller zeigen jedoch, da8 durch eine geeignete
Oberflichenbehandlung dieses Problem soweit kontrolliert werden kann, daf8 die Zucht in
pBN-Tiegeln fiir eine kommerzielle Anwendung in Betracht kommt.

Fiir einen kommerziellen Anbieter ist die einkristalline Ausbeute von groem Interesse, so
daB ein Verstindnis des Polywachstums angestrebt wird. Im Abschnitt 2.3 dieses Kapitels
wurde das Polywachstum ebenfalls mit graphitbeschichteten Tiegeln untersucht. Abbil-
dung 2.17 zeigt den Unterschied der Graphitbeschichtung, wie sie in diesem Abschnitt
diskutiert wird, im Vergleich zu der Beschichtung auf, wie sie bei der Untersuchung des
Polywachstums verwendet wird. Ein Vergleich der Varianten b) (Zwillingswachstum) und
c) (Polywachstum) zeigt deutlich, daf die Verunreinigungen in Form von Kohlenstoff ei-
ne nicht hinreichende Bedingung fiir die Nukleation von Zwillingen sind. Dies zeigen die
Versuche mit durchgehend beschichteten Quarztiegeln (Variante c)), die kein Zwillings-
wachstum aufweisen. Sind Verunreinigungen fiir die Nukleation hinreichend, so miifiten
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auch hier Zwillinge beobachtet werden. Diese Kristalle zeigen jedoch nur polykristalli-
nes Wachstum, so daff die Kohlenstoffbeschichtung notwendig, aber nicht hinreichend
ist. Vielmehr deutet dieses experimentelle Ergebnis darauf hin, daf das Wachstum auf
den Facettenflichen im Fall der durchgehenden Beschichtung von anderen Nukleations-
vorgingen, d.h. Versetzungen, dominiert wird.

Ein Unterschied bei beiden Versuchen konnte somit die atomare Struktur auf der Kristall-
oberfliche sein, vor allem auf den {111}-Facetten. Wie bereits diskutiert, fiihrt die durch-
gehende Beschichtung zu einer Ausgasung des fliichtigen Arsens. R. Naeven konnte zeigen,
daB solch eine Ausgasung zu einer VersetzungsdichteerhShung auf den Facetten fithrt. Die
hohe Versetzungsdichte ermdglicht die Bildung von Kleinwinkelkorngrenzen. Wie R. Nae-
ven ebenfalls zeigte, bilden sich diese Kleinwinkelkorngrenzen wihrend des Kristallwachs-
tums aus und bestehen aus Versetzungen, die die Phasengrenze mdglicherweise durch-
stoflen. D.h., es ist sehr wahrscheinlich, daB Wachstumsbedingungen auf den Facetten
Zorliegen, die ein laterales Wachstum, welches die Zwillingsbildung benétigt, unterbin-
en.

Im Widerspruch zu dieser Annahme steht die Beobachtung, da8 fiir das Tiegelsystem c)
kein Zwillingswachstum, jedoch fiir das Tiegelsystem b) Zwillingswachstum im konischen
Bereich des Tiegels beobachtet wurde, obwohl die Wachstumsbedingungen in diesem Tie-
gelbereich in beiden Féllen identisch sind. Jedoch war die Anzahl der Ziichtungen zu
gering, um eindeutige Aussagen zu treffen, zumal auch mit der Technik b) Kristalle gezo-
gen wurden, die kein Zwillingswachstum im Konusbereich aufwiesen.

Zusammenfassung:

. Temper'a,f:urschwa,nkungen und axiale Temperaturgradienten kénnen als Ursache fiir
das Zwillingswachstum in unseren Ofen ausgeschlossen werden.

¢ Zwillinge konnen reproduzierbar und ohne gleichzeitige Bildung von Polywachstum

erzeugt werden. Es ist somit eine Moglichkeit gegeben, die Entstehung des Zwillings-
wachstums zu untersuchen.

e Zwillinge werden durch Verunreinigungen erzeugt.

o Die Versuche 13111; durchgehender Tiegelbeschichtung, die eine Arsenausgasung am Kri-
stallrand erméglicht und zum Polywachstum fiihrt, deuten darauf hin, da8 in diesem

Fall auf (?en Facetten Wachstumsbedingungen vorliegen, die ein fiir die Zwillingsbildung
notwendiges laterales Wachstum verhindern.

¢ Die Zucht in.Quarz.tiegeln unter einer Boroxidabdeckung, welche eine Ausbeute von
na:hezu 90% liefert, ist besonders fiir InP interessant, da gerade dieser Halbleiter infolge
seiner geringen Stapelfehlerenergie besonders anfsllig fiir das Zwillingswachstum ist

[32].



Kapitel 3

Neue Zuchtanlagen

Wihrend dieser Arbeit wurden zwei Ofen mit neuem Design fiir die GaAs Kristallzucht in
Betrieb genommen. Bei dem Entwurf der Ofen wurde auf zwei unterschiedliche Gesichts-
punkte Wert gelegt.

Ziel eines Ofens ("Hutofen”) war es, einen méglichst wirtschaftlichen Ofen zu bauen, der
es ermdoglicht, Einkristalle mit einem Durchmesser von 2” bis 5” zu ziehen. Vom kri-
stallziichterischen Standpunkt aus sind bei diesem Ofen zwei Punkte von besonderem
Interesse. Zum eine ware die Zucht von 5” Kristallen ein Durchbruch bei den Bemiihun-
gen, die vertikale Tiegelkristallzucht von GaAs zu grofleren geometrischen Abmessungen
voranzutreiben. Zum weiteren ist die Frage von Interesse, ob ein preisgiinstiger Ofen auch
die Zuchtbedingungen fiir eine moglichst versetzungsarme Zucht liefert.

Der zweite Ofen (Hochdruckofen) wurde von der Zielvorgabe bestimmt, Aufschliisse iiber
den Einflu der Phasengrenze auf das einkristalline Wachstum sowie auf die Versetzungs-
dichte zu gewinnen, um mit diesem Wissen die Zucht von versetzungsarmen Substrat-
material voranzutreiben. Merkmal dieses Ofens ist eine Stockbargeranordnung mit ei-
ner zusitzlichne Heizung in der Nihe der Phasengrenze, die es ermdglicht, den radialen
Wirmeflu zu regeln und somit die Geometrie der Phasengrenze zu kontrollieren. Beide
Ofen sind auch fiir die industrielle Anwendung konzipiert.

Beide Ofen unterscheiden sich hinsichtlich des axialen Temperaturgradienten. Wihrend
der Hutofen auf sehr kleine Gradienten hin konzipiert ist, wurde beim Hochdruckofen
aufgrund der Materialwahl der Ofenwand und der Heizeranordnung die Moglichkeit sehr
steiler Gradienten in der Phasenndhe geschaffen.

Uber die Wirtschaftlichkeit eines neuen Ofendesigns entscheiden vorallem investitions-
spezifische Aspekte, da die wirtschaftliche Bedeutung des GaAs mit seinen interessan-
ten physikalische Eigenschaften in dem ernormen Wachstumspotential des GaAs-Marktes
liegt. Dies bedeutet, daB ein Anbieter nicht allein den kostspieligen Weg der ErhShung der
Marktdurchdringung gehen kann, d. h., er umgeht teilweise einem direkten Verdréngungs-
prozef. Bedingung fiir einen Produzenten ist jedoch, daf§ sich neue Produktionsanlagen

55
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durch geringe Amortisationszeiten sowie durch eine kostengiinstige Produktion auszeich-
nen. Durch die Verwendung der Quarztiegelzucht und der damit einhergehenden Ausbeute
von nahezu 90% ist ein wesentlicher Schritt in Richtung hoher Wirtschaftlichkeit der ver-
tikalen Tiegelzuchttechniken getan, zumindest fiir Si-dotiertes GaAs. Auf der anderen
Seite sind die Ofen, insbesondere im Fall des ?Hutofens”, robust und betriebsfreundlich
(2.B. leicht zu automatisieren) konzipiert und aus langlebigen Komponeneten aufgebaut.
Auch dies sollte zur Wirtschaftlichkeit des Herstellungsprozesses beitragen, falls diese Ofen
dafiir eingesetzt werden. Im folgenden werden die Ofen im einzelnen besprochen sowie die
bisher erzielten Zucht—Ergebnisse mit diesen Ofen vorgestellt.

3.1 Hutofen

Beide VB-Konzepte sind entwickelt worden, um insbesondere flache oder konvexe Pha-
sengrenzen zu erzeugen. Der erste Ofen (s. Abbildung 3.1) erreicht dieses Ziel, indem ein
vorwiegend axialer Wéarmeflufl zwischen den beiden Heizplatten erzeugt wird (1,2). Die
obere Heizung wird auf einer Temperatur gehalten, die iiber der Schmelztemperatur T,
des GaAs liegt, wahrend die Temperatur der unteren Heizplatte kontrolliert gesenkt wird,
sodafl die Phasengrenze des Kristalls nach oben verschoben wird.
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Abbildung 3.1: Schematisches Bild des
”Hut” ofens .
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Die Zylindfar— und die oberer Wand des Ofens bestehen aus einem massiven "hut” formi-
gen Graphitteil mit hoher Wérmeleitung. Dadurch werden niedrige axiale T-Gradienten
erz1e1t. und es W.ird gewahrleistet, da neben der axialen WiérmefluBkomponente eine nur
,r,lach ”mnen gerichtete radiale FluBkomponente existiert. Letzteres ist moglich, da die

Hut”temperatur wihrend der ganzen Zucht auf einer Temperatur gehalten wird, die et-
was oberhalb' der Schmelztemperatur von GaAs liegt. Als Folge ist der radiale Wé’rmeﬂuﬁ
immer nach innen gerichtet. Somit wird die Ausbildung einer konkaven Wachstumsfront



3.1. HUTOFEN 57

verhindert. Numerische Simulationen zeigten [72], daf8 tatsichlich sehr lache Wachstums-
fronten mit diesem Konzept erreicht werden. Abbildung 3.2 ist eine Darstellung der Iso-
thermen, wie sie eine numerische Simulation liefert. Die hervorgehobene Phasengrenze
zu Beginn der Zucht und am Ende der Zucht zeigt, da zu Beginn der Zucht konvexe
Phasenflachen, d.h. nach oben gewdlbte, und wihrend der Zucht durch den zylindrischen
Teil des Tiegels nahezu planare Phasenflichen vorliegen.
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Abbildung 3.2: Isothermenverlauf fiir den Hutofen zu Beginn der Zucht und wéhrend der Zucht. Deutlich
sicht man, daB zu Beginn der Zucht die Phasengrenze konvex ist, und wéhrend des Wachstums durch

den zylindrischen Teil des Tiegels nahezu planar.

Wie in einer vorhergehenden Verdffentlichung [73] gezeigt wurde, entstehen im Konusge-
biet konvexe Phasengrenzen dadurch, da8 ein schlecht leitender Tiegelhalter, der wie ein
Doppelkonus geformt ist, die Warme vorwiegend iiber den Kristall abfliefien 1a8t. Durch
Variation des Konuswinkels und der thermischen Leitfshigkeit durch eine entsprechende
Materialwahl kann die Geometrie der Phasengrenze optimiert werden. o

Die Optimierung des Ofens geschieht lediglich durch Vorgabe der Temperaturen fiir die
beiden Heizer und ist deshalb nur beschrinkt méglich. Dies umso mehr, da der Tiegel
wihrend des Ziehvorgangs in dieser Anlage nicht bewegt werden kann. Exste Z.ﬁchtungse.ar-
gebnisse deuten an, daB diese einfachen Mittel nicht reichen, um z.B. einfan .optlmalezl axia-
len Temperaturgradienten einzustellen. Wir haben deshalb weitere Optimierungsmaglich-
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Abbildung 3.3: 4”-Kristall, gezogen in
einem Quarztiegel unter Boroxidab-
deckung. Die RiBbildung ist auf die
unterschiedlichen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten des Quarzglases und
des Kristalls zuriickzufithren und kann
durch Zerstérung des Tiegels bei hohen
Temperaturen umgangen werden.

keiten durch Variation und Austausch von Isolationskomponenten, wie insbesondere auch

eine mdgliche unabhangige Temperaturkontrolle der Zylinderheizung (5a) und der Kopf-
heizung (5b), vorgesehen.

Infolge des hauptsachlich axialen Warmeflusses ist dieses Ofenkonzept sehr flexibel bei
der Zucht von Kristallen mit unterschiedlichen Durchmessern. Ohne Optimierumg des
Temperaturfeldes und anderer Wachstumsparameter ist ein 4”-Kristall mit dieser Anlage
gezogen worden (s. Abbildung 3.3). Eben durch diese Flexibilitat hinsichtlich der Variation
des Durchmessers sollte es ebenfalls méglich sein, mehrere kleinere Kristalle gleichzeitig
zu ziehen, indem man die Tiegel Seite an Seite anordnet. Die verwendete Geometrie
erlaubt maximal den Einsatz von sieben 2”-Tiegeln. Diese Moglichkeit zusammen mit
den Tatsachen, daB das Design sehr einfach gehalten und nur langlebige und kommerzielle
Komponenten verwendet wurden, welche resistent gegen das hochreaktive Arsen sind,
macht diesen Ofen fiir eine kosteneffiziente Produktion von GaAs interessant.

Der Ofen soll eine Wachstumsgeschwindigkeit von ca. 3-4 mm/h in axialer Richtung
gewahrleisten. Diese Forderung kann nur fiir bestimmte im Kristall vorherrschende Tem-
peraturgradienten erfiillt werden. Der minimale Temperaturgradient im Kristall, der bei
dieser Wachstumsgeschwindigkeit existieren mu8, kann mit Hilfe einer WarmefluBbetrach-
tung berechnet werden. Wahrend eines Zuchtvorgangs muf die bei der Erstarrung ent-
stehende latente Warme plus die aus der Schmelze stammende Warme abgefiithrt werden.
Dieser Sachverhalt wird in einer Warmebilanzgleichung zusammengefafit [74], wobei die
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latente Warme H als Quellterm in die Bilanzgleichung eingeht. Mit K, der Warme-
leitfahigkeit von festem GaAs, und Kj, der Wirmeleitfahigkeit von fllissigem GaAs, er-
gibt sich mit den Temperaturgradienten G, und G; im Kristall und in der Schmelze die
Bilanzgleichung:

K,G; = KiG) + pvH (3.1)

p ist die Dichte von fliissigem GaAs, v die Ziehgeschwindigkeit und H die latente Warme,
die bei der Erstarrung anfsllt. Der minimale Temperaturgradient, der im Festkdrper vor-
herrschen muf, damit die Wachstumsgeschwindigkeit gleich der vorgegebenen Ziehge-
schwindigkeit ist, wird durch den Quellterm gegeben.

(dT'/dz)s = pvH/K, (3.2)

Mit einer Wachstumsgeschwindigkeit von 3 mm/h, einer Dichte von 5,7 g/cm und einer
latenten Warme von 728 J/g [75] ergibt sich ein minimaler Temperaturgradient von ca.
4,4° C/em. Nach den numerischen Simulationsrechnungen sollten solche Bedingungen
(d.h. der WiarmefluB wird durch die latente Warmeproduktion dominiert und ist gleich-
zeitig axial gerichtet) moglich sein. )

Erste Zuchtversuche zeigten, dal das Kristallwachstum in diesen neuen Ofen tatsich-
lich durch die latente Warme wihrend der Erstarrung dominiert wird. Jedoch zeigten
sie auch, dafl die geometrische Phasengrenze stark wéhrend der Ziichtung variiert. Eine
konkave Phasengrenze im zylindrischen Teil des Kristalls zeigt, daB8 bei diesen Kristallen
die radiale Warmeabfuhr das Kristallwachstum dominiert, und somit ein flacher axialer
Gradient vorlag, der die Warme nicht effizient genug in axialer Richtung abfiihrte.

Dieser Sachverhalt war infolge der mit einem Kohlenstoffdummy durchgefiihrten Messung
des axialen Temperaturfeldes zu erwarten. Ein starker Temperaturanstieg im Impflings-
bereich von nahezu 25°C/cm einerseits erlaubte ein problemloses Animpfen. Ein flacher
Gradient von ca. 1°C/cm andererseits im zylindrischen Teil lieB erwarten, daff hier die
latente Warme der dominierende Faktor fiir das Kristallwachstum ist und daf8 dieser
Gradient fiir eine ausreichende Warmeabfuhr zu klein ist. Der axiale Temperaturverlauf
kann der folgenden Abbildung 3.4 a) entnommen werden, wobei das Thermoelement axial
entlang des fixierten Tiegels gefithrt wurde. Um zu {iberpriifen, ob die Temperaturgra-
dienten auch wahrend der Zucht, d.h. beim Absenken der unteren Heizplatte, erhalten
bleiben, wurden die axialen Temperaturverldufe auch bei niedrigerer Heizplattentempera-
tur aufgenommen, wobei jedoch die Huttemperatur des Ofens auf ihrem alten Wert blieb.
Ergebnis dieser Messungen war, dafi das Temperaturprofil mit sinkender Heizplattentem-
peratur insgesamt absinkt. Das heifit wiederum, daff die Temperaturgradienten wahrend
der Zucht erhalten bleiben (s. hierzu Abbildung 3.4 b)).

In Anhang D wird anhand einer eindimensionalen idealisierten Temperaturverteilu?g qie
Dynamik der Erstarrung in Abhéngigkeit der unteren Heizplatte diskutiert. Ergebnis die-
ser Diskussion ist, daB bei konstanter Abkiihlrate der Kristall zundchst schnell, fia,nn
jedoch immer langsamer wichst. Dieser Sachverhalt ist bei der Zucht durch eine geeigne-
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Abbildung 3.4: Axialer Temperaturverlauf in einem Kohlenstoffdummy, der steile Temperaturanstieg im
Impflingsbereich erlaubt ein problemloses Animpfen, der flache Gradient im zylindrischen Teil des Kri-
stalls bewirkt, daB hier das Kristallwachstum durch die latente Warme bestimmt wird (a). b) Alleiniges
Absenken der unteren Heizplattentemperatur liefert eine Verschiebung des Temperaturprofils hin zu klei-
neren Temperaturen. D.h., da wihrend der Zucht die Temperaturgradienten erhalten bleiben.

te Temperaturfithrung zu beriicksichtigen.

Bisherige Zuchtergebnisse:

Ohne eine Optimierung der Temperaturfelder abzuwarten, wurden mehrere Kristallziich-
tungen durchgefiihrt. Die einkristalline Ausbeute betrug auch bei diesem Ofen unter Ver-
wendung der Quarztiegeltechnik mit Boroxidabdeckung ebenso wie in dem Stockbarger—
Ofen nahezu 90%. Neben der Zucht von 2"-Kristallen gelang auch die Zucht von zwei
4"—Kristallen. Dies ist ein Durchbruch bei den Bemiihungen, die Kristallzucht in Tiegel-
systemen zu grofieren Durchmessern voranzutreiben. Die Zucht der Kristalle mit grofiem
Durchmesser war umso erstaunlicher, da dies ohne Optimierung des Temperaturfeldes
gelang. Eine Charakterisierung der 2”—Kristalle zeigte aber, daB zwar die einkristalline
Ausbeute zufriedenstellend war, jedoch die Versetzungsdichte noch zu hoch lag. Besonders
hoch lag sie mit 10* Versetzungen pro Quadratzentimeter im Konusbereich fiir leicht Si-
dotiertes Material, besser waren die Werte im Zylinder, hier wurden fiir das Lasermaterial
Werte beobachtet, die bei einer Ladungstrigerdichte von 1,7 x 10%8/cm® zwischen 1500
und 2000 Versetzungen pro Quadratzentimeter lagen. Weiterhin war die Versetzungsdich-
te am Rand des Kristalls noch deutlich erhht.

Grofie Facetten am Rand des Kristalls deuten darauf hin, daB der axiale Gradient wahrend
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Abbildung 3.5: Zerkliiftete Phasenfliche infolge von Riickschmelzungen im Randbereich eines Kristalls.
Die Wachstumsrichtung ist von unten nach oben gerichtet.

der Zucht, wie bereits oben diskutiert, sehr klein ist. Ein weiterer Hinweis darauf ist, daf
stark ausgepragte Riickschmelzungen beobachtet wurden, die in Abbildung 3.5 dokumen-
tiert sind. Erstaunlich ist, daB trotz dieser immensen Verbiegung der Phasengrenze es
weder zu Polywachstum noch zu Zwillingswachstum kam. Da Facetten anders aufschmel-
zen als die atomar rauhe Phasenfliche treten die starksten Verbiegungen der Phasenfliche
hauptséchlich zwischen den Facettenbereichen und der restlichen Phasenfliche auf.

Weiterhin konnte auch gezeigt werden, daB die FacettengroBe und somit der geringe axiale
Temperaturgradient mit der axialen Versetzungsdichte korreliert. Ein erster Zuchtversuch
eines 2"-Kristalls in einem pBN-Tiegel ergab auf Anhieb einen vollstindigen Einkristall,
obwohl der pBN-Tiegel nicht vorher oxidiert worden war (siehe auch die Diskussion in
2.1). Abbildung 3.7 zeigt diesen Kristall. Man erkennt andeutungsweise die Facetten, de-
ren Breite in der Mitte des Kristalls stark zunimmt. Im oberen Drittel sind die Facetten
so groB, daB sie sich beriihren.

In Abbildung 3.6 ist neben der axialen Versetzungsdichte fiir undotiertes Material auch
der Offnungswinkel der Facette eingetragen. Beriihren sich die Facetten so betragt er 90°.
Im unteren Bereich wurde der Winkel zu 20° bestimmt. In diesem Bereich liegt die Ver-
setzungsdichte bei ca. 2500 - 3000 Versetzungen pro Quadratzentimeter. Die Versetzungs-
dichte steigt mit zunehmendem Offnungswinkel an. Ein grofier Offnungswinkel bedeutet
grofie Facetten und einen geringen axialen Temperaturgradienten. Die Folge ist, da die
Wirme nicht hinreichend in axialer Richtung abflieft und somit ein radialer nach aufien
gerichteter WarmefluB entsteht, der wiederum mit der Ausbildung von thermischen Span-
nungen verbunden ist und somit zu einer Versetzungsmultiplikation fiihrt. Ein weiterer
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Grund fiir die hohe Versetzungsdichte ist, daB grofie Facetten und kleine axiale Tempe-
raturgradienten zu starken Riickschmelzungen und stark zerkliifteten Wachstumsflichen

fihren. Eine solche Wachstumsfliche ist zwangsldufig mit groBen thermischen Spannun-
gen verkniipft.

Zukiinftiges Ziel ist es, einen hoheren Temperaturgradienten im Kristall zu erzeugen,
um einerseits die Riickschmelzungen zu vermeiden und um andererseits einen radialen
WaérmefluB zu unterbinden.

Dieses Ziel soll dadurch erreicht werden, indem die Kopfheizung und die Zylinderheizung
voneinander entkoppelt werden. Desweiteren wird {iberlegt, den Doppelkonus als Wirme-
flufibarriere zuriickzunehmen. Auch ist der Einsatz einer zylindrischen Isolierung geplant,
um die axialen Gradienten des Heizersystems und des Kristalls zu entkoppeln. Die Griinde
fiir die hohe Versetzungsdichte im Konus, kénnte die infolge des Doppelkonus zu starke
konvexe Kriimmung sein oder aber auch die hohe Ziehgeschwindigkeit.
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Abbildung 3.7: 2”-Kristall, gezogen in
einem pBN-Tiegel.

3.2 Hochdruckofen

Der zweite Ofen (s. Abbildung 3.9) basiert auf einem Stockbarger-Ofen-Konzept. d.h.,
einer oberen (1) (T > T,,) und einer unteren Heizzone (2) (T < T}, ), welche durch einen
starken Temperaturgradienten getrennt sind. In Ref. [73] wird gezeigt, daB mit solch einer
Anordnung flache bis leicht konvexe Phasengrenzen erzeugt werden konnen. Der starke
Temperaturgradient und ein zusatzlicher Heizer in dem Gradientengebiet helfen dieses Ziel
fir jede Tiegelposition (jede Wachstumsphase des Kristalls) zu erreichen. Experimentell
wurde diese konvexe Phasengrenze im Konusbereich des Kristalls gefunden (siehe hierzu
Abbildung 3.8). Dies ist der erste experimentell beobachtete Fall, dal die konvexe Ge-
stalt der Wachstumsflache iiber den gesamten Querschnitt des Kristalls gefunden wurde.
Insbesondere ist es bisher nicht gelungen, in den Randzonen die Phasengrenze experi-
mentell konvex zu formen. Die Ursache fiir dieses Ergebnis ist einerseits in dem radialen
nach innen gerichteten Warmeflu§ durch die Boosterheizung (3) und andererseits in der
biindelnden Wirkung des schlechtleitenden Doppelkonus (Tiegeltrager) auf den totalen
WirmefluB zu suchen. Diese Aspekte waren wichtige Designkriterien bei der Konzeption
der Anlage. Weitere sind im folgenden beschrieben:

(i) Die Komponente (4), welche die obere und untere Heizzone miteinander verbindet,
besteht aus einem hoch anisotropen Material (pyrolytischen Graphit, die radiale Warme-
leitung ist um ca. zwei GréBenordnungen grofer als die axiale). Dies erlaubt, einen steilen
Temperaturgradienten einerseits zu erzeugen sowie andererseits gleichzeitig die Injektion
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von ausreichender Wirme von der Zusatzheizung (3) zu gewahrleisten. Die Zusatzhei-
zung muB aus Konstruktionsgriinden in einiger Entfernung zum Tiegel positioniert wer-
den. Auch deshalb ist die grofie radiale thermische Leitfahigkeit der Komponente (4) von
Nutzen. AuBerdem hilft sie die Rotationssymmetrie des Temperaturfeldes zu erh6hen.
(i) Der Rotationssymmetrie des Temperaturfeldes wird unter Kristallzuchtfachleuten im-
mer wieder eine grofe - wenn auch unverstandene - Bedeutung zugeschrieben. Die beob-
achtete hohe Kristallausbeute, die am Ende dieses Kapitels fiir unbehandelte pBN-Tiegel
diskutiert wird, hingt vielleicht mit diesem Aspekt zusammen. Um die Rotationssymme-
trie weiter zu erhShen, wurde darauf geachtet, da Komponenten auf Drehbankgenauigkeit
bearbeitet und zentriert eingebaut wurden. Das gleiche gilt fiir Tiegel und Tiegelhalte-
rung. Zusétzlich wurden hochleitende ”Liner” (5) in den beiden Heizzonen eingebaut, die
das Temperaturfed auch in axialer Ausdehnung homogenisieren.

(iii) Dampfungselemente (6), die zwischen den Hauptheizern (1,2) und den inneren Linern
(5) positioniert wurden, sollen die thermischen Fluktuationen im Kristall so gering wie
moglich halten. In Anhang E findet sich eine analytische Diskussion der Einflunahme
von thermischen Dampfungsmaterialien auf die Temperaturschwankungen. Aus demsel-
ben Grund wird bei dieser Anlage nur temperaturkontrolliertes Wasser fiir die Kithlung
des Ofens verwendet. Die Auswahl des Materials fiir die Heizer und die Liner sowie deren
Entwurf und Fertigung waren durch die Zielvorgabe beeinfluflt, einen méglichst verlafli-
chen Ofen und ein méglichst symmetrisches Temperaturfeld zu erhalten.

(iv) Mit einem verfligbaren Boosterheizer und der beziiglich des Boosterheizers symme-
trisch eingestellten oberen und unteren Heizzone ist es méglich, mit diesem Ofen das
vertikale Zonenschmelzen fiir die Kristallzucht von GaAs zu untersuchen [31]. Diese Me-
thode sollte ein Material mit konstanter Zusammensetzung liefern, da eine stark reduzierte
Makrosegregation vorliegt.

(v) Der Kaltmantel des Hochdruckofens ist bis 70 bar ausgelegt, so daf mit diesen Ofen
sowohl eine Hochdruckzucht von GaAs (z.B. fiir eine Zucht aus extrem As—reicher Schmel-

ze) moglich ist als auch die Zucht von InP-Kristallen. Der Dissoziationsdruck von InP
betrégt bei Schmelztemperatur ca. 38 bar.

