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1. Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit, die im Rahmen des Programms , Grundlagenforschung fiir
die Informationstechnik® am Forschungszentrum KFA Jilich durchgefiihrt wurde,
beschreibt einen Versuchsaufbau zur Hochdruckldsungsziichtung von Galliumarse-
nidkristallen. Die mit diesem Verfahren hergestellten Kristalle sind extrem arsen-
reich, ihre Morphologie und die durch vielfaltige analytische Verfahren gewonnenen
Ergebnisse werden vorgestellt. Allen voran stellt die durch die Stéchiometrieanaly-
se ermittelte maximale ArsenlSslichkeit des GaAs-Mischkristalls (z,4, = 0.500219)
ein wichtiges Ergebnis dar. Auflerdem ist der Nachweis gelungen, dafl sich das im
GaAs—Gitter geloste Arsen bei niedrigen Temperaturen in Form von hexagonalem
Arsen ausscheidet. Die Grofle dieser Ausscheidungen liegt bei zwischen 20 nm und
wenigen ym.

Der ermittelte Wert fiir die maximale Arsenloslichkeit im GaAs—Mischkristall findet
Fingang in die Modellrechnungen zur Defektthermodynamik von GaAs. Er wird zur
Bestimmung von geeigneten Defektbildungsenergien herangezogen, die die Parame-
ter des hier zur Anwendungen kommenden Species Chemical Potential ~ Bond Ener-
gy Modells darstellen. Dieses Modell erlaubt eine einfache Art der Behandlung von
mehrfachen Untergittern in der betrachteten Mischphase, schliefft die Beschreibung
von Ladungstragern ein, und erlaubt tiber die chemischen Potentiale der Spezies
eine zwanglose Koppelung an die restlichen Phasen und deren Spezies im betrach-
teten thermochemischen System. Neben den defektthermodynamischen Daten, die
zur Beschreibung des GaAs—Mischkristalls notig sind, werden in einem gesonderten
Abschnitt die thermochemischen Daten der restlichen beriicksichtigten Phasen im
System Ga-As, die der Literatur entnommen sind, vorgestellt und auf ihre Konsi-
stenz mit ver6ffentlichten experimentellen Daten {iberpriift.

Die Ergebnisse der Modellrechnungen sind unter anderem als Phasendiagramm Ga-
As dargestellt, wobei die berechnete Ausdehnung des Phasenraumes Ga,_,As, mit
Ergebnissen aus der Literatur verglichen wird. Erldutert werden auflerdem die Ver-
anderungen der Defekt- und Ladungstriagerkonzentrationen als Funktion der Tem-
peratur und die Ausdehnung des Ga,_,As, —Phasenraumes in Abhéngigkeit von der
Grofle der Defektbildungsenergien.
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2. Kurzfassung

Trotz der Tatsache, daf§ Galliumarsenid bereits Anfang der fiinfziger Jahre als halb-
leitender Werkstoff erkannt wurde, und man bald darauf dessen besondere Eigen-
schaften entdeckte, die es von den konventionellen Halbleitern unterschied, enthélt
das Wissen iiber diesen III-V-Verbindungshalbleiter noch Liicken, die verhindern,
dafl das Potential des Galliumarsenids besser ausgeniitzt wird.

Diese Arbeit konzentriert sich auf zwei dieser Liicken und tragt hoffentlich dazu bei,
den Wissensstand in diesen Bereichen zu verbessern. Der erste dieser beiden Berei-
che betrifft den Phasenraum des festen Mischkristalls Ga,;_,As, . Die Tatsache, daf}
die Loslichkeit des festen Galliumarsenids flir Gallium und Arsen nicht verschwin-
dend gering ist, hat eine erhebliche Abhingigkeit der halbleitenden Eigenschaften
des Galliumarsenids vom Arsengehalt des Mischkristalls zur Folge. Sowohl fiir die
Herstellung von GaAs als auch fiir die Weiterverarbeitung zu elektronischen Bautei-
len und fiir deren Verwendung ist es von entscheidender Bedeutung, dal moglichst
genaue Informationen iiber die Ausdehnung des Ga,_,As, ~Phasenraumes vorliegen.
Hier ist insbesondere die maximale Loslichkeit auf der As-reichen Seite von Interesse,
da sich bei Kristallzucht unter Arseniiberschufl bevorzugt semi-isolierendes Material
bildet, das als Ausgangsstoff fiir die elektronische Industrie eine wichtige Bedeutung
hat. Demgegentiber steht jedoch die Tatsache, dafl experimentelle Untersuchungen,
die der Ermittlung der maximalen Loslichkeit des Galliumarsenids dienen, gerade
auf der As—reichen Seite Mangelware sind. Grund dafiir sind die Schwierigkeiten,
die einem bei der Durchfithrung von Experimenten mit hohem Arseniiberschuf be-
gegnen. Diese resultieren vor allem aus dem hohen Gleichgewichtsdampidruck, der
Korrosivitat und dem Gefahrenpotential von Arsen. Fir die Herstellung von extrem
arsenhaltigen Proben mufite daher eine Kristallzuchtapparatur konzipiert werden,
die trotz dieser Nachteile die Herstellung von entsprechenden Kristallen erlaubt. An
den hergestellten Proben liefl sich dann die Loslichkeit des Galliumarsenids fiir Arsen,
und damit die Ausdehnung des Ga,_,As, —Phasenbereiches auf der As-reichen Sei-
te des Phasendiagrammes bestimmen. Gleichzeitig wurden noch eine Reihe anderer
analytischer Verfahren auf diese Proben angewendet, was zu einigen sehr interessan-
ten Ergebnissen fithrte.
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Der zweite Bereich, in dem beim Galliumarsenid, wie auch bei anderen Halbleitern
noch Nachholbedarf besteht, ist die Entwicklung von Werkzeugen und Modellen, so-
wie die Ermittlung von defektthermodynamischen Daten, die zusammengenommen
eine Berechnung von Eigenschaften des Galliumarsenids erlauben. Fiir die einfa-
che, computergestiitzte Berechnung von Defekt- und Ladungstrégerkonzentrationen,
Abkiihlkurven, Phasengrenzen und -gleichgewichten, um nur einige Stichworte zu
nennen, fehlte es bislang an geeigneten Mischphasenmodellen fiir die Beschreibung
des Galliumarsenids, an Berechnungsprogrammen sowie an Daten wie z.B. Defekt-
bildungsenergien.

In allen drei Punkten sind jedoch Fortschritte erzielt worden, die hier exemplarisch
zusammengefiithrt werden, mit dem Resultat, dafl eine ganze Reihe von thermody-
namischen Details im Galliumarsenid nun auf einfache Weise berechenbar sind. Das
kiirzlich am selben Institut entwickelte Species Chemical Potential — Bond Energy
(SCPBE) Mischphasenmodell [46,47] bildet hierfiir die Grundlage. Als Werkzeug
wird hier noch ein kommerzielles Programm verwendet, das nicht fiir thermochemi-
sche Berechnungen geschaffen worden ist, aber sich gut dafiir eignet. Die Erweiterung
eines Programms zur Berechnung von thermochemischen Gleichgewichten (Chem-
Sage [14]) um dieses Mischphasenmodell ist allerdings fast abgeschlossen und bietet
weitaus umfassendere Moglichkeiten. Und zuletzt erlauben die hier durchgefiithrten
Experimente die Moglichkeit, einen Satz Defektbildungsenergien vorzuschlagen, der
mit der hier ermittelten Ausdehnung des Ga;_,As, —Phasenbereiches konform ist.
Die Ergebnisse dieser Berechnungen sind in verschiedener Form dargestellt, unter
anderem als Phasendiagramm des Systems Ga-As und als Abhéngigkeit der Defekt-
und Ladungstrdgerkonzentrationen von der Temperatur.

Thermochemie und Phasendiagramm von GaAs

Grundlage fiir die Berechnungen zur Defektthermodynamik im GaAs ist die Zusam-
menstellung eines konsistenten ,,konventionellen® thermochemischen Datensatzes fir
das System Ga—As, der die Beschreibungen aller Phasen im System enthilt. Das feste
Galliumarsenid, das spater mit Hilfe des SCPBE-Modells als Mischphase beschrie-
ben wird, ist in diesem Datensatz noch als stéchiometrische Verbindung enthalten,
ohne Loslichkeit fiir Gallium oder Arsen. Dieser Datensatz besteht im wesentlichen
aus den Gibbsenergien der beteiligten Phasen und Spezies, die der Literatur und
speziellen Datenbanken entnommen sind [13,18,56].

Dieser Datensatz diente aufler als Grundlage fir die Erweiterung durch das SCPBE~
Modell auch als unentbehrliche Hilfe bei der Auslegung der Kristallzuchtapparatur.
Eine moglichst genaue Wiedergabe der Liquiduslinie durch den Datensatz ist fiir
eine zuverldssige Dimensionierung der Anlage unerldsslich. Dasselbe gilt fiir die aus
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2. Kurzfassung

den Daten der Gasphasenspezies berechneten Driicke. Da alle Versuche mit hohem
Arseniiberschufl durchgefiihrt worden sind, war man aus Sicherheitsgriinden darauf
angewiesen, daf} die mit Hilfe des Datensatzes berechneten Driicke méglichst reali-
stisch sind.

Um die Zuverlassigkeit der Berechnungsergebnisse in dieser Hinsicht zu {iberpriifen
und damit zu untersuchen, inwieweit man sich bei der Auslegung der Anlage auf die
Berechnungen mit diesem Datensatz verlassen kann, wurde die Qualitat des ther-
mochemischen Datensatzes durch Vergleich mit experimentellen Informationen tiber-
prift. Besonderes Augenmerk wurde auf den Verlauf der Liquiduslinie gelegt, speziell
auf der As-reichen Seite des Phasendiagramms. In diesemn Zusammenhang hat sich
bestatigt, daff die noch bis vor einigen Jahren géngige Beschreibung der Nichtidea-
litdt der fliissigen Phase durch konstante oder linear von der Temperatur abhéngige
Exzesskoefhizienten qualitativ nicht ausreicht, um verlafiliche Hinweise auf den Ver-
lauf der Liquiduslinie bei hohen Arsenkonzentrationen zu erhalten. Die Verwendung
von Beschreibungen der Nichtidealitat der fliissigen Phase mit Exzesskoeffizienten,
die aufler von T' auch von z,, abhingen, war der Hauptgrund fiir die sichere Vor-
hersage der Legierungskonstitution aufgrund der durch die Berechnungen gewahlten
Hohe der Kristallzuchttemperatur. Weiterhin wurden alle verfiigbaren experimentel-
len Informationen zum Druckverlauf im System Ga-As zusammengetragen und mit
den Berechnungsergebnissen verglichen. Sowohl fiir die Druckwerte als auch fiir die
Informationen zum Verlauf der Liquiduslinie konnte eine sehr gute Ubereinstimmung
zwischen den experimentellen und den berechneten Werten festgestellt werden. Ohne
diese zuverldssigen Ergebnisse der Berechnungen im Vorfeld der Experimente ware
eine solch kurze Anlaufzeit bei den Versuchen nicht méglich gewesen. Auflerdem hat
sich gezeigt, daBf die Auslegung der Anlage in Bezug auf die hohen Driicke, die den
Berechnungen nach bei der Zuchttemperatur herrschen wiirden, ausreichend war.

Alle diese thermochemischen Berechnungen, mit Ausnahme der im weiteren Ver-
lauf durchgefithrten Berechnungen zur Defektthermodynamik, wurden mit dem Pro-
gramm ChemSage durchgefithrt. Dieses Programm verwaltet die thermochemischen
Daten, die zur Beschreibung eines Systems notwendig sind, in einer separaten Da-
tei, die leicht gedndert und ergédnzt werden kann. Diese Tatsache wurde an zwei
weiteren Stellen in diesem Teil der Arbeit ausgeniitzt. Die verfiigbaren Daten des
Systems Ga-As beschreiben beide Randphasen des Systems, Ga und As, als reine
Stoffe ohne Loslichkeit fiir die jeweils andere Komponente. Wahrend dies fir das
Gallium auch zweifelsohne gerechtfertigt ist, wurde Arsen testweise als Mischphase
beschrieben, um zu untersuchen, ob dies einen nenneswerten Einflufl auf die Vorher-
sage der Phasengleichgewichte auf der As-reichen Seite des Systems hat. Nach einer
versuchsweisen, groben Beschreibung des Arsens als Mischphase 148t sich sagen, daf
dies innerhalb der Mefigenauigkeit bei Versuchen nicht der Fall ist. Man geht also
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keinen schlechten Kompromif in Hinsicht auf die Qualitit der Ergebnisse ein, wenn
man bei Berechnungen dieser Art weiterhin festes Arsen als reinen Stoff beschreibt.

Die Modularitidt des Aufbaus des Datensatzes wurde ebenfalls ausgeniitzt, um zu un-
tersuchen, welche Verdnderungen an ihm vorgenommen werden miifiten, um héheren
Druckwerten iiber fliissigem GaAs am Schmelzpunkt Rechnung zu tragen. In der letz-
ten Zeit sind am selben Institut einige Versuche durchgefiihrt worden, bei denen der
Gesamtdruck der Gasphase iiber flissigem GaAs zu hoheren Werten bestimmt wor-
den ist als bisher in der Literatur bekannt ist. Da noch nicht untersucht worden ist,
was diese erh6hten Druckwerte fiir Verdnderungen in den thermochemischen Daten
nach sich ziehen miifiten, sollte deren Hohe bestatigt werden, ist dies hier testweise
durchgefithrt worden. Es zeigt sich, da nur relativ geringe Anderungen in den Gibbs-
energien der beteiligten Spezies notwendig sind, um zu diesen erhShten Driicken zu
fithren. Berticksichtigt man gleichzeitig die Tatsache, dafl die neuesten verdffent-
lichten thermochemischen Daten der As;—Gasphasenspezies ebenfalls zu erheblich
hoheren berechneten Driicken fiihren, so wird klar, dafl in diesem Zusammenhang
noch einiger Aufklarungsbedarf besteht.

Defektthermodynamik

Im Laufe der letzten Jahrzehnte wurde immer wieder versucht, durch Berechnun-
gen zur Defektthermodynamik Einblicke in die Gleichgewichtsverhaltnisse im festen
GaAs zu gewinnen. Wihrend dies fiir einfache Berechnungen mit wenigen bertick-
sichtigten Defekten noch mit relativ einfachen Mitteln méglich ist, stellt die Ein-
beziehung vieler Defekte, sowie die Ankopplung an die restlichen Phasen des Sy-
stems Ga—As bereits erheblich hohere Anforderungen an die Leistungsfahigkeit von
Software und Computer und an die Handhabbarkeit des verwendeten Modells zur
Beschreibung der Ga;_,As, —Phase. Auflerdem ist man darauf angewiesen, daf} expe-
rimentelle Informationen vorliegen, die es erlauben, die Modellparameter méglichst
gut an die Wirklichkeit anzupassen. Tabelle 2.1 zeigt alle in dieser Arbeit beriick-
sichtigten Defekte.

In der vorliegenden Arbeit wird das kiirzlich entwickelte SCPBE-Modell hierzu ver-
wendet, wobei als ,experimenteller Input“ Ergebnisse der im Zusammenhang mit
dieser Arbeit durchgefiihrten Versuche dienen. Bei diesen Ergebnissen handelt es
sich um die ermittelte maximale Loslichkeit der Ga;_,As, —Phase fiir Arsen. Obwohl
dieser Wert nicht direkt in das Modell eingeht, ist mit seiner Hilfe die Modellierung
der eigentlichen Parameter, der Bildungsenergien der beriicksichtigten Defekte, in
Anlehnung an die Wirklichkeit moglich.

Die Berechnungen zur Defektthermodynamik dieser Arbeit wurden mit Hilfe des
Programms SEQS [65] durchgefithrt, das durch seine Fahigkeit, nichtlineare Glei-
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2. Kurzfassung

Ga-Untergitter As~Untergitter
Defekttyp
ungeladen geladen ungeladen geladen
Antistrukturdefekte | Asg, AsE, Askh Gals Gajy, Gais
Leerstellen V&a Vaa Véa V&L | Vi Vi,
Zwischengitteratome Gaio Gai+ As? As{*' Asi2+ Asi3+

Tabelle 2.1: Defektmodell

chungssysteme zu 16sen, gut fiir diesen Zweck geeignet ist. In Zukunft werden auch
diese Berechnungen mit dem Programm ChemSage durchgefiithrt werden kénnen.

Das verwendete Gleichungssystem besteht aus den folgenden Teilen:

18

. Untergittermodell fiir Galliumarsenid

Auf der Basis des SCPBE-Modells sind hier alle Gleichungen beschrieben, die
zur Beschreibung der Mischphase Ga,_,As; bendtigt werden. Hierzu zéhlen
Beschrankungen und Definitionen (Normierung der Gitterplatze, Definition der
As-Konzentration im nichtstéchiometrischen Ga;_,As;, ), Gleichungen zur Be-
schreibung der neutralen Defektspezies (Bildungsreaktionen der Defekte) sowie
der geladenen Defekte (Ionisierungsreaktionen).

. Flissiges Ga—As

Analog zum ersten Teil der Arbeit steht an dieser Stelle die Beschreibung
der Schmelze als nichtideale Mischphase, modelliert nach dem Redlich-Kister—
Ansatz.

. Koexistenz Flissigkeit—Kristall

Die beiden Gleichungen in dieser Gruppe erméglichen die Berechnung des Pha-
sengleichgewichts zwischen der Ga—As-Schmelze und dem nichtstéchiometri-
schen Kristall Ga,_,As; . Sie werden nur benédtigt, wenn ausschlieflich Punkte
entlang der Liquiduslinie berechnet werden sollen.

. Gasphase

Diese Gruppe Gleichungen berechnet die Partialdriicke der einzelnen Gaspha-
senspezies aus den ermittelten Gleichgewichtspotentialen. Sie kann bei Berech-
nungen innerhalb der kondensierten Phasen weggelassen werden.