Fur diesen Ofen wurde der axiale Temperaturverlauf fiir einen Kohlenstoffdummy be-
stimmt, wobei der Tiegel fixiert war, wihrend das Thermoelement entlang des Tiegels
gefiihrt wurde. Die Tiegelzitze, in der sich ansonsten der Impfling befand, lag in der Ndhe
dfar Boosterheizung. Der gemessene Temperaturverlauf entspricht somit demjenigen zu Be-
ginu der Zucht. Das Ergebnis dieser Messung findet sich in Abbildung 3.10 a). Whrend
alle.r Messungen war die Temperatur des oberen Heizers fixiert. Die obere MeSkurve ent-
spricht einem geregelten Temperaturunterschied zwischen dem oberen und unteren Heizer
von 80°C'. Der Booster wurde mit einer Leistung von 0, 552kW betrieben. In der Nhe der
Z1‘?ze. wurde ein Temperaturgradient von 22°C/cm ermittelt. Die mittlere Kurve wurde
bel'elner abgesenkten unteren Heizzone aufgenommen; der geregelte Temperaturunter-
Sc:’:hled betl.:ug hier 130°C, und die Boosterleistung betrug auch hier 0,552kW. Deutlich
sieht man im Vergleich zur obrigen Kurve eine Absenkung des Temperajturverlaﬁfs, wobel
der Temperaturgradient iiber den gesamten Léngenbereich nahezu erhalten bleibt. Bei
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2II

Abbildung 3.8: Konvexe Phasengrenze im Konusbereich eines 2”—Kristalls. Die Striations im Konusbereich
wurden ausgemessen und mafistabsgetreu in die Abbildung eingetragen.
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Abbildung 3.9: Prinzipskizze des
\® Stockbarger-Ofens. Néheres s. Text.
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Abbildung 3.10: a) Axialer Temperaturverlauf in einem Kohlenstoffdummy, der steile Temperaturan-

stieg im Impflingsbereich sollte ein problemloses Anim i
€ pfen erlauben. b) Axialer Temperaturverlauf ohne
Kohlenstoffdummy, der den Einflu der Boosterheizung zeigt. N&heres )siehe Text. ?
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abgeschalteter Boosterheizung, aber ansonsten unverénderter Einstellung, erhilt man die
untere Kurve. Auch diese ist im Vergleich zu den vorherigen wieder leicht abgesenkt, je-
doch ist eine deutliche Verdnderung des axialen Temperaturgradienten nicht zu erkennen.
Ein starker Temperaturgradient in der Nahe der Zitze sollte ein problemloses Animpfen
ermoglichen. Versuche, bei denen der Tiegel mit GaAs gefiillt wurde, zeigten, daf§ die Lage
der Anschmelzstelle wihrend der Aufheizphase in Abhéngigkeit der Aufheizdauer stark
variiert. Dies ist auf das starke thermische Nachlaufen des Ofens zuriickzufiihren, was
durch die eingebauten Dampfungselemente verursacht wird. Es zeiget sich, dafl es wei-
taus einfacher ist, die Anschmelzbedingungen des Impflings durch ein direktes Abtasten
der Phasengrenze fiir einen mit GaAs gefiillten Tiegel zu bestimmen. Der Taster besteht
aus zwei Teilen. Der Teil, der in die GaAs—Schmelze reicht und aus Kohlefasermaterial
hergestellt wurde, der oberer Teil bestand aus Wolframdraht. Die Anschmelzstelle des
Impflings kann bis auf wenige mm (+/- 1) reproduziert werden, wenn gleiche Aufheizpha-
sen angewendet werden.

Der EinfluB des Boosters wurde fiir eine Tiegelkonstellation ohne Dummy jedoch mit
Tiegeleinsatz untersucht, wie es der Zucht im zylindrischen Teil des Tiegels entspricht.
Abbildung 3.10 b) zeigt den axialen Temperaturverlauf fiir den Fall, daB der zylindrische
Teil des Tiegels in der Nahe der Boosterheizung fixiert ist. Die Messung zeigt den Einflu
des Boosters auf den Temperaturverlauf. Neben der Verschiebung des Temperaturverlaufs
hin zu hdheren Temperaturen wird ebenfalls eine leichte Abnahme des Temperaturgradi-
enten in der Nihe des Boosters bei dessem Betrieb beobachtet. Der Temperaturknick, der
auf die zwei unterschiedlichen Temperaturbereiche hindeutet, verschwindet im Fall des
Betriebs der Boosterheizung.

Bisherige Versuche:

Obwohl diese Versuche bisher noch nicht abgeschlossen sind, sind die Ergebnisse erwédhnens
wert. In dem Hockdruckofen wurden auschlieflich Kristalle unter Boroxidabdeckung in
pBN-Tiegeln gezogen, wobei die Tiegel nicht voroxidiert wurden. Bei dem von uns ver-
wendeten offenen System beobachtet man normalerweise eine geringere Ausbeute, es sei
denn der Tiegel wurde durch eine Voroxidation behandelt (s. Abschnitt 2.1). Umso er-
staunlicher ist das Resultat der hohen Ausbeute [76]. Von den ersten acht gezogenen Kri-
stallen waren 5 durchgehend und ein weiterer bis auf ca. 1cm am Kristallende einkristallin.

Zusammenfassung:

o Beide Ofen haben sich bisher als sehr zuverldssig im Betrieb bewéhrt und t:,rotz der
geringen Zahl an Kristallzlichtungen stimmen die beiden folgenden Ergebnisse sehr

optimistisch.
e In dem neuen Hochdruckofen wurde eine hohe Ausbeute trotz Verwendung eines oﬁ'fa-
nen Systems (ohne Ampulle) und eines nichtoxidierten pBN-Tiegels beobachtet. Ein
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solches Ergebnis wurde bisher nicht beobachtet. Der Grund hierfiir ist noch nicht klar.
Es zeigt sich, daB neben der Arsenausgasung auch noch anderer Faktoren fiir ein-
kristalline Ausbeute wichtig sind. Vor allem iiber die Wirkung eines symmetrischen
Temperaturfeldes auf die Einkristallausbeute darf spekuliert werden.

e Es wurden erfolgreich zwei 4”—Kristalle im Hutofen gezogen.



Kapitel 4

Si—hochdotiertes GaAs

4.1 Einleitung

Si—dotiertes Material wird als Ausgangssubstrat fiir die Herstellung von LED’s und La-
sern bendtigt [77]. Wahrend LED’s auch mit versetzungsreichem Material produziert wer-
den kénnen, fithren die Versetzungen im Falle der Lasertechnologie zu deren Zerstérung.
Substrate fiir die Lasertechnologie miissen somit eine geringe Versetzungsdichte aufwei-
sen, wobei versetzungsfreies Material vom Standpunkt des Lasers das Optimum darstellt,
jedoch die mit der Versetzungsfreiheit einhergehende Sprodigkeit eine schlechte Bearbeit-
barkeit bedingt, die z.B. ein einwandfreies Spalten der Wafer erschwert.

Aus &lteren Arbeiten ist bekannt, daff eine Versetzungsreduktion durch eine Fremddotie-
rung erreicht werden kann. Im Falle des SI-Materials wurde versucht, dieses Ziel durch
eine Dotierung mit dem isoelektronischen Indium zu erreichen [78, 79, 80]. Um ein ver-
setzungsarmes niederohmiges Material fiir die Lasertechnologie zu erhalten, welches einen
niederohmigen Riickseitenkontakt fiir das Bauelement ermoglicht, wird das Dotierelement
Silicium verwendet [81, 82, 83]. Fiir das Silicium wurden im Vergleich zu den Dotierele-
menten S und Te die besten Ergebnisse erzielt, die Versetzungsdichte wurde reduziert ohne
Ausbildung einer Mikrostruktur [84, 85, 86]. Untersuchungen an LED’s, die mittels des
MOCVD-Verfahrens erstellt wurden, zeigen, daB bei codotiertem Substratmaterial, wo-
bei Indium und Silicium als Dotierstoffe verwendet wurden, die Lichtausbeute der Diode
umso gréfer ist, je geringer der Indiumanteil ist [87]. Die geringe Lichtausbeute wird auf
die Wechselwirkung der eigentlich aktiven Schicht der LED’s mit dem Substratmaterial
zuriickgefithrt. Somit wurde bei dieser Arbeit ausschlieflich Silicium als Dotierstoff ver-
wendet. Auch kommerzielle Hersteller von Lasersubstraten wie MCP und AXT verzichten
auf eine Codotierung. Dies zeigen unsere SIMS-Analysen an den Wafern dieser Firmen.

Die Identifizierung der Versetzung als Quelle fiir die Zerstorung des Lasers ist hinreichend
dokumentiert, wobei der Mechanismus, der zur Zerstérung fithrt, bisher nicht eindeutig
identifiziert wurde. Petroff und Hartmann [89] zeigten, daB mit einer Zerstérung des La-
sers die Entstehung eines Versetzungsnetzwerkes infolge eines Versetzungskletterns statt-

69
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Versetzungsklettern \

1 Versetzung A\ ]
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Abbildung 4.1: Versetzungsklettern in einer Laserschicht.

findet. Abbildung 4.1 verdeutlicht dies schematisch. Nach [90] ist die Ausbildung eines
solchen Versetzungsnetzwerkes mit einer Abnahme der Photolumineszenz in diesem Be-
reich verbunden, da die Versetzungen als sogenannte DLD(Dark Line Defects) wirken.
Weitere Arbeiten kommen zu dem SchluB, daf die entstehenden Versetzungsnetzwerke
Loops mit interstitiellem Charakter sind, fiir deren Enstehung infolge eines Kletterpro-
zesses Leerstellen emittiert werden [91, 92, 93, 94, 95, 96]. In [97] findet sich zus&tzlich ein
experimenteller Hinweis, da8 um eine Versetzung tatsichlich eine erh8hte Konzentration
an Ga-Leerstellen vorzufinden ist. Ga—Leerstellen sind somit ein méglicher Kanditat fiir
die strahlungslosen Rekombinationszentren. Strahlungslose Rekombinationszentren tre-
ten auch bei mit Silicium und Tellur hochdotierten Proben auf, die eine Mikrostruktur in
Form von Loops aufweisen [88, 85]. Bei den Kristallen, die wihrend dieser Arbeit gezogen
wurden, trat eine Mikrostruktur bei Siliciumkonzentrationen von ca. 6 x 1018 /¢m? auf. Die
Ahnlichkeit beider Prozesse, i.e. die strahlungslosen Rekombinationszentren bei der Laser-
degradation sowie gleichartige Rekombinationszentren fiir hochdotiertes Material infolge
der Mikrostruktur in diesem Material, lief es fiir die Untersuchung der Mikrostruktur

als sinnvoll erscheinen, Material mit hoher Si-Dotierung bis hin zur Ldslichkeitsgrenze zu
ziehen.

Die folgenden Abschnitte beschaftigen sich eingehend mit der Charakterisierung solcher
Proben. Neben der Si-Dotierung der Kristalle werden die chemischen Atzverfahren (s.
Anhang I), die zur standardmaBigen Auswertung der Versetzungsdichte herangezogen
Wgrden, die Untersuchungen mit der TEM, die elektrischen Hallmessungen, die Photolu-
mineszenzmessungen und die Dichtemessungen diskutiert. Letztere wurden mit Messun-
gen des Gitterparameters kombiniert.

Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind ein Beitrag zum besseren Verstindnis des
Verhaltens des Siliciums in GaAs seitens der Kristallzucht und enden in einem Modell,
welches die Ausbildung der Mikrostruktur bei hohen Silicumkonzentrationen erklirt. Die

Unt<?rsuchungen erfaBten den interessanten Konzentrationsbereich von 108 [em?® bis zur
Laslichkeitsgrenze von ca. 1020/cm?,
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4.2 Si-Dotierung

Die fiir die Versetzungsreduktion ndtigen Dotierungen miissen in einer Gré8enordnung
liegen, die einer freien Ladungstrigerdichte von mehr als 108 /em® entsprechen. Die Do-
tierung selber geschah durch eine vorher synthetisierte SiAs-Legierung. Fiir die Kristall-
zucht in Quarztiegeln stellt sich heraus, daf die Dotierung mit SiAs anstelle von elemen-
taren Silicium zu reproduzierbaren Dotierungskonzentrationen fithrte. Die Ursache dafiir
ist bisher nicht verstanden. Wir nehmen an, dal infolge der niedrigen Schmelztemperatur
von SiAs von 1100°C im Vergleich zu 1410°C fiir Silicium es zu einer besseren Vertei-
lung des Siliciums in GaAs kommt. ! Da SiAs nicht kommerziell erhiltlich ist, wurde es
in Hochdruckquarzrohren synthetisiert. Vorausgesetzt es kommt zu keiner Konzentrati-
onsverringerung des Siliciums infolge einer Reaktion mit dem die Schmelze umgebenden
Boroxid, so ermdglicht die Bestimmung der Konzentration des Siliciums in der Schmelze
durch die Einwaage und die der Konzentration im Festkérper durch SIMS-Analysen die
Ermittlung des effektiven Segregationskoeffizienten. Die Si-dotierten Kristalle, welche mit
der Quarztiegeltechnik gezogen wurden, lieferten einen mittleren Koeffizienten von ca. 0,22
( ndheres s. Tabelle 4.1 ). Dieser liegt um den Faktor 2 iiber dem Literaturwert. Mogliche

Einw. 108 /cm?® || Si-K. 10%%/cm® || kess
(Schmelze) (Kristall)

14 2.08 0.306 Tabelle 4.1: Gegeniiberstellung der Sili-

2 2 ciumkonzentration in der Schmelze und
30 7,28 0,242 der Konzentration im Kristall zu Be-
32 5,70 0,178 ginn der Zucht. Die Konzentrationen
55 11,6 0,211 wurden mit SIMS bestimmst. Der mitt-
45 7,69 0,171 lere effektive Segregationskoeffizient be-

trégt 0,22.

Ursache hierfiir kénnte die Si-Oxidation 2 sein, sodaB der Segregationskoeffizient nicht nur
durch den Einbau in den Festkorper bestimmt ist. Die folgende Abbildung 4.2 zeigt die
Siliciumkonzentration aufgetragen gegen die Erstarrung. Zusatzlich ist die theoretische
Segregationskurve nach der Scheilbeziehung eingezeichnet (cs: = Fes 1eo(1 — g)thess=1),
Ein Vergleich zwischen der Kurve, die fiir den Fall der vollstindigen Durchmischung.der
Schmelze hergeleitet wurde, und den MeBwerten zeigt, daf es in unserem System zu einer
vollstindigen Durchmischung der Schmelze kommt.

1Es gibt erste experimentelle Hinweise, daf fiir die Kristallzucht in pBN-Tiegeln die.se Beobachtungen nicht ge.lten. Dort
scheint eine Dotierung mit elementarem Silicium effektiver zu sein. Die Ursache ist we:tgehegd .unverstanden. Wir nehmen
an, dafl die Oxidation des Si durch das B,O; fiir SiAs effektiver ist als fiir das elementare Silicium.

2siehe auch Diskussion 2.2
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18

Siliciumkonzentration 1—0-5-

cm

54 C=k*Co*(1-g) "
k=0,22 Abbildung 4.2: Siliclumkonzentration
abgetragen gegen die Erstarrung. Ein
Vergleich zwischen theoretischer Kur-
ve und MeBwerten zeigt, daB es zu ei-
ner vollstindigen Durchmischung der
Schmelze kommt.

Erstarrungsgrad g

4.3 Versetzungscharakterisierung

De_zs S.;i—dotierte Material, welches mit den VB-Ofen gezogen wurde, wurde standardgemés
mithilfe der KOH-Atze (s. Anhang I) untersucht, um die Versetzungsdichten zu ermitteln.
A.bbildung 4.3 zeigt das Versetzungsbild eines kommerziellen LEC-Wafers. Deutlich sind
dlfz Versetzungsgleitbinder am Rand des Wafers zu erkennen, welche kristallographisch
or1e1'1tiert sind. Rechts daneben befindet sich das Photo eines Wafers aus der VB~Zucht,
der m.folge der hohen Siliciumdotierung, bis auf einige Versetzungsfelder, die kristallo-
graphisch geo1:dnet am Rand (in (100)-Richtung) und im Zentrum des Wafers liegen,
vers.etzungsfrel ist. Das Bild beweist, daB sich die Versetzungsdichte mithilfe einer Si-
Dotlferung reduzieren 1d8t. Es sollte erwihnt werden, daB alle Kristalle, die in diesem
Ka,plte.l besprochen werden, mit einer lteren Ofenanlage gezogen wurden, in der grofie
tl.lermlsche Spannungen sich nicht wihrend der Zucht vermeiden lieSen. Un;;er diesen Be-
dingungen lassen sich sehr kleine Versetzungsdichten < 100/crn? nur durch Dotierung mit
hohen Si-Konzentrationen ([Si] > 10'®/em?®) erreichen.
Ein Vergleich d.far Versetzungsdichte eines MCP-Wafers mit einem Wafer aus der eigenen
gucht, der schwécher a1§ d?r in Abbildung 4.3 (rechts) gezeigte Wafer dotiert wurde, zeigte,
?,B der MCP—Wa:fer ein dhnliches Versetzungsbild mit einer geringeren Ladungstriger-
th}.lte erzielt. I)er radiale Verlauf der Versetzungsdichte fiir die (100)- und (110)-Richtung
1s.t in fler Abbildung 4.4 enthalten. Gleiches gilt auch fiir die AXT-Wafer. Dies bestétigt
die obige Annahme, daf§ die thermischen Spannungen in den #lteren Ofenanlagen zu hoch
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Abbildung 4.3: Das KOH-Atzbild eines kommerziellen 2”-LEC-Wafers (links) im Vergleich zum hoch-
dotierten 2”-Wafer (rechts), der bis auf einige kristallographisch orientierte Versetzungsfelder verset-
zungsfrei ist und aus der VB-Zucht stammt. Die Versetzungsfelder liegen kreuzformig im Zentrum sowie
linienférmig am Rand des Wafers.

sind.

In der Tat zeigen die Ergebnisse mit den neuen Ofen, daf mit einer geringen Silicium-
konzentration in Verbindung mit geringen thermischen Spannungen ein Substratmaterial
gezogen werden kann, welches sowohl versetzungsarmer als auch frei von Mikrostrukturen
1st.

Es folgt eine ausfiihrliche Versetzungscharakterisierung, die mithilfe der DSL-Atze (s.
Anhang I) und der Nahen-Infra—Rot-Mikroskopie [68] durchgefiihrt wurde. Man findet
in den Si-dotierten Kristallen im wesentlichen drei verschiedene Versetzungsstrukturen:

a) Versetzungen mit einer (111)-Gleitebene und [110]-Burgersvektoren, die als dominan-
ter Versetzungstyp auch in undotiertem Material auftreten. Die Versetzungen miissen
bei sehr hohen Temperaturen entstanden sein, bei denen Klettervorginge eine grofie
Rolle spielen. Dies folgt aus dem sehr welligen Verlauf der Versetzungen wie in Abbil-
dung 4.5 zu sehen ist. Die Versetzungen konnen auch eine Zellstruktur aufbauen mit
W-férmiger radialer Verteilung der Versetzungsdichte. Mit hoherer Dotierung oder
bei geringen thermischen Spannungen kann die Bildung dieser Versetzungen unter-
driickt werden. Ein anschauliches Beispiel dafiir ist in Abbildung 4.7 gezeigt. Die Si-
Konzentration nimmt auf Grund von Makrosegregation in axialer Richtung im Kristall
zu. Im linken Teil des Bildes ist eine hohe Versetzungsdichte vorhanden (sichtbar durch
DSL-Atzung), die nach rechts hin mit steigender Si-Konzentration stark abnimmt.
Die Reduktion der Versetzungsdichte geschieht in einer sehr kurzen Wachstumsstrecke
(~4 mm). Daraus muf man schlieflen, da die Versetzungen bei ihrer Entstehung die
Wachstumsfront nicht beriihren, da sonst die Unterdriickung der Versetzungen tber
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radiale Versetzungsdichte
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1200 (o} - Abbildung 4.4: Radiale Versetzungs-
1 9 verteilung in (100) und (110) Richtung.
Ly 0 R ist der Radius des Wafers. Deut-
oo o Qo lich erkennt man, da der MCP-Wafer
] o bed XX x schon bei geringerer Ladungstrager-
= 100 gx& x P | dichte und somit geringerer Silicium-
m—o Cy xX (h konzentration eine geringerere Verset-
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Abbildung 4.5: IR-Phasenkontrastauf-
nahme der Versetzungsstruktur a). Die
Versetzungen sind durch die erhdhte
freie Ladungstréagerdichte in ihrer Um-
gebung sichtbar. Eine erhohte La-
dungstrigerdichte erniedrigt den Bre-
chungsindex. Die Umgebung der Ver-
setzung erscheint deshalb heller als die
Matrix.
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Abbildung 4.6: Nur Versetzungsschleifen, die nicht die Phasengrenze durchdringen, konnen den rapiden
Abfall der Versetzungsdichte mit zunehmender Siliciumkonzentration erkliren. Wiirden sie kristallogra-
phisch weiterwachsen, wiirde fiir die Reduktion eine Wachstumsstrecke bendtigt, die dem Kristalldurch-
messer entspricht.

b)

eine viel groBere Wachstumsstrecke (¢Kristalldurchmesser) ausgedehnt sein miiite (s.
hierzu Abbildung 4.6). Das Ergebnis in Abbildung 4.7 148t sich am ehesten unter der
Annahme verstehen, dafi das Versetzungsnetzwerk aus Versetzungsschleifen besteht,
die nicht bis an die Phasengrenze heranreichen.

Die zweite Versetzungsstruktur wird ausschlielich am Rand des Kristalls beobach-
tet. In einem (001)-Schnitt (Wafer) erscheinen diese Versetzungen als Atzgriibchen,
die entlang von [110]-Richtung aufgereiht sind (s. Abbildung 4.3). Die Versetzun-
gen bestehen aus Halbloops auf (111)-Gleitebenen (s. Abbildung 4.8). Die Bildung
dieser Versetzungen 138t sich mit zunehmender Dotierkonzentration bzw. reduzierten
thermischen Spannungen unterdriicken. Das charakteristische Merkmal ist, da im
Gegensatz zum Typ (a) die Versetzungen sehr geradlinig sind, d. h. an keinem Klet-
tervorgang beteiligt sind. Daraus schlieBt man, daB sie erst in der Abkiihlphase des
Kristalls entstehen.

Ein weiteres Indiz fiir die Entstehung bei tiefen Temperaturen ist auch die Tatsache,
daB die Defektzonen um diese Versetzungen eine viel kleinere laterale Ausdehnung
aufweisen als die Versetzungstypen a) und c). Wie in [68] gezeigt wurde, entstehen
die Defektzonen in einem Temperaturbereich von 900 bis 1000°C, d.h., daB der Ver-
setzungstyp b) unterhalb dieser Temperatur gebildet werden mu8.

Die dritte Versetzungsstruktur besteht aus Versetzungen mit (110)- und (100)-Gleit-
ebenen sowie [110]- und [100]-Burgersvektoren. Das Gleitsystem [100](100) wurde hier
zum erstenmal in GaAs beobachtet und identifiziert. Beide Versetzungstypen verlau-
fen entlang der [100]-Richtung, insbesondere parallel zur Wachstumsrichtung.. ZW?i
Beispiele dieser Versetzungen sind in Abbildung 4.9 gezeigt. Die Aufnahme zeigh ei-
nen IR-Doppelbrechungsinterferenzkontrast, wenn man entlang der Versetzung blickt.
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76

Abbildung 4.7: Atzbild der Verset-
zungsstruktur (a). Die Wachstumsrich-
tung des Kristalls ist von links nach
rechts gerichtet.

(111) - Kristallebene

[011]
Abbildung 4.8: Versetzungsschleifen
(110 und ihre Lage.

[101]
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Abbildung 4.9: IR-Doppelbrechungs-
interferenzkontrast von einer (110)-
(110]- (links) bzw. (100)-[100]-Verset-
zung (rechts).

Aus der Form des Helldunkelkontrasts kann man unmittelbar die Gleitebene und die
Richtung des Burgersvektors ablesen [98]. Der Anteil der Versetzungen vom Typ c)
nimmt bei Abnahme der Versetzungsdichte durch Dotierung oder Reduktion von ther-
mischen Spannungen zu; fiir Kristalle mit sehr kleiner Versetzungsdichte (siehe Wafer
in Abbildung 4.3) ist die Mehrheit der verbleibenden Versetzungen diesem Typ c)
zuzuordnen. Die Verteilung der Versetzungen des Typs c) ist oftmals sehr inhomogen.
Ein Extremfall ist in Abbildung 4.10 gezeigt. Interessant ist auch, dal man selbst bei
sehr kleinen Versetzungskonzentrationen noch ,Lineage“-Effekte beobachtet (Abbil-

dung 4.11).

Abbildung 4.10: KOH-Atzbild eines
hochdotierten Kristalls.
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Abbildung 4.11: IR-Doppelbrechungs-
interferenzaufnahme eines hochdotier-
ten Kristalls. Aus der Orientierung des
Burgersvektors (senkrecht zur Korn-
grenze) laft sich die Versetzungs-
reihe als eine Kleinwinkelkorngrenze
([110](110) Versetzung auf einer (110)-
Kleinwinkelkorngrenze) erkennen.

Der Vollstandigkeitshalber sei erwahnt, dal in hochdotierten Kristallen oftmals ein
vierter Typ von Versetzungen gefunden wird, dessen Struktur noch nicht verstan-
den ist. Die Struktur erstreckt sich entlang der Wachstumsrichtung und erscheint
als Doppel- oder Mehrfachhelix, die sich zum Kristallende hin in eine sternformige
Struktur aus Versetzungsdipolen umwandelt.

Zusammenfassung:

e Bei hinreichend hoher Si-Dotierung konnte die Versetzungsdichte weit unter 500 Ver-
setzungen pro Quadratzentimeter gedriickt werden.

¢ Die Analyse der geziichteten Kristalle hat gezeigt, daB die Versetzungsstruktur durch
mindestens drei Versetzungstypen gekennzeichnet ist. Mit abnehmender Versetzungs-
dichte bleiben schlieBlich im wesentlichen Versetzungen entlang der [100]-Richtungen
iibrig, die (100)- bzw. (110)-Gleitebenen und [100]- bzw. [110] Burgersvektoren haben.

“ Di:e Versetzungsty_pen a) und b) bilden sich hinter der Phasengrenze, d.h., sie haben
keinen Konta.%ct mit dieser. Sie entstehen wahrscheinlich durch Multiplikation von Ver-
setzungsschleifen. Diese Multiplikation kann durch Hartung des Materials durch eine

geniigend hohe Dotierung mit Silicium oder aber durch Verringerung der thermischen
Spannung unterdriickt werden.

4.4 TEM- und DSL-Analysen

Das zweite standardméBige Atzverfahren, die DSL-Atzung, erlaubt es, die bei hohen
Slhcmmkox.nze‘ntratignen (ca. 6 x 10" /em?®) entstehende Mikrostruktur genauer zu unter-
suchen. Bei “dxaer Atzung wird zunichst das Material oxidiert und alsdann das Oxid in
die Losung iberfiihrt (s. Anhang I). Die Oxidationsrate ist von der Lage der Bandkante
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Abbildung 4.12: DSL-geitste Proben, die unterschiedlich thermisch behandelt wurden. a) 1100°C plus
schnelles Abkiihlen (Temperung A), b) 600°C (Temperung B).

zur Fermienergie abhingig, d.h., daB diese Atzung unterschiedliche Dotierkonzentratio-
nen aufzeigt. Dotierkonzentrationsvariationen liegen zum Beispiel in Form von Striations
infolge der Schwankungen der Wachstumsgeschwindigkeit vor, oder aber auch um Ver-
setzungen in Form der Defektdiffusionszonen. Versetzungen werden mit diesem Atzver-
fahren in Form einer Spitze (reduzierte Atzrate wegen Bandverbiegung) sichtbar. Da die
Mikrostruktur — wie mit Hilfe der TEM-Untersuchungen gezeigt wurde — aus einer hohen
Konzentration von Versetzungsloops besteht erscheint sie deshalb wie z.B. in Abb. 4.12
b) als Oberflichenrauhigkeit, was zur Einfiihrung des Begriffs Mikrostruktur fiihrt.

Um zu iiberpriifen bei welcher Temperatur die Mikrorauhigkeit gebildet wird bzw. ther-
misch stabil ist, ist das Material nach der Ziichtung bei hohen Temperaturen, rd. 1100°C,
getempert und alsdann abgeschreckt worden. Nach dieser Behandlung wurde keine Mi-
krostruktur beobachtet. Es wurde bei diesen Proben keine Mikrostruktur beobachtet (s.
Abbildung 4.12 a)). Ein erneutes Anlassen bei niedrigeren Temperaturen, d.h. 600°C,
fihrt zur Neubildung der Mikrostruktur (s. Abbildung 4.12 b)). In der weiteren Arbeit
werden diese Temperbehandlungen als Temperung A (1100°C) bzw. Temperung B
(600°C') bezeichnet. Eine Wiederholung von Temperung A und B zeigt, da die Bildung
und Auflésung der Mikrostruktur reversibel ist. Hinsichtlich dieser reversiblen Prozesse
bendtigt man detailliertere Untersuchungen, die Auskunft dariiber geben sollen, inwieweit
sich die Reversibilitit auch auf andere Eigenschaften des Materials bemerkbar macht. Ne-
ben der in dieser Arbeit gemessenen Ladungstrigerdichte, Photolumineszenz und Dichte
sei an dieser Stelle auf die Arsenausscheidungen in den Proben hingedeutet, die Auf-
schliisse iiber den Bildungsmechanismus des Defekts geben konnen. Diese Untersuchungen
sollen Gegenstand einer weiteren Arbeit werden.

Die DSL-Atzung gibt keinen Aufschluf dariiber, mit welchem strukturellen Defekten
diese Mikrostruktur verbunden ist; man kann aus der Form des Atzprofils allenfalls auf
einen versetzungsartigen Defekt schlieBen. Um diese Fragestellung zu beantworten, wur-
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den TEM-Untersuchungen an diesem Material durchgefiihrt. Die Ergebnisse werden in
diesem Abschnitt vorgestellt.

Ein weiteres bisher noch unverstandenes Teilergebnis ist, daB die Mikrostruktur sich zu-
erst um Versetzungen ausbildet und sich anschliefend fiir hGhere Siliciumkonzentrationen
in den Matrixbereich erstreckt. (Dieses Ergebnis verdeutlicht, daff ein Vergleich zwischen
der Defektbildung um Versetzungen und in der Matrix sinnvoll erscheint. Vor allem kann
in diesem Fall auch die NIR-Mikroskopie zur Analyse der Mikrostruktur herangezogen
werden, da unterschiedliche Ladungstrigerdichten zu einem deutlichen Phasenkontrast
fithren. Vor allem diese Parallelen zu den Reaktionen in den Defektdiffusionszonen um
?’ersetzﬁngen erlaubt den Sachverhalt des Defekts der Mikrostruktur besser zu verstehen
99, 68].