. Reine Substanzen

Die letzte Gruppe enthélt schlieflich die zur Berechnung notwendigen Gibbs-
energien der reinen Substanzen.



Die einzigen Daten, die zu diesem Zeitpunkt noch nicht festgelegt sind, sind die Pa-
rameter des SCPBE-Modells, die Defektbildungsenergien. Aus den im Verlauf dieser
Arbeit durchgefithrten Experimenten (siehe néchster Abschnitt) ist bekannt, dafi die
maximale Loslichkeit der Ga,_,As, —Phase auf der Héhe der Zuchttemperatur von
1393 K z,4, = 0.500219 betragt (sieche Abb. 2.1, Probe 7-2-2). Mit dieser Information
158t sich nun ein Satz Defektbildungsenergien ermitteln, der zu einer Phasengren-
ze des Ga,_,As. —Phasenraumes fiithrt, die der ermittelten maximalen Loslichkeit
bei der Zuchttemperatur entspricht. Anzumerken ist hier, dafi dieser ermittelte Satz
aus Defektbildungsenergien natiirlich nicht die einzige mogliche Kombination dar-
stellt. Zur Eingrenzung der Moglichkeiten miifiten entweder erheblich mehr Versuche
durchgefithrt werden, die Ergebnisse aus mdglichst vielen Bereichen des Ga,_,As;,
—~Phasenraumes liefern, oder die Defektbildungsenergien miifiten auf eine andere,
direktere Weise bestimmt werden.
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Abbildung 2.1:

Die berechnete Soliduslinie

[D,] Mmeseduay,
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Abbildung 2.2: Einflu} der Gréfle der Bildungsenergie von Leerstellen auf dem
Gallium-Untergitter (ug,% ) auf Lage und Ausdehnung der Soliduslinie.

Mit Hilfe dieses aus rund 40 Gleichungen bestehenden Systems, dem Programm
und den ermittelten Defektbildungsenergien lassen sich nun eine Vielzahl von Be-
rechnungen durchfithren. Die naheliegenste Anwendung ist wahrscheinlich die Be-
rechnung der Soliduslinie, also der Begrenzung des Ga,_,As; —Phasenraumes (Abb.
2.1), um diese mit anderen verdffentlichten Darstellungen aus der Literatur zu ver-
gleichen. Ergebnis dieses Vergleichs ist, daf die gefundene Form und Ausdehnung im
Bereich der von anderen Autoren berechneten Soliduslinien liegt, und dafl jlingere
Veroffentlichungen eher eine geringere Loslichkeit vorhersagen. Weitere interessante
Berechnungen stellen die Untersuchungen des Einflusses der Gréfie der Defektbil-
dungsenergien auf die Form der Soliduslinie dar. Abbildung 2.2 zeigt als Beispiel
sehr anschaulich, welchen Einfluf} die Gré8e der Defektbildungsenthalpie der Leer-
stellen auf dem Ga-Untergitter auf die Soliduslinie hat. Eine Verringerung der Bil-
dungsenergie begiinstigt die Entstehung der Leerstellen. Auf der arsenreichen Seite
fithrt dies dazu, dafl mehr Arsen in den Kristall aufgenommen werden kann, da mehr
Gallium-Leerstellen zur Aufnahme von Arsenatomen bereitstehen. Auf der gallium-
reichen Seite werden die Leerstellen bevorzugt mit Galliumatomen gefiillt, die dort
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im Uberschuf vorhanden sind, die Gesamtmenge an fehlgeordnetem und intersti-
tiellem Gallium nimmt damit ab, die Solidusline ist in Richtung der stéchiometri-
schen Zusammensetzung verschoben. Insgesamt verschiebt sich somit die Grenze des
Ga,_,As, —Phasenraumes in Richtung der As-reichen Seite des Phasendiagramms,
zudem wird der Phasenraum etwas vergrofiert.

Als alternative Darstellung des Phasendiagramms in traditioneller z — T-Form ist
eine Apyps — T-Form in vieler Hinsicht aufschlufireicher. Abbildung 2.3 zeigt das
Ga-As-Phasendiagramm in dieser Form, zusétzlich sind Linien konstanter Schmel-
zenzusammensetzung (y,, = const.) und Stéchiometrieabweichung im Festkérper
(s = 1 —2z,, = const.) eingetragen. Durch Punktierung hervorgehoben ist die Linie
s = —8.49 - 107°, ein Kristall dieser Zusammensetzung erstarrt aus einer stdchio-
metrischen Schmelze (y4, = 0.5). Um einen stochiometrischen Kristall herzustellen
(s = 0), ist eine Schmelze der Zusammensetzung y,, = 0.452 néotig.
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A.uAs
Abbildung 2.3: Aps, — T Diagramm mit Linien y,, = const. (beginnend links unten:

Yae = 107,107, 0.1, 0.2 ... 1.0) und s = const. (s = 2-107*,107%, 0, —=8.49 - 107°,
—107*, —2-107*, —=3-107" und —4-107%).
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Weitere umfangreiche Berechnungen wurden durchgefiihrt, um die Verdnderungen
der Defektkonzentrationen im Festkorper mit der Temperatur zu ermitteln. Als Bei-
spiel zeigt Abbildung 2.4 die Verdnderung der Konzentrationen der Antistruktur-
defekte in Abhangigkeit von der Temperatur in einem GaAs—Kristall, der aus einer
stochiometrischen Schmelze gezogen wird. Speziell bei tieferen Temperaturen iiber-
wiegen die Arsen—Antistrukturdefekte um viele Gréfenordnungen und deuten so an,
dafl der Kristall iberstdchiometrisch ist. Dies wird durch den Wert der Stéchiome-
trieabweichung von s = —8.49 - 107° belegt. Der Zustandspunkt eines Kristalls, der
aus einer stochiometrischen Schmelze gezogen wird, trifft laut Abbildung 2.3 bei ca.
930 K auf die Grenze des Ga,_,As, —Phasenraumes. Unterhalb dieser Temperatur
bilden sich im Gleichgewicht also Arsenausscheidungen.

Festzuhalten bleibt, dal mit dem vorliegenden SCPBE-Modell und den benutzten
Programmen nun Werkzeuge zur Verfiigung stehen, die auf sehr komfortable Art die
Berechnung von defektthermodynamischen Fragestellungen erlauben. Die eigentli-
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Abbildung 2.4: Berechnete Konzentrationen der Antistrukturdefekte in Abhangigkeit
der Temperatur in einem GaAs—Kristall, der aus einer stéchiometrischen Schmelze
gezogen wird (y,, = 0.5, s = —8.49 - 107°).
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chen thermodynamischen Daten des SCPBE-Modells sind die Bildungsenergien der
betrachteten Defektspezies. Auch bei Erweiterung des Modells um zusédtzliche De-
fekte oder Untergitter bleibt die Anzahl der zu wéhlenden Parameter im Vergleich
zu den bislang benutzten Modellen iiberschaubar und einfach handzuhaben. Dies
tragt erheblich zu der Einfachheit der Datenerstellung und der thermochemischen
Berechnungen bei. Liegen experimentelle Ergebnisse vor, wie in dieser Arbeit ermit-
telt, so ist der Schritt bis zu einem Satz Parameter fiir das SCPBE-Modell nicht
weit.

Experimente

Ein Hauptziel dieser Arbeit ist die Ermittlung der maximalen Menge Arsen, die im
Ga,_,As, —Gitter im Gleichgewicht gelost werden kann. Zu diesem Zweck wurden
Experimente durchgefiihrt, bei denen aus einer stark arsenhaltigen GaAs—Schmelze
ein Kristall abgeschieden wird. Es ist nicht verwunderlich, dafl in der Literatur
fast nichts iiber GaAs—Kristallzuchtexperimente bei solch hohem Arseniiberschuf
bekannt ist. Der bisher verdffentlichten Literatur zufolge liegt die maximale Aus-
dehnung des Phasenraumes Ga;_,As, auf der arsenreichen Seite bei ca. 1400 K.
Betrachtet man den entsprechenden Ausschnitt im Phasendiagramm, so ergibt sich
daraus eine Zusammensetzung der Schmelze von ca. 75%, wenn man von Standard-
Kristallzuchtverfahren ausgeht, also dem Wachsen eines Kristalls aus einer Schmelze.
Mit dem hier benutzten thermochemischen Datensatz 1483t sich einfach errechnen,
daBl der Gesamtdruck iiber einer Schmelze mit dieser Zusammensetzung ca. 11 bar
betrédgt. Dariiberhinaus steigt der Gleichgewichtsdruck noch weiter an, wenn die
Schmelze sich bei gleichzeitigem Wachstum eines Kristalls weiter abkiihlt und da-
mit an Arsen anreichert. Verbunden mit der starken Korrosivitat und Toxizitdt des
Arsens, speziell bei hohen Temperaturen, macht dies verstandlich, da Experimente
dieser Art Mangelware sind. Diesen Problemen zum Trotz wurde im Rahmen dieser
Arbeit eine Versuchsanordnung aufgebaut, die die Durchfiihrung exakt dieser Art
von Experimenten erlaubt.

Es kommt ein Versuchsaufbau zur Anwendung, wie er in einer schematischen Dar-
stellung in Abbildung 2.5 gezeigt ist. Die Galliumarsenidcharge besteht aus einer
mechanischen Mischung von ca. 4 g zerkleinertem GaAs und der entsprechenden
berechneten Menge reinen Arsens (ebenfalls ca. 4 g), so daf eine Bruttozusammen-
setzung von 75% erreicht wird. Die Mischung wird in eine Quarzglasampulle ein-
geschmolzen, deren verbleibender Hohlraum wéhrend des Zuschmelzens mit Argon
gespiilt wird. Die verwendeten Ampullen bestehen aus Quarzglas optischer Qualitét
mit einem Innendurchmesser von 6 mm und einer Wandstérke von 7 mm. Diese Kom-
bination von Wandstarke und Innendurchmesser sollte den Berechnungen zufolge, die
wahrend der Auslegung der Anlage durchgefiihrt worden sind, den zu erwartenden
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maximalen Driicken einschliellich eines Sicherheitsfaktors auch im Langzeitversuch
standhalten. Die Ampulle wird in ein Metallrohr eingelassen, das im Falle eines
Glasbruchs die Umgebung vor freiwerdenden giftigen Arsenverbindungen schiitzt.
Im Hinblick auf die Betriebstemperaturen von 1000 — 1150° C und die erforderliche
Zshigkeit des Materials im Falle eines explosiven Bruchs der Quarzampulle wurde ei-
ne Incoloy-Legierung als Material fiir das Rohr ausgew&hlt, das bei einer Wandstirke
von knapp 5 mm auch eine ausreichende Standzeit bei der stattfindenden Hochtem-
peraturkorrosion in der Umgebungsluft bieten sollte. Das Rohr steht vertikal auf
einer festen Unterlage, die Ampulle steht im Rohr auf einem Stahlstempel auf, der
fiir einen gerichteten Temperaturgradienten in Kristall und Schmelze sorgt. Ein ver-
tikal aufgehdngter Rohrofen, der zudem noch senkrecht verfahrbar ist, umschliefit
das Incoloy Rohr mit der darin eingelassenen Ampulle. Der Ofen ist so positioniert,
daf die Probe in Hoéhe der Ofenmitte zu liegen kommt. Durch Vorversuche, in de-
nen das Temperaturprofil des Ofens aufgenommen wurde, wurde festgestellt, dafl
auch im senkrechten Betrieb des Ofen die heifleste Stelle anndhernd in der Mitte
liegt. Durch diese Vorversuche wurde auBerdem die grofitmogliche Ampullenlange
bestimmt, sie betrdgt ca. 25 cm. Bei lingeren Ampullen stellt der unterste Punkt
nicht mehr zugleich den kéaltesten dar, und es kommt zur Resublimation von Arsen
am oberen Ende.

Bei einer Reihe von Proben wurde versucht, die Bildung eines Einkristalls durch
Verwendung eines zusatzlichen Quarztiegels im Innern der Ampulle zu begiinstigen.
Der entstehende Kristall ist jedoch sehr klein und nicht besser zu untersuchen als
grofle Korner eines Polykristalls.

Die Temperaturregelung wéahrend der Versuche ist auf zwei Arten méglich: Der Ofen
selbst kann gegeniiber dem feststehenden Incoloy-Schutzrohr inklusive Quarzampul-
le vertikal verfahren werden, so dafl die Probe aus der heiflen Zone des Ofens heraus
bewegt wird. Die zweite Variante, die am haufigsten verwendet wurde, ist die der
geregelten Abkiihlung des Ofens. Durch die direkte Regelung der Versorgungsspan-
nung des Ofens ist im Gegensatz zur ersten Methode eine automatische Abkithlung
der Probe bis auf Raumtemperatur méglich.

Der Versuchsablauf, bestehend aus Versuchsvorbereitung, Kristallzucht und Pro-
benauswertung 14t sich so organisieren, daf} eine Probe pro Woche hergestellt und
ausgewertet werden kann. Die Kristallzucht selbst umfaft die Phasen Aufheizen (von
Raumtemperatur auf zwischen 1100 und 1150° C in ca. 3 Stunden), Homogenisierung
(2 Tage), sowie Abkithlung (von der Homogenisierungstemperatur auf 800° C in ca.
3 Tagen, dies entspricht einer Abkiihlrate von 0.1 K/min).

Nach vollstandiger Abkiihlung werden die Ampullen aufgesagt, der Kristall wird mit
einer diamantbesetzten Innenlochsédge in mehrere Scheiben geschnitten oder langs
geteilt.
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Abbildung 2.6: Probe 9-2 im Lingsschnitt, eingebettet und geschliffen. Die hellen Gebiete
stellen die GaAs-Phasenbereiche dar, die dunklen die eutektische Phase, und, am oberen
Ende, das reine Arsen (3-fache Vergréfierung).

Die tiberwiegende Mehrzahl der Versuche fithrte zu einer Probe mit einem zusam-
menhangenden Stlick GaAs am unteren Ende, das sich fiir weitere Untersuchungen
eignet. Ausnahmen davon sind auf die folgenden Randbedingungen zuriickzufiihren:
Zu hohe oder zu tiefe Homogenisierungstemperatur sowie Boroxidzugabe. Das ver-
suchsweise zugegebene Boroxid verursachte wihrend seiner Erstarrung Abplatzun-
gen und Risse im GaAs—Kristall.

Die Proben lassen sich grundsétzlich in drei Bereiche aufteilen. Der unterste Bereich,
der zuerst erstarrt (in Abbildung 2.6 unten rechts), besteht aus dem eigentlichen
gewachsenen GaAs—Kristall. Aufgrund des hohen As-Gehaltes kann jedoch im Ge-
gensatz zu Schmelzen, die zu 50% aus Arsen bestehen, nicht ausschlieflich GaAs
erstarren. Ab einer bestimmten Stelle des GaAs—Bereiches zeigen sich Bereiche einer
zweiten (eutektischen) Phase. In diesem zweiten Bereich der Probe, der sich optisch
deutlich vom ersten unterscheidet und den gréfiten Bereich der gesamten Probe aus-
macht, nimmt der Anteil der zweiten Phase immer weiter zu. Den letzten Teil der
Probe bildet ein Bereich fast reinen Arsens.
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In den GaAs—Gebieten der Probe lassen sich durch verschiedene Untersuchungsme-
thoden drei Ausscheidungstypen identifizieren. )

e Futektikum

Vereinzelt zeigen sich Einschliisse, die eine durchschnittliche Zusammensetzung
von ca. 95-96% Arsen aufweisen. Diese Einschliisse treten bevorzugt in der
Néahe der Mittelachse der Probe im oberen Teil des GaAs—Bereiches auf. Bei
héherer Vergrofierung zeigt sich, dafl es sich um eutektisches Gefiige handelt,
wie es auch im weiteren Verlauf der Schmelzenerstarrung entsteht. Es handelt
sich hier also um Schmelzeneinschliisse.

Galliumoxid

Bei einigen Proben lassen sich Ausscheidungen nachweisen, bei denen es sich
EDAX-Analysen zufolge um Galliumoxid (Ga,0O3) handelt. Obwohl die Be-
stimmung von Sauerstoffgehalten mit Hilfe des an das Rasterelektronenmikro-
skop gekoppelten EDAX-Analysensystems mit grolen Ungenauigkeiten ver-
bunden ist, 148t sich durch Benutzung einer systematischen Korrektur der
Sauerstoffgehalt genau genug abschéitzen, um bei den Ausscheidungen auf das
Galliumoxid Gay O3 zu schlieflen.

Arsenausscheidungen

Am interessantesten ist jedoch die Frage, ob und in welcher Form Ausschei-
dungen reinen Arsens im Galliumarsenid vorliegen. Man wiirde von der Art der
Kristallherstellung auf ein Vorhandensein von Arsenausscheidungen in irgend-
einer Form schlieBen, da, bei Betrachtung der Soliduslinie (siche Abbildung
2.1), bei einer Schmelzenzusammensetzung von 75% ein Kristall mit nahezu
groBtmoglichem Arsengehalt erstarren miifite. Da die Soliduskurve mit sinken-
der Temperatur riicklaufig beziiglich des As-Gehaltes des Ga,__As;, ist, sollte
sich ein Teil des bei hohen Temperaturen gelésten Arsens bei tieferen Tempe-
raturen ausscheiden.

Lassen sich diese Ausscheidungen finden, so sind sie gleichzeitig Beleg dafiir,
dafl trotz der geringen Erstarrungsgeschwindigkeit von 0.1 K pro Minute, der
hohen Liquidustemperaturen und des vermuteten mehrfachen Aufschmelzen
und Erstarrens von Probenbereichen in der Umgebung der Phasengrenze fliis-
sig—fest kein Diffusionsausgleich im Festkorper stattfindet. Dies ist die Vor-
aussetzung dafiir, dafl von den Ergebnissen der Stéchiometrieuntersuchungen,
die an den Proben vorgenommen worden sind, tatsichlich angenommen wer-
den kann, daf sie Aufschluf} iber die Zusammensetzung des Festkérpers zum
Zeitpunkt der Erstarrung liefern. Liefen sich keine Ausscheidungen finden,
von denen man plausibel annehmen kann, dafl sie die Folge der mit sinkender
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2. Kurzfassung

Temperatur riicklaufigen Soliduslinie sind, so miifite an der Aussagekraft der
Stéchiometrieuntersuchungen gezweifelt werden.