Der Vorteil des beschriebenen und mehr qualitativ geprigten Nachweises einer Mikro-
struktur mithilfe der DSL-Atze ist die Schnelligkeit, mit der grofie Bereiche eines Kristalls
charakterisiert werden kénnen, so wie es die Kristallzucht wihrend einer Optimierungs-
phase der Zucht verlangt. Da jedoch das chemische Atzverfahren lediglich die Existenz
eines strukturellen Defekts im Material feststellen, jedoch nichts iiber den Defekt selber
aussagen kann, wurden Untersuchungen mit der TEM durchgefiihrt, die es erlauben, die
Art des Defekts zu bestimmen.

Die TEM~Untersuchungen ergaben, dal das Material mit Versetzungsringen iibersét ist.
Um die mit der DSL-Atzung beobachtete Mikrostruktur mit den Loops zu identifizieren,
wurden TEM-Untersuchungen an hochtemperaturgetemperten Proben und an ungetem-
perten sowie an bei niedriger Temperatur wieder angelassenen Proben durchgefiihrt. Die
Loops zeigten dasselbe Temperverhalten, wie die Mikrostruktur, welche durch die DSL-
Atze (s. Abbildung 4.12) sichtbar gemacht wurde: bei hohen Temperaturen (1100°C,
T.emperung A) und anschlieBendem Abschrecken werden die Loops aufgelost. Lediglich
du? grofieren Loops bleiben erhalten, wobei nicht geklirt werden konnte, ob sie sich erst
bei hél}eren Temperaturen oder aber nach lingeren Temperzeiten auflésen. Durch eine
zusétzliche Temperung im Bereich 600°C' (Temperung B) bis 800°C konnen die Verset-
ZElngSIOOI?S wieder neu gebildet werden. Die Auflssung (bei 1100°C, Temperung A) und
die Neubildung (bei 600 — 800°C) von Versetzungsringen ist begleitet von reversiblen
Anderungen der freien Ladungstrigerdichte wie in Abschnitt 4.5 gezeigt wird. Durch
Tempe‘z‘rung agf 1100°C (Temperung A) werden die Kompensationseffekte, die im ,as
grown® Material besonders fiir hochdotiertes GaAs ausgepragt sind, drastisch reduziert.
Durch em?utes Tempern im Bereich 600 (Temperung B) bis 800°C erreicht auch die freie
Ladungstrégerdichte wieder die "asgrown”~Werte. Die Veranderungen der freien Ladungs-
’Elé%%er&chte in Ab]:ﬁé)x}og.igggguo éonbobigen Temperbehandlungen 148t sich mit der Bildung

emperun, is : 5 0
beschreiben (s Agbbildung 4.153' zw. Ausl6sung (1100°C, Temperung A) von Akzeptoren

Loops und die Mikrorauhigkeit nach der DSL-Atzung sind offentsichtlich korreliert.

In [100] wurde ebenfalls eine TEM—Analyse an Si-dotiertem Material durchgefithrt, wobei
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nur die wesentlichen Punkte aufgegriffen werden sollen. Die Arbeit zeigte, daB die Ausbil-
dung einer Mikrostruktur in Form von Loops eindeutig auf die hohe Siliciumkonzentra-
tion zuriickzufiihren ist. Untersuchungen an undotiertem Material sowie leicht dotiertem
Material zeigten diese Strukturen nicht. Langzeittemperungen des leichtdotierten Mate-
rials zeigten jedoch, daf helixartige Versetzungen entstehen. Ein Vergleich mit anderen
Substanzen, d.h. Metallen, die bei einer &hnlichen Behandlung dieselben Versetzungs-
strukturen ausbildeten, zeigt, daB die Ausbildung einer helixartigen Versetzung durch die
Ubersittigung des Materials mit Leerstellen bedingt ist. Somit liegt die Vermutung nahe,
daB auch in GaAs leerstellenartige Defekte zu der Ausbildung solcher Strukturen fiihren,
wobei der binire Charakter des GaAs die Identifizierung des Leerstellentyps erschwert.
Die Annahme, daB Leerstellen das Verhalten, d.h. die Loopbildung, des hochdotierten
Materials bestimmen, wird weiterhin durch eine genauere Analyse der Loops im Material
bekraftigt. Die Loops wurden in dieser Arbeit in zwei Gruppen unterteilt. Zum einen lie-
gen Loops, die einen interstitiellen Charakter aufweisen, auf den (111)~Ebenen. Unklar ist
jedoch, ob diese Loops aus Eigenatomen bestehen oder aber das Dotierelement Silicium
enthalten. [101] zeigte in seiner Arbeit, da$ sich in den grofien Loops Silicium befindet.
Die mit diesem Einbau einhergehende Gittervariation wiirde auch die Moiré-Kontraste
der grofien Loops erkliren, die bei unseren TEM-Untersuchungen auftraten (s. Abbildung
4.13).

Zum) anderen liegen prismatische Versetzungsloops auf den (110)-Ebenen vor, die aus
Leerstellen bestehen. Dieses deutet auf eine Uberséttigung des Materials mit beiden Leer-
stellentypen hin.

Temperungen bei hohen Temperaturen 16sen die Mikrostruktur auf beiden Netzebenen
auf. Dieses Temperverhalten wurde auch in dieser Arbeit von uns beobachtet. Ob es sich
jedoch wirklich um einen Losungsvorgang handelt oder um eine Vernichtung der intersti-
tiellen Loops mit den leerstellenartigen Loops, ist nicht geklart. .

Auch zeigte [100], da8 die Loops ein anderes Temperaturverhalten a.ufwe1sen, als man es
von Metallen gewohnt ist. Im Gegensatz zu den Metallen nimmt die Anzahl der Ifoops
bei 750°C im Vergleich zu den bei ca. 600°C’ getemperten Werten zu. Je.doch nimmt
auch deren Grofe gleichzeitig ab. Das unterschiedliche Verhalten Wi.rd auf ein sogenann-
tes Trapping-Center in GaAs zuriickgefithrt, das die Leerstellen bindet. Als moglicher

Kandidat wird hier der (Siga, Va.)-Komplex genannt.

Die eigenen TEM-Untersuchungen sollten zeigen, inwieweit auch unser Materi.al die obe'n
beschriebenen Defekte aufweist. Vor allem die Frage, ob es sich wirklich um eine Kombi-
nation von interstitiellen Loops und Leerstellenloops handelt, sollte beantwortet werden,
da dies fiir die Kenntnis des Entstehungsmechanismus der Loops selber von ]'flteresse
ist. Hierzu wurden parallel Untersuchungen von verschiedene.n Gruppen durchgeﬁ%hrt. Im
Gegensatz zu den oben erwiahnten TEM-Analysen zeigten die Glzuppen, dafBl es 81.ch aus-
schlieflich um interstitielle Loops handelt, die sich bei einer Sihciumkonzentratlon von
iiber 6 x 10'®/cm? bilden [102]. Auch eine Analyse der diffusen Rontgenstreuung zeigte
[104], da8 es sich ausschlieflich um interstitielle Loops handelt. Eine quantitative Aus-\
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Abbildung 4.13: TEM-Aufnahme von
Si-hochdotiertem Material. Neben den
kleinen Loops sind ebenfalls grofe
Loops zu erkennen, die einen Moiré-
Kontrast aufweisen, was auf einen
veranderten Gitterparameter in dem
Loop im Vergleich zum Matrixmateri-
al hinweist.

wertung liefert fiir eine Siliciumkonzentration von 1,6 x 10'®/cm? eine Loopgréfie von ca.
27nm und 8nm sowie eine Loopdichte von ca. 7 x 10'®/em®. Fiir héhere Siliciumkonzen-
trationen (4,5 x 10'®/em?®) nimmt die LoopgréBe zu (53nm und 20nm), die Dichte jedoch
ab (3 x 10'3/cm?).

Die kleinen Loops liegen in (110)-Ebenen mit 5 = a/2 [110], die groBen Loops dagegen auf
(111)-Flachen mit b = a/2 [111]. Alle Versetzungsringe zeigen interstitiellen Charakter,
wie mittels TEM-Untersuchungen als auch durch diffuse Rontgenstreuung nachgewiesen
wurde (siehe [103, 104]). Der interstitielle Charakter der Loops ist ein wichtiges Merkmal
f1"1r die Erklarung ihrer Entstehung. Es ist jedoch bisher nicht klar, ob die Versetzungsringe
sich aus Eigenzwischengitteratomen bzw. teilweise oder ganz aus Si-Zwischengitteratomen
zusamimensetzen.

Hinsichtlic.h-der Charakterisierung der Loops auf der (110)-Ebene unterscheiden sich un-
sere Ergebnisse deutlich von denen von Narayaman [100].

Die Frage bleibt oﬁf:n, wie die interstitiellen Loops entstehen und welche Kraft die Ausbil-
dung der Loops treibt. Im Abschnitt ”Numerische Modellierung” wird untersucht, inwie-

weit flie I..age der Fermienergie einen EinfluB auf die Bildung von Leerstellen und somit
auf die Bildung von interstitiellen Atomen hat.
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Zusammenfassung;:

o Die Loops sind nach einer DSL-Atze als Mikrorauhigkeit zu erkennen.

o Material mit einer Siliciumkonzentration von iiber 6 x 10*®/cm?® enthilt eine Mikro-
struktur in Form von Loops. Die kleinen Loops liegen in (110)-Ebenen mit b = af2
[110], die grofien Loops dagegen auf (111)~Flichen mit b = a/2 [111]. Alle Versetzungs-
ringe zeigen interstitiellen Charakter, wie mittels TEM—Untersuchungen als auch durch
diffuse Rontgenuntersuchungen nachgewiesen wurde.

¢ Es ist bisher nicht klar, ob die Versetzungsringe sich aus Eigenzwischengitteratomen
bzw. teilweise oder ganz aus Si-Zwischengitteratomen zusammensetzen.

4.5 Elektrische Eigenschaften

Substrate aus Halbleitermaterialien werden standardméBig mit Hilfe ihrer elektrischen
Eigenschaften charakterisiert. Mobilitét sowie Widerstand, abgetragen gegen die freie La-
dungstrigerdichte, dienen im wesentlichen der Charakterisierung der Substrate. Wider-
stands— und Halleflektmessungen wurden nach der Methode von van der Pauw durch-
gefithrt [105, 106, 107, 108]). Messungen wurden einerseits an Proben durchgefiihrt, die
unmittelbar dem gezogenen Kristall entstammen, andererseits aber auch an Proben, die
bei 1100°C (Temperung A) und 600°C (Temperung B) fiir jeweils zwei bzw. acht
Stunden getempert wurden, wobei die Temperungsprozesse durch einen Abschreckvorgang
beendet wurden. Temperungen bei einem As-Dampfdruck von ca. 1bar kénnen mit einem
Arsenverlust der Proben verbunden sein. Um allein Bulkeffekte zu diskutieren, wurde ei-
ne hinreichende Menge Material abgetragen. Somit nehmen auch keine Oberflicheneffekte
Einflu auf die Ladungstrigerdichte in diesem Bereich [109]. Im folgenden werden somit
die elektrischen Eigenschaften von Bulkmaterial diskutiert. Die Ergebnisse der Messun-
gen, die bei Raumtemperatur durchgefiihrt wurden, finden sich in Abbildung.4.14. Da
zu gleichen Ladungstragerdichten unterschiedliche Werte fiir Mobilit'a',’? und Wlder.sta,nd
beobachtet wurden, wurden sie gegen die Siliciumkonzentration und nicht gegen dle. La-
dungstrigerdichte abgetragen. Letztere Art der Darstellung wird in Anhang F“dlskutlert.
Die Werte nach der Temperung B (600°C) entsprechen etwa denen nach der Ziichtung, so
daB im wesentlichen diese Ergebnisse der Temperung B im Vergleich zu den Werten nach
Temperung A diskutiert werden miissen.

Man sieht in den Abbildungen eine Homogenisierung der MeBwerte nach d?n Te{nperpro-
zessen im Vergleich zu dem wie gewachsenen Material. Bei einer La,d.ungstre.zgerdlchte von
ca. 10'8/cm3 und einer Siliciumkonzentration kleiner 10'°/cm?® besitzen die Probe112, die
unmittelbar dem Kristall entnommen wurden, eine Beweglichkeit von ca. 2500 em / Vs
und einen spezifischen Widerstand von ca. 2 mQcm. Ebenso gelten diese Werte mit leich-
ten Abweichungen fiir die bei 600°C getemperten Proben. Diese Werte entsprechen denen

aus den Spezifikationen marktgingiger GaAs—Hersteller [2].
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Abbildung 4.14: Obige Kurven enthalten die Mobilit4t und den Widerstand von GaAs-Proben aufgetra-
gen gegen die Siliciumkonzentration.

Physikalisch interessanter ist dagegen der Bereich mit einer Siliciumkonzentration von
mehr als 10'°/e¢m3. Oberhalb dieser Grenze steigt der Widerstand mit wachsender Silici-
umkonzentration fiir die Temperung B (600°C) an. Fiir die bei Temperu.ng A (110Q°C’)
getemperten Proben wird dies nicht beobachtet. Die Mobilitat selber zeigt nur geringe
Anderungen fiir die thermisch unterschiedlich behandelten Proben. Der Widerstand p
ist durch folgenden Ausdruck gegeben, wobei ¢ die elektrische ‘Eler.nentarladung, n die
Ladungstrigerdichte und p die Beweglichkeit der einzelnen Spezies sind.

1

- (4.1)
qNefte + qTipphp

p

Im Falle einer fiir diese Proben vorliegende hohen n-Dotierung kann der Ante'il der L6ch<?r
am Gesamtwiderstand vernachlassigt werden. Der Widerstand ist somit a.11e1.n. aus :.[.\40}).1-
litdt und Ladungstrigerdichte der freien Elektronen bestimmt. Da die Mobilitat f“ur die
thermisch unterschiedlich behandelten Proben nicht deutlich variiert, mufl der v<?rand.er-
te Widerstand auf eine verinderte Ladungstragerdichte zuriickgefiihrt werder}. Dies vgn'd
deutlich, wenn man die freie Ladungtrigerdichte gegen die Siliciumkonzentration abtrigt.

Die Ergebnisse finden sich in Abbildung 4.15 wieder. Einerseits zeigen d'ie MeBwerte:; den
linearen Anstieg der Ladungstrégerdichte fiir kleine Silicit}mkonzentra,tlonen, vzobe.l das
Silicium fiir diese Konzentrationen nur leicht kompensiert ist und nahezu vollstindig als
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Abbildung 4.15: Ladungstrigerdichte abgetragen gegen die Siliciumkonzentration fiir eine achtstiindige
Temperung bei einer Temperatur von 600°C (Temperung B) und einer zweistiindigen von 1100°C' (Tem-
perung A) plus einer schnellen Abkiihlung. Deutlich ist der lineare Anstieg der, Ladungstragerdichte fiir
kleine Siliciumkonzentrationen zu beobachten, wobei das Silicium fast vollstindig als Donator wirkt. Fiir
Siliciumkonzentrationen grofer als 10°/em3 zeichnet sich ein deutliches Sattigungsverhalten ab. Ein Ver-

gleich beider Darstellungen zeigt die Temperaturabhéngigkeit der Kurve, wobei der EinfluBl fiir hohere
Siliciumkonzentrationen stirker ausgepragt ist.
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Donator wirkt, andererseits zeigen sie deutlich das Sattigungsverhalten fiir hohe Silici-
umdotierungen jenseits der 10'%/em® -Grenze, wobei das Sittigungsverhalten tiberge-
hend in einen Abfall der Ladungstragerdichte von der thermischen Behandlung, d.h. der
Temperung, der Proben abhingt. Diese Abhingigkeit der Ladungstrigerdichte von 'der
thermischen Behandlung wurde auch von Spitzer et al. untersucht und dokug:ne.ptlert
[111, 112]. Ladungstrigerdichtesinderugen von ca. 8 x 10'8/cm?® erkliren auch die Ande-
rung des Widerstandes um den Faktor 4 fiir hohe Siliciumkonzentration.en 4.14 na:he
an der Loslichkeitsgrenze in Abhéngigkeit der Temperungen A und B. Die nur gering
verinderten Mobilititen bei den verschiedenen Temperungen kénnen diese Anderung der
Ladungstragerdichte nicht erklaren. .

Dieses bei Kristallen aus der VB-Zucht erstmals {iber den breiten Bereich von .1 .
10%/cm® gemessene Verhalten wurde auch bei Epitaxieschichten beobachtet, die mit-
tels MBE-Technik auf GaAs—Substraten abgeschieden wurden [113, 114]. Ein weiterge-
hender Vergleich ist jedoch aufgrund der unterschiedlichen Wachsttfr{lsterflperaturgn und
~verfahren nicht sinnvoll. Auch aus Diffusionsexperimenten mit Silicium in G.aAs 1st.be-
kannt, dafl die elektrische Ladungstriagerdichte in der sich a,usbildende.n. ]?1ﬁu31onssch1c]:tt
mit einer Siliciumkonzentration grofer 10'°/cm® weit untgrhalb. der S1hcmmkonze1?tra,t1-
on liegt [115]. Ein zus#tzlicher Abfall der La,dungstr&gerd1f:hte im extre%?l h.ochdot1erten
Bereich des Diffusionsprofils nahe der Oberfliche 1a8t auf eine fast“vc?llstandlge Kompen-
sation der Donatoren und Akzeptoren schlieBen, die mit einer Sattigungskonzentration
der Ladungstriger einhergeht. Siehe hierzu Abbildung 4.16. o

Greiner und Gibson diskutierten diesen experimentellen Befunc_l mit einem MOfiell, Wf-)l-
ches den amphoteren Charakter sowie die Umbesetzung des Siliciums zf,uf den beiden (ili}
tern berticksichtigt. Mit diesem Modell ist eine Anpassung des experimentellen und des

018 _
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theoretisch bestimmten Diffusionsprofils méglich. Neuere Arbeiten von Tan und Gésele
zeigen jedoch, daB genauere Analysen von Diffusionsexperimenten mit vordotiertem GaAs
das Diffusionsmodell von Greiner und Gibson widerlegen [116, 118, 119]. Im weiteren Ver-
lauf dieses Abschnittes soll der experimentell ermittelte Verlauf der Ladungstragerdichte
vor dem Hintergrund des Modells von Gibson und Greiner diskutiert werden. Dies wird
weitere Schwachstellen dieses Modells aufzuzeigen.

Eine Kompensation der Ladungstriger und somit Sattigung der Ladungstragerdichte kann
auf fiinf verschiedene Mechanismen zuriickgefiihrt werden.

Zum einen kann eine Sittigung der elektrischen Leitfihigkeit mit einer zunehmenden
Selbstkompensation des amphoteren Siliciums erklért werden. Da die Sittigung von der
thermischen Behandlung abhingt, wie Abbildung 4.15 zeigt, mu8l im Falle der Kompensa-
tion durch das amphotere Verhalten des Siliciums weiterhin eine Umbesetzung des Sili-
ciums auf den beiden Untergittern in Abhingigkeit von der thermischen Behandlung
erfolgen, so daB eine verdnderte Ladungstrigerdichte beobachtet werden kann.

Diese Selbstkompensation wird in der Arbeit von Greiner und Gibson zur Klirung des
beobachteten Diffusionsverhalten von Si in GaAs bendtigt [115, 121]. Eine hohe Sili-
ciumkonzentration erméglicht die Bildung eines (Sig, — Sig,)-Komplexes, der mithilfe
der Leerstellen auf beiden Untergittern diffundieren kann und dessen Diffusionsverhalten
sich somit von dem Fall einer niedrigen Siliciumdotierung unterscheidet, bei der sich das
Silicium nur auf dem Ga-Gitter befindet. Der experimentelle Nachweis der (Sia, — Siga)-
Komplexe fiir mit Silicium hochdotiertes GaAs gelang mithilfe der Schwingungsspektren
(LVM) [110, 112, 122]. Jedoch sollten die Bildung und Zerstérung des Komplexes, der je-
weils aus einem Akzeptor und einem Donator zusammengesetzt wird, keinen Einfluf auf
d.ie elektrische Ladungstragerdichte nehmen, so daB zusitzlich eine Umbesetzung des Sili-
ciums auf den beiden Untergittern in Abhingigkeit der thermischen Behandlung bendtigt

wird, um die Abhéngigkeiten der elektrischen Ladungstrigerdichte von der thermischen
Behandlung zu erkliren.

Komplexbildung : Sig, + Siz, — (Sig,, Si7,) (4.2)
Umbesetzung : Sig, + Vi, — Siz, + Vg + 2t (4.3)

Mit diesen Grundgleichungen liefert das Modell ein lineares Ansteigen der Ladungstrager-
d1chtfa 11.1it der Siliciumkonzentration fiir geringe Siliciumkonzentrationen (ca. 10%8/cm® ),
wobei sich _da,s Silicium vollstandig auf dem Ga-Gitter befindet, und eine zunehmende
K?mpénsa{uon. bei Silicilumkonzentrationen von mehr als 109 /em®. Die Kompensation
zelgt’sm.]‘:t in einem Sattigungsverhalten der Ladungstragerdichte. Jedoch wird in dieser
Afb.elt fu{' die bei 600°C getemperten Proben bei einer Siliciumkonzentration nahe an der
L?shchkeltsgrenze ein Abfall der Ladungstrigerdichte beobachtet (s. Abbildung 4.15).
D1e§es '\{er.ha,lten kann mit dem Modell von Greiner und Gibbons nicht erklirt werden.

Weiterhin ist das Verhalten der Ladungstrigerdichte fiir verschiedene thermische Behand-
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lungen nach dem Modell von Greiner und Gibson mit der Existenz sowie Bildung von
Leerstellen verbunden. Das Modell erklirt dann zwar ein temperaturabhingiges Satti-
gungsverhalten, jedoch benstigt das Modell eine Leerstellenkonzentration auf den beiden
Untergittern. Die von uns durchgefiihrten Temperungen von hochdotierten Proben zeigen,
daB Ladungstrigerdichtednderungen von bis zu 8 x 10'8/em?® beobachtet wurden. Laut
Gleichung 4.3 wéren hierfiir 4 x 10'®/cm? oder mehr Leerstellen auf dem As- bzw. auf dem
Ga-Untergitter notig, die eine Umbesetzung und somit eine Anderung der Ladungstréiger-
dichte bewirkt. Existieren diese hohen Konzentrationen an Leerstellen nicht, so miissen
Quellen und Senken fiir diese Leerstellen existieren, die zu dieser groBen Ladungstriger-
dichtednderung fithren. Versetzungen scheiden hier als mégliche Quelle oder Senke fiir die
Versetzungen aus, da das Material bei diesen extrem hohen Dotierungen als versetzungs-
frei betrachtet werden muf. Andere Bildungsmechanismen sind hier gefordert. In dieser
Arbeit wird fiir das Si—dotierte Material ein Modell vorgestellt, welches eine homogene
Erzeugung von Ga-Leerstellen im Bulkmaterial und eine Deutung der experimentellen
Ergebnisse erlaubt.

In Widerspruch zu der Annahme, da8 Umbesetzungen allein das Verhalten der Ladungs-
tragerdichte bestimmen, stehen die von Spitzer et al. durchgefithrten Schwingungsspek-
trenanalysen (LVM) [122]. Der Vergleich zwischen der Ladungstrigerdichte, welche aus
den LVM-Messungen ermittelt wurde, und der Ladungstrigerdichte, welche mit einer
Hallmessung ermittelt wurde, zeigt, da die Ladungstrigerdichtednderung nichiz allein auf
Umordnungsprozesse zuriickzufiihren sind, sondern ein weiterer elektrisch aktiver K_om-
plex benétigt wird. Die Differenz aus den mithilfe der LVM-Messungen ermittelten S iGa™
und den S§74,~Konzentrationen ist fiir das bei tiefen Temperaturen getemperte Material
grofler als die gemessene Ladungstriagerdichte, so daB von Spitzer ein unbekan.nter Ak-
zeptor postuliert wurde, der in einer Konzentration von (6 — 8) x 10®/cm? vorliegen soll
und gut mit unseren beobachteten La,dungstriigerdichteiinderunge.n ii.beremstlmmt: D1.e
LPE-Technik zeigte, daB die Zucht von p-leitendem Material mii.ghch ist, welches n}ﬂ; Si-
licium dotiert war. Analysen dieses Materials mit Hilfe von Schwmguz.:mgsspe_ktren zeigten,
daB hier die Sig,~Konzentration grofer als die Si4,— KonzentratiOI} ist. Die p—-}eltenden
Eigenschaften kénnen somit nicht mit der Si—Verteilung auf den beiden Unterglttern er-
klart werden, so daB die Postulation eines neuen unbekannten Akzeptors nahe hfgt [.123].
Die in Gleichung 4.3 auftretenden Ga-Leerstellen sind méghc}?.e Kandidaten fiir diesen
unbekannten Akzeptor und fiihren zu einem weiteren Mechanismus, der das Verhalten

der Ladungstrigerdichte erlaubt.

Im allgemeinen werden den Leerstellen auf dem Ga—Unterg_itter die Elgensc:ya,ftglfl }fn-
nes Akzeptors zugeordnet, der zu einer Sdttigung der elek.tnschen Ladtings?ragerbc ie
fihren kann (zweite Mechanismus). Nach Gibson und Grel.ner Werde:n fiir die Um. e;e -
zung Leerstellen auf beiden Untergittern benétigt. Die fiir die Re.duktlon der elektns%'t en
Ladungstrigerdichte bendtigten As-Leerstellen werden flurcl.l die Un:l.’F)esiatzun%1 zu Ga~
Leerstellen, die als Akzeptor wirken und die Ladungstragerdichte zusatzlich re 111121er?1::i.
Folgende Gleichung 4.4 verdeutlicht dies. Im Falle der 3-fach geladenen Leerstelle wir



90 KAPITEL 4. SI-HOCHDOTIERTES GAAS

fiir eine Ladungstragerdichtesinderung von 8 x 10'8/cm?® lediglich noch eine Leerstellen-
konzentration von ca. 1,6 x 10'®/cm?® benétigt, wobei in der folgenden Gleichung nicht
beriicksichtigt wurde, dal die Arsenleerstelle ein Akzeptor sein kann.

Umbesetzung : Sik, + Vs = Sig, + VS + bet (4.4)

Die Bildung einer isolierten Ga-Leerstelle infolge einer Frenkelreaktion im Bulkmaterial
ermdglicht jedoch auch, ganz ohne Umbesetzungseffekte den Ladungstrigerdichteeffekt
zu erkldren, zumal solche Frenkeldefekte (s. Gleichung 4.5) ansatzweise die Bildung von
interstitiellen Loops im Material erkliren koénnen, die bei Temperungen bei tiefen Tem-
peraturen einsetzt (s. Abschnitt 4.4).

Gag, — Ga; + V3, +3e* (4.5)

Auch die Schwingungsspektren, welche eine Abnahme der Siliciumkonzentration auf dem
Ga~-Untergitter bei gleichzeitiger Zunahme einer (Sig, — Va4 )-Komplexkonzentration auf-
zeigen, deuten darauf hin, da$ sich die Ladungstrigerdichte infolge einer Leerstellenge-
nerierung verringert und nicht durch eine Umbesetzung, zumal die Siliciumkonzentration
auf dem As-Untergitter nahezu unversndert bleibt [124, 112]. Eine bei tiefen Temperatu-
ren mit héherer Konzentration vorliegende Ga~Leerstelle wiirde fiir diese Temperatur zu
einer Verringerung der Ladungstrigerdichte fiihren, wobei eine Ladungstragerdichtesinde-
rung von 8 X 10'® /em? eine Leerstellenkonzentration von ca. 2,7 x 10'8/cm3 bendtigt. Eine
Temperung bei hohen Temperaturen miiite diese Leerstellen vernichten, um eine erhéhte
Ladungstrégerdichte zu messen, wie es Abbildung 4.15 verlangt.

Neuere Arbeiten von Tan und Gésele zeigen wie bereits erwéhnt, dafl genauere Analysen
von Diffusionsexperimenten mit vordotiertem GaAs das Diffusionsmodell von Greiner und
Gibson widerlegen [116, 118, 119]. Zur Klirung des Diffusionsverhalten wird von ihnen ein

Leerstellendiffusionsproze angenommen, so daf durch Ga~Leerstellen beide Experimente
gedeutet werden kénnen.

Als dritte Mdglichkeit, die eine Sittigung der Ladungstragerdichte sowie die Abnahme
derselbigen fiir geringe Temperaturen erkliren konnte, ist die Kondensation des Siliciums
auf dem Ga-Untergitter heranzuziehen, wobei anzunehmen ist, daB diese Clusterbildung
die elektrischen Eigenschaften des Siliciums versindert. Jedoch ist nicht unmittelbar ein-
zusehen, warum die Clusterbildung auf das Ga~Gitter beschrinkt sein sollte, wie es eine
Séttigung und Verringerung der Ladungstrigerdichte verlangt.

Als vierte Moglichkeit ist auch die Vernichtung des Donators Sig, denkbar, wie es die
folgende Gleichung beschreibt.

Sif, — Si;+ VS + 4et (4.6)

Bfai Bilndun.g eines e.lektrisch inaktiven interstitiellen Siliciumatoms und einer Ga~Leerstelle
wird fiir eine Verrmgerunlg8 der Ladungstrigerdichte von 8 x 1018 /em?® eine Leerstellen-
konzentration von 2 x 10'/em?® benstigt. Die interstitiellen Siliciumatome ermoglichen
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auch die Bildung von interstitiellen Si-Loops mit Si auf den As— und Ga-Plitzen. Dieser
Mechanismus wiirde einerseits die beobachtete starke elektrische Kompensation erkliren,
als auch die experimentellen Hinweise, dafl zumindest die grofen Loops Si enthalten [120].

Als fiinfte und letzte Methode sollen Kick-Out-Mechanismen diskutiert werden, die
ebenfalls eine Variation der Ladungtrigerdichte in Abhingigkeit von der thermischen
Behandlung beschreiben. Folgende Reaktionen sind denkbar.

Sta,+ As; — Si;+ Asas +e” (4.7)

Sit, + As; — Si; + Asgs + et (4.8)

Nur die Gleichung 4.8 wiirde elektrisch eine Zunahme der Ladungstrégerdichte fiir die
Temperung A liefern, sie ist aber viel unwahrscheinlicher als 4.7. Eine Reaktion

Siéa + Ga; — Si; + Gage + et (4.9)

ist geeigneter, vorausgesetzt es gibt einen Uberschu von Ga;. Dieses ist jedoch unwahr-
scheinlich, da bisher keine Ga-reichen Kristalle gezogen wurden, auch aus extrem Ga-
reichen Schmelzen nicht. Eine Frenkeldefektreaktion

Gag, — Ga; + VG, + 3et (4.10)

konnte interstitielle Galliumatome liefern. Gleichung 4.9 und 4.10 zusammen liefern je-
doch wieder Gleichung 4.6. Beide Betrachtungen liefern somit das gleiche F:rgebnis. fn%f
dem Ga-Untergitter, wobei bei Temperung B die Ausbildung eines interstitiellen Silici-
umloops gegeben ist.

Als Resiimee der fiinf diskutierten Mechanismen miissen die Leerstellen auf dem Ga-
Untergitter, das Silicium auf den beiden Untergittern und interstitielles Siﬁcim und
Arsen als die bestimmenden Spezies betrachtet werden, die die elektrischen Elgenscha,ft.en
des Materials bestimmen. Entstehen die Leerstellen infolge einer Frenkelreaktion, 80 ist
auch mit interstiticllen Atomen zu rechnen. Auch der in der Literatur immer wieder
diskutierte Arseniiberschuf kann in Form eines interstitiell gelésten Arsenatm‘ns vorliegen,
so daB folgende Spezies das Verhalten von Si-dotiertem Material beschrel.ben sollten.
Die interstitiellen Atome kénnten zu einer Loopbildung fihren, yvelcl}e mit der TEM
beobachtet wurden, wobei die Beschreibung des Sachverhalts in Si-dotiertem GaAs mit
folgenden Gleichungen die wahrscheinlichste ist.

Sig, — Si; + Vg, +4et (4.11)

Gags — Ga; + V3, + 3et (4.12)
Die genannten fiinf Moglichkeiten, die jeweils fiir verschiedex}e Tempef‘aturel% untersch”1ed-
liche Ladungstrigerdichten lieferten, sollten thermodynamische Gle1chgeVY1c1.1tsz1}sta,nde
des Materials sein. Das heifit, sie miifiten einen reversible.n Charakter hinsichtlich der
Temperungen aufweisen. Wie Abbildung 4.17 zeigt, sind die Anderungen d?r Ladun(g;—
trigerdichte besonders fiir den hochdotierten Bereich besonders stark ausgepragt. Um die
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Reversibilitat hinsichtlich der thermischen Behandlung fiir die Ladungstrigerdichte zu
dokumentieren, wurden die Dichten fiir das ungetemperte, das bei 600°C (Temperung B)
und das bei 1100°C' (Temperung A) getemperte Material gegen die Siliciumkonzentrati-
on abgetragen. Die Werte wurden jeweils mit den Ladungstrigerdichten der bei 1100°C
getemperten Proben normiert, so da die Abbildung die prozentuale Anderung angibt.
Deutlich sieht man, daB die Werte des ungetemperten Materials mit den Werten des wie-
der angelassenen nahezu iibereinstimmen. Diese Reversibilitit wurde auch in der Arbeit

von Spitzer et al. gefunden [112]. Anderungen der Ladungstrigerdichte von bis zu 85%
wurden beobachtet.

Da die Kompensation des Siliciums sowohl durch die Selbstkompensation als auch durch
die Kompensation mit einem elektrisch aktiven Komplex wie die Ga~Leerstellen bestimmt
wird, soll im folgenden der Kompensationsgrad auf verschiedene Wege und fiir verschiede-
ne thermische Behandlungen der Proben bestimmt und alsdann verglichen werden. Laut
Chen und Spitzer sind Proben [122], die bei einer Temperatur von 1100° C (Temperung
A) getempert und danach abgeschreckt wurden, frei von elektrisch aktiven Komplexen,
so daB die Ladungstragerkonzentration durch die Besetzung der Untergitter mit Silicium
gegeben ist; die Kompensation einer solchen Probe ist dann die Selbstkompensation des
Siliciums auf den beiden Untergittern.

Der Kompensationsgrad o = Siy, /Sig, 1aBt sich fiir die bei hoher Temperatur getem-
perten Proben auf verschiedene Wege bestimmen; zum einen kann er aus den gemesse-
nen Schwingungsspektren, welche von Chen und Spitzer aufgenommen wurden, bestimmt
We:rden; zum anderen ermdglicht eine theoretische Arbeit von Walukiewicz und Lagow-
ski [125], den Kompensationsgrad aus Ladungstrigerdichte und Mobilitst mithilfe eines
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theoretischen Modells zu bestimmen. Aber auch die experimentell zugénglichen Gréfen
wie die Gesamtkonzentration des Dotierelements und die elektrische Ladungstrigerdichte
ermoglichen die Bestimmung unter der Annahme von vereinfachenden, aber gerechtfertig-
ten Nebenbedingungen. Unter der Annahme, dafl sich Si nicht auf Zwischengitteratomen
befindet, ist die Gesamtkonzentration des Siliciums gegeben durch:

Sio = Sigs + Siga (4.13)

Bis auf wenige Versetzungsringe ist das Material nach der Temperung A frei von Verset-
zungsringen, so da unter dieser weniger gut erfiillten Annahme, daf in den bei 1100°
C (Temperung A) getemperten Proben keine elektrisch aktiven Komplexe vorliegen, die
Ladungstriagerdichte fiir diese Proben geschrieben werden kann als:

Ne = Sige — Sias (4.14)
Aus Gleichung 4.13 und 4.14 188t sich nun der Kompensationsgrad herleiten:

. , Sio — e

a= Sig/SiG, = Ay (4.15)
Fiir verschiedene Proben wurde der Kompensationsgrad in Abhangigkeit der Silicium-
konzentration bestimmt. Das Ergebnis findet sich in Abbildung 4.18 a) wieder. Je gréfer
die Siliciumkonzentration ist, umso grofer ist der Kompensationsgrad . Wenn fiir diese
Proben keine anderen elektrisch aktiven Komplexe vorliegen [122], sind diese Kompensa-
tionswerte allein auf die Selbstkompensation des amphoteren Siliciums zuriickzufiihren.
Auch wurde die Auswertung trotz stérender Akzeptoren fiir 600° C durchgefiihrt. Die
Ergebnisse finden sich in Abbildung 4.18 b) wieder. Uber den gesamten Konzentrations-
bereich betrachtet liegen die Kompensationswerte fiir 600° C (Temperung B) ii.ber'denen
fiir 1100° C (Temperung A). Ob es sich hierbei um eine verénderte Kompensation infolge
von Umordnungsprozessen des Siliciums auf den beiden Untergittern handelt oder um
andere elektrisch aktive Komplexe, ist nicht erkennbar, da beide Effekte zu vergroflerten
Kompensationswerten fithren. Jedoch kann aus der Darstellung abgeleitet Werden3 dafl
die verinderten Kompensationswerte fiir hohe Siliciumkonzentrationen ebenfalls r{ut er-
heblichen Defektkonzentrationen grofier 108 /cm® einhergeht. Die Widerspriiche, die sich
aus dieser Auswertung ergeben, konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht gekldrt v.verdex.l.
Es sollte aber betont werden, da$ alle Verfahren zur Bestimmung der Kompensation mit

groflen Fehlern behaftet sind.

Tabelle 4.2 ermdglicht abschliefend den Vergleich der Kompensatior.lsgrade, .die auf ver-
schiedene Art ermittelt wurden, fiir ausgesuchte Siliciumkonzentrat'lonen. Die Kom'peg-
sationswerte, die mit Hilfe des theoretischen Modells nach Walukiewicz und qugov&tskl fiir
kleine Siliciumkonzentrationen bestimmt wurden, liegen im Bereich von (?,5 fiir le{c.ht:,do-
tierte Proben. Die Werte liegen im Widerspruch zu der Annahme, da,B. hier das Silicium
primir als Donator wirkt und die elektrische Ladungstragerdichte bestimmt.

Fiir eben diese kleinen Siliciumkonzentrationen (1,4 —1,8) x 10'8/cm?® betragen die Kom-
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[ Si(1/em®) | o/IVM | o/Theo. | a/(ne, Sio) |
2 % 10%/em® |- 05 0.1
4%x10%/em® | 0,5-0,7 0,5 0,5-0,6

Tabelle 4.2: Kompensationsgrade, die auf verschiedene Art und Weise bestimmt wurden.

Sigs). Sigs)
Si(Ga) Si(Ga)

1.0 1.0

0.9 b 09 3
0.8 ! 0.8

0.7 07

O

0.6 0.6 fal®!

05 05 >

0.4 ,F;n 0.4 5o

0.3 03

54 6]
02 0.2
01 0110
Q
012 0
10* 10" . 10% 10" 10" ; 10%
Siliciumkonzentration — Siliciumkonzentration ——-
cm cm
a) Temperung A b) Temperung B

Abbildung 4.18: Kompensation abgetragen iiber der Siliciumkonzentration. Die Temperung der Proben
bei 1100° C (Temperung A) gewdhrleistet, daB die Proben frei von méglichen elektrisch aktiven Kom-

plexen sind. Der Kompensationsgrad wurde auch fiir bei 600° C (Temperung B) getemperte Proben
bestimmt.

pensationswerte, bestimmt aus der Siliciumkonzentration und der Ladungstrigerdichte,
0,01-0,08 fiir die bei 1100° C getemperten Proben. Bei hoheren Siliciumkonzentrationen
nimmt die Kompensation kontinuierlich zu.

Die Auswertung der integrierten Spektrumintensititen aus den LVM-Messungen liefert
fiir die bei ca. 1100° C abgeschreckten Proben Kompensationsverhsltnisse von ca. 0,5-0,6
fiir Siliciumkonzentrationen von ca. 4 x 10'°/em?® [112]. Fiir extrem Ga-reich gezogene
Proben sind aus LVM-Messungen Kompensationsverhaltnisse von 0,6-0,74 bekannt [123].

Zusammenfassung:

e Bei hohen Siliciumkonzentrationen geht die Ladungstrigerdichte durch ein Maximum,
obwohl die Siliciumkonzentration zunimmt. Dieses Verhalten ist abhéngig von der ther-
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mischen Behandlung der Proben. Die bei 1100° C getemperten Proben haben eine
groBere Ladungstrégerdichte als die bei 600°C getemperten Proben.

o Das Kompensationsverhalten ist ebenfalls von der Siliciumkonzentration abhingig und
zudem temperaturabhingig. Das Verhalten des Kompensationsgrades fiir bei 1100°C
abgeschreckte Proben zeigt, dal die Kompensation nicht nur auf elektrisch aktive Kom-
plexe zuriickzufiihren ist, sondern auch auf die Selbstkompensation des amphoteren
Siliciums, wobei eine Restleerstellenkonzentration auf dem Ga-Untergitter nicht aus-
geschlossen werden kann.

¢ Unter Beriicksichtigung anderer experimenteller Ergebnisse (LVM-Messungen) ist die
temperaturabhingige Kompensation des Siliciums durch die als Akzeptor wirkende
Leerstelle auf dem Ga—Gitter am wahrscheinlichsten.

o Ga~Leerstellen infolge einer Frenkeldefektreaktion konnen ansatzweise die Loopbildung
im Material erklaren.

4.6 Photolumineszenz

Fiir die Anwendung des GaAs als Substrat fiir die Lasertechnologie wird von den Her-
stellern eine Versetzungsdichte unter 500 Versetzungen pro Quadratzentimeter gefordert.
Im Rahmen des LASER 2000-Projekts wurde zusstzlich auch eine hohe Ausbeute der
Bandphotoluminezenz fiir das Lasersubstratmaterial verlangt. Inzwischen hat sich her-
ausgestellt, daB das Lumineszenzverhalten des Substrats keinen Einflu auf die Eigen-
schaften des Lasers hat [126]. Die anfingliche Forderung der Anwender war jedoch Anla8
das PL-Verhalten unserer Substratkristalle, die in Quarztiegeln unter Boroxidabdeckung
gezogen wurden, genauer zu untersuchen. Insbesondere sollte der von den Anwendern .a,ls
Ursache fiir die niedrige PL-Ausbeute verdichtigte hohe Borgehalt werden. Es ha:t s1c.h
gezeigt, daB die Messungen von spektralaufgeldsten PL-Ausbeuten sehr zum Verstandnis

der Defekte in unseren Kristallen beigetragen hat.

Im folgenden werden diese Untersuchungen vorgestellt, Wobfli nc?ben der Abhiing.igkeit von
der Si-Konzentration, der hohe Borgehalt sowie die Abhingigkeit von def thermischen Be-
handlung beriicksichtigt studiert wurde. Die Untersuchung wurde mit einem Argonlf,sers
mit einer charakteristischen Wellenlange von 632,8 nm als Anregungsquelle durchgefiihrt.
Der Laser gewshrleistet eine mittlere Eindringtiefe von ca. 1 pm. Per Strahlfleck hat-
te einen Durchmesser von 0,6 mm. Die Leistung des Lasers war wahrend der Messung
der PL-Spektren konstant und betrug 10 mW. Von den untersuchten.Proben wurde eine
hinreichende Menge Material abgetragen, um sicherzustfsllen, .daﬁ die gemessenen PL-
Spektren Volumeneffekte und nicht Oberflicheneffekte widerspiegeln. A.bbll.dung 4.19 a)
zeigt das PL-Spektrum einer Probe bei einer T:e{nperatur von ?0 K, die eine La,gungs:-3
tragerdichte von ca. 2,5 X 10%8/cm® und eine Siliciumkonzentration von ca. 5 x 10%%/cm

aufweist. Da mit zunehmender Siliciumkonzentration die frc?le elektnsc%le Ladungstriger-
dichte ein Maximum durchlduft 4.15, ist die Ladungstriagerdichte ungeeignet, um das PL-
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Abbildung 4.19: a) Verlauf des PL-Spektrums fiir eine Probe mit einer Siliciumkonzentration von 5 X
108/cm® und einer Ladungstragerdichte von 2,5 x 1018/cm3. b) Der theoretische Intensitétsverlauf eines
PL-Spektrums fiir eine Elektron—-Loch-Rekombination.

Verhalten Si-reicher Proben zu charakterisieren, da Proben gleicher Ladungstrigerdichte
unterschiedliche Siliciumkonzentrationen aufweisen kénnen. So erhilt man fiir Proben glei-
cher Ladungstrigerdichte, aber verschiedener Siliciumkonzentration, vollig verschiedene
PL-Spektren, wie ein Vergleich mit Abbildung 4.20 zeigt. Es sind deshalb die PL-Spektren
in Abhangigkeit der Siliciumkonzentration zu charakterisieren.

Man sieht in Abbildung 4.19 a) neben dem das Spektrum dominierenden Intensitétspeak
mit einem Maximum bei 1,51 €V einen weiteren bei ca. 1,18 V. Das Spektrum wurde bei
einer Temperatur von 30 K aufgenommen. Die Halbwertsbreite des 1,51 eV-Peaks liegt
bei ca. 60 meV und weist eine kleine Asymmetrie zu kleineren Energien auf. Setzt man
eine Elektronen-Loch~Rekombination voraus, darf es eigentlich nicht zu einer merklichen
Intensitdt unterhalb einer Energie von 1,51 €V kommen, da dies die Bandliickenenergie
fir 30 K ist.

Der theoretische Intensititsverlauf fiir eine Elektronen-Loch-Rekombination fiir 30 K
kann Abbildung 4.19 b) entnommen werden. Das Maximum der Kurve liegt bei £ =
E,+ kT/2. PL-Spektren wurden ebenfalls in ilteren Arbeiten fiir niedrigere Siliciumkon-
zentrationen (4 x 10'° /em®) untersucht [127) und erlauben den geschilderten Sachverhalt
zu erkléren. Bei diesen Konzentrationen wird ein Hauptiibergang bei 1,514 eV fiir T=12 K
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beobachtet. Dieser Wert liegt 7 meV unterhalb der Bandkante fiir diese Temperatur und
wurde dem Donator-Valenzband-Ubergang (Sig,, ) zugeordnet. Fiir hohere Konzentra-
tionen (n = 2,9 X 10*®/em3) tritt bei den Proben der erwihnten Arbeit ein zusdtzlicher
Intensititspeak bei 1,486 eV auf, der mit dem Donator-Akzeptor-Ubergang (Sig,, Si4,)
identifiziert wird. Beide sind fiir eine Temperatur von 30 K nicht mehr auflésbar und
fithren zu einer Intensitdt im PL-Spektrum unterhalb der Bandkante.

In einer weiteren Arbeit [128] finden sich PL-Spektren, die bei einer Temperatur von 4,2 K
fiir eine Siliciumkonzentration von 10'7/em® aufgenommen wurden. Die kaum verinderte
Bandenergie bei 30 K erlaubt einen Vergleich der Spektren mit den unsrigen in Hinblick auf
den Verlauf der Gesamtintensitit eines PL-Peaks. Unsere Spektren (n = 2,5 x 1018 /em?)
weisen eine PL-Intensitdt bis zu ca. 1,4 eV auf, die in den schwach dotierten Proben
(10" /cm®) nicht beobachtet wurde. Auch weisen diese Spektren nicht die LO~Phononen~
Mode auf. Bei unseren hochdotierten Proben werden sogar Ubergénge bei noch niedrige-
rer Energie beobachtet, wie Abbildung 4.20 zeigt. Aus an dotierten GaAs durchgefiihrten
Absorptionsspektren ist bekannt [129], daB solche Uberginge unterhalb der Bandkante
stattfinden und im Gegensatz zu Urbachs Temperaturabhingigkeit von der Dotierkon-
zentration abhingen. Dies deutet auf eine Entartung des Storstellenniveaus hin. Eine
theoretische Arbeit zeigt [130], da8 bei hohen Silicilumkonzentrationen aus einer statisti-
schen Verteilung von geladenen Verunreinigungen eine Potentialfluktuation in dem Kri-
stall resultiert. Diese fiihrt zu einer Schwanzbildung der Dichteverteilung in dem Valenz—
und Leitungsband und somit zu einer Verringerung des Bandabstandes. Diese infolge der
hohen Dotierung entarteten Binder konnen den Intensitétsabfall der PL-Spektren bis hin
zu 1,4 eV erkliren. Weiterhin ist festzuhalten, daf die PL-Intensitdt im Energiebereich
zwischen von 1,4 bis 1,28 €V verschwindet. Eine bei hherer Silicilumkonzentration starker
ausgepragte Schwanzbildung der Bander sollte auch in diesem Bereich zu einer von null
verschiedenen Intensitst fiihren und das PL-Verhalten der Proben erkléren.
Restimierend kann festgehalten werden, da Silicium die Ubergénge in der Néhe de?s Ban-
des bestimmt und eine Schwanzbildung der Zustandsdichte an der Bandkante bei hoher
Siliciumdotierung bewirkt. )

Der Peak bei 1,18 eV wird im allgemeinen der Leerstelle auf dem Ga~Gitter zugeordnet,
wobei die Leerstelle nicht isoliert, sondern in Form eines Komplexes vorliegen soll. Es‘ soll
sich hierbei um den Donator-Akzeptor-Komplex (Siga, Vae) handeln [127]. Fiir geringe
Si-Dotierungen zeigen PL-Messungen, daB dieser Peak im PL-Spektrum ffehlt. Es handelt
sich somit um einen Effekt, der eindeutig durch die hohe Dotierung bewirkt wird.

Abbildung 4.20 zeigt eine deutlich verminderte PL-Intensitét in der. l}Té:,he der Bandk;.m-
te fiir eine Ladungstrigerdichte von ca. 2,5 x 10'8/em? und einer Siliciumkonzentration
von ca. 5 X 10%9/em3. Auch hier wurde das Spektrum bei 30 K aufgenommen. Der l?ea:k
bei einer Energie von 1,18 eV ist ungefdhr 3mal so hoch wie der"bel 1,.51 eV, Wobex.d}.e
grofie Halbwertsbreite von fast 0,15-0,2 eV des 1,18 eV—Peaks auffallt. Dle.hohe Intensitét
des 1,18 eV-Peaks zeigt, daB die Leerstellen bzw. LeerstellenkompleXfa die PL—Spektre'n
des Materials dominieren. Die Annahme eines Leerstellenkomplexes ist auch durch die
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Abbildung 4.20: Verlauf des PL-Spektrums fiir eine Probe mit einer Ladungstrigerdichte von ca. 2,5 X
10'8/cm® und einer Siliciumkonzentration von ca. 5 x 10°/cm?,
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Abbildung 4.21: Verlauf des PL-Spektrums fiir eine Probe mit einer Ladungstrigerdichte von ca. 2,5 x
10'8/cm? und einer Siliciumkonzentration von ca. 5 x 101%/em3 fiir T gleich 2, 30, 70 Kelvin.

Tatsache gerechtfertigt, daB die Halbwertsbreite nicht durch die thermische Halbwerts-
breite kT'/2 erklirt werden kann. Vielmehr handelt es sich wahrscheinlich um einen Ver-
breiterungseffekt infolge von Inhomogenitéten [131], der eine statistische Fluktuation der
Defekte hinsichtlich Grofie und Zusammensetzung beschreibt. Eine direkte Untersuchung
dieser Defektkonzentrationsfluktuationen wire wiinschenswert. 3
Abbildung 4.20 zeigt im Vergleich zu Abbildung 4.19 a), daB die Proben mit hoher $1!.1-
ciumkonzentration im Energiebereich von 1,3-1,5 eV eine nichtverschwindende Intensitét
aufweisen. Wie bereits erwihnt, kann dies mit stirker entarteten Béndern erk.liirt werden.
Um diesen Sachverhalt genauer zu untersuchen, wurden fiir die Prol?en, die einer Tempfa-
rung A unterzogen wurden, die PL-Spektren fiir 2, 30 und 70 Kelvin aufgenommen. Die
Abnahme des 1,51 eV-Peaks und die konstante Intensitét fiir den 1,18.eV—Pea,k de.ckt
sich mit der Beobachtung von [127). Beide Peak-Flanken zeigen zu klelnneren Energien
hin qualitativ den gleichen Verlauf, so daB sie durch die Entartung der Bénder bestimmt
zu sein scheinen (Abbildung 4.21). o . .
Die Sittigung der BPL, iibergehend in einen Abfall fu‘r obige Proben, dc?ckt sich mit
den Ergebnissen slterer Arbeiten. Aus diesen Arbeiten ist bekannt., “dai.i mit zun“ehmen—
der Siliciumkonzentration zunichst eine Zunahme der PL-Intensitdt in der' N:aLhe des
Bandiibergangs beobachtet wird. Dies ist verstindlich, da das PL—SI?ektrum primar du1(‘ic'h
Ubergéinge dominiert wird, die durch die Si-Dotierung ”gegebex.l sind. Danach gel}t d1e
Séttigung in einen Abfall der PL-Intensitat fiir 1,51 eV diber. Dieser .Al?fa,ll ggl}t.mlt er
Ausbildung einer Mikrostruktur im Bulkmaterial einher und setz.t bei einer Siliciumkon-
zentration von ca..10®/cm3 ein [85]. Die SPL-Intensitét der Abbildung 42(1 stammt vo\r;
einer Probe, die diese Mikrostruktur aufweist. Da der Abfall der PL-Intensitat fiir 1,51 e
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Abbildung 4.22: Verlauf des PL-Spektrums fiir eine borhaltige Probe mit einer Ladungstragerdichte von
ca. 2,5 x 1018/em® und einer Siliciumkonzentration von ca. 5 x 10'°/em?®. Von links nach rechts: wie
gewachsen, 1100°C (Temperung A), 600°C (Temperung B).

und die Ausbildung der Mikrostruktur mit der Zunahme des 1,18 eV—Peaks einhergeht,
wird im allgemeinen die Mikrostruktur als PL—Killer fiir den Bandiibergang bezeichnet.
Anderungen der Mikrostruktur, wie sie zum Beispiel in Abhangigkeit von Temperungen
bei verschiedenen Temperaturen auftreten, sollten sich nach diesen Vorstellungen in einem
verdnderten PL-Spektrum widerspiegeln und die Mikrostruktur als PL-Killer identifizie-
ren.

Um sicherzustellen, dal die Mikrostruktur tatsichlich fiir den PL-Charakter des Ma-
terials verantwortlich ist, wurden die Proben bei 1100°C fiir ca. 2 h getempert. Nach
diesem Tempervorgang wurden die Proben abgeschreckt (Temperung A). Aus den Un-
tersuchungen der Mikrostruktur ist bekannt, da nach einer derartigen Behandlung die
Mikrostrukturen verschwunden sind (s. Abbildung 4.12). Mit dem Verschwinden der Mi-
krostruktur steigt fiir die so behandelten Proben die PL-Intensitat fiir 1,51 eV und sinkt
fiir 1,18 eV (s. Abbildung 4.22). Die Mikrostruktur bestimmt somit tatsichlich die PL-
Spektren des Materials. Ein erneutes Anlassen der Proben bei 600°C mit nachfolgendem
Abschrecken der Proben fiihrt wieder zur Abnahme des 1,51 eV-Peaks im PL-Spektrum:
die Bandiibergénge zeigen ein reversibles Verhalten hinsichtlich der Temperung, Der 1,18
eV-Peak dagegen steigt bei dieser Behandlung nicht an. Mdglicherweise sind strahlungs-
lose Rekombinationszentren vorhanden, die tiefer in der Bandliicke liegen. D.h. nach der
Temperung B sind Details des Defektzustandes anders als im asgrown Zustand. Mogli-
cherweise bilden sich die Komplexe nicht, weil die Ga-Leerstellen nicht weit genug diffun-
dieren. Es wére wichtig die Temperung zu finden, die den 1,18 eV Peak wieder auf den
asgrown Zustand bringt. Temperungen bei 700° und 800° C wiren in diesem Zusammen-
hang wiinschenswert, oder Temperungen, die dem Abkiihlen des Kristalls nach der Zucht
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Abbildung 4.23: Verlauf des PL-Spektrums fiir eine borfreie Probe mit einer Ladungstrigerdichte von
ca. 2,5 x 10'8/em® und einer Silicitumkonzentration von ca. 5 x 10%°/em3. Von links nach rechts: wie
gewachsen, 1100°C (Temperung A), 600°C (Temperung B).

entsprechen. Zur Klirung dieses Sachverhalts sind weitere Untersuchungen nétig.

Um sicherzustellen, da beide Effekte, die fiir hohe Siliciumkonzentrationen beobachtet
werden, nicht auf den hohen Borgehalt zuriickzufiibren sind, wurden ebenfalls Messungen
an borfreiem Material der Firma MCP durchgefiihrt. Da ein Vergleich der Gesamtin-
tensitdten infolge der geringen Probenanzahl nur schwer mdglich war, wurde das tempe-
rabhingige Verhalten der PL-Spektren miteinander verglichen. Hierzu wurden Spektren
an dem eben geziichteten Material und an Proben aufgenommen, die bei 600° C (Tem-
perung B) und bei 1100° C (Temperung A) getempert wurden, wobei die Temperung
durch einen Abschreckvorgang beendet wurde. Die PL-Spektren zeigen, daf 1t.>o1~fre1es u.nd
borhaltiges Material das gleiche Verhalten aufweisen, wie Abbildung 4.23 im V.erglelch
zu Abbildung 4.22 verdeutlicht, wobei auch die Gesamtintensit?c n.a,hezu gleich ist. Das
temperabhingige Verhalten der siliciumreichen Proben wird somit nicht durch den hohen
Borgehalt beeinflufit, sondern ist ein Effekt des Siliciums.