Derartige Ausscheidungen lieflen sich weder im Licht— noch im Rasterelek-
tronenmikroskop finden. Dies ist jedoch auch nicht weiter verwunderlich, da
man aufgrund des geringen Unterschieds in der Loslichkeit des festen GaAs fiir
Arsen zwischen hohen und tiefen Temperaturen, verbunden mit den zu vermu-
tenden geringen Diffusionswegen kaum auf Ausscheidungen der Grofle hoffen
kann, die sich mit den oben genannten Gerdten nachweisen lassen.

Erst die Untersuchung einiger Proben mit hochauflésenden Transmissionselek-
tronenmikroskopen brachte schliefllich den Nachweis der lange gesuchten Aus-
scheidungen.

Im folgenden werden die angewendeten Untersuchungsverfahren und die mit ihnen
erzielten Ergebnisse kurz dargestellt.

o Atztechniken und Lichtmikroskopie

Zur Untersuchung im Lichtmikroskop wurden die Proben geschliffen und po-
liert. Die unterschiedliche Harte der GaAs— und der eutektischen Phase fiithrt
wihrend des Poliervorgangs mit Filztuch und Diamantpoliermittel zu jeweils
unterschiedlichen Abtragsraten. Gerade im Interferenzkontrast lassen sich so
die unterschiedlichen Phasen identifizieren (sieche Abbildung 2.6). Auf diese
Weise 1afit sich auch der Arsengehalt der eutektischen Phase bestimmen:

25~ 0.954

Dies deckt sich hervorragend mit dem Wert von z$% = 0.9534, der sich aus
den thermochemischen Berechnungen ergibt.

Zur Sichtbarmachung von Versetzungen und verwandten Kristalldefekten wur-
den die Proben zuséatzlich auf unterschiedliche Arten geatzt.

e Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Eine Reihe von Proben wurde nach dem Polieren und Atzen auf entsprechenden
Haltern befestigt und kontaktiert, um so im Rasterelektronenmikroskop (REM)
untersucht zu werden. Proben mit glatter Oberfliche {iber die verschiedenen
Phasen hinweg sind im REM nur schwer zu untersuchen, da zwischen Bereichen
der GaAs— und der Arsenphase nur ein geringer Kontrast besteht. Zusétzliche
Schwierigkeiten bereiten grofiere Bereiche die vorwiegend aus Arsen bestehen,
da sie nur auf unzureichende Weise leitend mit dem Probenhalter verbunden
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werden kénnen. Hier zeigen sich Aufladungseffekte, die verhindern, daf§ dieser
Bereich bzw. die gesamte Probe photographiert werden kann.

In vielen Fillen zeigt sich erst im REM, daf es sich bei einigen Ausscheidungen
in Wirklichkeit um Einschliisse von fliissiger Phase handelt, die dieselbe eutek-
tische Struktur aufweisen wie die restlichen Bereiche der eutektischen Phase.

Die ebenfalls erwahnten Galliumoxid—Ausscheidungen lielen sich trotz der ge-
nerell schwierigen Gehaltsbestimmung von Sauerstoff mit dem EDAX-System
ausreichend genau nachweisen. Hierzu wurden die mit dem EDAX-System
gemessenen Sauerstoftkonzentrationen mit einer systematischen Korrektur be-
legt. Nach dieser Korrektur ergibt sich fiir die Analyse der entsprechenden
MeBpunkte ein Ga~Gehalt von 41.08% und ein O-Gehalt von 58.66%. Eine
Flichenmessung ergibt nach der Korrektur 41.51% Ga und 58.24% O. Die
Galliumoxidausscheidungen dieses Typs lassen sich damit ausreichend genau
als Ga, 05 identifizieren.

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Im Verlauf der Suche nach dem Verbleib des bei hohen Temperaturen im
GaAs—Gitter gelosten Arsens, welches sich bei niedrigen Temperaturen in ir-
gendeiner Form ausscheiden muf}, wurden einige Proben fiir die Untersuchung
in hochauflésenden Transmissionselektronenmikroskopen (TEM) vorbereitet.
Dies geschah, nachdem weder mit Licht- und Rasterelektronenmikroskopen
noch durch Sekundirionen-Massenspektroskopie in Frage kommende Struktu-
ren nachgewiesen werden konnten. Die mit einem H,50,/H,0,/H,0-Gemisch
angedtzten Proben wurden mechanisch gedimpelt und anschlieBend durch Io-
nendiinnung perforiert.

Bei der anschlieenden Untersuchung im TEM wurden dann tatsichlich ent-
sprechende Ausscheidungen nachgewiesen (sieche Abbildung 2.7), ihre Grofie
liegt zwischen 20 nm und wenigen pm. Es handelt sich um facettierte Aus-
scheidungen, die typisch fiir hexagonales Arsen sind. Das Auftreten kleinerer
As—Ausscheidungen ist nicht mit Versetzungen korreliert. Mittlere und grofie
Ausscheidung zeigen sich dagegen haufig in Versetzungsnahe.

Sekundarionen—Massenspektroskopie (SIMS)

Mit Hilfe der SIMS wurden Tiefenprofilanalysen erstellt, um zu iberpriifen, ob
der Galliumarsenidkristall Silizium aus der Quarzampulle aufnimmt. Da durch
die Natur des Kristallzuchtverfahrens bedingt die Phasengrenzflache fliissig—
fest dauernden Kontakt mit dem Quarzglas hat, ware damit durchaus zu rech-
nen. Zudem ist das Verhaltnis von Kristallvolumen zu beriihrender Quarzglas-
flache durch die Kleinheit der Proben bedingt geringer als bei herkdmmlichen
Verfahren.
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Abbildung 2.7: Probe 31-6, facettierte Arsenausscheidungen im TEM bei 20000-facher
Vergrifierung.

Die SIMS-Messungen zeigen, daf eine nennenswerte Aufnahme von Silizium
durch den GaAs—Kristall nicht stattfindet. Ein entsprechendes Signal 148t sich
als Hintergrundsignal identifizieren, fiir das Ny-Molekiile verantwortlich sind

(My, =~ Mg; ~ 28 g/mol).

e Neutronenaktivierungsanalyse (NAA)

Zur Kontrolle der Reinheit der hergestellten Proben wurden Analysen durch
Neutronenaktivierung in Auftrag gegeben. Laut den Analysenergebnissen liegt
lediglich Zink mit einigen Hundert ppb knapp oberhalb der Nachweisgrenze
des Verfahrens, alle anderen Elemente liegen darunter. Wegen des geringen
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Abstandes von der Nachweisgrenze kann jedoch auch der ermittelte Zinkgehalt
nicht als genau angesehen werden, der Mefifehler wird mit 20% angesetzt.

Stochiometrieanalyse

Zur Bestimmung des Arsengehaltes, und damit der Stochiometrie der GaAs—
Probe kommt ein indirektes, zweistufiges Verfahren bestehend aus Prézisions-
gravimetrie und Titration zur Anwendung. Titriert wird bei diesem Verfahren
durch Ethylendiamintetraessigsdure (EDTA) gebundenes Gallium mit einer
Bi(NQOj)3-Losung [81]. Dieses Verfahren, angewendet im Forschungszentrum
Jilich in einer Zusammenarbeit der Zentralabteilung fiir Chemische Analysen
und des Instituts fiir Festkorperforschung, hat sich im Verlauf vieler Analysen-
reihen als Standardverfahren zur Bestimmung des As—Gehaltes in konventio-
nellen GaAs—Kristallen etabliert und erlaubt zuverlassige Aussagen itber As—
und Ga-reiche Proben [15].

Tabelle 2.2 zeigt die Ergebnisse, die durch die Titration gewonnen wurden.
Waihrend bei den Proben 7-2-1 und 7-2-2 wiahrend der Vorbereitung zur Ti-
tration keine Ausscheidungen an der Probe auffielen, zeigten sich an den Pro-
ben 14A und 14B Einschliisse erstarrter Restschmelze. Diese Einschliisse, bei
denen es sich nicht um Gleichgewichtsausscheidungen handelt, die wahrend
der Abkiihlung aufgrund der riicklaufigen Soliduskurve entstanden sind, ver-
falschen das Ergebnis, in dem sie einen wesentlich gréferen Arsengehalt im
Ga,_,As, —Kristall vortauschen, als tatséchlich bei den hohen Zuchttempera-
turen vorlag.

Die Arsengehalte der Proben 7-2-1 (2,4, = 0.500334) und 7-2-2 (z, = 0.500219)
kénnen als Anhaltspunkte fiir die Lage der Soliduslinie dienen. Sie stellen zwei
Punkte der Soliduslinie auf der As-reichen Seite des Phasendiagramms dar
(siehe Abb. 2.1), die zugeordnete Temperatur ist die Zuchttemperatur, bei der
dieser Teil des Kristalls entstanden ist.

Hall-Messungen

An den Proben wurden ebenfalls Widerstands- und Halleffektmessungen nach
der Methode von van der Pauw [71] an einem bereits bestehenden Mefiplatz
durchgefiihrt [35].

Probe a4 s=1—2zp,

Tabelle 2.2: Ergebnisse der Stochiometrie-

4-1-1  0.50089 —1.78.1073

analysen durch Titration. Die Proben 14A

7.9-1  0.500334 —6.69166-10~4 und 14B wiesen Einschlisse auf, daher
799  0.500219 —4.39170-10~4 kénnen diese beiden Ergebnisse nicht zur Be-

14A
14B

0.51612 stimmung der Soliduslinie herangezogen wer-
0.50714 den.

31



2. Kurzfassung

32

Obwohl man erwarten wiirde, dafl man bei einem derart hohen Arseniiberschufl
durchweg n-leitendes Material erhalten wiirde, sind mehr als die Halfte der ge-
messenen Proben p-leitend. Generell 148t sich dber die Meflergebnisse sagen,
dafB sie keine zuverlassige Charakterisierung des Materials in Bezug auf Wider-
stand sowie Art und Beweglichkeit der Ladungstrager zulassen, die gemessenen
Unterschiede in den Spannungen nach Umkehr des Magnetfeldes beispielsweise
sind hierfiir zu gering. Wahrscheinliche Griinde hierfiir sind die Probenform,
die stark von der Idealform abweicht, die daraus resultierende ungiinstige Lage
der Kontakte, mogliche Inhomogenititen im Innern der Probe (Einflu von
Ausscheidungen), sowie die Tatsache, daf es sich bei den untersuchten Proben
um Polykristalle handelt.



3. Einleitung

Die Bedeutung der Verbindungen von Elementen der dritten und fiinften Hauptgrup-
pe des Periodensystems als halbleitende Werkstoffe fiir die Elektrotechnik wurde be-
reits Anfang der Fiinfziger Jahre entdeckt [74,75]. In den folgenden Jahren erkannte
man neben der technischen Bedeutung von Verbindungen wie Indiumphosphid (InP)
und Galliumantimonid (GaSb) speziell die des Galliumarsenids (GaAs).

Durch eine Reihe von Eigenschaften, die Galliumarsenid aufweist, ist es fiir Anwen-
dungen pradestiniert, zu denen Silizium entweder gar nicht oder nur unzureichend
eingesetzt werden kann [10,28,43]. Als ,direkter* Halbleiter kann GaAs die Rekom-
bination von Elektron—-Loch Paaren effizient in Licht umsetzen, wodurch es als Ba-
sismaterial fiir die Optoelektronik sehr gut geeignet ist. Die Elektronenbeweglichkeit
in undotiertem GaAs ist ca. um den Faktor sechs hoher als die in Silizium, man ver-
suchte schon friith diesen Unterschied in eine héhere Arbeitsfrequenz von Transistoren
umzusetzen. Allen voran ist jedoch der Unterschied in den Energieliicken der beiden
Materialien zu nennen, dem Abstand zwischen der Valenz- und der Leitungsband-
kante. Wahrend dieser fiir Silizium bei Raumtemperatur bei 1.1 eV liegt, betrégt er
fiir GaAs 1.43 e€V. Eine entscheidende Konsequenz daraus ist, dafl undotiertes GaAs
einen um ca. drei GréBenordnungen grofleren Widerstand aufweist als Silizium. Dies
ist auf die exponentielle Abhangigkeit der intrinsischen Ladungstrigerdichte von der
Breite der Bandliicke zuriickzufiihren. Im Gegensatz zu elektronischen Bauelementen
aus Silizium, die zur Isolation der die Schaltungselemente enthaltenden Schichten
gegeniiber dem Si-Basismaterial eine spezielle, meist oxidische, Schicht enthalten
miissen, ist dies bei GaAs nicht ndtig, da das Basismaterial bereits semi-isolierend
ist. Des weiteren bietet Galliumarsenid die Méglichkeit zum ,, Bandgap Engineering”,
beispielsweise durch Verwendung von Aluminium zur Bildung der Mischkristallrei-
he Al;_,Ga,As. Dadurch, dal zwar die Breite der Bandliicke von & abhangt, nicht
aber die Gitterkonstante, lassen sich Werkstoffe herstellen, deren Eigenschaften sich
innerhalb von wenigen Netzebenen sprunghaft dndern.

Zu den Nachteilen des Galliumarsenids gegentiber Werkstoffen wie dem Silizium
gehéren das Gefahrenpotential, das mit der Verwendung von Arsen verkniipft ist,

33




3. Finleitung

der Bedarf an technologisch aufwendigeren Herstellungsprozessen, die in relativ ho-
hen Kosten fiir das Endprodukt resultieren, die hohe Versetzungsdichte bei zugleich
geringerem Kristalldurchmesser, sowie die noch zu wenig verstandene Physik und
Thermodynamik des Mischkristalls Ga,_,As, . Wenigstens zur Verbesserung der
Situation des zuletzt aufgefithrten Punktes versucht diese Arbeit einen Teil beizu-
tragen.

Die iiberwiegende Menge des heute produzierten Galliumarsenids wird durch das
LEC-Verfahren (Liquid-Encapsulated-Czochralski) hergestellt. Zieht man mit die-
sem Verfahren undotierte Kristalle aus einer galliumreichen Schmelze, so ist das
resultierende Material bei Raumtemperatur halbleitend. Benutzt man eine arsenrei-
che Schmelze, so ist es semi-isolierend, falls es mit einer ausreichenden Menge an C
dotiert wurde. Der Bedarf an semi-isolierendem GaAs ist wegen seiner Bedeutung
als Basismaterial fiir vielfaltige weiterverarbeitende Prozesse dhnlich grofl wie der
Bedarf an halbleitendem Material. Die Frage, wieviel Arsen aus einer arsenreichen
Schmelze in den wachsenden Kristall aufgenommen wird, oder anders ausgedriickt,
wie hoch die maximale Loslichkeit der Verbindung GaAs fiir Arsen ist, ist unbekannt.

Die Beantwortung dieser Frage ist einer der Griinde, warum im Verlauf dieser Arbeit,
die Teil des Programms ,,Grundlagenforschung fir die Informationstechnik“ des For-
schungszentrums KFA Jilich ist, ein Verfahren zur Hochdrucklésungsziichtung von
GaAs—Kristallen aus einer arsenreichen Schmelze entwickelt wurde. Die mit diesem
Verfahren hergestellten Proben wurden auf ihren Arsenanteil hin analysiert, was
Riickschliisse auf die maximale Loslichkeit des Galliumarsenids fiir Arsen bei der
Erstarrungstemperatur zulaft.

Wie bei vielen chemisch-technischen Prozessen ist man auch in der Halbleiterkri-
stallzucht daran interessiert, experimentelle Ergebnisse mit passenden Modellen zu
vergleichen. Mit dem Werkzeug eines Modells kann man einen besseren, und oft einen
anderen Blick auf die Verhéltnisse im betrachteten System erhalten. Wahrend be-
reits seit vielen Jahren zahlreiche Arten von thermochemischen Systemen modelliert
werden konnten, ist dies fiir halbleitende Stoffe bisher noch kaum erfolgreich durch-
gefiihrt worden. Dies hat mehrere Griinde. Zum einen wird die Einbeziehung der
freien Elektronen und Lécher in den halbleitenden festen Phasen des Gleichgewichts-
systems notwendig, wihrend dies in der Regel bei anderen Systemen vernachlissigt
werden kann. Dementsprechend sind viele gingige Mischphasenmodelle nicht auf die
Beriicksichtigung von Elektronen und Lochern vorbereitet. Ebenfalls ist die Beriick-
sichtigung von Defekten in Festkérpern, die die uns bekannte Funktionsweise von
Halbleitern erst erméglichen, mit diesen Modellen nicht mdglich.

Versucht man eine thermochemische Beschreibung des Galliumarsenids mit den bis-
her zur Verfiigung stehenden Werkzeugen, Modellen, und auch Daten, so mufl man
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sich zwangslaufig mit Ergebnissen zufriedengeben, wie man sie auch fiir andere Sy-
steme erzielt: Die Loslichkeit des festen Galliumarsenids fiir Gallium und Arsen,
sowie die Beriicksichtigung von Defekten, Elektronen und Lochern ist nicht méglich.
Was die Darstellung der Ergebnisse in Phasendiagrammform angeht, so entspricht
dies einer Darstellung wie z.B. in Bild 4.3.

Seit einiger Zeit werden Mischphasenmodelle entwickelt, die im Gegensatz zu den bis-
herigen Modellen die Beschreibung von Defekten sowie von Elektronen und Lochern
auf natiirliche Art zulassen. Gleichzeitig werden bereits existierende Programme zur
Berechnung von Phasengleichgewichten fiir die Aufnahme dieser Modelle vorbereitet.
Auf diese Weise ist es moglich, thermochemische Systeme zu behandeln, in denen
nichtstéchiometrische Phasen im Gleichgewicht mit Phasen stehen, die mit einem be-
liebigen anderen Mischphasenmodell beschrieben sind, allen voran die fliissige Phase.
Damit sind die wichtigsten Voraussetzungen geschaffen, um die auftretenden Gleich-
gewichte bei der Herstellung beispielsweise von Verbindungshalbleitern zu berechnen.