Die SPL-Messungen erlauben im weiteren die Ergebnisse der PL-Messungen des Ferdinand-
Braun-Halbleiterinstituts, die an Wafern aus dem LASER, 2000 gemacht Wt.n:den, zu ana-
lysieren. Die gemessene PL-Ausbeute fiir Kristalle des LASER ZOOO—ITrOJekts a,.ls at:c'h
ein MeBwert fiir einen AXT-Kristall sind in Abbildung 4.24 eingezeichnet. Die quh-
cher Wafer stammen von zwei hochdotierten Kristallen (Kristall J1: .7 X 1918 < [Si] <
3 x 10'°/em?; Kristall J2: 10%° < [Si] < 5 x 10%°/em®). Der "diskontinuierliche” Verlauf
der PL-Intensitiit. als Funktion der freien Ladungstrégerdichte ist nqch nicht gut ver-
standen. Da die drei niedrigen MeBwerte (J1, J2 und AXT) von Kristallen stammen,
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Abbildung 4.24: PL-Ausbeute
als Funktion der freien Ladungstriger-
dichte fiir verschiedene Kristalle des La-
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die einen hohen Borgehalt aufweisen, wurde anfangs vermutet, daB diese Verunreinigung
fir die sprungartige Anderung verantwortlich sein kénnte. Friihere Messungen [85] zei-
gen jedoch auch einen Abfall der PL-Ausbeute fiir hohe Dotierungen von HB-Kristallen,
die kein Bor enthalten. Ein mégliche Ursache fiir die niedrigen PL-Ausbeuten in Abbil-
dung 4.24 kénnte in der Defektstruktur fiir hoher dotierte Kristalle zu suchen sein. Die
PL—Ar.la,lysen zeigten, daB GaAs-Proben mit gleicher freier Ladungstragerdichte n, aber
verschiedener Si-Konzentration auch ganz verschiedene P1-Resultate aufweisen konnen,
d. h. hc?he PL—Ausbeuten fiir niedrige Si-Konzentration und niedrige PL-Ausbeuten fiir
hol::e Si-Konzentration. In diesem Sinne lieBe sich der Kurvenverlauf in Abbildung 4.24
so interpretieren, wie in Abbildung 4.25 angedeutet. Zu jedem Wert fiir n gibt es zwei
Werte fiir die PL-Ausbeute, bis zu einem maximalen n, der bei ca. 4 x 10'8/em? liegt. In

diesem S}nne existiert keine sprungartige Abhéingigkeit der PL-Ausbeute von n, wie sie
aus Abbildung 4.24 erwartet werden kénnte.
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Leitungsband

Abbildung 4.26: PL-Uberginge in Si-
dotiertem GaAs

Valenzband

Zusammenfassung:

* Die SPL-Messungen zeigten, da das PL-Verhalten hinsichtlich der Siliciumkonzen-
tration zu charakterisieren ist und vom Silicium dominiert wird. Fiir sehr kleine Si-
Konzentrationen beobachtet man im wesentlichen den Ubergang bei 1.51 eV (Sig,, k).
Bei héheren Si-Konzentrationen werden auch Ubergénge bei 1.49 eV (.S'z:Ga, Si4s) be-
obachtet (dies folgt aus der Verbreitung der Spektrallinie bei 1.5¢V). Dies deutet an,
daBl Si zunichst auf Ga—Plitzen eingebaut wird, bei hoherer Si-Konzentration jedoch

zunehmend auch auf As—Plitzen.

¢ Desweiteren wurde gezeigt, daB mit steigender Siliciumkonzentrationen d:«is PL-Spek-
trum des nach der Ziichtung unbehandelten Materials immer stérker von einem Defekt
bei 1,18 €V bestimmt wird. Dieser Defekt wird mit den Ga,—Leerstelk?n in Verbin-
dung gesetzt und geht mit der Ausbildung einer Mikrostruktur im Material emher; Da
Ga-Leerstellen bis zu 3-fach negativ geladen sein konnen (starker Akz:aptor?, Wurc}e
dieses Ergebnis qualitativ die hohe Kompensation der freien Padungstragerdlchte fiir
hohe Si-Konzentrationen erkliren (siche Abschnitt 4.5). Da diese Leerstellen a,tich als
Photokiller fiir die Band-PL wirken konnen, sind die niedrigen PL—Wert? fur h‘?‘
he Si~Konzentrationen ebenfalls verstindlich. Eine andere Erklérung fiir qle medr.l-
gen PL-Ausbeuten liefle sich in der hohen Konzentration von Ver§etzungsr1ngen (die
man in hochdotierten Proben beobachtet, siche 4.4) ﬁ.nden, da diese als sogenannte
”Dark-Line-Defect” (DLD) wirken. Auf der Basis des in 4.9 vorgestellten Def;kltlnsl?-
dells kdnnen beide Erklarungen in Einklang gebracht werden, da nach dem l\lf{Io" eft ] :
Entstehung der Loops unmittelbar mit der Bildung von Ga-Leerstellen verkniipft is
und erklért, warum der Versetzungsring als DLD wirkt. o

® Diese Mikrostruktur konnte nur indirekt als PL-Killer fﬁr.den 01,51 fa\é—Peak 11dent1-
fiziert werden, da Proben, die nach einer Temperung A bei 600°C wieder angelassen

. : itat fii Bandiibergang und eine Mikrostruk-
wurden, ebenfalls eine geringe Intensitét fiir den ergar .
tur a,uf\;veisen, jedoch keinen erhohten 1,18 eV-Peak. Die Mikrostruktur kann somit
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nicht dem 1,18 eV—Peak zugeordnet werden. Vielmehr scheinen die Defekte und deren
Komplexe, die bei der Ausbildung der Mikrostruktur zusdtzlich entstehen, den 1,18 eV
Peak zu beeinflussen.

¢ Die diskutierten Effekte sind unabhingig von der Borkonzentration. Sie sind allein
durch die hohe Siliciumdotierung bedingt.

¢ Die PL-Analysen zeigen, dafi GaAs—Proben mit gleicher freier Ladungstrégerdichte n,
aber verschiedener Si-Konzentration auch ganz verschiedene PL-Resultate aufweisen
kénnen, d. h. hohe PL-Ausbeuten fiir niedrige Si—-Konzentration und niedrige PL-
Ausbeuten fiir hohe Si-Konzentration. In diesem Sinne liefe sich der Kurvenverlauf in
Abbildung 4.24 so interpretieren, wie in Abbildung 4.25 angedeutet. Zu jedem Wert
fiir n gibt es zwei Werte fiir die PL-Ausbeute, bis zu einem maximalen n, der bei
ca. 4 x 10'8/cm?® liegt. In diesem Sinne existiert keine sprungartige Abhéngigkeit der
PL~Ausbeute von n, wie sie aus Abbildung 4.24 erwartet werden konnte.

4.7 Dichteanalysen

Bei der Bestimmung der elektrischen Ladungstrigerdichte von Si-dotiertem GaAs wur-
de ein temperabhingiges Verhalten der Ladungstrigerdichte beobachtet. Die Silicium-
konzentration betrug fiir diese Proben mehr als 10'°/em?, wobei das Probenmaterial in
Quarztiegeln unter Boroxidabdeckung mit Hilfe der VB-Technik geziichtet wurde. Die
Erniedrigung der freien Ladungstrigerdichte bei Si-dotiertem n-leitendem Material fiir
Tempertemperaturen von ca. 600°C kann mit der Ausbildung eines Akzeptors fiir die-
se Temperaturen erklirt werden. Ein méglicher Kandidat fiir diese Akzeptoren ist die
3-fach negativ geladene Leerstelle auf dem Ga-Untergitter. Die notwendige Dichte der
Leerstellen von weit iiber 10'®/cm?® lieS die Durchfiihrung von Dichteanalysen als sinn-

Efoll ]erscheinen. Die Dichtemessung benutzt Wagungen nach dem Archimedischen Prinzip
134].

Dichtemessungen nach dem Prinzip von Archimedes, die mit einer réntgenographischen
Gitterparametermessung an den Proben und einer chemischen Analyse der Proben vergli-
chen werden, erlauben nach dem Verfahren von R.O. Simmons and R.W. Balluffi [132, 133]
eine quantitative Bestimmung der Konzentration von Schottky-Defekten. Hierbei wird
ausgenutzt, da die Schottky-Defekte dadurch gebildet werden, dafl ein Atom aus dem
Inneren des Kristalls entfernt und an der Oberfliche oder einer Versetzung angelagert
wird. Durch die Anlagerung kommt es zu einer Ausdehnung des Kristallvolumens und
somit zu einer Abnahme der Dichte, da die Masse des Kristalls konstant bleibt. Ab-
bildung 4.27 spiegelt den Sachverhalt wider. Durch die Relaxation der Gitters um die
Leerstelle verdndert sich der Gitterparameter. Diesen Effekt muf man bei der Dichtebe-
stimmung beriicksichtigen, um die Konzentration der Leerstellen bestimmen zu kénnen.
Praktisch geschieht das dadurch, daB neben der gemessenen Dichte auch die sogenannte
Rontgendichte bestimmt wird. Die Rontgendichte der defektfreien Gitterzelle ist durch
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die chemische Zusammensetzung der Gitterzelle, die die Masse Mz, der Gitterzelle be-
stimmt, sowie durch den Zellenparameter a gegeben. Aus der Differenz beider Dichten
kann die Leerstellenkonzentration nach den Gleichungen 4.16-4.18 bestimmt werden. Fiir
den Nachweis der Leerstellen wird somit die chemische Zusammensetzung der Proben
quantitativ bendtigt, hier vor allem die Konzentration der Dotierstoffe. Beim urspriingli-
chen Experiment von Simmons und Baluffi spielt der EinfluB der Fremdatome keine Rol-
le, da nur die Temperaturabhingigkeit der Probenlinge und der Gitterparameter relevant
war. In Kapitel 2 wurde gezeigt, da bei der Zucht von Si~dotiertem Material unter Boroxi-
dabdeckung mit steigender Si-Konzentration auch die Borkonzentration steigt. Silicium
und Bor liegen ungeféhr im Verhiltnis 1:1 vor. Da die Bor- und Siliciumkonzentration in
vielen Féllen sehr viel grofer als die Leerstellenkonzentration ist, beeinflussen Fehler in
der chemischen Analyse nachhaltig die Bestimmung der Leerstellenkonzentration.
Gerade in diesem hohen Borgehalt liegt neben der Siliciumkonzentration eine weitere
Schwiche dieses Verfahrens zur Bestimmung der Leerstellenkonzentration. Da die Dichte
das Verhéltnis aus Masse und Volumen ist, treten bei der Verwendung von Dotierstoffen
zwel miteinander konkurrierende Effekte auf. Der erste Effekt ist die Abnahme der Dich-
te infolge des Massenverlustes bei leichteren Dotierelementen (Si, B) als die eigentliche
Untergitterspezies (Ga, As). Zum zweiten verdndern Fremdatome durch Relaxationseffek-
te den Gitterparameter. Bor verursacht eine Gitterkontraktion, d.h., eine Zunahme der
Dichte und wirkt dem ersten Effekt entgegen.

Bor zeigt ein den Leerstellen dhnliches Verhalten auf, so daff es die Identifizierung von
Leerstellen erschwert. Es ist somit eine hinreichend genaue Bestimmung des Borgehalts,
aber auch des Siliciumgehalts vonndten. Auf diesen Punkt wird bei ’der B.ewertm%g“der
MeBergebnisse eingegangen. Allein unter diesem Gesichtspunkt ist ein dotierter bmz:z,rer
Halbleiter nicht eine Modellsubstanz fiir ein Simmons-Balluffi-Experiment, da er nicht
erlaubt, den Leerstellendefekt isoliert zu betrachten. Gerade der Einbau von Dotieratomen
in solch hohen Konzentrationen kann aber auch zusitzlich mit dem strukturellen Elnba:u
von Defekten einhergehen, wie bereits in [141] erwédhnt. Die Wirkung der Loop§ auf die
Dichte ist ebenfalls nur schwer quantifizierbar, wie die Diskussion der Meflergebnisse noch

zeigen wird.

Die Differenzbildung aus der Réntgendichte prsntgen u.nd der gemessenen D1<fhte PMessung
ermdglicht im Fall der Schottkydefekte eine quantita}tm? Auswertung. Ist obige D1ﬁe¥enz
grofer Null, so liegen Leerstellen im Material vor, wie die f'olgend.en Uberlegux;lgi;:n1 1ze1gen
werden. Jedoch liegt gerade in dieser Differenzbildung eine weitere Schwa,c stelle d1e-
ses Verfahrens zur Bestimmung der Leerstellenkonzentrat1on: Da die lefel.'enzen a,uts ehn
Dichtewerten klein im Vergleich zu den Dichtewerten selbst sm(.i, m.achen sich .st'fmsst .l.s; e
MesBfehler besonders bemerkbar, und es ist eine hohe Me‘zﬁge.naulgkelt erfordzrhcb. t &r e11;
wiegt jedoch die Tatsache, daB die Dichten mit untt.arschledh.chen MeBmetho :‘n hes ];l‘nﬁn
wurden, da dann die systematischen Fehler in die Differenz eingehen. Systematische Iehler

sind durch die Massenbestimmung der einzelnen Spezies sowie durch Konzentrationsbe-

stimmung gegeben. Aber auch die systematischen Fehler der MeBapparaturen wie zum
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a) b)

Abbildung 4.27: Schottkydefekte fiihren zu einer VolumenvergréBerung, wenn sie sich wie in b) an der
Oberfliiche des Kristalls anlagern. Da sich die Masse des Kristalls nicht sndert, verringert sich die Dichte
im Vergleich zu a). Der Kontraktionseffekt der Leerstelle fiihrt zu einem verdnderten Gitterparameter a’.

Beispiel die Wellenlingeneichung bei der Bestimmung des Gitterparameters sowie die
Fiille von Parametern bei der Bestimmung der Dichte nach dem Archimedischen Prinzip
nehmem EinfluB auf die Differenz (s. [134]). Dieses Problem kann in unserem Fall durch
eine Extrapolation der MeBergebnisse hin zu undotiertem Material geldst werden, da fiir
undotierte Proben beide Mefiverfahren die gleiche Dichte liefern miissen.

Aus der Dichtedifferenz Ap kann die Leerstellenkonzentration quantitativ bestimmt wer-
den, wie folgende Uberlegung zeigt.

PRéntgen — PMessung = AP s PRéontgen = MZelle/ a® (416)
Eine Umformung liefert den Masseverlust in der Gitterzelle infolge des Schottkydefekts.
Mzene — a® x PMessung = a® x AP = AMzeiie (4‘17)

Dividiert man obige Gleichung durch die Molmasse und multipliziert den Ausdruck mit
der Avogadrokonstanten N, so erhilt man die Anzahl der Defekte in einer Gitterzelle.

Die Division durch das Gitterzellenvolumen selber liefert dann die Volumenkonzentration
des Defekts.

ne = N/a® = ApN4 /Mol (4.18)

Im Fall, da8 sich die Atome nicht an Oberflichen, sondern im Volumen des Kristalls in
Form von Loops anordnen, 4ndert sich an dem obigen Sachverhalt nichts, solange die
Loops so groB sind, daff sie wie langgestreckte Versetzungen behandelt werden kénnen.
Eine Anlagerung von Punktdefekten an eine Versetzung ist dquivalent zur Anlagerung
an Oberflichen. Nach [135, 136] kann der EinfluB der Versetzungen auf die Dichte des

Materials vernachlassigt werden. (Wie wir zeigen werden, sind die Loops leider zu klein
und zu wenig zahlreich, daf diese Bedingung erfiillt ist.)
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a) b)

Abbildung 4.28: Frenkeldefekte fithren zu einer Volumenvergréferung, wenn sie sich wie in b) auf intersti-
tiellen Platzen einlageren. Da sich die Masse des Kristalls nicht dndert, verringert sich die Dichte infolge
der Relaxation im Vergleich zu a). Hierbei muff angenommen werden, daf8 die Aufweitung infolge des
interstitiellen Atoms der Kontraktion der Leerstelle iiberwiegt.

Wie bereits in den vorherigen Kapiteln gezeigt, versndern sich die Konzentrationen der
Defekte in Abhingigkeit der thermischen Behandlung. Schottkydefektreaktionen erfor-
dern externe Oberflichen oder Versetzungen als Leerstellenquellen und -senken. Eine
an der Oberfliche der Probe erzeugte Leerstelle konnte in 8 h bei 600°, wie es unse-
ren Temperungen entspricht, lediglich um ca. 0,4 pm ins Volumen eindringen. Auch sind
diese Materialien versetzungsfrei, so daB Versetzungen als Quellen fiir Punktdefekte aus-
geschlossen werden konnen. Oberflichendefekte konnen somit nicht die Bulkeffekte im
Material erkldren, wie sie in dieser Arbeit beobachtet wurden. Um den Anteil solcher
Oberflicheneffekte auszuschlieSen, wurde von diesen Proben nach dem Tempern eine aus-
reichende Menge Material abgetragen.

Als Alternative kimen Frenkeldefektreaktionen im Bulkmaterial in Frage, die die Existenz
von Leerstellen und deren Einflu auf die Dichte erkliren kénnten. Frenkeldefekte wirken
allein durch die Relaxationseffekte der entstandenen Punktdefekte, wie Abbildung 4.28
zeigt. Da sich die Masse einer Elementarzelle infolge eines Frenkeldefekts nicht dndert
(i.e. die Atome werden nicht an der Oberflédche des Materials angelagert und ba}1en SO-
mit nicht neue Gitterzellen auf), ist die Dichteénderung allein dqrch die :Va,riatlon des
Gitterparameters gegeben. D.h., daB in diesem Fall die Rontgendichte gle}ch .der durch
Wigung gemessenen ist. Solche isolierten Punktdefekte erl.a,ub.en Zwar quah{:atwe é“?sa"
gen mit Hilfe des Gitterparameters, jedoch ist eine quantitative Aussage nicht mdglich,

wie folgende Uberl en zeigen.
B e Gig S Zustand von solch isoliert vorliegenden Defekten

Ein gemessener Gitterparameter fiir den . ] . .
ist lediglich eine Mittelung iiber die Aufweitung des Gitters infolge des ZW1scheng1tteF-
tandenen Leerstelle. Die Kenntnis

atoms und der Kontraktion des Gitters infolge der ents



108 KAPITEL 4. SI-FHOCHDOTIERTES GAAS

des Defekts sowie der Gitterparameterdnderung beider Teileffekte in Abhéngigkeit der
Konzentration des entstandenen Effekts wiirde die Bestimmung der Leerstellenkonzentra-
tion n; erlauben, wie folgende Uberlegung zeigh. Ginterstitiell UNA Greerstelle Sind die konzen-
trationsabhingigen Gitterparameterinderungen. Die gesamte Gittervariation 6aafessung
ist somit im Fall eines Frenkeldefekts gegeben durch:

ng X (ainterstitiell + aLeerstelle) = baym essung (4"19)
ng = 6a'Mess'u.ng/ (ainterstitiell + aLeerstelle) (420)

Jedoch ist weder der Einflul des Zwischengitteratoms noch der Einflul der Leerstelle auf
den Gitterparameter quantitativ bekannt, so daff aus einer Gitterparametermessung ledig-
lich qualitativ auf isolierte Frenkeldefekte geschlossen werden kdénnte. Dichtemessungen
an solchen Proben wiirden im wesentlichen die Gitterparametermessungen widerspiegeln.
Isolierte Frenkeldefekte sind somit nicht direkt quantitativ durch Gitterparametermes-
sung und Dichtemessung greifbar.

Fir unser Material ist ein spezielles Defektmodell interessant, wobei Leerstellen durch
eine Frenkeldefektreaktion entstehen und die Zwischengitteratome zu Versetzungen kon-
densieren, wodurch sie sich in "normale” Netzebenen umwandeln und aus dem Zwischen-
gitterraum entfernen wiirden. Es lige der im Absatz iiber Schottkydefekte beschriebene
Zustand eines Versetzungsloops im Material vor. In diesem Fall wirken Leerstellen infolge
einer Frenkelreaktion wie Schottkyleerstellen und fiihren ebenfalls zu einer Abnahme der
Dichte, die quantitativ greifbar ist. Die Kondensation zu Versetzungsloops ist somit der
Anlaﬁerung der Atome auf der Oberfliche identisch, wie es den Schottkydefekten ent-
spricht.

Aufgrund des eben Gesagten stellt die Simmons-Ballufi-Methode zwei Anforderungen
an das untersuchte Material, damit es quantitativ auswertbar ist. Erstens miissen alle in-
terstitiellen Atome im Fall eines Frenkeldefekts auskondensieren, und zweitens miissen die
Loops so groB sein, dafi Mefieffekte bei der Bestimmung des Gitterparameters keine Rolle

spielen. Gerade der letate Punkt wird bei der Bewertung der MeBergebnisse eingehender
diskutiert.

In den folgenden Abschnitten werden die fiir die Auswertung der Dichtemessungen bendtig-

ten Gitterparametermessungen sowie die Dichtemessungen selber vorgestellt sowie bewer-
tet.

4.7.1 Gitterparametermessung

Der Einflu der Dotierstoffe Bor und Silicium auf die Dichte findet sich in [137]. J.C. Brice
fafite den Einflufl des Bors und des Siliciums auf den Gitterparameter zusammen. Er wurde
fiir Silicium~ und Borkonzentrationen von ca. 10'8/cm® — 10*°/cm? bestimmt und 148t
sich in folgender Formel zusammenfassen. Es wird hierbei angenommen, daf} sich beide
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Effekte additiv iiberlagern. Der Gitterparameter trigt die Einheit A, die Konzentration
n ist die Zahl pro Untergitterplatz (2,21 x 10?2 Untergitterplatze/cm3).

a = ap—0,8 ns/n, — 1,6 np/n, (4.21)
Fiir die relative Gitterparameteranderung infolge der Siliciumdotierung gilt:
Aagifag = —0,141593 nsi/nu (4.22)

Der Anteil der Gitterkontraktion, der auf das Silicium zuriickzufiihren ist, ist mit der
groften Unsicherheit behaftet. Die Arbeit, auf der diese Kontraktionsbestimmung beruht,
wurde von Elliot et al. durchgefithrt [138]. Sie bestimmten die Abnahme des Gitterpa-
rameters an Si-dotiertem LEC-Material. Aufgrund der Analyseergebnisse der Kristalle,
die aus der VB—Ziichtung stammen, darf auch fiir LEC-Material ein Borgehalt erwartet
werden, der ungefdhr der Siliciumkonzentration gleicht. Der Kontraktion des Gitters in-
folge der Si-Dotierung ist somit die nicht vernachldssigbare Kontraktion infolge des Bors
tiberlagert. Elliot et al. beriicksichtigten den hohen Borgehalt nicht; die angenommene Ab-
nahme des Gitterparameters aufgrund des Siliciums darf somit als zu hoch eingeschétzt
werden. Eine durchgefiihrte Korrektur um die Borkontraktion liefert, zumindest fiir ho-
he Siliciumkonzentrationen, rechnerisch einen Anstieg des Gitterparameters. Dies wurde
auch von Baker et al. [139] an mit Silicium hochdotierten Proben gemessen. Hier stammte
das Material aus einer Ziichtung in einer Gremmelmaieranlage ohne Boroxida,bdecku}lg,
so daff davon ausgegangen werden darf, daf deren Material borfrei war. Die Kontraktion
infolge des Siliciums darf somit als bedeutend geringer eingeschétzt werden, als von Elliot

et al. angegeben.

Um bei der Auswertung der Dichtemessungen nicht auf unsichere Literaturwerte ange-
wiesen zu sein, haben wie selbst fiir hochdotiertes Material aus der V.B.—.Zucht den G1tt'er-
parameter bestimmt [140]. Die Proben enthielten neben der hohen S1hcn}mkonzentratlon
auch eine hohe Borkonzentration. Das Ergebnis der Messung ist in Abbildung 4.29 da,?-
gestellt. Neben den eigenen MeBwerten wurden ebenfalls die MeBwerte aus der Arbfﬂt
von Elliot eingetragen. Die Meflergebnisse zeigen deutlich, daf die .Messurfgen von Elliot
nur unwesentlich von den unsrigen abweichen. D.h., da die von Elliot enfntt.elte und von
J. Brice tabellierte Gittervariation infolge der Siliciumkonzentration sormt'mc].nt allein in
der Siliciumkonzentration begriindet liegt, sondern ebenfalls die Kontraktion infolge der

Borkonzentration beinhaltet, wie bereits oben vermutet.

Eine Auswertung der eigenen Mefwerte liefert fiir den Konzentrationsbereich von ca.
10'8/cm® — 101%/em?® eine relative Gitterparametervariation von:

Aas;/B/ao = -—0,1141593 ng;/B/nu. (4.23)

3 i i iibereinsti leichung 4.21 durch
Wenn der B-Gehalt ungefahr mit dem Si-Gehalt uberems.tlmmt muB G 1 dur
folgende Relation ersetzt werden. Si/B bedeutet, daf mit der Siliciumkonzentration eme
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Abbildung 4.29: Gitterparametervariation in Abhéngigkeit der Siliciumkonzentration und der Borkon-
zentration. Ein Vergleich der Werte dieser Arbeit und der Arbeit von Elliot zeigt, daf die Gittervariation
in der Arbeit von Elliot nicht allein auf das Silicium zuriickzufithren ist. Die Borkonzentration ist nicht
explizit aufgefiihrt; sie gleicht aber ungefshr der Siliciumkonzentration.

| Probe I 1 [ 2 8] 4]57T6|
Silicium 10™®/em® [ 2.69 [ 5.00 [ 5.17 [ 9.19 [ 13.4 | 25.3
Bor 10%/cm® [ 2.73 | 5.24 | 3.66 | 7.28 | 11.1 | 11.7

Tabelle 4.3: Tabellarische Zusammenstellung der Bor und Siliciumkonzentration. Die Werte wurden mit
SIMS bestimmt.

Borkonzentration verbunden ist. Tabelle 4.3 enthilt die entsprechenden Konzentrations-
paare fiir die hier verwendeten Proben.

a = ao— 0,645 ng;/p/n,. (4.24)

Eine Gitterparametermessung an borfreiem Material, (z.B. MCP- oder CSI-Material),
wiirde die Bestimmung der Gitterpara,meterf«inderung allein in Abhéngigkeit von der Sili-
ciumkonzentration erméglichen.

Mit der obigen Gleichung 4.24 148t sich nun rechnerisch die Dichte bei fester Leerstellen-
konzentration zu hoheren Siliciumkonzentrationen ng; und Borkonzentrationen np extra-
polieren, wobei auch hier die Borkonzentration ungeféhr der Siliciumkonzentration glei-
chen soll. Das Ergebnis dieser Berechnung lautet, da mit zunehmender Dotierkonzentra-
tion eine Abnahme der Dichte beobachtet werden sollte. D.h., daB der Masseverlusteffekt
den Kontraktionseffekt iiberwiegt. Dies sollte sich in den experimentellen Dichtewerten
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widerspiegeln. Eine Berechnung nach Gleichung 4.21 wiirde eine Zunahme der Dichte
ergeben.

4.7.2 Dichtemessung

Wagungen nach dem Archimedischen Prinzip erlauben die Bestimmung der Dichte. Es
wurde einerseits die Abhangigkeit der Dichte von der Siliciumkonzentration untersucht,
andererseits die Bestimmung der Dichte an Proben durchgefiihrt, die unterschiedlich ther-
misch behandelt worden sind. Zunéchst werden die Ergebnisse der Dichtemessungen des
ungetemperten Materials in Abhédngigkeit der Siliciumkonzentration vorgestellt.

Von uns wurde mit zunehmender Si~Konzentration eine Abnahme der Dichte von Si-
dotiertem ungetemperten Material mit zunehmender Si-Konzentration beobachtet. Das
Ergebnis findet sich in Abbildung 4.30. Um einen méglichen Leerstellendefekt nachzuwei-
sen, muite die gemessene Dichte mit der Rontgendichte verglichen werden. Hierzu waren
die ebenfalls experimentell bestimmten Werte des Gitterparameters und der Borkonzen-
tration sowie der Siliciumkonzentration nétig.

Neben der Gitterparametermessung, die im vorherigen Abschnitt vorgestellt wurde, wuz-
den SIMS-Untersuchungen fiir die Elemente Bor und Silicium an diesen Proben c.lurc¥1~
gefithrt. Indirekte und somit ungenaue Bestimmungen der Siliciumkonzentration mlt Hil-
fe der Ladungstragerdichte und dem Kompensationsverhaltnis des amphoteren Slhcm“ms
wurden somit umgangen. Aus der eigendefektfreien Besetzung der Elementarzelle la,B.t
sich die Réntgendichte bestimmen. Diese Werte sind in Abbildung. 4.30 zusammen mit
den gemessenen Werten dargestellt. Zusitzlich ist der Fehlerbalken infolge der MeBfehler
bei der SIMS-Analyse fiir die Rontgendichte eingetragen. . .
Ein konstanter systematischer Fehler bei der SIMS-Analyse, der emer.konsta,nten Abwei-
chung der bestimmten Dotierkonzentration entspricht und somit zu einer zu hqhen bzw.
zu niederige Dotierkonzentrationen fiihrt, wiirde die Differenz aus der Rontgc.endmhte und
der gemessenen Dichte verstirken bzw. verringern. Ein konstanter systematischer Fehler
kann jedoch nicht die unterschiedlichen Steigungen der R6ntgendlc]%te.und 'der gemessenen
Dichte in Abhingigkeit der Dotierkonzentration erkliren, d.a er lediglich die Werte fiir die
Rontgendichte um einen konstanten Betrag verschiebt. Bei einem korEsta.nten prozentua-
len Fehler, wie er bei der SIMS~Analyse auftritt [142], verhalt s.1ch die SacPlage a,r}ders.
Da sich hier die absoluten Abweichungen zu héheren Konzentratlonen. verst?,rken, rilmfnt
solch ein prozentualer Fehler Einfluf auf die Steigung der R6ntgend1chte in Abh:gggg:
keit der Dotierkonzentration. Laut [142] liegt dieser Fehler maximal ca. 5%, so dz - el
Berﬁcksichtigung dieses Fehlers eine Angleichung der Werf:e fiir d%e gemessenen ]1)11(;1 .etn
nach dem Archimedischen Prinzip und der Werte fiir die Rbn’?gendlc]“lte 'nlch.t moglich 1st.
Gerade dieses unterschiedliche Verhalten der beiden Dichten in Al?ha,nglgkelt der Do;uer-
konzentration deutet auf einen mit steigender Siliciumkonzentration zunehmenden leer-

stellenartigen Defekt hin. " . : i
Man siehtgdeutlich, daB die gemessenen Dichten unterhalb der Rontgendichte liegen, bei
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denen Leerstellen oder Zwischengitteratome nicht beriicksichtigt sind. Dies wiirde nach
Simmons und Balluffi auf Leerstellen hindeuten.