Bevor man auf Antworten der Modelle und Berechnungsprogramme hoffen kann,
die die Wirklichkeit zuverldssig genug beschreiben, ist die Verifikation und Un-
terstlitzung durch praktische Experimente notwendig. Gerade nach der Einfihrung
eines neuen Mischphasenmodells sind die zur Berechnung notwendigen Daten oft
noch Mangelware, dies ist auch im vorliegenden Fall nicht anders. Schlisseldaten
wie die Bildungsenthalpien und -entropien von Defekten miissen erst in geniigendem
Umfang zur Verfligung gestellt werden. Gerade im Bereich der thermochemischen
Eigenschaften von Defekten ist es in den meisten Fallen nicht méglich, diese durch
direkte Messung zu ermitteln. Man ist hier auf die Modellierung dieser Daten ange-
wiesen, und muf sie an die Ergebnisse von Experimenten anpassen, die nicht diese
Daten selbst ergeben, sondern die Auswirkungen dieser Daten auf andere, einfacher
zugéngliche Groflen sichtbar machen.

Die im Zusammenhang mit dieser Arbeit durchgefithrten Experimente sind ein Bei-
spiel dafiir. Gemessen werden nicht die Bildungsenthalpien der Defekte, sondern
die Auswirkungen, die das Zusammenspiel der Defekte im festen Galliumarsenid
im Gleichgewicht mit anderen Phasen hat. Im vorliegenden Fall bezieht sich dies
im besonderen auf die Form und Ausdehnung des Phasenbereiches des festen Galli-
umarsenids. Im Vergleich der berechneten Soliduslinie mit gemessenen Ergebnissen
138t sich so ersehen, ob die thermochemischen Eigenschaften der Defekte plausibel
gewahlt worden sind.

Neben dieser Art von Ergebnissen, die sich aus den Experimenten zur Hochdruck-
losungsziichtung von Galliumarsenid ergeben, fallen bei der Durchfithrung und Un-
tersuchung noch eine Reihe weiterer interessanter Resultate an. Da fiir die Versuche
zur Ermittlung der Phasengrenze des Ga,_,As; ~Phasenbereiches Proben mit sehr
hohem Arsengehalt hergestellt wurden, die anders kaum erzeugt werden konnen, ist
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deren Untersuchung durch verschiedene analytische Techniken &ufierst lohnend. In
einem weiteren Teil der Arbeit wird daher im einzelnen auf diese Untersuchungen
eingegangen.

Kapitel 4 dieser Arbeit enthélt eine Beschreibung des Ga-As-Phasendiagramms,
wie es sich ohne Beriicksichtigung der Defekte im GaAs ergibt. Die notwendigen
Daten und Modelle fiir die Beschreibung der Phasen werden dargestellt. Des weiteren
wird das so berechnete Phasendiagramm sowie die berechneten Partialdriicke mit
experimentellen Ergebnissen aus der Literatur verglichen.

In Kapitel 5 wird das Modell zur thermochemischen Beschreibung des festen Gal-
liumarsenids vorgestellt. Mit Hilfe der Daten aus Kapitel 4 wird dann das Phasen-
diagramm berechnet, so wie es sich unter Beriicksichtigung der Nichtstéchiometrie
des festen Galliumarsenids ergibt. Weiterhin wird unter anderem dargestellt, welche
Aussagen den Berechnungen iiber die Verdnderung der Defektkonzentrationen mit
der Temperatur entnommen werden kénnen.

Den Kristallzuchtexperimenten ist Kapitel 6 gewidmet. Der Aufbau der Versuchsan-
lage zur Hochdrucklésungsziichtung, die Durchfithrung der Zuchtversuche, sowie die
mit den verschiedenen Analysenmethoden erhaltenen Ergebnisse werden im Detail
beschrieben.

In den Anhéngen sind schlieflich alle zur Berechnung des Phasendiagramms not-
wendigen Daten des Galliumarsenid-Datensatzes, Beispiele fiir gemessene Tempe-
raturverliufe wahrend der Kristallzucht, sowie mikroskopische Photographien von
ausgewahlten Proben dargestellt.
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4. Thermochemie und
Phasendiagramm von GaAs

4.1 Einfithrung

Die im Zusammenhang mit dieser Dissertation durchgefithrten Experimente zur
Hochdrucklésungsziichtung von Galliumarsenid dienen in erster Linie dem Zweck,
néhere Informationen {iber die Ausdehnung des Phasenbereiches von festem Galli-
umarsenid zu gewinnen, speziell in der arsenreichen Hilfte des Phasendiagramms.
Trotzdem soll an dieser Stelle eine Beschreibung des Ga—~As-Phasendiagramms ste-
hen, wie es sich ohne Beriicksichtigung von Defekten im GaAs ergibt. Dafiir sprechen
insbesondere die folgenden Griinde:

e Die zur Beschreibung des Ga—As-Phasendiagramms notwendigen thermoche-
mischen Daten (siehe Anhang B) sind alle in der Literatur und iiber speziel-
le Datenbanken verfiigbar, wobei Defekte und die Stéchiometrieabweichung
im festen GaAs allerdings vernachlassigt werden. Diese Daten sind jedoch
bisher nicht in ihrer Gesamtheit auf das Verhéltnis der einzelnen Phasenbe-
schreibungen untereinander und auf die Konsistenz mit experimentellen Daten
ausfiithrlich untersucht worden. Dies gilt insbesondere fiir die Partialdriicke der
Gasphasenspezies entlang der Liquiduslinie. Zu diesen experimentellen Daten
zéhlen insbesondere die Ergebnisse der Versuche zur Bestimmung des Gesamt-
drucks am Schmelzpunkt von GaAs, die am selben Institut durchgefithrt wor-
den sind [64]. Beides ist jedoch notwendig, um die Qualitit der Daten zu
bestimmen, da sie ja in Folge dieser Arbeit auch als Grundlage fiir die Berech-
nungen zur Defektthermodynamik bendtigt werden. Speziell der Arbeit von
Chatillon et al. [13], in der neue Exzess—Gibbsenergien fir die fliissige Phase
und damit eine verdnderte Lage der Liquiduslinie vorgeschlagen wurden, lassen
sich diese Informationen kaum entnehmen. Gerade die Lagednderung der Liqui-
duslinie auf der arsenreichen Seite ist fir diese Arbeit von besonderem Interes-
se. Auf der Lage der Liquiduslinie und den entlang ihr herrschenden Driicken
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basiert die Auslegung der Kristallzuchtanlage, die zur Durchfiihrung der hier
vorgestellten Versuche benutzt wurde. Die Bestimmung der Temperatur, bei
der das Probenmaterial homogenisiert wurde, also die Maximaltemperatur des
Versuches, erfolgte ebenfalls anhand der Liquiduslinie.

Klassische Beschreibungen der Phasendiagramme von III-V-Halbleitern be-
nutzen zur Beschreibung der Phasengrenze fliissig—fest in der Regel eine ver-
einfachte und deshalb gut handhabbare explizite Darstellung in Form einer
Liquidusgleichung. Mit der Darstellung der Liquiduslinie durch eine einzige
geschlossene Gleichung lassen sich Ausschnitte der Phasengrenze, bei Zusam-
mensetzungen um z,, = 0.5, schnell und einfach berechnen. Diese Methode
eignet sich jedoch weniger gut wenn es vom thermochemischen Gesichtspunkt
her um eine qualitative Beschreibung des Phasendiagramms geht.

Moderne Computerprogramme aus dem Bereich der Thermochemie und -physik
(ChemSage, ThermoCalc, etc.) benutzen als Eingabedaten zur Behandlung von
Fragestellungen auf diesen Gebieten keine explizite Beschreibung der einzel-
nen Phasengrenzen, sondern z.B. ¢,~Funktionen, Gibbsenergien, Werte fiir die
Standardentropie sowie Bildungs- und Umwandlungsenthalpien der beteiligten
Spezies. Die jeweiligen Stabilitatsbereiche der einzelnen Phasen werden vom
Programm durch Minimierung der beteiligten Gibbsenergien bestimmt.

Die Rechenleistung der heutigen Computersysteme erlaubt diese Art der Be-
handlung von thermochemischen Fragestellungen, auch auf PCs, in kurzer Zeit.
Dadurch sind eine Reihe von Kompromissen, im Zuge derer die jeweiligen zu-
grunde liegenden thermochemischen Modelle zugunsten besserer Handhabbar-
keit teilweise stark vereinfacht wurden, hinfillig geworden.

In der vorliegenden Arbeit wird daher ein System aus Standard-Gibbsenergien
beschrieben und verwendet, das als Eingabedatensatz fiir das Programm Chem-
Sage [14,21] dient. Das Ga—~As-Phasendiagramm in Abbildung 4.3 wurde mit
Hilfe dieses Programms berechnet. Die Resultate werden mit den Ergebnissen
aus der gangigen Literatur verglichen, sowohl was die explizite Darstellung der
Phasengrenzen als auch die durch Experimente ermittelten Punkte der Liqui-
duslinie und die entlang ihr bestimmten Driicke angeht.

Die Vorteile eines solchen konsistenten Datensatzes, ist er einmal erstellt, sind
zahlreich. Er 1488t sich im Prinzip mit allen fithrenden Programmen aus dem
Gebiet der Thermochemie und -physik zur Behandlung entsprechender Ira-
gestellungen verwenden. Diese sind nicht nur auf den Bereich der Phasendia-
gramme beschriankt, sondern umfassen ebenso Berechnungen aus dem Gebiet
der chemischen Reaktionen bis hin zur Prozefisimulation. Durch Hinzufiigen
der entsprechenden Daten anderer Komponenten lassen sich diese Datenséitze
auf mehrkomponentige Systeme erweitern.




4.1 Einfihrung

e Wie schon angedeutet wurde, soll das hier vorgestellte Ga—As-Phasendiagramm
nicht nur dazu dienen, in der Umgebung des Schmelzpunktes von GaAs, oder
im Ga-reichen Gebiet, oder im Bereich des eutektischen Punktes auf der Ar-
senseite eine Beschreibung der Phasengrenzen zu liefern, die moglichst gut mit
den vorhandenen experimentellen Werten iibereinstimmt, wie das mit einfa-
cheren Modellen auch méglich wiare. Das vorliegende Phasendiagramm stellt
eine konsistente und qualitative Beschreibung aller Bereiche des klassischen
Ga—As-Phasendiagramms dar und macht daher Teillésungen fiir spezielle Pro-
bleme iiberfliissig.

Wie oben bereits erwéhnt soll hier noch einmal darauf hingewiesen werden,
daf das ,klassische“ Phasendiagramm und insbesondere die zugrunde liegen-
den Daten noch keine Beschreibung einer Loslichkeit im Bereich des festen
GaAs enthalten. Die erwdhnten Programme erlauben derzeit noch keine De-
fektberechnungen in der Form wie sie hier vonnéten sind. Die Integration des
Species Chemical Potential — Bond Energy Modells (siehe Kapitel 5.2.2) in
ChemSage befindet sich allerdings bereits in der Testphase. Bis dahin muf} auf
ein kommerzielles Programm zuriickgegriffen werden, das durch seine Fahigkeit
nichtlineare Gleichungssysteme zu l6sen fiir diese Zwecke gut geeignet ist.

Durch die den thermochemischen Datensdtzen zugrunde liegende Struktur las-
sen sich die darin beschriebenen Systeme fast beliebig erweitern. Anfanglich
nicht beriicksichtigte Phasen kénnen nachtriglich eingefligt werden, die Kom-
ponentenzahl 138t sich erhohen, oder bislang als stéchiometrische Verbindun-
gen oder reine Stoffe angendherte Phasen lassen sich als Mischphase beschrei-
ben, soweit Daten fiir die entsprechenden Erweiterungen vorhanden sind. Letz-
teres soll bei der Berechnung des Phasendiagramms beispielhaft gezeigt wer-
den.

Beide Randphasen des Ga—As-Systems, Gallium und Arsen, werden stes als rei-
ne Stoffe ohne Loslichkeit fiir das jeweils andere Element beschrieben. Wahrend
dies fiir Gallium auch weiterhin durchaus gerechtfertigt ist (der eutektische
Punkt auf der Ga-reichen Seite liegt bei so tiefen Temperaturen und so ge-
ringen As—Gehalten, daf er fiir die GaAs—Praxis keine Rolle spielt), ist man
auf der As-reichen Seite durchaus daran interessiert, die Auswirkungen einer
Erweiterung des zugrunde liegenden Datensatzes zu studieren. Die hierzu not-
wendigen Anderungen betreffen die Umstellung der Beschreibung des festen
Arsens vom reinen Stoff zu einer Mischphase. Die zu untersuchenden Auswir-
kungen beziehen sich hauptsachlich auf die moglichen Verdnderungen der Lage
des eutektischen Punktes und der Liquiduslinie auf der As-reichen Seite.

Ein weiteres Augenmerk soll auf den Gesamtdruck am Schmelzpunkt von GaAs
gelegt werden. Am Institut fiir Festkorperforschung werden Druckmessungen
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durchgefithrt, die auf einen Gesamtdruck von mehr als einem bar hindeu-
ten, wahrend in der Literatur am héufigsten Werte zwischen 0.7 und 1.0 bar
erwahnt werden. Auch der fiir die Berechnungen in dieser Arbeit verwendete
Datensatz (siche Anhang B) liefert mit 0.74 bar einen Wert in dieser Gréfle '
Mit speziellen Programmen, die mittlerweile in einer Testversion zur Verfiigung
stehen, konnen einzelne Werte dieses Datensatzes an experimentelle Daten an-
gepaBit werden. Es soll daher untersucht werden, welche Auswirkungen die
Vorgabe eines héheren Gesamtdruckes auf die thermochemischen Daten hat.

4.2 Thermochemische Beschreibung der Phasen

4.2.1 Grundlagen

Die einzelnen Phasen des Ga~As-Systems werden auf folgende Weise beschrieben:

e Gasphase

Die Gasphase wird als ideale Mischphase angenommen. Die Driicke der einzel-
nen Spezies werden nach dem idealen Gasgesetz beschrieben.

Je hoher die Gleichgewichtsdriicke in der Gasphase werden, desto unzuverléssi-
ger wird die Aussage iiber die genaue Hohe der Driicke, wie sie das ideale Gas-
gesetz liefert. Gerade in den III-V Halbleitersystemen stellt die leichtfliichtige
V—er Komponente ein erhebliches Problem bei der Kristallzucht und der Wei-
terverarbeitung des Materials dar. Zudem erlaubt die Korrosivitat speziell des
Arsens keine zuverlissige Druckmessung nach den géngigen Verfahren. Am In-
stitut fiir Festkorperforschung sind jedoch Versuche durchgefithrt worden, um
den Gesamtdruck am Schmelzpunkt des Galliumarsenids auf andere Art zu
bestimmen [78].

Im hier betrachteten Ga—As-System mufl man auf der arsenreichen Seite des
Diagramms mit Driicken der gasférmigen As-Spezies von mehreren Dutzend
bar rechnen, speziell bei den im Zuge dieser Arbeit durchgefithrten Experimen-
ten. Da es jedoch technisch nicht méglich ist, die dort entstehenden Driicke
iiber der arsenreichen Schmelze zu messen und auch keine zuverlassigen Daten

1Bei Verwendung der neuesten versffentlichten thermochemischen Daten (SGTE Datenbank reiner
Stoffe, Ausgabe 1994 [57]) ergibt sich ein héherer Gesamtdruck von 1.06 bar am Schmelzpunkt
von Galliumarsenid. Dies ist praktisch ausschlieBlich auf geinderte As§-Daten zuriickzufiihren,
die aufgrund ihres groRen Unterschiedes zu den friiheren Daten vorldufig unter Vorbehalt ver-
wendet werden sollten. Aus diesem Grunde sind die Berechnungen in der vorliegenden Arbeit
mit den alteren Daten durchgefithrt worden (siehe auch Kap. 4.5).
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aus der Literatur bekannt sind, wurde auf den Versuch verzichtet, das Verhal-
ten der einzelnen Spezies der Gasphase als nichtideal zu beschreiben. Auch die
Verdnderung des Phasendiagramms bei hohen Driicken kann ohne zuverlassige
experimentelle Werte nicht beurteilt werden.

e Fliissige Phase

Die fliissige Phase wird als nichtideale Mischphase beschrieben. Die Nichtidea-
litat wird durch das sogenannte Redlich-Kister Modell beschrieben. Einfachere
Formen dieses Modells werden schon seit geraumer Zeit benutzt, um die Ex-
zessparameter von Schmelzen in III-V Halbleitersystemen zu beschreiben. In
der hier vorliegenden Form ist der Exzessanteil der Gibbsenergie aufier von der
Temperatur auch von der Zusammensetzung der Schmelze abhingig, wodurch
sich der Nichtsymmetrie der Liquiduslinie beziiglich z,, = 0.5 ausreichend gut
Rechnung tragen 148t.

e Reine Stoffe und die stéchiometrische Verbindung GaAs

In den gingigen Beschreibungen des Ga—As-Phasendiagramms wird die Rand-
phase As stets als reiner Stoff ohne Loslichkeit fiir Ga beschrieben, was fiir
die meisten Félle ausreichend ist. Neben diesem Modell soll versuchsweise eine
Variation des Datensatzes untersucht werden, die Arsen als ideale Mischphase
beschreibt, mit nichtverschwindender Léslichkeit fiir Gallium.

Die beiden Phasen Gallium und Galliumarsenid werden als reiner Stoff bzw.
als stéchiometrische Verbindung beschrieben. Der Verlauf der Phasengrenze
des Ga,_,As; —Phasenraumes in Abhingigkeit von Temperatur und Defekt-
konzentrationen wird erst bei der Erweiterung des Modells um die Defekte
beriicksichtigt.