Eine Analyse des Materials mithilfe der TEM und der Réntgenstreuung zeigt jedoch, daf
die Ausscheidungen in Form von Loops nicht die Bedingung erfiillen, daf§ sie gro genug
sind und in ausreichender Dichte vorliegen, um keinen Einflufl auf den Gitterparameter
zu nehmen. Es seien hier die zwei Fille explizit aufgefiihrt, die eine exakte Bestimmung
des Gitterparameters erlauben. Zum eine erlauben isolierte interstitielle Atome die exakte
Bestimmung des Gitterparameters, da sie als Punktdefekte dhnlich wie Dotierelemenet
behandelt werden koénnen, zum anderen erlauben Versetzungsringe, die sich zu einem
Versetzungsnetzwerk zusammenschlieflen, ebenfalls die exakte Bestimmung des Gitterpa-
rameters, da sie in diesem Fall als Versetzungen behandelt werden kénnen. Nach [143] sind
fiir Loops wie sie in unserem analysierten Material vorliegen, die weder als Punkdefekt
noch als Versetzungsnetzwerk betrachtet werden kénnen, reine Mefleffekte fiir die Gitter-
parametermessung zu erwarten. Eine exakte Bestimmung des Gitterparameter ist somit
nicht méglich. D.h., daB hochdotiertes GaAs nicht geeignet ist, quantitative Analysen des
Materials durchzufiihren.

Nur bei Kenntnis des Meffehlervorzeichens wire eine Abschitzung der Defektkonzen-
tration noch moglich. Ein zu grofi gemessener Gitterparameter wiirde bewirken, da8 die
tatsdchliche Rontgendichte iiber den Werten liegt, die in der Abbildung 4.30 eingezeich-
net sind. Jedoch konnte wahrend dieser Arbeit nicht gezeigt werden, ob die Loops die
Variation des Gitterparameter bestimmen oder ob nicht vielmehr die Dotierung das Ver-
halten des Gitterparameters dominiert. Hierzu wiren Gitterparametermessungen auch an
Proben nétig, die bei 1100°C' getempert wurden. Sollte sich der Gitterparameter nicht
dndern, so wire die Wirkung der Loops auf den Gitterparameter vernachlissigbar und
eine quantitative Abschétzung méoglich. Eine solche Abschitzung liefert eine Mindestkon-
zentration der Leerstellen von ca. 10'°/cm?.

Da die Rontgendichte von den nach dem Archimedischen Prinzip gemessenen Werten
abweicht, ist diese Abweichung als der Simmons-Ballufi-Anteil auf die Dichte zu be-
trachten, der quantitativ ausgewertet werden kann. Si~dotiertes Material ist somit eine
Substanz, die einen Mischzustand eines Simmons~Balluffi-Materials darstellt, welches so-
wohl schottkyartige als auch frenkelartige Defekte enthilt. Der schottkyartige Anteil der
Leerstellen kann aus der Differenz der Dichten geschlossen werden. Die Existenz eines
frenkelartige Anteil aus der Tatsache, daf eine exakte Bestimmung des Gitterparameters
infolge der Loops nicht mdglich ist.

Ein weiteres Problem fiir die Auswertung der Ergebnisse in Abbildung 4.30 ist, daB eine
Bordotierung von GaAs eventuell mit einem gleichzeitigen Einbau von Leerstellen verbun-
den ist. Die in [141] gemessene Gitterkontraktion bei einer Bordotierung ist so gro8, daff
sie nicht allein durch den Boranteil erklért werden kann; man muB die Existenz zusatzli-
cher Leerstellen annehmen, um die Abweichungen vom Vegardschen Gesetz zu verstehen.
Wie in [141] diskutiert, erwartet man in Verbindung mit dem Boreinbau jedoch keine Ga—

sonc.lern. As-Leerstellen. Letztere sind aber nicht imstande, die elektrischen Eigenschaften
sowie die PL-Ergebnisse zu erkliren.



4.7. DICHTEANALYSEN 113

&3170g/cm”
om
a

oes B 0@, ogj.cp)-Werte
5 om- }}" o o ungetemp. Proben
@
L oss
g I .
g o
S }
0D oe-

04a - i §

nx 1 ¥ 1] ¥ ¥

a 0 x x «a < L)

Siliciurnkonzentration 10%/cm®

Abbildung 4.30: Gemessene Dichte (o) und Réntgendichte (O) als Funktion von der Siliciumkonzentra-
tion. Deutlich sieht man, da8 die Rontgendichte oberhalb der gemessenen Dichte liegt. Die Werte der
Réntgendichte wurden so korrigiert, da ihr Wert fiir eine verschwindende Siliciumkonzentration mit der
nach dem Archimedischen Verfahren gemessenen Dichte iibereinstimmt.

Aus all den genannten Griinden kann aus unseren Messungen keine eindeutige Aussage
tiber die Existenz von Ga~Leerstellen in mit Silicium hochdotierten GaAs gemacht werden.

Nichtsdestoweniger kénnen Dichtemessungen in Abhéngigkeit von verschiedenen Temper-
zustdnden und von der Siliciumkonzentration helfen, wie im folgenden gezeigt wird, die
Defektstrukturen besser zu verstehen.

Zur weiteren Diskussion soll die Temperabhingigkeit der Ladungstragerdichte und Mikro-
struktur noch einmal aufgegriffen werden. Um diesen Sacherhalt der Reversibi.lita:it auch
fir die Dichteanalyse genauer zu iiberpriifen, wurden Dichteuntersuchungen mithilfe von
Wégungen an GaAs-Proben durchgefiihrt, die bei 1100°C und 600°C getempert wurden
(Temperung A und B). Die Ergebnisse finden sich in der Abbildung 4.31 a). Die Werte
der 600°C-Temperung (Temperung B) sind nicht in der Abbildung enthalten.’ wie zuvor
fiir die elektrische Ladungstrigerdichte und die Mikrostruktur beobachtet. Sie .entspr?-
chen ungefshr den Werten an ungetemperten Proben. Die Verdnderungen der chht:e fiir
hochdotierte Proben sind somit reversibel, wie zuvor fiir die elektrische Ladungstrager—
dichte und die Mikrostruktur beobachtet. Der Abfall der Dichte des ”asgrown”-Materials
als Funktion der Si-Konzentration ist nach der Temperung bei 1100°C’. (Temperu.x.lg A)
Wesentlich schwicher {iber den gesamten Si-Konzentrationsbereich. les Wt?rte fiir fhe
Temperung bei 1100°C (Temperung A) verlaufen ungefshr in dem Bereich, in dem sich

auch die Réntgendichten befinden (4.31 b). . . ka
Da sich die Gesamtmassen der Proben wihrend der Tempervorgénge nicht &ndern, kann
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Abbildung 4.31: a) Gemessene Dichten fiir thermisch unterschiedlich behandeltes Material, b) zusétzlich
ist die Rontgendichte eingetragen, die auf den Gitterparametern des wie gewachsenen Materials sowie
den SIMS-Analysen basiert.

eine Abnahme der Probendichte im Vergleich zu den bei hoher Temperatur getemperten
Proben auf ein verdndertes Probenvolumen zuriickgefiihrt werden. (Da hier gleiche Pro-
ben verglichen werden, kénnen Masseneffekte, wie sie durch eine ungenaue SIMS-Analyse
gegeben sein konnen, ausgeschlossen werden.) Ein verindertes Probenvolumen kann durch
eine Variation des Gitterparameters infolge eines Frenkeldefekts (s. Abbildung 4.28) oder
infolge eines Schottkydefekts, wie in Abbildung 4.27 diskutiert, erklirt werden. Im ersten
Fall dndert sich allein das Relaxationsvolumen infolge des Frenkeldefekts, im zweiten Fall
wirkt der Effekt mit seinem Atomvolumen, i.e. mit dem Masseverlust in der Gitterzel-
le, und dem Relaxationsverhalten der Leerstelle. Fiir einen Frenkeldefekt muf zusitzlich
angenommen werden, daf die Gitteraufweitung des interstitiellen Atoms der Kontrakti-
on durch die Leerstelle iiberwiegt. Da beide Fille die Dichte des Materials im Vergleich
zum defektfreieren Material, d.h. dem bei 1100°C (Temperung A) getemperten Materi-
al, erniedrigen sollten, stellen die Dichtemessungen an den Proben, die unterschiedlich
thermisch behandelt worden sind, einen Hinweis fiir die Prisenz eines Leerstellendefekts
dar. Da die wie gewachsenen Proben eine geringere Dichte aufzeigen als die Proben, die
bei hoher Temperatur getempert worden sind, ist das Material dieser Proben reicher an
Leerstellendefekten. Eine quantitative Auswertung ist wegen der fehlenden Werte des Git-
terparameters fiir die bei hohen Temperaturen getemperten Proben nicht mdglich.

Unter der Annahme, daf die Defekte im wesentlichen durch ihr Relaxationsverhalten
Einflu auf die Dichte nehmen, kénnen interstitielle Atome, wie zum Beispiel interstiti-
ell geldstes Silicium als Ursache fiir die Dichtevariation nach diesen Experimenten aus-
geschlossen werden, da ein isolierter Defekt ein 1/r Relaxationsverhalten aufweist und
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eine Gitteraufweitung und somit eine Dichteerniedrigung bewirkt. Im Vergleich hierzu ist
der Zustand des Materials, in dem die interstitiellen Atome zu versetzungsartigen Loops
kondensiert sind, infolge des verénderten Relaxationsverhalten (In(r)) ein Zustand mit
hoherer Dichte, vorausgesetzt die Loops zeigen ein versetzungsartiges Relaxationsverhal-
ten. Der Zustand der kondensierten Atome ist nach den TEM~Analysen derjenige des wie
gewachsenen Materials. Nach der Relaxationsbetrachtung miifite dieser Zustand somit eine
groBere Dichte aufweisen als der Zustand, der einer Temperung bei hohen Temperaturen
entspricht und loopfrei ist. Jedoch ist der umgekehrte Sachverhalt gegeben, so daf allein
interstitielle Atome, die bei unterschiedlichen thermischen Behandlungen unterschiedlich
auf dem Zwischengitter vorliegen, als Ursache fiir die Gittervariation ausgeschlossen wer-
den kénnen.

Die mit dieser thermischen Behandlung verkniipfte Bildung von Leerstellen wiirde, wie
bereits zu Beginn dieses Abschnittes erwihnt, die Ladungstrégerdichte fiir bei niedrigen
Temperaturen getemperte Proben reduzieren. Dichtemessungen und elektrische Hallmes-
sungen wiirden sich somit ergénzen.

Ein genaueres Verstindnis fiber mogliche Ursachen einer Frenkeldefektreaktion wird durch
Modellierungsversuche angestrebt. Untersuchungen auf atomarer Ebene mit de.r TunIEeI-
elektronenmikroskopie erlauben Aussagen iiber die Struktur der beiden Untergitter, eine
Leerstellenkonzentration von weit fiber 10%8/cm? sollte hierbei gut beobachtbar sein. Sol-
che Experimente sind am Institut fiir Festkorperforschung in Arbeit [144].

Zusammenfassung;

o Si-dotiertes GaAs ist nicht fiir eine Auswertung nach Simmons und Balluffi geeignet,
da die hohen Dotierkonzentrationen, die ein leerstellenartiges Verha:lten .ha,b"en, nicht
eine isolierte Analyse von Leerstellendefekten in GaAs zulass.en. Weli.:erhm fuhr;en sy-
stematische Fehler bei der Bestimmung der Dotierkonzentration zu emer Yerstarkung
bzw. zu einer Verringerung einer moglichen Leerstelle.nkonzentratmn. .Dle Tat§a§he,
daB der Gitterparameter des defektreichen Materia.ls. nicht auswertbar 1313, verhindert
eine quantitative Auswertung der Messungen. Die Dichteanalysen und Gitterparame-

teranalysen deuten darauf hin, daf im Material Leerstellen existieren.

o Das unterschiedliche Verhalten der Réntgendichte und der gemessenen Dichtein A’phanglg-
keit der Si~Konzentration deutet darauf hin, daf ein leersteﬂenartlgfar Defekt fn1t I\Zu-
nehmender Siliciumkonzentration auftritt. Grobe Abschétzunfggen Z<?)’1gen’.da'B e
terial Leerstellen mit einer Absolutkonzentrationen von ca. 10'°/em® vorliegen.

chiedlichen Temperaturen getempert

: i bei unters .
* Dichtemessungen an Material, welches von Leerstellen bei niedrigen Tempe-

wurde, deuten qualitativ ebenfalls auf die Bildung
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raturen hin. Da sich die Zusammensetzung der Probe nicht &ndert, ist dieser qualitative
Nachweis unabhéngig von der chemischen Zusammensetzung der Probe. Interstitielle
Atome, wie zum Beispiel interstitiell geldste Siliciumatome, kénnen als Ursache fiir die
Dichteinderungen ausgeschlossen werden.

4.8 Numerische Modellierung

Die effektive Ladungstragerdichte zeigt bei ihrer Bestimmung eine Abhéngigkeit von der
thermischen Behandlung. Proben, die bei 600°C' fiir ca. 8h getempert wurden (Tempe-
rung B), wiesen bei mit Silicium hochdotierten Proben eine geringere Ladungstrégerdichte
auf als bei 1100°C getemperten Proben (Temperung A). Beide Tempervorgénge wurden
jeweils durch einen Abschreckvorgang beendet. Die Ladungstrigerdichtesnderungen be-
tragen ca. 8 x 10*/em? fiir Siliciumkonzentrationen nahe an der Loslichkeitsgrenze.

Die Fahigkeit des Siliciums, beide Untergitter zu besetzen, legt es nahe, die tempe-
rabhingige Ladungstrigerdichteinderung als eine Umbesetzung des Siliciums zwischen
den beiden Untergittern zu interpretieren. Eine verinderte Selbstkompensation des Silici-
ums wiirde zu einer verdnderten Ladungstrigerdichte fiilhren. Jedoch zeigten die bereits in
Abschnitt 4.5 diskutierten LVM-Messungen, da8$ die Anderung der effektiven Ladungs-
trégerdichte in Abhéingigkeit der thermischen Behandlung nicht nur auf Umordnungs-
grﬁzesse zuriickzufithren ist, sondern zu der Postulation eines unbekannten Akzeptors
ihrte.

Die ebenfalls mit der Verinderung der Ladungstrigerdichte einhergehende Erzeugung und
Vernichtung von interstitiellen Loops, welche mit der TEM identifiziert und mit einer DSL-
Atzung fiir das Lichtmikroskop indirekt sichtbar gemacht werden kénnen, zeigen fiir mit
Silicium hochdotiertes GaAs, daf die Ladungstrigerdichteinderung ebenfalls mit einer
strukturellen Verdnderung des Materials einhergeht. Diese strukturelle Verinderung stellt
eine Verschlechterung des Substratmaterials hinsichtlich der Anwendbarkeit des Materials

fiir die Lasertechnologie dar. Auch dafiir wire ein besseres Verstindnis dieses Sachverhalts
erstrebenswert.

Eine in der Literatur hiufig diskutierte Moglichkeit einer verstirkten Akzeptorbildung
ist die Generierung von Ga-Leerstellen infolge der Verschiebung des Ferminiveaus in
Richtung Leitungsband durch die Dotierung, wobei durch die Leerstellengenerierung das
Ferminiveau abgesenkt wird. Eine thermodynamische Modellierung des Sachverhalts im
Rahmen dieser Arbeit sollte zeigen, inwieweit die Leerstellenkonzentration mit sinken-
der Temperatur steigt, wie es eine mit abnehmender Tempertemperatur fallende effektive
Ladungstrégerdichte fiir hohe Siliciumkonzentrationen verlangt. Der Abfall der Ladungs-
tragerdichte muB mit der Ausbildung einer Mikrostruktur im Material verbunden sein. Ein
Vergleich der Ergebnisse der thermodynamischen Modellierung mit den experimentellen
Werten ist moglich, da die Temperungen jeweils durch einen Abschreckvorgang beendet
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wurden und somit das Material dem thermodynamischen Zustand bei dieser Temperatur
nahe kommt.

Die in der Simulation verwendeten Defektspezies waren Siliciumatome auf den beiden Un-
tergittern sowie bis zu dreifach geladene Ga~Leerstellen. Die Ga-Leerstellen werden aus-
schlieBlich durch Frenkeldefektreaktionen erzeugt, d.h., es treten interstitielle Ga~Atome
als weitere Eigendefekte auf. Die Summe der Leerstellen auf dem Ga-Untergitter gleich
dem Gallium auf den Zwischengitterplitzen. Die Annahme von Frenkeldefekten scheint
aus folgenden Punkten gerechtfertigt.

Erstens kann eine Frenkelreaktion ansatzweise die beobachtete Loopbildung erklaren (s.
4.9). Zweitens kénnen Defekte (Leerstellen), die an der Oberfliche des Festkérpers ent-
stehen, nicht schnell genug ins Innere des Bulkmaterials gelangen. Tan, der das Diffu-
sionsverhalten von Silicium in GaAs mithilfe von Ga-Leerstellen untersuchte, ging von
an der Oberfliche generierten Leerstellen aus. Die Ausbildung einer Mikrostruktur kann
jedoch mit diesem Modell nicht erklart werden [116, 118, 119]. Frenkelreaktionen erlauben
dagegen ansatzweise die Ausbildung der Loops fiir kurze Anlafizeiten.

Neben dem Massenwirkungsgesetz fiir die Ionisation der Ga-Leerstellen und deren Ge-
nerierung durch die Frenkeldefektreaktion bestimmen Nebenbedingungen in Form einer
Neutralitdtsbedingung und einer Untergitternormierung sowie das Massenwirkungsgesetz
fiir die freien Ladungstriger die Lésung des Gleichungssystems. Néiheres.ka,nn dem A1.1-
hang G entnommen werden. Die Stéchiometrie blieb bei einer einmal eingestellten Si-
Konzentration konstant, so daB Stéchiometrieeffekte nicht untersucht werden kc:vnntfzn.
D.h., daB das Modell nicht die Tatsache beriicksichtigt, dafi das Material As—-1.'e1ch ist.
Dies folgt aus den im Kristall existierenden Arsenausscheidungen [68). Gerade dlese“r Ar—
senreichtum des Kristalls wird aber bei der Herleitung eines Defektmodells in 4.9 bendtigt.
Die Ausbildung einer Mikrostruktur in Form von interstitiellen L0f>ps kann durcli folgende
Gleichung beschrieben werden, wobei arsenreiche Kristalle postuliert werden missen und
eine Frenkelreaktion auf dem Ga-Untergitter vorausgesetzt wird.

Gage + As; — VE#17) 4 (Gads); + (3/2/1)e* (4.25)

Das Verhalten des Leerstelleneinbaus wurde in Abhéngigkeit der Siliciumdot.ierung, der
Aktivierungsenergie der Frenkeldefekte sowie der Siliciu.mverteilung auf den”be{dex.l Untei'-
gittern untersucht, wobei die eingestellten Parameter nicht temperaturabhéngig sind. Als
letzter Schritt wurde der EinfluB eines méglichen (Sigs — VGa)?“—Komplexes unt?rsucht.
Die Rechnungen wurden mit dem Programm SEQS [117] auf einem PC durchgefiihrt.

Zunichst wurde mit dem Modell die Temperatura)bhéngigkeij: der Frfankeldefekte und so-
mit der Leerstellen in Abhéngigkeit von der Dotierkonz.entratlon be:st1mmt.‘Der folgerllden
Abbildung 4.32 ist deutlich zu entnehmen, daf mit ste1gem?.er Dotierung die Gesa.,rpt. eer-
stellenkonzentration ebenfalls steigt. Die Selbstkompensation des a,mphoten?n I?hcmnlls
Sias/Sica = o betragt fiir die Kurve (I) ca. 0,1 und fiir Kurve (II) ca. 0,9. Die Kurve (I)
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Abbildung 4.32: Der Verlauf der 3-fach negativ geladenen Leerstellenkonzentration fiir eine geringe Do-
tierung (Kurve I; [Si] = 2,2 x 10'7/em®) sowie der Verlauf fiir eine hohe Dotierung (Kurve II; [Si] =
1,11 x 10%°/em?®). Deutlich zu erkennen ist das Abfangen des Abfalls der Leerstellenkonzentration fiir
hohe Siliciumkonzentrationen. Kurve (III) und (IV) zeigen, da8 fiir geniigend kleine Bildungsenergien
der Frenkeldefekte der Abfall der Leerstellen bei tiefen Temperaturen in einen Anstieg iiberfithrt wer-
den kénnen. Der Abbildung 4.32 kann die Aktivierungsenergie sowie die Kompensation des Siliciums
entnommen werden. Die Kurven II, IIT und IV weisen die gleiche Siliciumkonzentration auf,
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entspricht einer Siliciumkonzentration von ca. 2,2 x 10'7/e¢m?® und mit obiger Kompen-
sation « einer Ladungstrégerdichte von ca. 2 x 10'"/em?®, die Kurve (II) einer Silicium-
konzentration von ca. 10°°/em® und einer Ladungstragerdichte von ca. 4,4 x 10*/cm?.
Es wird eine Bildungsenergie der Frenkeldefekte von 3 eV angenommen. Ein Vergleich
der beiden Kurven zeigt deutlich, dal mit héherer Dotierung der Abfall der Leerstellen-
konzentration hin zu kleineren Tempertemperaturen abgefangen wird. Da eine Silicium-
konzentration von ca. 10%/em?® die Loslichkeitsgrenze des Siliciums in GaAs ist, wurden
weitere Berechnungen mit geringerer Bildungsenergie fiir die Frenkeldefekte durchgefiihrt.
Fir Bildungsenergien von 2,5 €V und weniger wird der Abfall der Leerstellenkonzentra-
tion bei geringen Temperaturen in einen Anstieg fiberfithrt; d.h., um das experimentell
beobachtete Ergebnis zu erhalten, ist die Annahme von kleinen Bildungsenergien ndtig

(s. Kurve IV).

Die Kurven (III) und (IV) in Abbildung 4.32 zeigen diesen Verlauf der 3-fach geladenen
Leerstellen in Abhangigkeit der Temperatur fiir geringe Aktivierungsenergien. Die Kur-
ven zeigen, dafl bei Temperaturen von mehr als 1300°K die Konzentration der Leerstellen
ansteigt. Bei diesen Leerstellen handelt es sich um thermisch generierte Leerstellen. Véllig
anders stellt sich die Situation bei tiefen Temperaturen dar. Hier nimmt die Leerstellen-
konzentration mit fallender Temperatur zu. Die Erhchung ist auf die Lage der Fern.qiene.r-
gie zuriickzufiihren, die mit fallender Temperatur in Richtung Bandkante wandert, i.e. die
hohe Ladungstragerdichte infolge der hohen Dotierung macht sich bemerkbar. Man kann
somit zwischen thermisch generierten und durch die Lage des Ferminiveaus bestimmten
Leerstellen unterscheiden. Abbildung 4.33 zeigt den Verlauf der 2-fach und 1-fach gfela-
denen Leerstellen, wobei die Parameter dieselben wie in Abbildung 4.32 sind. Man sieht
deutlich, daB es hier nicht zu einem Anstieg der Leerstellen bei niedrigen Temperaturen
kommt.

Leerstellen nehmen EinfluB auf die Ladungstrégerdichte bei Raumtemperatur. ]?ie La-
dungstrigerdichte ist hier durch die Dotierung gegeben, verminde'rt um die negativ gelf-
dene Leerstellenkonzentration, die einen Teil der Ladungstragerdichte kompfenswrt. Fiir
die obigen Leerstellenkonzentrationen erhélt man bei dieser Pfetlza.chtung.p-leﬂendes Ma-
terial bzw. zu kleine Ladungstrigerdichten, Schwerwiegender ist jedoch die Tatsache, daf
die thermisch generierten 2-fach negativ geladenen Leerstellen das Verha,lten" der I:.a,dungs-.
tragerdichte dominieren und es somit nicht zu einem Abfall der I._«a.dungstra,gerdl.chte bei
niedrigen Temperaturen kommt. Insgesamt bedeutt?t dies, daf8 die F.Eenkelener.gw"als zu
gering eingestuft werden muS. Bei weiteren Simulationsrechnungen mit zum.Tel.l hol.lsf;n
Aktivierungsenergien wurde auf zwei Gesichtspunkte Wert gfelegt. E.rste.ns, inwieweit die
Entartung des Halbleiters die Losungen beeinfluBt, und zweitens, wie sich c.ias Kompen—
sationsverhsltnis des Siliciums Si4s/S%g. = « auf die LeerstellenkonzePtra,t{on ausz1rkt.
Eine Entartung eines Halbleiters liegt dann vor, wenn die Lafiungstra,gerdlchte .dle der
Quantenkonzentration iibertrifft. Fiir geringe Ladungstrég_e:rdlf:hten, egal ob. bei hohexé
oder niedriger Siliciumkonzentration, wurde kein Unterss:hlefi im Konzentra.tlonsverlay
fiir die 3—fach negativ geladene Leerstelle festgestellt, wie die Kurven (I) und (IVa) in
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Abbildung 4.33: Verlauf der 2-fach und 1-fach geladenen Leerstellenkonzentration in Abhingigkeit der
Temperatur. Die Parameter sind dieselben wie bei Abbildung 4.32.
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Abbildung 4.34: a) Der Verlauf der 3-fach geladenen Leerstellenkonzentration fiir verschiedene Kompen-
sationen «. Zusitzlich wurde das Material als entarteter Halbleiter aufgefaBt, wobei die Korrekturen der
L&sungen vernachlissigbar sind. b) Der sich aus den Ga-Leerstellen ergebende Verlauf der Ladungstréger-

dichte =n,.
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Abbildung 4.35: Verlauf der 2-fach und 1-fach geladenen Leerstellenkonzentration in Abhéngigkeit der
Temperatur fiir einen entarteten Halbleiter. Die Parameter sind dieselben wie bei Abbildung 4.34.

Abbildung 4.34 2) im Vergleich zu Abbildung 4.32 zeigen. Erst fiir grofie Siliciumkonzen-
trationen und kleiner Kompensation a, i.e. extrem hoher Ladungstrigerdichte, wurden
fiir die Betrachtung eines entarteten Halbleiters vernachlissighbare Abweichungen fiir die
3—fach negativ geladenen Leerstellen beobachtet. Wie Abbildung 4.35 zeigt, ist dies fir
die 2-fach und 1-fach geladenen Leerstellen véllig anders. Hier sind die Abweichungen
erheblich, wobei beide Defektspezies in deutlich verringerter Konzentration vorliegen. Bei
einem entarteten Halbleiter dominiert somit die 3-fach negativ geladene Leerstelle.

Ein Vergleich der Kurven (Va), (Vb) und (Vc) in Abbildung 4.34 zeigt den Einflufl der
Kompensation o auf die Leerstellenkonzentration. Bei konstanter Bildungsenergie fiir die
Frenkeldefekte von ca. 2,84 eV bewirkt eine geringe Kompensation « eine hohere Leerstel-
lenkonzentration. Die erkennt man daran, daB der Verlauf der Leerstellenkonzentration fiir
geringere Kompensationen hin zu gréfleren Leerstellenkonzentrationen verschoben wird;
vergleiche hierzu Kurven V(a,b,c) der Abbildung 4.34. Zusétzlich wird das Minimum der
Leerstellenkonzentration zu kleineren Temperaturen verschoben, was aus dem Vegleich
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Abbildung 4.36: a) Ladungstrigerdichte n, und Komplexkonzentration Kom; b) Konzentration der un-
gebundenen Leerstellen.

der Kurven IV(a,b) der Abbildung 4.34 geschlossen werden kann. Der Wert « variiert von
0,9 bis 0,25, wobei letzterer Wert unter dem Aspekt der experimentellen Ergebnisse aus
Abschnit 4.5 als unrealistisch eingestuft werden muB. Bei einer Siliciumkonzentration von
10%°/em?® bedeuten diese Kompensationswerte eine elektrische Ladungstrigerdichte infol-
ge des Siliciums von ca. (4,4 — 66,3) x 10'®/cm3. Die hierbei auftretenden Leerstellen von
bis zu ca. 2 x 10%°/cm? liefert eine elektrische Ladungstrégerdichte von ca. 2 x 10'%/ c.ms.
Desweiteren liefert diese Rechnung einen Abfall der Ladungstrégerdichte hin zu kleinen
Temperaturen (s. Abbildung 4.34). Der Abfall der Ladungstrigerdichte im Vergleich zu
ihrem Maximalwert ist umso schwicher ausgeprigt, je grofier die Bildungsenergie fiir d}e
Frenkeldefekte ist. Man vergleiche hierzu die Kurven V(b) und V(c) mit der Kur’»fe, die
einer Bildungsenergie von 2,45 eV und einer Kompensation von 0,6 entsPnc.ht. Hier ist
der Abfall der Ladungstrigerdichte zwar stirker ausgeprégt, jedoch ﬁ.ndet dieser Abfall
in einer Gréfenordnung statt, die um den Faktor 10 unter den experimentellen Werten
iegt. , .