Die Gibbsenergien fiir reines Arsen und Gallium stammen aus der SGTE? Datenbank
fiir reine Stoffe, wie sie auch in Artikeln von A.T. Dinsdale [18] versffentlicht werden.
Auch die Daten der Gasphasenspezies sind SGTE Datenbanken entnommen. Die
Exzessparameter fiir die nichtideale fliissige Mischphase stammen aus [13], ebenso

die Gibbsenergie fiir GaAs.

Referenzzustinde fiir die Berechnung der chemischen Potentiale sind jeweils festes,
reines Arsen und fliissiges, reines Gallium. Die Wahl des Referenzzustandes fiir Arsen
fallt auf As® anstatt auf As' wegen der Gegebenheiten bei der Kristallzucht von
Galliumarsenid. In mehreren Kristallzuchtverfahren, die zur Herstellung von GaAs
eingesetzt werden, wird die Sublimation von festem Arsen zur Einstellung des As—
Partialdruckes und damit des As-Potentiales eingesetzt. Zu diesem Zweck wird der
Kristallzuchtbehilter mit einem getrennt heizbaren As®~Reservoir verbunden.

2SGTE = Scientific Group Thermodata Europe
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4.2.2 Gasphase

Bezogen auf die Arsenquelle ergeben sich fiir die dominierenden Gasspezies die fol-
genden Reaktionsgleichungen:

As® = 1Asj und (4.1)
As® = 1As]. (4.2)

In der isothermen Umgebung der Arsenquelle der Kristallzuchtvorrichtung ergeben
sich die Gleichgewichtsbedingungen fiir diese Reaktionen bei einer Temperatur 77
der Quelle aus dem Massenwirkungsgesetz (wie bereits erwahnt wird das Verhalten
der Gasspezies als ideal angenommen):

0 = Ay%Asg+%Rqunp152, (4.3)
0 = Aplyg+3RTInp,,. (4.4)

Daraus ergibt sich fiir den Gesamtdruck®:

p(T?) = phs, + Phs, (4.5)

Der Gesamtdruck ist innerhalb einer Kristallzuchtvorrichtung mit untereinander ver-
bundenen Teilrdumen tiberall dergleiche, unabhéngig von vorhandenen Temperatur-
unterschieden, solange die freie Weglange an den Verbindungsstellen der Teilrdume
kleiner als der Durchmesser der Verbindung ist. Druckgradienten als Ergebnis von
Temperaturgradienten, die entlang der Verbindungswege zwischen den einzelnen
Teilraumen herrschen (thermomolekularer Druck), kénnen aufgrund des hohen Ge-
samtdruckes vernachlassigt werden.

Waihrend der Gesamtdruck innerhalb der gesamten Anlage iiberall den gleichen Wert
hat, gilt dies nicht fiir die einzelnen Partialdriicke. Sie werden durch die im jeweiligen
betrachteten Anlagenteil herrschende Temperatur und den Gesamtdruck bestimmt:

Phs, T Pas, = P(T7) = p(T') = pa, + Pas, (4.6)

3Da der Galliumpartialdruck im Vergleich zu den Arsendriicken sehr gering ist, wird er in dieser
Betrachtung voriibergehend der Einfachheit halber vernachléssigt.
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wobei T wiederum die Temperatur der Arsenquelle darstellt, wihrend T' die Tem-
peratur an einem beliebigen Ort innerhalb der Kristallzuchtanlage kennzeichnet.

Die hohen Temperaturen und die reaktiven Kristall- und Schmelzenoberflichen be-
glinstigen die Einstellung des thermodynamischen Gleichgewichts zwischen den Gas-
spezies:

Asf (4.7)

w =

g
Asj =

N

Die dazugehorige Gleichgewichtsbedingung lautet:

0= Apd g — Mg + 1RT I gﬂ (4.8)
Asg

Da in isothermen Bereichen der Kristallzuchtanlage thermodynamisches Gleichge-
wicht herrscht, mufl das Potential jeder Komponente des Systems in allen Phasen
dieses betrachteten Bereiches gleich sein®. Hier bietet sich also an, das Potential ei-
ner der Komponenten als charakterisierende Grofle fiir den Zustand des Systems zu
benutzen. Da festes Arsen in Form der temperaturgeregelten Arsenquelle dem Expe-
rimentator zum Einstellen von Zustanden des Systems dient, liegt die Verwendung
des Arsenpotentials fiir diese Zwecke nahe. Genauer gesagt wird die Differenz zwi-
schen dem Arsenpotential in einer beliebigen Phase ¢ und dem Potential des reinen
festen Arsens zur verbindenden Gréfie:

A:uﬁs = :uﬁs - Iqusc (49)
Beispielsweise gilt fiir die As—Gasspezies mit den entsprechenden Reaktionen (4.1)

und (4.2):

Apas(TPasy,) = Hiasg = Has (4.10)
= /L%Asg - :u’OAsc + %RT 1npA82
= Apisg + 3BT Inpy,,,

“Die kinetischen Vorgéinge, die im Zusammenhang mit dem Kristallwachstum an den Grenzflichen
der fliissigen und der festen Phase ablaufen, haben aufgrund ihrer vergleichsweise geringen Ge-
schwindigkeit vernachlissigbaren Einfluff auf die gesamten Phasengleichgewichte. Unbetrachtet
bleiben hier auch die aufgrund geringer Beweglichkeit im bereits erstarrten und teilweise ab-
gekiihlten Kristall ,eingefrorenen Bereiche.
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und entsprechend

A‘:uAs(fz—,h’pAs‘l) = A:M(‘IZ—Asg +iRTlnpAs4' (411)

Uber das Arsenpotential lassen sich nicht nur die Zustinde der As-Gasspezies be-
schreiben, auch der Galliumpartialdruck 148t sich bei Betrachtung der geeigneten
zugrunde liegenden Reaktion iiber das Arsenpotential darstellen. Betrachtet man
die Reaktion

Ga’® + As® = GaAs®, (4.12)
so 1aBt sich iiber die Gleichgewichtsbedingung
Apy, = AG® — RT Inpg, (4.13)

ebenfalls eine Beziehung zwischen dem Galliumpartialdruck und dem Arsenpotential
herstellen. Werte fiir die Enthalpien der Reaktionen (4.1) (A,u% ast)s (4.2) (A/.L% As?)

und (4.12) (AG®) lassen sich aus den entsprechenden Ausdriicken der Tabelle in Teil
B des Anhangs ableiten.

Sind nun die Wertepaare Afiyg — T 1 entlang der Liquiduslinie aus den Rechnungen
bekannt, entweder durch das Losen des entsprechenden Systems von Gleichung oder
aus einem einfacheren Modell der Liquidusgleichung, so lassen sich daraus und aus
den Beziehungen (4.10), (4.11) und (4.13) die Partialdriicke aller beteiligten Gasspe-
zies entlang der Liquiduslinie berechnen:

. = €x 4.14
Das, p RT ( )
4(AﬁAs - AtugAsg)
— 4
Pas, = €XP R * (4.15)
(AGO — A/j'['As)
= ex < 4.16
PGa P RT ( )
TVariablen, die mit einer Tilde versehen sind wie zum Beispiel T beschreiben Punkte entlang der
Liquiduslinie.
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Da das Arsenpotential Ay, als charakteristische Grofie fiir thermodynamische Be-
rechnungen im Phasendiagramm Ga—As eingefithrt ist, liegt es nahe, aufler einer
Darstellung des Phasendiagramms in T'-z-Standardform auch eine Darstellung der
Form Apy—T wie in Bild 5.9 zu benutzen [45]. Diese Art von Diagramm unter-
scheidet sich von herkémmlichen T'-z-Diagrammen hauptsichlich in den folgenden
Punkten: .

e Die Darstellung des Gleichgewichts fliissig—fest geschieht im Ay, ~T-Diagramm
durch eine einzige Linie, da ja die chemischen Potentiale der beteiligten Kom-
ponenten in beiden Phasen gleich sind. Im traditionellen 7T-z-Diagramm sind
Solidus- und Liquiduslinie zwei getrennte Kurven, die bei einer bestimmten
Temperatur 7" iiber eine Konode verbunden sind.

e Zur gleichzeitigen Darstellung sowohl des fliissigen als auch des festen Phasen-
raumes in ausreichender Gréfie sind bei einem T—z-Diagramm fiir die Liquidus-
und die Soliduslinie verschiedene Mafistibe notwendig. In einem Ay, ~T-Dia-
gramm dagegen sind beide Phasenrdume in ausreichender Gréfle dargestellt.
Speziell der Phasenraum des festen Ga,_,As; wird gerdumig genug wiederge-
geben, um spater Details {iber Stéchiometrieabweichungen darin darzustellen.
Geringe Stochiometrieabweichungen im Festkdrper kénnen so zusammen mit
grofen Stochiometrieabweichungen in der Schmelze in einem Diagramm unter-
gebracht werden, ohne den Mafistab zu wechseln.

e Die Partialdriicke der Gasspezies entlang der Liquiduslinie, die sich durch
die Gleichungen (4.14) - (4.16) direkt aus dem Arsenpotential Aji,, ergeben,
lassen sich zwanglos in das Diagramm einbeziehen. Das Hinzufiigen der ent-
sprechenden nomographischen Skalen erlaubt zudem ein leichteres Ablesen der
Driicke [76].

e Zu beachten ist, dal Gleichgewichts—Erstarrungsvorgidnge nicht mehr wie im
T—z-Diagramm durch einfaches senkrechtes Herunterfiihren eines Zustands-
punktes durch Einphasenrdume bzw. von Konoden in Zweiphasenrdumen dar-
gestellt werden koénnen.

Die Bedingung Au$ (T) = const. bei einer beliebigen Temperatur T gilt fiir alle
Phasen ¢ in einem Bereich, der sich im thermodynamischen Gleichgewicht befin-
det. Der Sonderfall Apl (T) = 0 gilt nur dann, wenn festes, reines Arsen As® eine
der Phasen ist, die sich lokal im Gleichgewicht befinden und damit auch dieselbe
Temperatur T haben. Dies wird deutlich in Bild 5.9, dem Aps~T-Diagramm. Der
Wert 0 auf der x-Achse entspricht dem Arsen—Rand eines konventionellen Ga—As-
Phasendiagramms. Bei einer beliebigen Temperatur T befinden sich alle im lokalen
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Gleichwicht auftretenden Spezies im Gleichgewicht mit As® und haben damit ein
Arsenpotential der Grofie Apy, = 0. ’

4.2.3 Fliissige Phase

Als Mischphase mit grofier Phasenausdehnung wird die fliissige Phase als nichtideale
Mischphase beschrieben. Bevor sich Programme zur computergestiitzten Berechnung
von Phasendiagrammen durchgesetzt haben, versuchte man die Exzessanteile der Mi-
schungsenthalpie und die Beschreibung der Phasengrenze flissig—fest so einfach wie
moglich zu halten. Damit ist es moglich, eine explizite Gleichung fiir die Liquidus-
linie aufzustellen, die lediglich der Losung durch ein einfaches Nullstellenverfahren
bedarf.

Wie man schon frith bei der Erforschung der thermochemischen Eigenschaften von
ITI-V-Halbleitern feststellte, lieen sich deren fliissige Phasen gut durch den soge-
nannten ,reguldren“ Losungstyp beschreiben. Der Begriff ,regulire Losung® geht
auf Vieland [73] zuriick, ein dhnlicher Ansatz stammt von Guggenheim (,einfache
Losung“) [26].

Das Modell der reguldren Ldsung beschreibt einen Losungstyp, dessen Aktivitéts-
koeffizienten als Maf} fiir die Abweichung der Ldsung von der idealen Mischung sich
beschreiben lassen durch

RTIny, . = awéaz =a(l — :BAsz)2 bzw. (4.17)
RTInyy: = ozht. (4.18)

Fir den Exzessanteil der Gibbsenergie der fliissigen Phase ergibt sich damit

G = amp g, = 0a (1 — Ta,). (4.19)
Urspriinglich war fiir das reguldre Losungsmodell nur ein konstanter Wert fiir den
Wechselwirkungskoeflizienten o vorgesehen. Man stellte jedoch schnell fest, dal min-
destens eine lineare Abhéngigkeit von der Temperatur nétig ist, um den Verlauf der
Liquiduslinie im Ga-As-Phasendiagramm hinreichend genau zu beschreiben:

a=a+bT (4.20)

Die einfache Darstellung von G"*, verbunden mit der Annahme, da$ die Differenz
der Warmekapazititen Ac, = ¢, g, + Cpas — CpGans vernachlissigt werden kann,
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sowie der Ausschlufl von Phasendnderungen bei Ga, As und GaAs im betrachteten
Temperaturbereich erlauben eine explizite Beschreibung der Phasengrenze fliissig~
fest durch eine Liquidusgleichung der Form

. 5 i FimM 7 ,
ofT) = % RTln[tLa:As(l(Of) —)3%1 )%S (" -1 (4.21)

Hier bedeuten 7™ und ASY die Schmelztemperatur bzw. die Bildungsentropie von
GaAs. Die Herleitung der Liquidusgleichung in Form von Gleichung (4.21) ist im
Anhang A beschrieben.

Werte fiir @ bzw. a und b aus Gleichung (4.20) wurden durch Anpassung von expe-
rimentell ermittelten Daten an eine Gleichung der Form (4.21) gewonnen.

Wiinschenswert fiir eine moglichst einfache und vollstindige Beschreibung des Ga—
As-Phasendiagramms ist die Verwendung eines Ausdruckes fiir den Wechselwir-
kungskoeffizienten fiir den gesamten Konzentrationsbereich der fliissigen Phase. Aus
der Form der Gleichung fiir den Exzessanteil der Gibbsenergie (4.19) ist jedoch sofort
ersichtlich, dafl sich aus dieser Form, unabhingig davon ob a temperaturabhingig
gewahlt wird oder nicht, nur eine Liquiduslinie darstellen 188t, die spiegelsymme-
trisch bezliglich der Gehaltslinie bei ¢ = 0.5 ist. Dies ist im Ga—-As-Phasendiagramm,
so wie es sich nach der Auswertung von experimentellen Ergebnissen darstellt, nur
in grober Nidherung der Fall. Lediglich bei Vernachlissigung der Randeutektika, also
bei Betrachtung ausschlielich hoherer Temperaturen, 188t sich diese Vereinfachung
noch rechtfertigen.

Um der tatsachlichen Form der Phasengrenze fliissig—fest im Ga-As-Phasendia-
gramm hinreichend gerecht zu werden, muf} eine Darstellung fiir Ghee gewihlt wer-
den, die durch die Verwendung von konzentrationsabhingigen Termen eine nicht-
symmetrische Darstellung erlaubt.

Von O. Redlich und A.T. Kister [59] stammt der Vorschlag, fiir G eine Reihen-

entwicklung der Form
G =z(1—2)[A + B2z —1) + C(2z —1)* + ...] (4.22)

zu verwenden. Mit dieser Form ist eine nichtsymmetrische Beschreibung von Ghee
problemlos mdoglich. Besetzt man A, B, C, ... nicht mit Konstanten, wie im Origi-
nalartikel [59] vorgesehen, sondern mit Termen der Form a + b7, so 148t sich auch
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4. Thermochemie und Phasendiagramm von GaAs

die Temperaturabhéngigkeit zwanglos implementieren. Die entstehende Potenzreihe
148t sich somit darstellen als )

G = (1 —2) (a; + 5,T) (22 — 1), (4.23)
=1
Ausdriicke der Form (4.23) sind als ,Redlich-Kister-Polynom* auf dem Gebiet
der Mischphasenthermodynamik weit verbreitet und werden von den géngigen Pro-
grammpaketen aus dem Bereich der Thermochemie als Modell zur Darstellung von
Exzessgroflen unterstiitzt.

Wendet man das Redlich-Kister-Modell auf den Exzessanteil der Gibbsenergie der
fliissigen Phase von III-V-Halbleitern an, so zeigt sich, dafl die Entwicklung der
Potenzreihe bis n = 1 in der Regel ausreicht, um sie an die ermittelten Punkte der
Liquiduslinie im gesamten Konzentrationsbereich hinreichend gut anzupassen. Fiir
den Fall n = 1 stehen damit maximal vier Konstanten zur Verfligung:

G = z(1 —z) [ag + boT + (a; + b,T)(2z — 1)] (4.24)

Oft wird auf die Verwendung der vierten Konstante (b;) verzichtet, wenn sich trotz
ihrer Benutzung nur eine unwesentliche Qualititsverbesserung zeigt. Bei gleicher
Qualitat sollte auf das einfachere Modell zuriickgegriffen werden [13].

In der vorliegenden Arbeit findet fiir G"*® die Darstellung nach Chatillon et al. [13]
Verwendung, sowohl in den Phasendiagramm-Berechnungen mit ChemSage als auch
bei den Berechnungen der Defektzustande:

G" = z(1 — z) [~25503.6 — 4.3109T + 5174.7(1 — 2z4,)] (4.25)

Die Auswertung, die der Optimierung der Konstanten ay, by und @, aus obiger Glei-
chung zugrunde liegt, basiert auf der umfassenden Analyse von Tmar et al. [70],
die in [13] um die neu hinzugekommenen Daten erginzt wurde. Unter den neu hin-
zugekommenen und in [13] berticksichtigten experimentellen Daten sind besonders
die Ergebnisse von Ceolin et al. [12] zu nennen, da diese die einzigen mit moder-
nen Mitteln gewonnenen experimentellen Informationen des As-reichen Endes der
Liquiduslinie darstellen.

Zu bedenken ist allerdings, daf} sich mit einer Darstellung von «, die dem Summen-
term aus Gleichung (4.23) entspricht, nicht mehr die vereinfachte Liquidusgleichung
der Form (4.21) verwenden 14Bt. In dieser Form ist die Liquidusgleichung nur fiir
konstante oder linear temperaturabhangige Darstellungen des Wechselwirkungsko-
effizienten anwendbar.

Die im Verlauf der Zeit ermittelten Werte fiir den Wechselwirkungskoeffizienten o
sind erstaunlich vielfaltig. Eine Auswahl ist in Tabelle 4.1 dargestellt.
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21589 — 38.33 T
28058 — 32.84 T,
~10180 — 7.53 T
18954 — 37.36 T
11770 — 29.71 T
1574 — 25.033 T
23416 — 39.66 T
—20730.8 — 5.36376 T

Wechselwirkungskoeffizient o [J/mol] Quelle

a = const,.

20920 Vieland [73]

84659 Hall [27]

15062 (T < 948K) DeWinter & Pollack [17]
a= f(T)

41673 — 46.65T Thurmond [68]
—1548T Arthur [5]

Panish [52]

Sol et al. [66]

Perea & Fonstad [53]
Geselle et al. [23]
Tmar et al. [70]
Wenzl et al. [76]
Chatillon et al. [13]

a = f(z,T) (Redlich-Kister-Polynom)

—25565 — 4.156 T + (2245 — 1)(—18318 + 11.86 T)
—25503.6 — 4.3109 T + 5174.7(1 — 2z4s),
~28594.3 — 2.41345 + (13050.6 — 6.28083 T)(1 ~ 2z ,)

Ansara & Dutartre [3]

Chatillon et al. {13]

Tabelle 4.1: Wechselwirkungskoeffizienten fiir GaAs' aus der Literatur

4.2.4 Randphasen, eutektische Punkte und die stochiometrische

Verbindung GaAs

Fir die Berechnung des Phasendiagramms wird festes GaAs als stochiometrische
Verbindung ohne Loslichkeitsbereich beschrieben. Wie spater im Zusammenhang mit
den Defektberechnungen gezeigt wird, hat dies keinen nennenswerten Einfluf} auf die
Lage der Liquiduslinie. Die G°~Funktion fiir GagsAs§ s (siche Anhang B) stammt
im wesentlichen aus [13], sie ist jedoch leicht angepaft worden. Die in [13], Tabelle 4
angegebenen optimierten Werte fiir die Warmekapazitit cg 245 die Standardentropie

5°(298.15K) und die Bildungsenthalpie AH°(298.15K)®

®Werte fiir thermochemische Gréfien werden, soweit sie der Literatur bzw. speziellen Datenbanken
entnommen sind, stets mit allen dort angegebenen Dezimalstellen verwendet, ohne zu iber-
priifen, ob die Anzahl der benutzten Dezimalstellen im Einzelfall auch wirklich plausibel und
vertretbar ist. Dies dient vor allem zur Gewahrleistung der Konsistenz der Daten untereinander.
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cg?h = 24.34062 4 1.1158 - 107°T (4.26)
42.1413 - 107°T?% — 1.27671 - 10°T"* J/mol - K

5°(298.15K) = 31.442 J/mol - K
AH°(298.15K) = —44425.6 J /mol

fithren nicht zu dem in derselben Tabelle angegebenen Schmelzpunkt von Gallium-
arsenid in Hohe von 1511 K, sondern lediglich auf 1509 K. Da ein Wert von 1511 K
fir den Schmelzpunkt in der Literatur allgemein akzeptiert ist, sollen die in den
Berechnungen verwendeten Daten diesen Wert auch reproduzieren konnen.

Da alle im Zusammenhang mit der Berechnung des Ga—As-Phasendiagramms und
der Defektgleichgewichte benutzten thermochemischen Funktionen einheitlich in der
Form

G°=a + bT 4+ ¢TIn(T) + dT? + eT° + f% (4.27)

vorliegen sollten, wird Gleichung (4.26) unter Berticksichtigung von

G(T) = H(T) — T-8(T) = / ¢, (T)dT — T / %T—)dT (4.28)

umgeformt. Tabelle 4.2 stellt die Beziehungen der Konstanten der beiden Funktionen
untereinander dar. Nach der Umwandlung wurden dann wie oben erwahnt leichte
Korrekturen an den Konstanten der G°~Gleichung vorgenommen, um den Schmelz-
punkt auf 1511 K anzuheben.

Alle Werte fiir die reinen Stoffe in allen Phasenzustinden stammen aus der SGTE
Datenbasis fiir reine Stoffe, zuletzt verdffentlicht in [18].

Wie aus dem Phasendiagramm in Abbildung 4.3 ersichtlich ist, sind die beiden Rand-
eutektika unterschiedlich weit von der jeweiligen Randphase entfernt. Der eutektische
Punkt auf der Ga-reichen Seite liegt bei 302.91 K und z,, < 107, Da sowohl die
Temperatur sehr niedrig ist als auch die Zusammensetzung sehr klein, kann man das
Eutektikum auf der Ga-reichen Seite vernachléssigen, ohne merkbare Qualitétsein-
buflen irgendeiner Art bei der Beschreibung des restlichen Ga—-As-Phasendiagramms
hinnehmen zu miissen. Aus demselben Grund kann die die Léslichkeit des festen
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4.2 Thermochemische Beschreibung der Phasen

Galliums flir Arsen ebenfalls unberiicksichtigt bleiben, festes Gallium wird als reiner
Stoff beschrieben. ‘

Bevor Programme zur Berechnung von Phasendiagrammen und verwandten thermo-
chemischen Fragestellungen verfiighar waren und man sich dadurch aus rechentech-
nischen Griinden auf relativ einfache Modelle fiir die Modellierung der nichtidea-
len Eigenschaften von Mischphasen zu beschrianken hatte, wurde wie bereits oben
erwahnt lange Zeit eine symmetrische Form der Liquiduslinie verwendet. Dies bedeu-
tete automatisch eine Vernachldssigung des Eutektikums auf der As-reichen Seite
des Phasendiagramms. Da seit jeher wesentlich mehr experimentelle Informationen
zur Ga-reichen Seite der Phasengrenze fliissig—fest im System Ga-As verfiigbar wa-
ren, bedeutete eine Optimierung von G"*® iiber den gesamten Konzentrationsbereich
immer eine gute Anpassung an die experimentellen Daten der Ga-reichen Seite, aber
zwangslaufig eine Vernachldssigung des eutektischen Punktes auf der As-reichen Sei-
te.

Seit leistungsfihigere Rechner und Software die Verwendung von Modellen fiir die
Beschreibung der Nichtidealitdt von Mischphasen wie dem Redlich-Kister—Polynom

Form der c¢,~Gleichung:

¢c,=A+ BT + CT* + DT™*

Form der G°-Gleichung;

G°=a + bT + cTIn(T) + dT? + eT° + f4

Umrechnung der Faktoren:

o= AH(298.15K) — [c,dT |

T=298.15K
b= A~ S°(208.15K) + [2dT| _
c= —A
d= -B/2
c= —CJ6
f= -D/2

Tabelle 4.2: Umrechnung der ¢, in die G°-Funktion. Zusitzlich zu den vier Kon-

stanten A — D werden noch die Werte fiir die Standardentropie S°(298.15K) und
die Bildungsenthalpie AH°(298.15 K) benstigt.
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zulassen, die nicht mehr nur symmetrische Formen fiir die Verlaufe der Exzesswerte
iiber den betrachteten Konzentrationsbereich erlauben, lassen sich beide Seiten von
Phasendiagrammen wie dem von Ga-As gleich gut modellieren.

Die Forderung, daf} der arsenreiche Teil des Phasendiagramms genauso gut beschrie-
ben wird wie der galliumreiche ist fiir diese Arbeit besonders wichtig, da praktisch
die gesamten Experimente zur Hochdrucklésungsziichtung dieser Arbeit mit Ga—As-
Legierungen einer Bruttozusammensetzung von ca. 75% durchgefiihrt wurden. Erst
bei Benutzung des Redlich-Kister—Polynoms zur Beschreibung der fliissigen Phase
ist es mdoglich, Zustinde von Legierungen genau genug vorherzusagen, die reich an
Arsen sind und deren Zustandspunkte sich in der Nihe der entsprechenden Liquidus-
temperatur befinden. Speziell wegen der in diesem Bereich zu erwartenden Driicke
und den damit verbundenen Fragestellungen zur Anlagenauslegung ist dieser Punkt
nicht unterzubewerten.

Im Gegenzug gelang durch das in Kapitel 6 beschriebene Verfahren zur Hochdruck-
16sungsziichtung von Galliumarsenid die Herstellung von Proben, die aufgrund ihrer
Konstitution die Bestimmung der Lage des eutektischen Punktes erlaubten (siehe
Kapitel 6.4.4)

Aus dem bisher gesagten ergibt sich, dafl eine Vernachlassigung des eutektischen
Punktes auf der As-reichen Seite, wie dies bis vor wenigen Jahren noch tblich war,
weder nétig noch sinnvoll ist. Der eutektische Punkt, der sich laut neueren Experi-
menten von Ceolin et al. [12] bei T' = 1074 £ 6 K und 0.95 < z,, < 0.96 befindet,
wird bei der Verwendung von Gleichung (4.25) recht gut getroffen.

Der Datensatz, der bis hierhin fiir thermochemische Berechnungen im System Gal-
liumarsenid zusammengestellt wurde, beriicksichtigt noch keine Loslichkeiten der
Randphasen Ga und As fiir die jeweils andere Komponente. Auf der Ga-reichen
Seite kann die Randléslichkeit fiir Arsen wie bereits das entsprechende Eutektikum
vernachléissigt werden. Auf der Arsenseite wiirde man eine grofiere Randléslichkeit
erwarten, sowohl wegen der hoheren Temperatur des Eutektikums als auch wegen
der groBeren Entfernung des eutektischen Punktes vom Rand. Leider liegen auch
auf der arsenreichen Seite keine auswertbaren Daten vor. Die Loslichkeit des Arsens
in Bezug auf Gallium ist offensichtlich bisher nicht untersucht worden. Als Anhalts-
punkt dient lediglich aus der betrieblichen Praxis, dafl Arsen bei Raumtemperatur ca.
1 ppm Gallium 16st. Nicht zuletzt wegen fehlender experimenteller Untersuchungen
auf diesem Gebiet liegen keine thermochemischen Daten fiir Gallium in rhombohe-
drischer Modifikation vor [18], der stabilen Form des Arsens bei Raumtemperatur.

Es wire dennoch wiinschenswert, den Einflufl einer nichtverschwindenden Loslichkeit
von Gallium in Arsen auf die umliegenden Bereiche des Phasendiagramms, speziell
auf den eutektischen Punkt auf der arsenreichen Seite abzuschétzen. Bei der zu
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4.2 Thermochemische Beschreibung der Phasen

erwartenden geringen Loslichkeit spielt es fiir eine grobe Abschitzung nur eine un-
tergeordnete Rolle, welche andere Modifikation des festen Galliums man mangels der
Verfiigharkeit von Daten fiir thombohedrisches Gallium fiir diesen Test heranzieht.
Im vorliegenden Fall wurde deshalb auf die Daten des orthorhombischen Galliums
zuriickgegriffen [18].

Dank des modularen Aufbaus von ChemSage-Datenfiles ist ein testweises Erweitern
des reinen Arsens zu einer Mischphase problemlos méglich. Aufgrund der geringen
Léslichkeit kann die Mischphase fiir diesen Test als ideal angenommen werden.

0.99972
1100 .
(Ga,As) + As°
11066.87 K
1050 |
1000 }

Temperatur [K]
\O
(]
<

900 | GaAsC + ASc

850

—_

800 : : : : : :
0.9996 0.99965 0.9997 0.99975 0.9998 0.99985 0.9999 0.99995 1.0
Molenbruch As

Abbildung 4.1: Ga—As-Phasendiagramm, As-reiche Seite. Die Abbildung zeigt die
Ausdehnung des As°~Phasengebietes fiir den Fall, dafl festes Arsen als Mischphase
beschrieben wird.
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1068.0
1067.8

1067.6

GaAs® + (Ga,As) (Ga,As)' + As°

1067.4

1067.2 |

1067.0 | T =1066.87 K, x5 = 095334 .

Temperatur [K]

1066.8 E V ]

™~ T =1066.78 K, X5 = 0.95337
1066.6 | .

1066.4 _

GaASc+ASC .
10662 | ___ 5 as Mischphase

——— As’ als reiner Stoff

1066.0 - . -
0.95 0.952 0.954 0.956 0.958 0.96

Molenbruch As

Abbildung 4.2: As-reiche Seite des Ga—As-Phasendiagramms mit dem eutektischen
Punkt in der Bildmitte. Die gestrichelten Linien zeigen die Lage der Phasengrenzen
fiir den Fall der Beschreibung von As® als Mischphase.

Das Ergebnis der Berechnungen ist in den Abbildungen 4.1 und 4.2 zu sehen. Sie
zeigen zwei Details des As-teichen Endes des Phasendiagramms. Aus Abbildung 4.1
wird die Ausdehnung des As’~Phasenraumes deutlich, sie betrdgt maximal x5, =
0.99972 bei einer eutektischen Temperatur von T = 1066.87 K. Abbildung 4.2 zeigt
den eutektischen Punkt in der Bildmitte. Die durchgezogenen Linien stellen die
berechneten Phasengrenzen fiir den Standardfall dar, daf Arsen als reiner Stoff
beschrieben wird. Wird die Loslichkeit fir Gallium durch Einfithrung einer idea-
len Mischphase beriicksichtigt, so ergeben sich die gestrichelten Linien. Die Lage
der Phasengrenze GaAs® + (Ga, As)'/(Ga, As)" ist von dieser Anderung nicht be-
troffen, da in ihre Berechnung lediglich die thermochemischen Eigenschaften fiir
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fliissiges und stochiometrisches, festes GaAs eingehen. Betroffen ist die Phasen-
grenze (Ga,As)'/(Ga,As)' + As®, sie ist im Bereich des eutektischen Punktes um
Az, &~ 2-107* zur Arsenseite hin verschoben. Die eutektische Temperatur liegt
um AT = 0.09K hoher, die entsprechende Zusammensetzung verdndert sich um
Az,, = 3-107° in Richtung des Arsens. Aus diesen Differenzen, die alle weit in-
nerhalb der Genauigkeit von Experimenten in diesem Bereich liegen, wird sofort
deutlich, dal weder die Qualitdt des berechneten Phasendiagramms noch die der
an spaterer Stelle erlduterten Defektgleichgewichtsrechnungen nennenswert beein-
trachtigt werden, wenn auf die Beschreibung der Arsen—-Randphase als Mischphase
verzichtet wird.

4.3 Das berechnete Phasendiagramm Ga—As

Mit den in den letzten Abschnitten beschriebenen Daten und Modellen ist es nun
moglich, das Phasendiagramm zu berechnen. Wie bereits erwahnt wird aus den a°-
Funktionen aus Anhang B ein Datenfile fiir das Programm ChemSage erstellt. Die
Phasengrenzen werden einzeln berechnet und zu einem kompletten Phasendiagramm
iiberlagert. Das Ergebnis zeigt Bild 4.3, Tabelle 4.3 enthélt die berechneten Werte
einiger charakteristischer Punkte im Phasendiagramm.

Abbildung 4.4 zeigt einen Ausschnitt des As-reichen Teils des Phasendiagramms.
Die durchgezogene Linie stellt die Liquiduslinie dar, so wie sie sich aus den hier
durchgefithrten Berechnungen ergibt. Zum Vergleich sind die Liquiduslinien zweier
fritherer Arbeiten eingezeichnet [70,76], die beide nach dem Modell der ,einfachen

Schmelzpunkt GaAs Tgﬁ as = 1511.16K
Ga |TH = 3029146K
As ™ = 1090K
Siedepunkt Ga T8, = 2472.09K
As TE = 879.97K
Eutektische Punkte Ga T = 30291K
gh, = 12.1074
As T = 1066.78K
gy = 0.9534

Tabelle 4.3: Daten charakteristischer Punkte im berechneten Ga-As - Phasendia-
gramm
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Abbildung 4.3: Das berechnete Ga—As-Phasendiagramm

Lésung® modelliert worden sind und daher zwangslaufig symmetrisch zur z,, = 0.5-
Gehaltslinie verlaufen (siehe Kapitel 4.2.3). Wie leicht zu erkennen ist, lassen sich die
experimentellen Ergebnisse von Ceolin et al. [12] nicht mit einer Liquiduslinie nach
dem Modell der ,einfachen Losung® in Einklang bringen, es sei denn man nimmt
gleichzeitig Abstriche auf der galliumreichen Seite in Kauf.

4.4 Vergleich der berechneten mit
experimentellen Werten

In diesem Abschnitt soll kontrolliert werden, wie gut das berechnete Phasendia-
gramm die in der Literatur vertffentlichten experimentellen Ergebnisse wiedergibt.
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In dieser Betrachtung werden hauptsichlich Daten iiber die Lage der Liquiduslinie
und die Hohe der entlang ihr herrschenden Partial- und Gesamtdriicke beriicksichtigt.
Eine qualitative Bewertung der auf diesem Gebiet verdffentlichten Arbeiten wurde
vor allem in den Artikeln von Tmar et al. [70] und Chatillon et al. [13] vorgenommen.