Um einen stirkeren Abfall der Ladungstrigerdichte infolge einer Leerstellengenerierung
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fiir groBere und somit realistischere Kompensationen bei kleineren Temperaturen zu erzie-
len, wurde untersucht, inwieweit sich ein Komplex der Art (Siga—Vaga)?™ auf die Ladungs-
tragerdichte auswirkt, wobei die Bildung des Komplexes exotherm verlduft. Tatséchlich
konnte unter Annahme eines solchen Komplexes ein stirkerer Abfall der Ladungstréger-
dichte beobachtet werden, wie Abbildung 4.36 a) zeigt. Fiir eine Aktivierungsenergie des
Frenkeldefekts von ca. 3,18 eV und einer Kompensation von o = 0, 8 wurde ein Abfall der
Ladungstrigerdichte von ca. (1 —2) x 10'®/em?® erzielt. Die Konzentration der Komplexe
steigt bei tiefen Temperaturen dber die der Ladungstragerdichte.

Die Leerstellen selber, die nicht in Komplexform gebunden sind, weisen einen monotonen
Anstieg hin zu hoheren Temperaturen auf, s. Abbildung 4.36 b). Fiir eine niedrige Silici-
umkonzentration (2,2 x 10'7/em?) liefert dieses Modell eine mit steigender Temperatur
fallende Ladungstrigerkonzentration bei bedeutend niedrigeren Komplexkonzentrationen,
so daB dieses Modell qualitativ das Verhalten der Ladungstrigerdichte in Abhéngigkeit
der Siliciumkonzentration beschreibt sowie ansatzweise die Loopbildung erklért. Das Er-
gebnis kann Abbildung 4.37 entnommen werden.

Die Bindungsenergie eines Loops kann dhnlich wie eine Komplexbildung die Bildung der
Loops und der Leerstellen bei tiefen Temperaturen begiinstigen. Diese Bindungsenergie
ist in den Simulationsrechnungen nicht beriicksichtigt worden. Bei der Einarbeitung dieses
Sachverhalts in die Simulationen diirfte eine stirkere Abnahme der Ladungstrigerdichte

erwartet werden, was auf eine erhthte Leerstellenkonzentration bei tiefen Temperaturen
hindeuten wiirde.

Zusammenfassung:

o Mit zunehmender Siliciumkonzentration und somit zunehmender Ladungstragerdich-
te wird die Leerstellenkonzentration im Material ebenfalls ansteigen und bei tiefen

Tempe{'a,turen deutlich abgefangen werden. Die Bildung von Leerstellen auf dem Ga~
Untergitter geht mit der Absenkung des Ferminiveaus einher.

e Eine verringerte Siliciumkompensation o = $%4,/S%g, und eine somit vergroferte La-

dungstragerdichte bewirkt eine hdhere Leerstellenkonzentration iiber den gesamtem
Temperaturbereich.

e Der Verlauf der Leerstellenkonzentration in Abhéingigkeit von der Temperatur wird
primér von der Bildungsenergie der Frenkeldefekte beeinflufit. Eine kleinere Bildungs-
energie fiir den Frenkeldefekt fithrt zu einem Anstieg der Leerstellen hin zu kleineren
Temperaturen und somit zu einer verringerten Ladungstrigerkonzentration.

e Fiir einen entarteten Halbleiter dominieren die 3-fach negativ geladenen Leerstellen.
o Frenkeldefekte kdnnen ansatzweise die Bildung von Loops erkliren.
e Der Existenz eines (Sig, — Vo )*~—Komplexes erméglichte realistischere Simulations-

ergebnisse:, d.h., eine‘ grofiere Abnahme der Ladungstrigerdichte zu kleineren Tempe-
raturen hin. Der (Sig. — Vi)* ~Komplex sollte bei einer STM—Analyse beobachtet
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Abbildung 4.37: Ladungstrégerdichte n, und Komplexkonzentration Kom fiir verschiedene Siliciumkon-
zentrationen. Die oberen zwei Kurven entsprechen einer hohen Siliciumkonzentration.
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werden.

o Die Bindungsenergie der Loops, welche in diesen Simulationsrechnungen nicht beriick-
sichtigt wurde, sollte ebenfalls wie die der (Sig, — Vaa)? -Komplexe zu einer stérkeren
Bildung von Ga-Leerstellen bei tiefen Temperaturen fiihren.

4.9 Defektmodell

Die Zusammenfassung der vorherigen Abschnitte zur Charakterisierung des Si-hochdo-
tierten Materials soll in einer Ableitung eines Defektmodells fiir dieses hochdotierte Ma-
terial enden. TEM, diffuse Rontgenstreuung und die DSL-Atze sind geeignete Untersu-
chungsmethoden, die Versetzungsloops in diesem Material zu charakterisieren und das
Verhalten der Defekte bei verschiedenen Temperaturen zu studieren. Versetzungsloops
treten bei Siliciumkonzentrationen von {iber 6 x 10*®/em® auf. TEM und diffuse Rontgen-
streuung zeigen, daB diese Versetzungsloops interstitieller Natur sind und aus Eigendefek-
ten bzw. aus Silicium bestehen. Der typische Durchmesser liegt bei 50 nm fiir die Loops,
die in einer Konzentration von 103 —10'/em?® vorliegen und 500 nm fiir die Loops, die in
einer Konzentration von 10'* — 102/em? vorliegen. Die grofien Loops wurden nur fiir die
héchstdotierten Proben beobachtet. Fiir eine Siliciumkonzentration von ca. 5 x 10*°/em?®
kann die Konzentration von interstitiellen Ga- und As-Atomen in den Loops zu ca. je
2 X 10'®/cm® abgeschitzt werden. Eine Temperung bei hohen Temperaturen fiihrt zu
einer Auflésung der Loops mit kleinem Durchmesser, wobei ein erneutes Anlassen der
Proben auf 600°C (Temperung B) die Mikrostruktur wieder erzeugt, d.h. Bildung und
Auflésung der Loops sind reversibel.

Die freie Ladungstriagerdichte zeigt fiir hohe Siliciumkonzentrationen ein Maximum, was
zum Teil auf die Selbstkompensation des Siliciums zuriickzufiihren ist. Die Abhingig-
keit dieses Sattigungsverhalten von der Tempertemperatur verlangt jedoch einen zusétz-
lichen Akzeptor. Aus dem Verlauf der Ladungstrigerdichte iiber der Siliciumkonzentra-
tion kann die Leerstellenkonzentration fiir eine 3-fach negativ geladene Leerstelle zu ca.
(2—4) x10'® /em® abgeschétzt werden. Auch die elektrische Ladungstrigerdichte zeigt fiir
unterschiedliche thermische Behandlungen, i.e. Temperungen bei 600°C und bei 1100°C
und anschlieBendem Abschrecken (Temperung A und B), einen reversiblen Charakter auf.
fBildung und Vernichtung von Ga-Leerstellen und der Loops scheinen parallel zu verlau-
en.

Auch Dichtemessungen in Verbindung mit Gitterparametermessungen zeigen, da$ sich die
Dichten des wie gewachsenen und des bei 1100°C' getemperten Materials deutlich vonein-
ander unterscheiden. Der Unterschied kann ebenfalls mit Zwischengitteratomen infolge
einer Frenkeldefektreaktion erlért werden, wobei eine Temperung bei 1100° C zu einer
Ausheilung der Frenkeldefekte und somit der Leerstellen fithrt.

Die spektrale PL ist ebenso ein geeignetes Verfahren, um Leerstellen aufzuspiiren. Proben
bei einer Siliciumkonzentration von ca. 10 /em?® zeigen ein véllig anderes Verhalten als
Proben mit niedriger Siliciumkonzentration. Ein zusitzlicher Peak bei 1,2 eV fiir die hoch-
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Abbildung 4.38: Vergroferung eines Loops durch den Petroff-Kimmerling-Effekt. Durch Emission einer
Ga-Leerstelle und durch die Kondensation eines interstitiellen Arsenatoms kann ein Loop wachsen. Un-
tersuchungen des Materials, welches bei verschiedenen Temperaturen getempert wurde, zeigten, dafl die
Bildung und Vernichtung der Loops reversibel ist und von der Lage des Ferminiveaus getrieben wird.

dotierten Proben zeigt, daB hier die Leerstellen, i.e. Sig,Vg,~Kopmlexe, das Spektrum
dominieren. Neben der Verbreiterung der Bandphotolumineszenz (BPL), was auf eine
Entartung der Energieniveaus in Bandnshe guriickgefithrt wird, wird das Spektrum deut-
lich durch den 1,2 eV-Peak charakterisiert. Ahnlich wie die Loops bei 1100° C aufgelést
werden, verschwindet auch der 1,2 eV Peak fiir diese thermische Behandlung bei gleich-
zeitiger Intensitétssteigerung der BPL. Ein erneutes Anlassen bei 600° C fiihrt wieder zur
Abnahme der BPL, aber nicht zu einer Zunahme der Intensitét des 1,2 eV Peaks, so daf
hinsichtlich dieses Punktes die Reversibilitit der Mikrostrukturbildung nicht vollstindig
ist.

Die genannten experimentellen Ergebnisse (TEM, diffuse Rontgenstreuung, Hallmessun-
gen, Dichtemessungen und PL-Messungen) lassen sich in einem Modell. zusa,mmenfz?ssen,
welches die Bildung von interstitiellen Loops aus einem Arseniiberschuff in P.‘orm von inter-
stitiellen Arsen unter gleichzeitiger Erzeugung von Ga-Leerstellen infolge einer jFrenkelde-
fektreaktion beinhaltet. Die Bildung der Loops geschieht bei Temperaturen zw1scheri 6q0
und 800°C, und ihre Auflssung bei einer Temperatur von 1100°C. Zur B'lldung”v.ollsta,ndk
ger Loops sind neben dem interstitiellen Arsen auch interstitielles. Galhu'm notig (s. Ab-
bildung [?]). Diese kdnnen sich am Looprand iiber einen Petroffi-Kimmerling Eﬁ"?kt unter
gleichzeitiger Emission von Ga-Leerstellen bilden. D.h., da8 auf dem Ga—Untergﬁfter eine
Frenkelreaktion vorliegt. Der Loop vergrdBert sich bei tiefen Tez.nperafturen stetig unter
gleichzeitiger Emission von Ga-Leerstellen. Dieser Prozef entspricht einem .Vers<?tzungs-
Kklettern. Der Mechanismus kann der Abbildung 4.38 entnommen werden. Die treibenden

Krifte fiir diesen Mechanismus sind
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e die Bindungsenergie der Loops oder

o die Verschiebung des Ferminiveaus, die bei hohen Siliciumkonzentrationen verstarkt
auftritt.

Die als Akzeptor wirkenden Ga-Leerstellen verringern die freie elektrische Ladungstrager-
dichte und kompensieren den Donator Sig.. Leerstellenkomplexe werden im PL-Spektrum
sichtbar, und kénnen als PL-Killer fiir die BPL-Ubergénge wirken. Die Auflésung der
Loops erfolgt bei hohen Temperaturen (Temperung A) durch den umgekehrten Prozes,
d.h. Ga—Leerstellen heilen an den interstitiellen Loops aus und interstitielles Arsen wird
emittiert.

Fiir den Fall, daB sich die Hinweise erhirten, daf ein Teil der Loops aus Silicium be-
steht, muB obiges Modell erginzt werden. Fiir die Bildung von interstitiellen Si-Loops ist
es notwendig, daB das normalerweise substitutionelle Si in das Zwischengitter gebracht
wird. Mechanismen hierfiir wurden bereits in Abschnitt 4.5 diskutiert. Das interstitielle
Silicium entsteht aus dem Donator Sig, durch Bildung einer Ga~Leerstelle. Als treibende
Kraft kénnte auch hier wieder die Lage des Ferminiveaus und die Bindungsenergie der
Loops dienen. Der wesentliche Unterschied zum obigen Modell liegt darin, da8 die Bildung
Ga-Leerstelle in der Matrix stattfindet und nicht am Loop selbst.

Auch wurden parallel Untersuchungen an Te-dotiertem GaAs begonnen, um diese Effekte
an einem weiteren n-dotierten Material zu untersuchen. Die Ergebnisse der Hallmessungen
und der Dichtemessungen an Te-dotiertem GaAs finden sich in Anhang H dieser Arbeit.



Kapitel 5

Zusammenfassung und Ausblick

In der Literatur werden fiir die GaAs—Zucht in voroxidierten pBN-Tiegeln gute bis sehr
gute Zuchtergebnisse angegeben. Die hierbei vorliegende vollsténdige Fliissigkeitseinkap-
selung legte die Anwendung von Quarztiegeln wegen der exzellenten Benetzung dieses
Tiegelmaterials mit ByOs nahe. Die mit der Verwendung dieses Tiegelmaterials einherge-
hende Problematik der Trennung von Kristall und Tiegel wurde in dieser Arbeit geldst,
indem der Quarztiegel in einer KOH-Schmelze bei ca 500°C zerstort wurde. Wihrend
dieser Arbeit wurden GaAs—Kristalle in Quarztiegeln mit Boroxidabdeckung in hoher
Ausbeute gezfichtet. Neben der hohen kommerziellen Bedeutung (zumindest fiir die op-
toelektronischen Anwendungen) dieser Tiegeltechnik, die sich in der hohen Ausbeute von
nahezu 90% widerspiegelt, liegt mit dieser Technik eine Methode vor, gezielt Poly- und
Zwillingswachstum durch sukzessive Verschlechterung der Ziehbedingungen bei der Zucht
von GaAs zu untersuchen. Die teilweise geringe einkristalline Ausbeute in den bisherigen
Tiegelsystemen stand der Anwendung der VB-Technik im Weg, obwoh! dieses Verfa,hr.en
hinsichtlich der Versetzungsdichte, der gleichmaBigen Versetzungsverteilung, .der F3hig-
keit, semiisolierendes Material zu zichen, den Anschaffungskosten, den Betnebskostez.l,
der Stdchiometriekontrolle sowie des Entwicklungspotentials hin zu gréferen geometri-

schen Kristallen ein gutes Potential besitzt.

Um das Poly- und Zwillingswachstum zu untersuchen, welches immer nocl'} die limit.ieren-
den Stérungen hinsichtlich der Einkristallausbeute sind, wurden Kristalle in Quarztlegeln
geziichtet, die mit einer Graphitschicht bzw. pBN~Einsatz versehen waren. Die hohe A:us-
beute in Quarztiegeln ohne Beschichtung zeigt, dal Tempera,turs“chw.a,nkuz.:lgen oéer .a,xmle
Temperaturgradienten in den verwendeten Ofen als Ursaf:he fiir die beiden géngigsten
Stérungen des Kristallwachstums aus nahezu stchiometrischen Schmelzen ausgeschlos-
sen werden kdnnen. Im Falle einer durchgehenden Beschichtung schlug das Wachstum
in zwillingsfreies Polywachstum um, im Fall einer auf Krisf,a!l und Schmelze be:grenzten
Beschichtung wurde das einkristalline Wachstum durch Zwﬂlmgsvx.'achstum gestort. Ko

Die Untersuchungen zum Polywachstum mit im zylindr:schen Teil d}n'chg'ehendexi1 oh-
lenstoffbeschichtung zeigen, daf Arsenverluste Ursache fiir das polykristalline Wachstum

129
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sind. Ein mit Boroxid véllig versiegeltes System infolge einer nur begrenzten Beschich-
tung wies keinen Umschlag in polykristallines Wachstum auf, so daB die perfekte totale
Fliissigkeitsumkapselung in Quarztiegeln als Grund fiir die hohe Ausbeute angesehen wer-
den mu8. Die Versiegelung des Systems entsteht durch eine ideale Benetzung des Tiegels.
Diese versiegelten Systeme, die lediglich im Bereich Kristall-Schmelze eine Beschichtung
(pC, pBN) auf den Tiegeln aufweisen, zeigen, daf# das einkristalline Wachstum durch
Zwillingswachstum gestért wurde. Das Zwillingswachstum korreliert eindeutig mit der Be-
schichtung. Vermutlich induzieren Partikel das Zwillingswachstum, zumal dieses Wachs-
tum auch in Bereichen auftritt, die eine nicht beschichtete Tiegeloberfliche aufweisen.
Die Zwillinge starten auf den Facetten, wobei die Annahme Voronkos bestétigt zu sein
scheint, daB die Zwillingskeime an der Dreiphasengrenze fest—fliissig-Boroxid infolge der
Erniedrigung der freien Enthalpie an dieser Grenze generiert werden. Quarztiegel mit
durchgehender Beschichtung, wie bei der Untersuchung des Polywachstums verwendet,
neigen zur Arsenausgasung und somit zur Versetzungsbildung auf der Oberflache, insbe-
sondere auf den Facetten. Durch diese verédnderte Art der Nukleation an den Versetzungen
kommt es in diesem System trotz durchgehender Beschichtung nicht zum Zwillingswachs-
tum, jedoch zum Polywachstum.

Im Rahmen des Projekts LASER 2000 wurden Si—dotierte Kristalle gezogen. Es wurde
gezeigt, daB mit dem verwendeten Quarztiegelsystem eine ausreichend reproduzierbare
Dotierung in einem sehr breiten Konzentrationsbereich méglich ist (10'® em™3< [Si] <
10%° em™2). Das Silicium wird bei diesem Tiegelsystem mit einem Segragationskoeffezien-
ten von ca. 0,22 eingebaut. Das Tiegelsystem zeichnet sich durch eine hohe einkristalline
Ausbeute aus, die erfahrungsgem38 nur durch Defekte im Impfling begrenzt ist und Werte
von 90 % erreicht. Auch kénnen unter grofien thermischen Spannungen versetzungsarme
Kristalle gezogen werden. Die Kristallziichtung bei niedriger Dotierung (10'8/cm?® < [Si] <
6 % 108 /em®) und niedrigen thermischen Spannungen ist noch nicht zufriedenstellend. Die
Versetzungsdichten sind noch nicht reproduzierbar und am Rand des Kristalls zu hoch.
Die Ursachen dafiir sind in zu geringen axialen T-Gradienten zu suchen. Es sind Ma$-
nahmen eingeleitet worden, um dieses Problem der zu grofen thermischen Spannungen
zu beseitigen.

Fiir die Zucht von Lasersubstratmaterial fiir die in pBN-Tiegeln konnten die hohen Silici-
umkonzentrationen bis hin zur Loslichkeitsgrenze von 10%° /em?® in GaAs nicht eingestellt
werden. Es konnte im Rahmen dieser Arbeit aber gezeigt werden, daB die Probleme der
Si-Dotierung bei Verwendung eines pBN-Tiegels im Rahmen dieser Arbeit gelost werden
konnten. Durch Verwendung von B;Os, das mit Si0; angereichert wurde. Eine solche
Anreicherung geschieht bei der Verwendung eines Quarztiegels automatisch durch die
Korrosion des Tiegels durch das B,O3 bei hohen Temperaturen.

Weiterhin konnte in dieser Arbeit gezeigt werden, daf8 bei Ziichtungen unter Boroxidab-
deckung (nicht der Fall bei HB- und manchen VB-Ziichtungen in Quarzampullen) neben
der Si-Dotierung eine Kodotierung mit Bor vorliegt. Diese B-Dotierung entsteht sehr
wahrscheinlich durch eine Reduktion des B;O3 durch das Silicium an der Grenzfliche
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zwischen fliissigem GaAs und der B,Os~Abdeckung. Die Kodotierung kann durch Anrei-
cherung des B;03; mit S:0, unterdriickt werden. Entsprechend findet man eine héhere
Bordotierung in GaAs, das in pBN-Tiegeln geziichtet wurde, wenn kein mit S10, ange-
reichertes B;O3 verwendet wurde.

Die fiir die Anwendung als Lasersubstratmaterial notwendige niedrigere Versetzungsdich-
te wird durch die auch aus Griinden einer hohen Leitfihigkeit wichtigen Si-Dotierung
erreicht. Da die bisherigen Ziichtungen von Si-dotiertem GaAs in unserem Labor mit
alten Ofen durchgefithrt wurden, die eine hohe thermische Spannung erzeugen, konnte
die Versetzungsreduktion nur durch eine héhere Si-Dotierung erreicht werden. Die im
Rahmen des Projekts geziichteten Kristalle erfiillten bei diesen hinreichend hohen Silici-
umkonzentration die Bedingung, eine Versetzungsdichte von unter 500 Versetzungen pro
Quadratzentimeter aufzuweisen. Extrem hochdotiertes Material war bis auf einige kristal-
lographisch geordnete Versetzungsfelder versetzungsfrei.

Die Analyse der geziichteten Kristalle hat gezeigt, daB die Versetzungsstruktur dtfrch
mindestens drei Versetzungstypen gekennzeichnet ist. Mit abnehmender Versetzungsdlcfh-
te bleiben schliefllich im wesentlichen Versetzungen entlang der [100]-Richtungen {ibrig,
die (100)- bzw. (110)-Gleitebenen und [100]- bzw. [110]-Burgersvektoren haben: .
Weiterhin zeigte sich, daB man hinsichtlich der Kristalleige:nschafterf grob zwei Doi:ae-
rungsbereiche unterscheiden kann. Der Hauptunterschied zwischen beiden Berelch.en 1sjc,
daf fiir Si-Konzentrationen tiber 6 x 10**/cm? im Material eine Mikrostruktur auftritt, die
im TEM als interstitieller Versetzungsloop identifiziert wurde. Das hochdotierte Ma,tcinal
wurde mit verschiedenen MefSmethoden (Halleffektmessungen, TEM, spektrala:ufgeloste
Photolumineszenz, Dichte- und Gitterparametermessungen) unter§ucht: Dabei wurden
insbesondere auch die Verinderungen der Defektstruktur studiert, die beim Anlassen des
Materials bei hohen Temperaturen auftreten. Als Ergebnis dieser.Untf:rsuchung stellte
sich heraus, da$ die Kristalleigenschaften im wesentlichen durch die Mikrostruktur und

die mit ihr auftretenden Punktdefekte bestimmt sind.

o Halleffektmessungen als Funktion der Si-Konzentration zeigen bei nied.enger SI:KOII-
zentration einen Anstieg der Ladungstrigerdichte, fir Sl-zKonz'entratlonen grofer -
10%°/em?® jedoch eine Sittigung und Abfall der Ladungstragfardlchte. Du1:ch TempeI;
rungen bei 1100°C wird die Ladungstrigerdichte fiir hohe Si-Konzentrationen star
erhSht (bis zu einer Ladungstrigerdichte von ca. 10%°/cm3). D.urch erneutes Teﬁlpern
bei 600°C 138t sich der Zustand des ”wie gewachsenen” Materials wieder herstellen.

o TEM-Untersuchungen zeigen in dem ”wie gewachsenen” Ma.tel:}al., daB es f;r IS{I—IE;ZE:
zentrationen grofer 6 x 10%8/cm® mit Versetzungsloops iibersét ist. Furb 111 ; c;n e
trationen nahe an der Loslichkeitsgrenze werden auch grofie “Lo?ps bfeo a,g -e‘.e o
Temperungen iiber 1100°C' 16sen sich die kleinen Loops :vollsta,ndlgL auf, wok e; ns1diese
Temperungen bei 600°C wieder neu gebildet vs{erd.en. ]_)1e groilfxlen 00ps flei)gei  diese
Reversibilitit nicht, im Gegenteil, sie zeigen teilweise en Wachstum, auc
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Temperaturen.

e SPL-Untersuchungen zeigen an Proben mit niedriger Si-Konzentration 10'®/em® nur
eine Spektrallinie, die sich mit zunehmender Si-Konzentration verbreitert. Bei hohen
Si-Konzentrationen (> 10'°/cm?) tritt ein zusétzlicher Peak bei 1,12 eV auf, der mit
einem Ga~Leerstellenkomplex (Sig, — Vga) identifiziert werden kann. Auflerdem beob-
achtet man gleichzeitig bei diesen hohen Si-Konzentrationen eine starke Reduktion der
Bandiiberginge. Durch Tempern bei 1100°C kann dieser Bandiibergang stark erhoht
werden, bei gleichzeitiger Reduktion des 1,12 eV-Peaks. D.h. die Konzentration der
Ga~Leerstellen nimmt stark ab.

o Halleffekt— und SPL-Messungen lassen sich am leichtesten durch die Annahme einer
hohen Konzentration an Ga-Leerstellen erkliren. Deshalb wurden auch Dichte und
Gitterparametermessungen durchgefithrt. Wie sich gezeigt hat, sind diese Messungen
allerdings durch hohe systematische Fehler gekennzeichnet. Hohe Fremdatomkonzen-
trationen konnen nicht genau genug bestimmt werden, eine B-Dotierung kann mit der
Bildung von Leerstellen verbunden sein, und schliefllich treten Leerstellen in Verbin-
dung mit Versetzungsloops auf, deren EinfluB auf den Gitterparameter nicht bestimm-
bar ist, so dafl aufer einem qualitativen Hinweis auf die Existenz von einer hohen
Leerstellenkonzentration, die im "wie gewachsenen” Material hoher zu sein scheint als
in dem bei 1100°C getemperten, keine weiteren Informationen aus diesen Untersuchun-
gen gezogen werden konnen.

e Verschiedene Defektmodelle werden im Hinblick auf diese Ergebnisse diskutiert und es
wurden auerdem numerische Modellrechnungen durchgefiihrt, die erstmals die Aus-
bildung einer Mikrostruktur infolge eines Frenkeldefekts beriicksichtigen. Sie zeigen,
daf die 3-fach negativ geladenen Leerstellen in hochdotiertem Material in erheblichen
Konzentrationen vorliegen kénnen. Eine Temperung bei 1100°C plus anschlieBender
Abschreckung 16st die Loops wieder auf. Treibende Kraft fiir diese Defektbildung kénn-
te neben der Bindungsenergie der Loops die Lage des Ferminiveaus sein. Es handelt
sich hierbei um eine Kraft, die eine sogenannte negative Temperaturabhingigkeit hat,
d.h., der Effekt, die Ausbildung der Mikrostruktur, setzt mit fallender Temperatur ein.
Eine solche treibende Kraft tritt erst bei hinreichend hoher Dotierung auf.

Resiimee:

Die Ergebnisse lassen sich am ehesten verstehen durch die Bildung von Ga-Leerstellen
mit Hilfe einer Frenkeldefektreaktion.

Gage — Ga; + VE) 1 (3/2/1)e* (5.1)
Die Bildung der Ga-Leerstelle tritt bei mittleren Temperaturen (600° — 800°C") auf und
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wird durch die damit verbundene Absenkung der Fermieenergie begiinstigt. Das Auftreten
von interstitiellen Versetzungsloops wird durch die Ausscheidung bei mittleren Tempera-
turen (600° — 800°C) von {iberschiissigem As in Form von As; erkldrt, wobei die zur
Bildung nétigen Ga; am Looprand nach obiger Gleichung unter gleichzeitiger Emission
einer Ga-Leerstelle entstehen. Die Loops 16sen sich bei 1100°C unter Absorption von Ga~
Leerstellen und Emission von As; wieder auf. Da nach der Literatur nicht ausgeschlossen
werden kann, daf§ die Loops zumindest teilweise auch aus Si bestehen kénnen, muf} obi-
ges Modell in diesem Fall durch einen Proze8 fiir die Bildung von interstitiellem Silicium
erweitert werden, wie z.B.:

Sit, — Siz + VEP) 1 (4/3/2)e* (5.2)

Ein weiteres Ziel dieser Arbeit war die Entwicklung und Anwendung neuer VB-Anlagen.
Das Hauptaugenmerk war es, Ofen zu bauen, die eine bessere Kontrolle Giber die Wachs—
tumsflache — flach bis konvex ~— erlauben sollten, um eine giinstige Wachstumsbedingung
fir eine hohe Kristallausbeute und einer niedrigen Versetzungsdichte zu schaffen. Ein
weiteres Ziel war es, ein Konzept zu wahlen, daB auch eine i}ldustrielle N.utzung“ de:r
Ofen erlaubt, d.h., sie wurden aus langlebigen und wenn m.('ighch k(imm.erm.ell erhailth-
chen Komponenten zusammengesetzt. Als weitere Randbedmgu'ng f1:11‘ eine mdustnel}e
Nutzung wurde auf besonders niedrige Anlagenkosten geachtet, dies gilt 1ns13esondere fiir
den Hutofen. Der Stockbarger-Ofen ist durch zusétzliche Forderungen geprégt. Er sollte

die Zucht unter hohen Driicken (bis 70 bar), Zonenschmelzzﬁ.chtquen sowie die”Zucht
sehr langer Kristalle (bis 30 cm) erlauben. Die bisher mit beiden Ofen durchgefiihrten

Ziichtungen haben die Erwartungen weitgehend erfiillt.

* Es ist ein zuverldssiger Kristallzuchtbetrieb moglich.

¢ Es wurde eine hohe einkristalline Ausbeute auch in offenen und nicht voroxidierten
PBN-Tiegeln erreicht.

* Es wurden zum erstenmal Wachstumsflichen, die auch im Randbereich konvexe Gestalt
haben, beobachtet.

* Es wurde eine Absenkung der Versetzungsdichte gemessen, die allerdings nl(éCh nii}_lt
zufriedenstellend ist. D.h., daB eine weitere Optimierung der Temperaturfelder nétig

ist.