4.4.1 Liguiduslinie

Tabelle 4.4 zeigt im Uberblick die wichtigsten Veroffentlichungen, die verwertba-
re experimentelle Daten zur Liquiduslinie im System Ga—As enthalten. Mittlerwei-

1500
------ Wenzl
1450 O C‘eolin ‘
—— diese Arbeit
—— Tmar
1400 +
1350 + :
g 1300 :
=
2
S 1250 + :
;m AN
& 1200 | GaAs® + (Ga,As)' ]
1150 | Y ]
N\,
\,
1100 | A
1066.78 K ]
1050 | \ ]
GaAs® + As’ \
1000 : . : s : x
0.7 0.75 0.8 0.85 0.9 0.95 1.0
Molenbruch As

Abbildung 4.4: Ga—As-Liquiduslinie im arsenreichen Gebiet des Phasendiagramms.
Dargestellt sind die Liquiduslinien dieser Arbeit und zweier fritherer Arbeiten [70,76]
sowie experimentelle Ergebnisse aus [12].
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Tabelle 4.4: Experimentelle Bestimmungen von Punkten der Ga-As-Liquiduslinie

Autor Jahr Mefimethode Temperatur- Konzentra-
bereich, tionsbereich,
AT in K [70] Az, /24, [70]
Koster und 1955 Differentialthermoanalyse 1293 — 1513 0.19-0.85
Thoma [37] +10 +0.01
Hall {27] 1963 Gewichtsverlust eines Einkristalls in 731 — 1277  4.1.107° — 0.122
einer Ga~Schmelze +10 +0.02
Richman und 1965 Differentialthermoanalyse 1518 =5 0.5
Hockings [61] +5 +0.01
Rubenstein 1966 Filtern 973 — 1473 5.3.107°—0.377
[62] +10 +0.05
Rakov et al. 1970 Taupunktmethode und kontinuierli- 1448 — 1509 0.31—0.57
(58] ches Wiegen +3 +0.01
Solet al. [66] 1974 Heterogenes Gleichgewicht im LPE 1013 — 1121 1.18107°—3.48107
Reaktor und Gewichtsverlust eines +5 +0.01
Einkristalls
Hsieh, 1974 Visuelle Beobachtung 958 — 1178  5.59-107% — 0.0628
zitiert in [9] +10 £0.01
Hsieh [30] 1980 Visuelle Beobachtung 960 — 1190  5.76-107 ~ 0.0699
+ 1 [30] k.A.
Perea und 1980 Heterogenes Gleichgewicht im LPE 879 ~ 915 1.57107°-2.9610~2
Fonstad [53] Reaktor und Gewichtsverlust eines £5 +0.01
Einkristalls
Ankri [2], 1980 Auflésung eines Einkristallsubstrates 1026 — 1073  1.32107%-2.3107°
zitiert in [3] in einem LPE-Ofen + 5 [13] +0.001 [13]
Dutartre [20], 1984 Aufldsung eines Einkristallsubstrates 965 — 1173 0.56:107%—5.8.1072
zitiert in [3] in einem LPE-Ofen +5[13] +0.001 [13]
De Winter und 1985 Visuelle Beobachtung der Kristalle  760.6 — 902.6 3.107%*—3.10°
Pollack [17] +20 [13] +5-107% [13]
Auflésung eines Einkristallsubstrates 623.0 —923.2 5.7.107% - 3.3.107°
in einem LPE-Ofen + 10 [13] +5-107% [13]
Ceolin et al. 1989 Beobachtung der Liquidustempera- 1083 — 1443 0.702 — 0.950
12] tur durch Neutronenbeugung + 15 [13] +0.02 [13]
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le existieren zahlreiche Untersuchungen, die sich speziell dem Ga-reichen Teil der
Liquiduslinie widmen. Beriicksichtigt man die hohen As—Partialdriicke, mit denen
man bei entsprechenden Versuchen auf der As-reichen Seite rechnen muf, so ist die
Sparlichkeit von experimentellen Informationen in diesem Teil des Phasendiagramms
verstandlich. Eine kritische Untersuchung der Experimente und der verwendeten Ver-
suchsmethoden findet sich in [70]. Dieser Arbeit und der Folgearbeit von Chatillon
et al. [13] wurden auch die vorgeschlagenen relativen Fehler fiir die Experimente
entnommen, so wie sie in Tabelle 4.4 aufgefithrt sind.

Die fritheste Untersuchung des Ga—As-Phasendiagramms stammt von Késter und
Thoma [37]. Durch Differentialthermoanalyse wurden unter anderem neun Punkte
der Liquiduslinie zwischen z,, = 0.19 und 2, = 0.85 bestimmt. Diese Arbeit bildet
trotz ihres Alters noch immer die Grundlage einiger der in den aktuellen Ausgaben
der gingigen Nachschlagewerke veroffentlichten Ga—As-Phasendiagramme (siehe z.B.
[40]). Gerade in Bezug auf die Lage der Liquiduslinie und des Eutektikums auf der
As-reichen Seite sind diese Darstellungen daher mit Vorsicht zu geniefien.

In der Arbeit von Ceolin et al. [12], die die jiingsten experimentellen Ergebnisse
liefert, wurde ein neues Verfahren angewendet, mit dem erstmals nach Koster und
Thoma auch in extrem As-haltigen Legierungen Punkte der Liquiduslinie bestimmt
werden konnten. Durch die Kombination der Neutronenbeugung mit dem Hebel-
gesetz, wie es zur Bestimmung von Phasenanteilen in Zweiphasengebieten benutzt
wird, konnten vier Werte zwischen x5, = 0.702 und z,, = 0.950 bestimmt werden.
Der Einflufl der in dieser Arbeit ermittelten Punkte der Liquiduslinie ist besonders
hoch, da im Bereich stark arsenhaltiger Legierungszusammensetzungen seit Koster
& Thoma [37] praktisch keine Punkte der Liquiduslinie bestimmt worden sind. Spe-
ziell im Hinblick auf die in der vorliegenden Dissertation durchgefiihrten Versuche,
die alle an As-reichen Legierungen durchgefiihrt wurden, wird die Bedeutung zu-
verlassiger Daten auf dieser Seite des Phasendiagramms wie von Ceolin et al. [12]
gemessen deutlich.

Die Werte von Késter und Thoma [37] sind wohl fiir heutige Verhaltnisse nicht
mehr genau genug, insbesondere die ermittelten Punkte der Liquiduslinie auf der
As-reichen Seite zeigen deutliche Abweichungen von den optimierten Werten [3,70].
Auch die experimentellen Ergebnisse von Rubenstein [62] weichen stark von den
restlichen Werten ab.

Abgesehen von diesen Ausnahmen gibt es keine sich wirklich widersprechenden Aus-
sagen iiber den Verlauf der Liquiduslinie. Die mittleren Fehlerquadrate sind gering,
die Gesamtheit der Daten wird durch die errechnete Liquiduslinie sehr gut wieder-
gegeben, wie in den Abbildungen 4.5 und 4.6 zu sehen ist. Tabelle 4.5 zeigt die
Informationen aus den beiden Abbildungen in tabellarischer Form. Hier sind fiir die
z 5o~ Werte der einzelnen Autoren die gemessenen sowie die von ChemSage berechne-
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4.4 Vergleich der berechneten mit experimentellen Werten
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Abbildung 4.6: Berechnete Ga—As-Liquiduslinie mit ausgesuchten experimentellen

Werten, logarithmische Darstellung der Gehaltsachse
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4. Thermochemie und Phasendiagramm von GaAs

ten Temperaturen dargestellt. Zur besseren Ubersicht enthalt die fiinfte Spalte die
Differenz beider Temperaturen. Zusédtzlich zu den experimentellen Werten enthilt
die letzte Gruppe der Tabelle zum Vergleich die optimierten Werte von Tmar et
al. [70].

Auf der As-reichen Seite konnen die wenigen vorliegenden Daten natiirlich zu keiner
derart gut fundierten Aussage filhren. Hier kommt den wenigen ermittelten Punkten
der Liquiduslinie im Fit eine relativ grofe Bedeutung zu. Gerade jedoch bei Erweite-
rung des normalerweise als linear angenommenen Wechselwirkungsparameter ¢, der
den Fit an eine nichtsymmetrische Liquiduslinie zulaflt, sind die Ergebnisse durchaus
qualitativ gut. Ceolin et al. [12] bestimmen in ihrer Arbeit die Lage des eutektischen
Punktes auf der arsenreichen Seite zu T' = 1074 + 6 K und 0.95 < z,, < 0.96. Dies
deckt sich sehr gut mit den hier berechneten Werten (siehe Tabelle 4.3), besonders
wenn man den in [13] angenommenen Fehler in der in [12] durchgefiihrten Tempera-
turbestimmung von £15 K beriicksichtigt. Die von Ceolin et al. bestimmte Lage des
eutektischen Punktes stimmt auBerdem sehr gut mit der in dieser Arbeit gefundenen
Zusammensetzung von 3+ = 0.954 iiberein (siche Kapitel 6.4.4).

Tabelle 4.5: Experimentelle und optimierte Werte der Ga—As-Liquiduslinie.

Author ol T [K] T[K] AT [K]
gemessen  berechnet
Késter und Thoma [37] 0.19 1348 1365 17
Siehe auch [68], Tab. 1 0.315 1450 1459 9
und [3], Tab. 1 0.35 1473 1476 3
0.38 1490 1489 -1
0.5 1513 1511 -2
0.685 1453 1451 -2
0.736 1418 1412 -6
0.79 1343 1357 14
0.85 1293 1278 -15
Hall [27] 0.41-107* 731 686 -45
Siehe auch [68], Tab. 1, 0.225-1072 767 759 -8
(3], Tab. 1, [17], Tab. 2 0.531.1072 827 803 -24
0.114.1072 866 846 -20
0.34-1072 926 917 -9
0.56- 1072 964 954 -10
0.7-1072 984 971 -13
0.115.107! 1018 1012 -6
0.207-107* 1064 1067 3
0.383.107* 1126 1132 6
Fortselzung ndchste Seite

62



4.4 Vergleich der berechneten mit experimentellen Werten

Tabelle 4.5: Fortsetzung

Author 2y, T [K] T[K] AT I[K]
gemessen  berechnet
0.52-107! 1162 1168 6
0.886- 107" 1226 1240 14
0.112 - 1262 1275 13
0.122 1277 1289 12
Rubenstein [62] 0.53-1072 973 949 -24
0.22-107" 1073 1073 0
0.53-107% 1173 1171 -2
0.124 1273 1292 19
0.377 1473 1488 15
Rakov et al. [58] 0.31 1447.6 1455.8 8.2
0.33 1461.3 1466.7 5.4
0.35 1475.4 1476.3 0.9
0.38 1486.5 1488.7 2.2
0.40 1493.1 1495.5 2.4
0.42 1499.1 1501.1 2.0
0.44 1501.4 1505.4 4.0
0.46 1504.0 1508.6 4.6
0.47 1508.3 1509.7 14
0.49 1508.5 1511.0 2.5
0.49 1508.1 1511.0 2.9
0.51 1508.6 1511.0 2.4
0.53 1508.0 1509.7 1.7
0.55 1505.5 1507.0 15
0.57 1503.0 1503.0 0.0
Sol et al. [66] 0.1178 1071 1013 1014 1
0.1606- 1071 1047.8 1042.4 5.4
0.207-107* 1070.3 1066.7 3.6
0.279-1071 1102.2 1097.2 5.0
0.348.107" 1121 1121 0
Hsieh, 0.559 - 102 958 953 -5
zitiert in [9], Tab. 10 0.119-107* 1017 1015 2
0.196-107* 1060 1061 1
0.208 - 1071 1066 1067 1
0.236-107* 1078 1080 2
0.248 107" 1082 1085 3
0.277-1071 1093 1096 3
Fortsetzung ndchste Seite
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64

Tabelle 4.5: Fortsetzung

Author o, T [K] T[K] AT[K]
gemessen berechnet
0.392-107* 1127 1135 8
0.628 107" 1178 1192 14
Perea und Fonstad [53] 0.1574.107° 879.2 865.8 -13.4
0.1918 . 1072 886.4 878.4 -8.0
0.2285- 1072 897.8 889.8 -8.0
0.2959 - 1072 915.1 907.2 7.9
Ankri [2] 0.132- 107" 1026 1024 -2
Daten aus [3], Tab. 1 0.147-107* 1034 1034 0
0.226 - 107* 1071 1075 4
0.230-107! 1073 1077 4
Hsieh [30] 0.576- 107> 960 956 -4
Daten aus [3], Tab. 1 0.965 1072 1000 997 -3
0.174.1071 1050 1050 0
0.224-107" 1073 1075 2
0.298-107! 1100 1104 4
0.487-1071 1150 1160 10
0.699-107* 1190 1207 17
Dutartre [20] 0.56 1072 965 954 -11
Daten aus [3], Tab. 1 0.71-107? 981 972 -9
0.103- 107" 1009 1003 -6
0.123-1071 1024 1018 -6
0.169-107* 1051 1047 -4
0.220-107* 1075 1073 2
0.225.1071 1077 1075 -2
0.300- 1071 1101 1105 4
0.380-107* 1126 1131 5
0.580- 107! 1173 1182 9
De Winter und Pollack [17] 0.8-107° 623.0 627.0 4.0
0.57-107° 623.0 616.1 -6.9
0.12-107* 649.7 640.6 9.1
0.22.107* 649.7 662.0 12.3
0.20.107* 672.2 658.5  -13.7
0.237.107* 677.2 664.7  -12.5

Fortsetzung ndchste Seite




4.4 Vergleich der berechneten mit experimentellen Werten

Tabelle 4.5: Fortsetzung

Author el T [K] T[K] ATI[K]
gemessen  berechnet
0.314-1074 677.2 675.2 -2.0
0.434-107* 704.7 687.8 -16.9
0.122.1072 738.2 731.0 7.2
0.300-107° 760.6 773.4 12.8
0.242.1072 773.2 762.8 -10.4
0.421.1073 798.2 790.6 7.6
0.500 - 1073 802.4 799.7 2.7
0.700-1073 817.0 818.0 1.0
0.932.1073 839.2 834.3 4.9
0.947-1073 839.2 835.2 -4.0
0.100 - 1072 851.8 838.4 -13.4
0.153-10~2 873.2 864.1 -9.1
0.300 - 10™2 902.6 908.2 5.6
0.330-1072 923.2 914.8 8.4
Ceolin et al. [12] 0.702 1443 1439 -4
0.756 1373 1393 20
0.873 1218 1241 23
0.950 1083 1077 -6
Tmar et al. [70] 0.308-1073 800.0 7747 -25.3
(berechnete Werte) 0.859-107° 850.0 829.6 -20.4
02131072 900.0 885.2 -14.8
0.478-1072 950.0 941.6 8.4
0.976 - 1072 1000.0 998.2 -1.8
0.183-107! 1050.0 1054.8 4.8
0.315-107! 1100.0 1110.2 10.2
0.503-107! 1150.0 1164.2 14.2
0.752-107* 1200.0 1216.6 16.6
0.1061 1250.0 1266.9 16.9
0.1433 1300.0 1315.5 15.5
0.1872 1350.0 1362.5 12.5
0.2397 1400.0 1408.4 8.4
0.3060 1450.0 1453.5 3.5
0.4110 1500.0 1498.7 1.3
0.5000 1513.5 1511.2 2.3
0.5890 1500.0 1497.8 -2.2
0.6940 1450.0 1445.2 4.8
0.7603 1400.0 1388.6 -11.4

Fortsetzung ndchste Seite
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4. Thermochemie und Phasendiagramm von GaAs

Tabelle 4.5: Fortsetzung

Author o4, T [K] T [K] AT [K]
gemessen  berechnet
0.8128 1350.0 ©1329.1 -20.9
0.8567 1300.0 1267.4 -32.6
0.8938 1250.0 1204.3 -45.7
0.9248 1200.0 1140.6 -59.4
0.9497 1150.0 1077.5 -72.5
0.9685 1100.0 1075.2 -24.8
0.9760 1079.0 1079.1 0.1
1.0 1090.0 1090.0 0.0

4.4.2 Druckmessungen

Die im Zusammenhang mit dieser Arbeit errechneten As,—, As,— und Ga-Partial-
driicke entlang der Liquiduslinie werden mit experimentell ermittelten und versf-
fentlichten Werten verglichen, um sie auf deren Plausibilitit und Praxisnahe hin zu
untersuchen. Tabelle 4.6 zeigt eine Auswahl von Verdffentlichungen, die experimen-
telle Informationen zu Driicken im System Ga—As enthalten.

- Die in der Literatur am haufigsten eingesetzten Verfahren zur Druckmessung im
Ga—-As-System sind die Massenspektrometrie mit Knudsenzelle [5,16, 22,29, 55] im
Bereich niedriger As—Driicke, bei hohen Driicken kommen beispielsweise die Tau-
punktmethode [8,39,58], das Bourdon—-Manometer [60], der Gewichtsverlust im Hy—
Strom [36] und das Gleichgewicht mit einem H, + AsHj Strom [52] zur Anwendung.

Kritische Untersuchungen der einzelnen Beitrige und der jeweils verwendeten Ver-
fahren finden sich in [69, 70]. Tabelle 4.6 zeigt die beriicksichtigten Arbeiten im
Uberblick. Sofern die Arbeiten auch als Datenquelle fiir die Arbeit von Tmar et
al. [70] und Chatillon et al. [13] gedient haben, sind in den beiden letzten Spal-
ten die geschétzten Fehler bei der Temperatur— und Druckbestimmung vermerkt.
Sie sollen als Anhaltspunkt fiir die Qualitat der jeweiligen Druckmessung dienen.
Die experimentellen Schwierigkeiten beim vorherrschenden Standardverfahren, der
Massenspektrometrie mit Knudsenzelle, sind vor allem die parasitische Wiederver-
dampfung des Arsens, speziell des As,—Molekiils, die dissoziative Ionisierung von As,
zu As], die Umkehrbarkeit des Verdampfungsprozesses und die Eichung des Massen-
spektrometers. Eine eingehende Diskussion dieser experimentellen Probleme findet
sich in [69]. In diesem Zusammenhang wurde auf die Darstellung von Fehlerbalken
fiir die einzelnen Meflwerte in den Abbildungen 4.9 bis 4.11 zugunsten der besseren
Lesbarkeit verzichtet.
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4.4 Vergleich der berechneten mait experimentellen Werten

Tabelle 4.6: Verdffentlichungen iber Druckmessungen im Ga-As System.
Die letzte Spalte enthalt die geschétzten Fehler Apyg, /pas, und AT nach [70].