Eine weitere Fragestellung ist, ob SI-Material von hoher Giite in Quarztiegeln geziichtet

werden kann. Die Option auf ein anderes Tiegelsystem ist e’.benfalls gﬁenztﬁha;ll?f‘;en, lum 1(111;1:;
ses Ziel zu erreichen. Andere mogliche Tiegelsysteme sind die Zucht in pBN-Tiegeln u
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Boroxidabdeckung mit und ohne Arsenatmosphére oder auch die Zucht in pBN-Tiegeln
plus Arsenatmosphire. Von der industriellen Seite wird das offene System pBN-Tiegel
plus Boroxidabdeckung, d.h. ohne Arsenatmosphire, bevorzugt, da bei diesem System
die Ergebnisse der Kohlenstoffregulierung aus der LEC-Zucht verwendet werden kénnen.
Die Zucht des III/V-Halbleiters InP in Quarztiegeln unter Boroxid sollte ebenfalls durch-
gefiihrt werden, da die positiven Ergebnisse, i.e. die zwillingsfreien Einkristalle, eine Zucht
dieses Halbleiters als sinnvoll erscheinen lassen, der infolge der geringen Stapelfehlerener-
gie zur Zwillingsbildung neigt.



Anhang A

Schmelzzusammensetzung wihrend
der Zucht

Mit Hilfe des Stoffmengengehaltes soll an dieser Stelle die Schmelzzusammensetzung wih-
rend der Zucht in Abhéingigkeit des Anfangszustandes diskutiert werden. Wenn n® und n'
die Stoffmengen in mol der festen und der fliissigen Phase sind, so ist der Stoffmengenge-
halt z° der festen Phase definiert durch n®/n, wobei n gleich der Summe aus »® und n! ist.
z* kann auch als der verfestigte Bruchteil G' der Gesamtstoffmenge interpretiert werden.
Es gilt somit:
*=n’ln=G ; g =nlln=(1-G) (A.1)
Ahnlich wie man den Stoffmengengehalt fiir die feste und die fliissige Phase definiert hat,
lassen sich Stoffmengengehalte auch fiir die einzelnen Komponenten der Legierung in der
jeweiligen Phase beschreiben. Die Frage nach der Schmelzzusammensetzung wahrend dfar
Zucht ist gleichbedeutend mit der Frage, wie sich die Stoffmenge der Ga-Komponente in
der Schmelze &ndert, wenn sich die Schmelze um den Bruchteil dG verfestigt hat. Folgende
Rechnung gibt hierauf eine Antwort. Zunéchst folgt die Definition des elementgebundenen

Stoffmengengehalts in der Schmelze.

e R RN (A2)
nk, = ok’ (A.3)

Mit Gleichung A.1 gilt:
nIGa = lean(]' - G) (A4)

Fir die Anderung der Ga-Stoffmenge in der Schmelze aufgrund der Erstarrung wahrend

der Zucht gilt zunichst:
¢ s, = abyn(—dG) (a3

Da jedoch das Gallium nicht mit dem Stoffmengengehalt #f, in den Festkérper einge'ba:ut
wird, ist auch die feste Phase mit dem Stoffmengengehalt (2%,) zu betrachten. Es gilt:

dng, = zg,ndG (A.6)
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Die Anderung der Stoffmenge der Ga~Komponenete in der Schmelze ist durch die Bilanz
aus beiden Differentialen gegeben.

dana = (wIGa - mséa)ndG (A7)

Mit der Division durch n! erhilt man folgende Gleichung, wobei Gleichung A.1 wieder zur
Anwendung kommt:

dog, = (26, — ©6,)4G/(1 - G) (A-8)

Diese Differentialgleichung kann durch Trennung der Variablen gel6st werden. Ist zg, /, der
Stoffmengengehalt des Ga im Kristall, zl, /o der Ga-Stoffmengengehalt in der Schmelze
zu Beginn der Ziichtung und liegt der Festkérper wihrend der Zucht in einem st6chiome-
trischen Verhaltnis von 1:1 vor ( &, = 0,5 ), so ist der Stoffmengengehalt des Galliums
in der Schmelze z};, in Abhingigkeit der Erstarrung G gegeben durch:

le’a, = (lea/o - 0’5)/(1 - G) + 03 5 (A'g)
Gleichung A.9 zeigt, dafl sich eine Stéchiometrieabweichung besonders am Ende eines
Zuchtvorgangs bemerkbar macht und dies umso stirker, je grofer die Abweichung zu
Beginn des Zuchtvorgangs ist. Ga-reiche Schmelzen sind anfillig gegeniiber dem Effekt der

konstitutionellen Unterkiihlung. Dendritenwachstum infolge von Ga-reichen Schmelzen
wurden beobachtet. Gleiches gilt fiir arsenreiche Schmelzen.



Anhang B

Makrosegregation von Dotierstoffen

Der Verlauf der Dotierkonzentration infolge der Makrosegregation ist durch den effektiven
Verteilungskoeffizienten des Dotierelements gegeben. Dieser ist wie folgt definiert, wobei
c; und ¢, die Dotierkonzentrationen des Dotierstoffes o in der festen und fliissigen Phase
ist. k.ss selber ist unabhéingig von der Erstarrung g.

kegs = gi{—gi—; (B.1)

Fiir hinreichend langsames Wachstum geht der effektive Verteilungskoeffizient in den ther-

modynamischen Verteilungskoeffizienten iiber [70]. Die Volumenkonzentrationen selber
sind wie folgt definiert: (ng, und n/, sind die Stoffmengen des Dotierelements in der jewei-

ligen Phase.)

¢ = Ra (B.2)

Analog gilt fiir die fliissige Phase: :
| o (B.3)

¢ =37

Vs und V; sind die Volumenanteile der Schmelze und des Festkorpers am Gesamtvqlu—
men. Ist V, das Gesamtvolumen und g der Erstarrungsgrad der Schmelze (¢ = 0 keine

Erstarrung), so gelten folgende Zusammenhénge.
V,=V,+V ; g=V/V) 1-g=W(%) (B4)
i i 5 jeweils nur fir
Gleichung B.1 gilt jedoch nicht fiir den gesamten Festkorper, sondern jewei
eine kleinge Schegibe ilirekt an der Erstarrungsfront; die .Schme.lze selber wird {;nff?lgfﬁ der
in ihr herrschenden Konvektion vollig durchmischt. Die Gleichung B.1 muf fiir diese

Betrachtungsweise in folgender Form geschrieben werden, wenn man iie ";‘b]:}ingi%vkiilt
der Dotierkonzentration von der Erstarrung, i.e. die Makrosegregation, bescareiben .

¢t = dn/(Vodg) = kesscl (B-5)
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Somit gilt mit den obigen Definitionen B.3 und B.4 folgender Zusammenhang.

dg
dnd, = k. nld B.6
Mit dng, = —dn!, kann die Differentialgleichung separiert werden. Die Losung lautet, wobei
nf,,a die Stoffmenge in der Schmelze zu Beginn der Ziichtung ist.
Ng(9) = nga(l — g)ets (B.7)

Durch Division durch V, und Verwendung von Gleichung B.1 erhilt man die verwende-
te Segregationskurve in Abhang1gke1t der Erstarrung g, der Startkonzentration des Do-
tierelements in der Schmelze ¢|, , und dem effektiven Segregationskoeffizienten, wobei eine
vollige Durchmischung der Schmelze vorausgesetzt worden ist.

ca(g) = ef.fco,a(l - g)kcff—l (BS)



Anhang C

Thermische Spannungen

Ein Temperaturfeld fihrt im allgemeinen neben einer thermischen vektoriellen Deforma-
tion er auch zu elastischen Spannungen, die iiber die elastische Nachgiebigkeit mit einer
elastischen Deformation €, verbunden sind. Fiir die Geamtdeformation des Materials gilt
somit:

e=er+e (C.1)
Die Gesamtdeformation muB der folgenden Kompatibilititsbedingung geniigen. Die Glei-
chung kann herangezogen werden, um die Temperaturfelder zu bestimmen, bei denen das
Material spannungsfrei ist (¢, = 0). Die Kompatibilitidtsbedingung fiir die thermisch be-
dingte Verzerrung ist [70] entnommen worden. o, ist der thermische Ausdehnungstensor,
€ der Levi-Civita~Tensor. Die Definition sowie des mit ihm verbundenen Formalismusses

kann [71] entnommen werden.
VxexV=VxepxV=0 (C.2)
2
or (C.3)

ez'jkelmnank"—"—"“‘axj Do =0
Fiir ein isotropes Material gilt aux = 6pxcto, so daB die Gleichung C.3 umgeschrieben
werden kann, Mit €;jx€mk = 8:165m — 6imbj1 gilt dann:

o*T
ao(8i18jm — 6imbit) 0 (C4)

02;0%m

Eine Verjiingung hinsichtlich der Kroneckersymbole liefert folgende Gleichung:
o'Tr 0T
. — =0 (C.5)
6"6wm2 69:,-83:1
Die Betrachtung der Falle i = [ und ¢ 5 [ liefert die Bedingungen fur ein spa,nnungsf.re.ies
Material in einem Temperaturfeld. Fiir ¢ = ! und (i = 1,2,3) erhélt man nach Addition
der Gleichungen fiir die einzelnen Komponenten.

o*T
—AT =0 (C.6)
33mm8:nm
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Fiir ein stationires Temperaturfeld mit AT = 0 bedeutet dies 8°T/(02m0zm)=0. Ein
axialsymmetrischer Korper ist somit spannungsirei, wenn kein radialer Temperaturgradi-
ent und lediglich ein konstanter Gradient in z-Richtung vorliegt. Fiir ¢ # [ erhélt man
folgende Bezichung. Sie besagt, daB sich die Losungen der Gleichung additiv und nicht
multiplikativ {iberlagern.
T _, )
0z;0zm '
Die obigen Gleichungen erlauben jedoch nicht, Aussagen dariiber zu treffen, wie groB die
thermischen Spannungen sind, wenn Temperaturfelder vorliegen, die zu einer elastischen
Deformation fithren. In [70] findet sich eine analytische Behandlung eines axialsymmetri-
schen Korpers mit nicht verschwindender elastischer Verformung, die den Zuchtbedingun-
gen in unseren Ofen qualitativ sehr nahe kommt. Ergebnis dieser analytischen Behandlung
ist, daB die Spannung proportional zu der zweiten Ableitung des Temperaturfeldes in z-
Richtung ist. Die Spannung infolge des radialen Temperaturgradienten ist an den axialen
Temperaturgradienten gekoppelt. Die Annahme einer Dirac‘schen Temperaturverteilung
in der Nahe der Phasengrenze zeigt, daf diese Spannungen minimiert werden, wenn an der
Phasengrenze selber nur ein kleiner Temperaturgradient vorherrscht. Die zweite Ableitung
der Temperaturverteilung AT'(z) = AT, f(z) mit der Dirac’schen Verteilung

F(z) = 1/(1 + T (C.8)

ist nur dann gleich null, wenn 6z gegen null strebt. Das bedeutet wiederum, daB die Tem-
peraturverteilung ihren stufenartigen Charakter verliert.
Fiir die Kristallzucht bedeutet dies, daff Isolierung und Heizleistung der Ofen so ausgelegt

werden miissen, daB ein vorwiegend axialer WarmefluB mit flachem Temperaturgradien-
ten das Wachstum des Kristalls bestimmt.




Anhang D

Lage der Phasengrenze

Die theoretische Kenntnis der Lage der Phasengrenze beim Abkiihlen einer Schmelze mit
axialem Warmefluf ist fiir die Gewshrung eines gleichmaBigen Kristallwachstums von qua-
litativem Interesse. Neben den Temperaturgradienten Giigssig und Gyest in der Schmelze
und im Festkérper beschreibt die Uberhitzung der Schmelze T, am oberen Rand der
Schmelze sowie die Temperaturabsenkung T; am unteren Rand des Kristalls die Lage
der Phasengrenze, wobei das Temperaturfeld als quasistationdr betrachtet werden soll.
Im folgenden ist die Herleitung des analytischen Zusammenhanges zwischen der Lage der
Phasengrenze und den oben genannten Gréfien fiir ein eindimensionales Kristallwachstum
beschrieben.

Die in den folgenden Gleichungen verwendeten Temperaturen T' sind um die Schmelztem-
peratur reduzierte Temperaturen. Eine Temperatur 7' = 0 entspricht somit der Schmelz-
temperatur. Fiir die Temperaturen T3 und T3 heifit das: T3 <0 ; T2 >0

Fiir den Gesamttemperaturabfall AT in axialer Richtung {iber die Lange ! des Systems
Kristall-Schmelze gilt folgender Zusammenhang, wobei z,, die Lage der Phasengrenze
beschreibt (., = 0 entspricht dem Start der Zucht):

Gfest(zm):cm + Gfl(xm)(l - xm) =AT=T-T; (D].)

Mit der Beziehung Ge: = 3G, 188t sich Gleichung 1 schreiben als:

3Gs1.(Tm)Tm + Gs1.(Tm)(l — am) = AT (D.2)

Der Gradient Gy, ist gegeben durch T/(! — @), wobei T; die Temperatur am oberen
Ende der Schmelze ist. Die Gleichung schreibt sich dann als:

T B 1 _g,)=AT (D.3)
3(l—$m)$m+(l—'wm)( m)

usdruck fiir die Lage ., der Phasen-

i d dimensionslosen A .
s Tom die Abkiihltemperatur an einem Ende

grenze in Abhingigkeit der Temperaturen, wobei Ty
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und T, die Uberhitzungstemperatur am anderen Ende des Systems Kristall-Schmelze ist:

T _ -—T1
! " 3-T (D-4)
Die Lage der Phasengrenze 158t sich endgiiltig in folgender Form schreiben:
T 1
GfeatT2

Eine graphische Auswertung der obigen Gleichung zeigt, daB zu Beginn des Kristallwachs-
tums der Kristall schnell wichst, jedoch sich die Ziehgeschwindigkeit mit zunehmender
Abkiithltemperatur bei konstanter Abkiihlrate immer mehr verkleinert. Diesem Sachver-
halt mufB bei der Zucht Rechnung getragen werden.



Anhang E

Thermische Dampfung

Durch die Wahl verschiedener Kohlenstoffmaterialien mit verschiedenen thermischen Leit-
fahigkeiten, Dichten und Warmekapazitaten kann das Temperaturfeld im Ofen bestimmt
werden. Durch die Wahl der einzelnen Komponenten ist dadurch auch das Verhalten von
Temperaturschwankungen gegeben. Ein veridndertes Dampfungsverhalten wird sich dem-
nach auch in einem verdndertem Temperaturfeld widerspiegeln und umgekehrt. Beziiglich
der Auswahl der Materialien ist hierbei der bestmdgliche Kompromi8 zu finden.

Um regelungstechnische Temperaturschwankungen an der Phasengrenze zu vermeiden,
wurde bei den neuen Ofen neben der Gestaltung des Temperaturfeldes auch das Augen-
merk auf die dimpfenden Eigenschaften des Designs geworfen, indem zwischen dem Tiegel
und den Heizelementen ein Ddmpfungselement eingefiigt wurde.

Die Wirkung eines solchen Elements auf thermische Stérungen 1aft sich mit Hilfe der
Warmeleitungsgleichung beschreiben, indem man eine Stérungsrechnung 1. Ordnung in
Form des Linearmodenansatzes durchfiihrt. Die Wirmeleitungsgleichung lautet:

dT(r,t)/dt = aAT(r,t) (E.1)

A = Warmeleitfahigkeit
p = Dichte des Materials
¢ = spezifische Wirme des Materials
a = \/(pc) = Temperaturleitféhigkeit
Fiir den Linearmodenansatz wird die fouriertransformierte Darstellung der Gleichung
bendtigt. Mit dem Ldsungsansatz
Tk, w) = To(k) + Tsise(k, ) = To(k) + Tx(k, w)e~ =+
erhilt man dann mit der Fouriertransformierten der Gleichung E.1 folgend'e Relation,
wobei Tp(k) die Losung des stationéren Problems, d.h., der Laplacegleichung ist.

— swTy(k,w) = —a’kTi(k, w) (E.3)

(E.2)

Es gilt somit die folgende Dispersionsrelation:

w = —iak?

(E.4)
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Fiir die Stérung Ty (k, w) bedeutet diese Relation, daB eine mit der Wellenzahl k modulier-
te Temperaturschwankung in dem Material mit der Temperaturleitfihigkeit a mit —ak?
abklingt. .

Tsisr(, 0) = Ty(k, w)ee=2t (E.5)
Es ist festzuhalten, daf der AbklingprozeB einer in einem Material existierenden Stdrung
umso linger dauert, je kleiner a ist. Ein kleines @ wird durch ein Material mit geringer
thermischer Leitfihigkeit oder groBer Dichte bzw. grofier spezifischer Wérmekapazitat
erzielt.
Die Wahl eines Materials mit kleinem a fiir ein Ddmpfungselement ist somit verwunderlich,
ist jedoch vielmehr durch die Fragestellung bedingt, inwieweit eine zeitliche Stérung in ein
Material eindringt und nicht wie lange eine zeitliche Stérung in einem Material verweilt.
D.h., da8 die Dispersionsgleichung E.3 in folgender Form zur Anwendung kommen soll.

k=+/—iwfa (E.6)

Die Storung soll eine positive Phasengeschwindigkeit w/k haben. Die Losungen der Glei-
chung werden somit fiir k¥ > 0 auf w > 0 eingeschrankt. Die Losungen lauten:

+ 1/ w/ae™*, — [ w]ae/* (BE.7)

Fiir die Stérung T1(k,w) bedeutet diese Lésung, daff eine mit der Frequenz w modulierte
Temperaturschwankung in das Material mit einer Abklingkonstanten von —sin(w /4)y/ w/a =

\/ w/(2¢) eindringt:

Tsir =T (k, w)e~iwteicos(7r/4) wfaz e—sin(w/4)1 [wlaz (ES)

Es ist somit festzuhalten, daB eine in einen thermischen Isolator einlaufende Welle umso
starker geddmpft wird, je kleiner die Temperaturleitfihigkeit ist. Fiir ein Kohlenstoffele-
ment wurden die Eindringtiefen ermittelt. Fiir Storfrequenzen von 1/(1 sek), 1/(1 min)
und 1/(1 h) wurden Eindringtiefen von 0,38 cm, 3 cm und 23 cm berechnet. Diese Werte
zeigen, dafl Leistungsschwankungen des Netzes im Stundenbereich durchaus Einfluff auf
das Wachstum des Kristalls nehmen kénnen. Leistungsschwankungen fithren im allgemei-

nen zu Riickschmelzungen und somit zur Ausbildung von Inhomogenititen in Form von
sogenannten Striations.



Anhang F

Widerstand und Mobilitit von
Si—dotiertem GaAs

In Kapitel 4.5 wurden Mobilitdt und Widerstand gegen die Siliciumkonzentration abge-
tragen. Eine Abtragung gegen die Ladungstrigerdichte fiir das "asgrown”-Material zeigt,
daB es fiir hohe Ladungstrigerdichten mit verschiedenen Siliciumkonzentrationen zwei
Werte fiir die Mobilitst und den Widerstand gibt, und ermdglicht weiterhin den Vergleich
mit kommerziellem Material der Firma Sumitomo Electric, welches mit der HB-Technik
gezogen wurde.

Mobilitat p
2
Widerstand p 10% &
Vs
mQcm
100 3
[o]
2 €
10 O
[}
A e O wq
YO P, ) 1
1 e
[®;
10" 10 10" 107 10" 10"
1
Ladungstréigerdichte n o) Ladungstragardichte n __1_a
cm

Abbildung F.1: Widerstand und Mobilitat abgetragen gegen die Ladungstr.éigerdichi:,fa. Die Messung er-
folgte bei Raumtemperatur. Es handelt sich hierbei um Material aus der eigenen Ziichtung, welches in

Quarztiegeln unter Boroxidabdeckung mit der VB-Technik gezogen wurde.

145



ANHANG F. WIDERSTAND UND MOBILITAT VON SI-DOTIERTEM GAAS

146
Conductive HB-GaAs
n type Si doped
10-2 (at 300K)
9
8
7
6
5 (at 300K)
—_ 4 X 6000
& N - 5000
s ° ) § 40
2 N § 3000 Sun
2 o Z 200 =~
2" : T “
1 =
6 =
5 10001 _
4 107 4 89 10% 456
3 Carrier concentration (cm=3)
2
104

107 2 3 45678910

2 3 45678910

Carrier concentration (cm=3)

Abbildung F.2: Widerstand und Mobilitit abgetragen gegen die Ladungstrégerdichte. Es handelt sich

hierbei um Material der Firma Sumitomo Electric, welches mit der HB~Technik gezogen wurde.



Anhang G

Thermodynamische Berechnung

Ausgangspunkt fiir die durchgefiihrten thermodynamischen Berechnungen ist die Gibbs’sche
freie Enthalpie G(T,P,N) in Abhingigkeit der intensiven Gréfen Temperatur T' und
Druck P sowie der extensiven, i.e. mengenartigen, Gro8e Teilchenzahl N. Die Gibbs’sche
freie Enthalpie erhalt man durch die Legendretransformation der freien Enthalpie H(S, P, N
in den Koordinaten Entropie S und Temperatur T'. Letztere ist gleich der partiellen Ab-
leitung der freien Enthalpie nach der Entropie bei konstantem Druck und konstanter

Teilchenzahl 0H(S, P,N)/8S. Es gilt somit:
G(T,P,N)= H(S,P,N) — (GH(S, P,N)/35)S (G.1)

G=H-TS (G.2)
Fiir das totale Differential der Gibb’s freien Enthalpie gilt der Ausdruck G.3, wobei fiir
konstante Temperatur und konstanten Druck das Differential in ein Differential aus Teil-
chendifferentialen dn; iibergeht. Fiir konstanten Druck und konstante Temperatur gibt dG
die Bedingungen fiir das thermodynamische Gleichgewicht an. Die einzelnen dn;’s werden
durch die Reaktionsgleichung bestimmt:

dG = —8dT + VdP + ) pidn; (G.3)
dG =Y pdn; =0 (G4)

Fiir die einzelnen Spezies lassen sich die chemischen Potentiale bestimmen. Es gilt:
i = aG/an,' = G,-/n,- (G,S)

rung der Defektphysik in Festkérpern muB somit

: : : ie sein. Fi jerfiir li ie Zerlegung der
die Bestimmung der freien Enthalpie sein. Einen Ansatg h1erfur. liefert die 1
Entropie in einin Bildungsanteil und einen Konfigurationsanteil. Letzterer Anteil kann
mithilfe des mikrokanonischen Ensembles verstanden werd.en [145]. Das Mikrokanonische
Ensemble besagt, daf die Anzahl der Mbglichkeiten €, eine feste Anzahl von Defekten

Ziel einer thermodynamischen Formulie

147



148 ANHANG G. THERMODYNAMISCHE BERECHNUNG

Vaa= V37 +et E — By = (0,397 +1,81 x 10™*T)eV
Vir =V, +et E - Bv = (0,581 + 1,38 x 10~*T)eV
Vér =V +et | E — By = (0,812 + 0,95 x 10~*T)eV
Voo +Gai = Gaga ; Gai=Y, V& E =1,722eV — 3¢V
V7 +8it, = (Voa — Siga)*~ E = —0,5eV
nXp=n? Eg= (1,541 44,132 x 10~*T)eV

Tabelle G.1: Defektreaktionen und ihre Bildungsenergien in eV. Daten entstammen [147). Eine detailierte

Beschreibung des entarteten Halbleiters findet sich in [148]. Eine Auflistung des verwendeten Gleichungs-
systems befindet sich am Ende dieses Anhangs.

bei konstanter Energie auf ein Festkdrpergitter zu verteilen, direkt mit der Konfigurati-
onsentropie Skons. verkniipft ist. Randeffekte werden vernachlassigt. Es gilt:

Sges. = SBildung + SKonf. = SBildung +k ln(ﬂ) (G6)

Die Anzahl der Moglichkeiten, die Defekte auf das Untergitter zu verteilen, ist mit der
kombinatorischen Frage nach der Bildung von Teilmengen in einer Menge mit konstanter
Anzahl von Elementen identisch. Das Ergebnis kann mithilfe der Stirling’schen Formel

[146] vereinfacht werden, so daf der Anteil der Konfigurationsentropie an der gesamten
freien Enthalpie wie folgt bestimmt ist:

G; = Hoi — T'Si/Bitdung — T'Si/Kons. (G.7)

Gi = Go; — T(k In(n;)) (G.8)
Die n’s sind auf die Untergitterplatzkonzentration (2,21 x 1022/ em®) normierte Defekt-
konzentrationen. Obige Gleichung liefert zusammen mit den aus der Reaktionsgleichung
abgeleiteten dn;’s die Massenwirkungsgesetze, die hier nicht explizit aufgefiihrt sind. Zu-
sammen mit der elektrischen Neutralit4tsbedingung (Gleichung G.9) und der Bedingung
konstanter Gitterplitze (Gleichung G.10) erméglichen sie die Simulation von Defekten in
Festkorpern. k; ist die elektrische Ladung der einzelnen Spezies ¢ mit der Konzentration
n;. Die Untergitternormierung mus fiir beide Untergitter o erfiillt sein.

Neutralitatsbedingung : Z kin;=0 (G.9)
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konstante Untergitterplitze : Y e =1 (G.10)

Die Tabelle G.1 enthdlt die Enthalpiewerte fiir die verschiedenen Reaktionen. Die Reak-
tionen sind neben der Frenkelreaktion, die die Erzeugung einer Galliumleerstelle auf dem
Galliumuntergitter beschreibt, die Ionisierungsreaktionen der Leerstellen, das Massenwir-
kungsgesetz der Ladungstriger sowie die Ausbildung eines méglichen (Sig, — Via)?-
Komplexes.

Scaled Sum (Residuals)~2= 1.15462
—————— EQUATIONS~====~
1) n+sbmt+vamt2*vazm+3*vadm=pt+sap
2) n*p=exp((-179000-48*T)/(8.315%T))
itot=sap+shbm
Z; 5;0/(vamgp)=exp((—43400+10*T+89500+11*T)/(8.315:T))
5) Vam/(vaZm*p)=exp((-22000+5*T+89500+11*T)/(8.315 T))
6) va2m/(va3m*p)=exp((4800+89500+11*T)/(8.315*T))
7) aa+vao+vam+va2m+za3m+sap=l
8) 1=(x/(1-x)) *aat+shbm
93 vaé*éétotlexp(-ZSOOOO/(8.315*T))
10) vatot=vao+va3mt+vazm+vam
11) ne=sap-sbm-3*va3m-2*vazm-vam
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Anhang H

Te—dotiertes GaAs

Im folgenden werden die Ergebnisse der Hallmessungen sowie der Dichtemessungen an

Te-dotiertem GaAs vorgestellt. Die Reihenfolge der Temperungen war wie folgt: das wie

gewachsene Material wurde zunéchst bei 1130°C fiir zwei Stunden getempert und alsdann

abgeschreckt. Dieser Temperung folgte eine bei 800°C fiir 1 1/2 Stunden. Auch diese Tem-

perung wurde durch einen Abschreckvorgang beendet. Die Temperreihe schloB mit einem

ignelg;en Anlassen bei 600°C fiir 72 Stunden. Der Temperaturanstieg des Ofens betrug
0°C /h.
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Abbildung H.1: Ladungstragerdichte von Te-dotiertem GaAs
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Abbildung H.2: Widerstand von Te—dotiertem GaAs
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Abbildung H.3: Mobilitst von Te-dotiertem GaAs
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Anhang I

Atzverfahren

Es sollen hier kurz die géngigsten Atzverfahren vorgestellt werden, die sehr aussagekriftig
und relativ leicht zu handhaben sind. Sie sind fiir den Kristallztichter ein wichtiges Hilfs-
mittel zur Analyse des Materials und wurden in dieser Arbeit hiufig angewandt.

a) KOH-Atze

Dieses Atzverfahren dient der Sichtbarmachung von VersetzungsdurchstoBpunkten auf
(100)-Flachen [149, 150]. Das KOH wird dazu in einem Tiegel aus glasartigem Kohlenstoff
auf 400°C vorgeheizt. Wahrend dieser Phase hingt die Probe in einem Platin-Iridium-
Netz iiber dem Tiegel im beheizten Raum, um einen Temperaturschock beim spéteren
Eintauchen zu vermeiden. In der Atze verbleibt das GaAs fiir ca. 20 Minuten. Ansch-
lieBend kiihlt die Probe an Raumluft ab, bevor sie unter flieBendem Wasser gereinigt wird.

b) Atze zur Untersuchung der (111)-Ga und (111)-As-Flichen

Mit einer Mischung aus HF, H;O, und H0 im Verhéltni.s 1:(1-2):(4-6) [151] l.cc"mnen. die
(111)-Flichen voneinander unterschieden werden. Hiermit vv:erd§n auf der mit Ga,l.hum
besetzten Seite die Versetzungsdurchstopunkte in Form dreieckiger Vertiefungen sicht-
bar. Auf der Arsen—Seite bilden sich dagegen keine Atzgriibchen. Zur Atzung reicht ein

d~miniitiges Eintauchen der Probe bei Raumtemperatur.

d) DSL-Atze

Die -A ilute Sirtl-like etch with Light) dient der Untersucfhung von fStr}at1ons
und ]\JfSrLse?ztirelg(e?l [153]. Mit dieser Technik werden die Vez:setzungen in sz,As mléhﬂ{e iei
Atzstrukturen, die sich um die Versetzungen herum ausbilden, charaktensfelx;t. unacts
wird fiir diese Atzung eine Mixtur aus wéfriger ‘L6$ung von HF (48. Gewzé tsl.)rcilzen. e(g
und CrO; ( 33 Gewichtsprozente ) im Verhaltnis 1:5 hergestellt. Dieses en;;lsc wir
dann mit Wasser im Verhaltnis 1:1 verdiinnt. Die Proben werden unter Einstrahlung von
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Halogenlicht gesitzt. Die Atzdauer liegt fiir n—dotiertes Material bei 1-2 Minuten und fiir
undotiertes GaAs bei 2-5 Minuten.
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