Autor Jahr MeBmethode Gemessene Temperatur-  Apys,/Pas,
Driicke bereich in K AT
Lyons und 1961 Taupunktmethode Diot 1324 - 1469 4+ 20%
Silvestri [39] +3 K
Richman [60] 1963 Bourdon—Manometer  p;.; 1316 - 1531 4 20%
+3K
Arthur [5] 1967 Massenspektrometrie  pa, Pas,> Paa 900 - 1200 + 20%
mit Knudsenzelle +10 K
De Maria et al. 1970 Massenspektrometrie pas,, Pas, 1106 - 1197  k.A.
[16] mit Knudsenzelle k.A.
Rakov et al. [58] 1970 Kontinuierliches Diot 1436 - 1511  * 20%
Wiegen +3 K
Foxon et al. [22] 1973 Massenspektrometrie  pag,, Pga 1037 - 1169 £ 30%
mit Knudsenzelle +10K
Panish [52] 1974  Gleichgewicht mit H, 1255 - 1435  + 20%
+ AsHj—Strom +10 K
Pupp et al. [55] 1974 Massenspektrometrie  pas,, Pga 1020 - 1238 £ 20%
mit Knudsenzelle +10 K
Khukhryanskii 1974  Gewichtsverlust eines  pyo; 973 - 1273 k.A.
et al. [36] Finkristalls im Hy— k.A.
Strom
Hirayama et al. 1985 Massenspektrometrie pas,, Pas, Paa 1068 - 1255 30% [13]
[29] mit Knudsenzelle 10 K [13]
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4. Thermochemie und Phasendiagramm von GaAs

Tmar et al. [70] kommt nach seiner kritischen Analyse aller ihm vorliegenden Mes-
sungen auf diesem Gebiet zu dem Schluff, daB die Bestimmung des As,—Druckes
dann am genauesten war, wenn bei den Versuchen mit Massenspektrometern Effu-
sionszellen verwendet wurden, bei Eichung der Apparatur iiber Messung des Asy—-
Gewichtsverlustes. Relativ gute Ubereinstimmung herrscht bei den Messungen im
Hochdruckbereich.

Die Tabellen 4.7 und 4.8 enthalten die berechneten Druckwerte fiir fiinf einzelne
Temperaturen sowie entlang der Liquiduslinie in Abhéngigkeit des Arsengehaltes
der Legierung. Die Abbildungen 4.7 und 4.8 zeigen vergleichbare Informationen in
graphischer Form. In den Abbildungen 4.9, 4.10 und 4.11 sind die berechneten Driicke
zusammen mit experimentellen Ergebnissen aufgetragen.
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Tabelle 4.7: Berechnete Driicke, x4, <0.5

1200 K

1100 K 1300 K 1400 K 1511.16 K Liquidus
TAs Z::j Pges :’i: Pges ;‘:Zj Pges Z;‘::j Pges ;2:: Pges Tliq 22: Pges
0. —9 00 -8 0.0 -8 0.0 -7 0.0 -6 0.0 1
0.00 o.g 1151070 1201070 0 995107 s71107 o 3.03-107° 30291 6.40-107*
8.31-107" 7 1.32.107° _s 4.64.107° _s 1.35.107° _s 367-107% . 7.84.107° e
0.05 | oo o-10 9441077 T s 1441070 0 e 5.60-1077 T e 1891070 o7 6591070 |1163.47 T —s 840110
0.10 8'31'10_-170 9.44-107"7 2'59'10_2 2.72.107° 2'52’10_2 2.63.107* 7'20‘10_2 7.76-10"* 1'94'10:2 2.22.107° | 1257.83 1'53'10:: 1.58.107*
6.26-10 8.12.10 1.40-10 2.67-10 4.86-10 1.03-10
8.31.107" 7 2.59.107° _s 5.21.107* _, 219.107° 3 5.79.107° _a 1.00-107° s
015 | o om0 9441077 0 e 2.72:070 o e 5361070 T os 2261070 0 os 61141070 [1223.99 o s 1.03-10
8.31-107 7 2.59-107° _s 5.21.107* 4 5.27-107° _3 1.37.107° 2 4.13.107° s
020 | ot om0 9441077 0T e 272:107° 0 e 5361070 T os 5AT10TC T e 1431077 1187461 T e 429410
8.31.1077 _7 2.59-107° _s 5.21.107% _s 8271070 _s 2871072 2 1.30-107° 2
025 | 7 " “10 9441077 U0 s 2721070 00T e 5361070 o o4 8691070 [0 ooa 301107 141628 (oo —4 13810
8.31.107" 7 2.59-107° _s 5.21.10°% —s 8.27.107° _s 5511077 -2 3.38.107° s
030 | o —10 9441077 [T e 2721070 o oe 536:1070 o o4 869107 oo 596107 144998 s 371410
8.31-107" 7 2.59.107° _s 5.21-107° 4 827107° _a 9.98-107° 7.63-107° _2
035 | oio-10 9441077 T s 2721070 o -6 536107 o -4 869107 T -2 0.114 147634 77 2 8.84-10
8.31-107" _7 2.59-107° _s 5.21.107% _, 827107 s 0172 0.153 ‘
040 | o o-10 9441077 T e 2721070 oo Co-6 5.36:1070 o4 869107 T -2 0.213 1495.46 [~ -2 0.192
8.31-10" 7 2.59.107° s 5.21-107% 4 8271072 _s 0.286 0.278
045 [ pqo-10 9441077 T s 2721070 o -6 5361070 s 869107 0 0.397 150717 o 0.387
8.31.107" 7 2.59-107° s 5.21.107° _s 827107° _3 0.459 0.459
050 | ) 10 9441077 U0 e 2721070 o6 5361070 L ooe 8691070 0.740 151116 oo 0.740
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Tabelle 4.8: Berechnete Driicke, z,, > 0.5

1100 K 1200 K 1300 K 1400 K 1511.16 K Liquidus
O o T v T O 7 T
0.50 271;3 27.30 gégg 26.87 (1);322 20.35 ;g‘éé 10.66 g:‘;?{g 0.740 1511.16 8:‘;3‘; 0.740
0.55 271;3 27.30 g;gg 26.87 g’;’gg 20.35 ;:g‘éé 10.66 g:géi 1.383 1507.03 g:gi; 1.355
0.60 (2)713 27.30 gégg 26.87 2;;9_32 20.35 ;:g‘éé 10.66 ’1‘:2?{2 2.573 1494.29 2:228 2.397
0.65 271:2 27.30 2:;2 26.87 gﬁg 20.35 ;:g’g; 10.66 ;ii‘;’ 4.723 1472.43 ;}1323 4109
0.70 371'3 27.30 gégg 26.87 2;;9,22 20.35 ;:gé; 10.66 z:iii 8.450 1440.83 ;:i? 6.801
0.75 271:2 27.30 gégg 26.87 gf_gz 20.35 é;ﬁg 10.82 fﬂi 14.56 1398.71 ;ggg 10.78
0.80 371'1’“;’ 27.30 gégg 26.87 (1):22 20.35 167,2; 18.49 :l”iég 23.94 1344.95 1;},3; 16.12
0.85 (2’71;‘;’ 27.30 gégg 26.87 ;'20.‘112 23.52 2’72.?; 29.60 3'19_33 37.18 1277.60 gf;g 22.23
0.90 ‘2)71;2 27.30 274;; 27.71 éﬁg 35.72 iffi 44.11 2%3 54.19 1192.48 gégg 27.13
0.95 g;gg 28.80 g;gg 39.14 ‘11';21 149.85 :;7333 60.83 ;"51";2 73.63 1076.64 ggléé 26.49
1.00 gggg 37.11 2;;?:; 50.19 2'16;2 63.62 %fjg 77.19 zfgf 92.73 1090.00 g;gg 35.84
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4.4 Vergleich der berechneten mit experimentellen Werten

T=1511.16 K
10" ¢
T=1450 K
107 1 T=1400K
- T=1350 K
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© / T=1150 K
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10 00 005 01 015 02 025 03 035 04 045 05
XAs

Abbildung 4.7: Gesamtdruck im Ga-As-System bei ausgewéhlten Temperaturen
(T = const.) als Funktion des As-Molenbruches, Ga-reiche Seite. Bei der nied-
rigsten Temperatur (1066.78 K) handelt es sich um die eutektische Temperatur auf
der As-reichen Seite, bei der héchsten (1511.16 K) um die Schmelztemperatur von
GaAs. Die gestrichelte Linie stellt den Gesamtdruck entlang der Liquiduslinie dar.
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4.4 Vergleich der berechneten mit experimentellen Werten
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Abbildung 4.10: Ga—Partialdruck und Gesamtdruck entlang der Ga-As-Liquiduslinie
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4.4 Vergleich der berechneten mit experimentellen Werten
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Abbildung 4.11: Driicke entlang der Ga—~As-Liquiduslinie bei hohen Temperaturen
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4. Thermochemie und Phasendiagramm von GaAs

4.5 Anpassung an hohere Arsendriicke
am GaAs—Schmelzpunkt

Wie aus der Tabelle 4.7 bzw. 4.8 hervorgeht, liegt der mit den Daten aus Anhang
B berechnete Gesamtdruck tiber einer stéchiometrischen Ga-As-Schmelze bei ca.
0.74 bar. Wie im letzten Abschnitt (siche insbesondere Abbildung 4.11) gezeigt
wurde, deckt sich dies gut mit den aus der Literatur bekannten experimentellen
Ergebnissen °.

Am Institut fiir Festkorperforschung des Forschungszentrums Jiilich werden seit eini-
ger Zeit Versuche durchgefiihrt, die die Bestimmung des Gesamtdruckes am Schmelz-
punkt von GaAs zum Ziel haben [78]. Die bisher erhaltenen Ergebnisse deuten darauf
hin, daf8 der Druck wesentlich héher liegt, und zwar bei zwischen 1.5 und 2 bar.

Nimmt man an, daB bei diesen Messungen sowohl die Schmelztemperatur als auch
die Schmelzenzusammensetzung hinreichend genau genug bestimmt worden sind, so
dafl nennenswerte Fehler bei der Bestimmung dieser Gréfien ausgeschlossen werden
kénnen, so bleibt nur die Schluifolgerung, daff die thermochemischen Grunddaten
nicht genau genug sind.

Mit ChemSage 1aBt sich leicht tiberpriifen, welche der Gasphasenspezies hier eine
nennenswerte Rolle spielen. Mit dem Phase Equilibrium Module wird die Zusammen-
setzung und der Gesamtdruck der Gasphase am Schmelzpunkt von GaAs berech-
net, das Ergebnis ist in Abbildung 4.12 dargestellt. Es ist sofort ersichtlich, dafl die
Partialdriicke der Spezies As, und As, den weitaus groften Teil (98.8 %) des Ge-
samtdrucks ausmachen und daf8 damit im wesentlichen diese beiden Arsenspezies die
thermochemischen Eigenschaften der Gasphase bestimmen.

Da die Gasphase erstens als ideal angenommen wird, was beispielsweise Gesamt-
druckeinfliisse ausschlieft, und zweitens als ideale Mischphase beschrieben wird,

®Hier soll noch einmal speziell darauf hingewiesen werden, daf sich bei Verwendung der neue-
sten verdffentlichten thermochemischen Daten (SGTE Datenbank reiner Stoffe, Ausgabe 1994
[57]) andere Verhéltnisse am Schmelzpunkt von Galliumarsenid ergeben. Aufler einer leichten
Schmelzpunkterniedrigung auf 1509 K trifft dies insbesondere auf den Partialdruck von As§ zu.
Durch die Verringerung des AH°(298.15 K)-Wertes fiir As§ von 261420 auf 215978 J /mol wer-
den beispielsweise die Druckverhéltnisse am Schmelzpunkt von GaAs stark verdndert. Statt wie
bisher 0.0089 bar betrigt der Partialdruck des As§ nun 0.332 bar, womit As§ am Schmelzpunkt
von GaAs zur zweithiufigsten Spezies wird, noch vor Asj. Der Gesamtdruck am Schmelzpunkt
steigt dadurch von 0.74 auf 1.06 bar. Wegen des groen Unterschieds zu den friilheren Daten
sollte insbesondere der neve AH °(298.15K)-Wert fiir As§ noch mit Vorsicht verwendet wer-
den. Aus diesem Grunde sind die Berechnungen in der vorliegenden Arbeit mit den &lteren
Daten durchgefiihrt worden. Bei Verwendung der neueren Daten wiirde sich auflerdem das im
folgenden benutzte Naherungsverfahren komplizieren, da man drei anstatt zwei Majoritéts-
Gasphasenspezies berticksichtigen miifite.
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4.5 Anpassung an hohere Arsendricke am GaAs—Schmelzpunkt

*T = 1511.16 K
P = 1.00000E+00 bar
V = 0.0000E+00 dm3
REACTANTS: AMOUNT/mol
As/LIQU-GaAs/ 5.0000E-01
Ga/LIQU-GaAs/ 5.0000E-01

EQUIL AMOUNT MOLE FRACTION FUGACITY
PHASE: Gas mol bar
As2 T 0.0000E+00 6.2002E-01 4 . 5879E-01
As4 T 0.0000E+00 3.6763E~-01 2.7203E-01
As3 T 0.0000E+00 1.2043E-02 8.9112E-03
As T 0.0000E+00 1.8645E-04 1.3797E-04
Ga 0.0000E+00 1.1994E-04 8.8751E-05
Gals 0.0000E+00 5.2073E-06 3.8532E-06
TOTAL: 0.0000E+00 1.0000E+00 7.3996E-01
PHASE: LIQU-GaAs mol MOLE FRACTION ACTIVITY
As T 5.0000E-01 5.0000E-01 2.38E5E-01
Ga 5.0000E-01 5.0000E-01 2.9310E-01
TOTAL: 1.0000E+00 1.0000E+00 1.0000E+00

mol ACTIVITY

Gals T 0.0000E+00 1.0000E+00
As T 0.0000E+00 1.1249E-01
Ga 0.0000E+00 4.8651E-02
Data on 7 species identified with "T" have been extrapolated

Abbildung 4.12: Berechnung der Partialdriicke am Schmelzpunkt von GaAs mit
ChemSage, die Abbildung zeigt die Ausgabe des Phase Equilibrium Module. Im Ab-
schnitt PHASE: Gas finden sich in der Spalte FUGACITY die Partialdriicke der einzel-
nen Gasspezies, in der letzten Zeile des Abschnitts der Gesamtdruck.
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4. Thermochemie und Phasendiagramm von GaAs

was Einfliisse der verschiedenen Gasphasenspezies untereinander ausschliet, bleiben
nur die thermochemischen Basisdaten wie die Bildungsenthalpie AH°(298.15K), die
Standardentropie $°(298.15 K), die Warmekapazitét ¢, bzw. die Gibbsenergie G° als
mogliche Fehlerquelle. Da diese Art der Beschreibung der Gasphase in der techni-
schen Thermochemie durchweg géngig ist, wiirde dies nicht nur bedeuten, dafl die
thermochemischen Daten des reinen Arsens fehlerhaft sind, sondern auch alle berech-
neten Systeme, in denen Arsenspezies in der Gasphase beriicksichtigt worden sind.
Die hier zur Anwendung kommenden thermochemischen Daten fiir die gasférmigen
Arsenspezies, egal welche Zusammensetzung der Gasphase betrachtet wird, sind in
keiner Weise abhingig von den Daten der restlichen Gasspezies bzw. von den restli-
chen Komponenten des Systems.

Sollte sich tatséchlich herausstellen, dafl die verwendeten Daten der Gasphasenspe-
zies nicht genau genug sind, so wiirde langfristig eine Neuauswertung der thermo-
chemischen Eigenschaften der beteiligten Gasphasenspezies unausweichlich sein. Da
die Majoritéatsspezies der Gasphase bei den hier in Betracht gezogenen Driicken und
Temperaturen durchweg Arsenspezies sind, lauft dies auf eine Neubestimmung der
thermochemischen Eigenschaften des reinen Arsens hinaus.

Trotzdem ware es im Vorfeld interessant zu wissen, in welche Richtung und in wel-
chem Mafle die thermochemischen Parameter verandert werden miifiten, um diesen
erhéhten Driicken Rechnung zu tragen.

Mit einem speziellen Werkzeug (ChemOpt” [34]), das sich zur Zeit in der Testpha-
se befindet, sind gezielte Verdnderungen einzelner oder mehrerer thermochemischer
Parameter in ChemSage-Datendateien einfach moglich. Jeder Parameter eines Da-
tensatzes, der die thermochemischen Eigenschaften eines reinen Stoffes oder einer
Mischphase beschreibt, kann der Anpassung an experimentelle Werte zugénglich ge-
macht werden.

Bei den experimentellen Werten handelt es sich im vorliegenden Fall nicht um tat-
sachliche Mefwerte, sondern um vorgegebene Partialdruck/Temperatur—Wertepaare,
die der angepafite Datensatz nach dem , Fit“ reproduzieren kénnen soll. Diese Werte
ergeben sich aus den folgenden Randbedingungen:

1. Der Gesamtdruck am Schmelzpunkt von GaAs soll auf einen bestimmten Wert
festgelegt werden.

2. Lediglich die Majoritatsspezies As, und As, sollen bei der Anpassung der Pa-
rameter berticksichtigt werden.

"Bei ChemOpt handelt es sich im wesentlichen um das Programm ChemSage, in das zusitzlich
Optimierungsroutinen integriert sind.
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4.5 Anpassung an hohere Arsendriicke am GaAs-Schmelzpunkt

3. Das Verhéiltnis des As,—Partialdrucks zum As,— Partialdruck einerseits und zur
Summe der Partialdriicke der restlichen Gasphasenspezies andererseits (Ass,
As, Ga) soll am Schmelzpunkt von GaAs unabhingig vom anzustrebenden
Gesamtdruck unverandert bleiben.

4. Der Gesamtdruck sowie die As,— und As,~Partialdriicke sollen am Schmelz-
punkt von reinem Arsen unverindert bleiben.

Der letzte Punkt bedeutet bei der Art der hier durchgefithrten vorlaufigen Anpassung
nicht, dafl sich die Partial- und Gesamtdruckwerte der Arsenspezies iiber reinem Ar-
sen in Abhingigkeit von der Temperatur gegeniiber den ,Standardwerten®, wie sie
sich aus den unveridnderten Daten ergeben, nicht dndern. Beispielsweise dndern sich
die Verhaltnisse am Sublimationspunkt von reinem Arsen, wenn der Gesamtdruck
und die Partialdriicke am Schmelzpunkt, wie hier durchgefiithrt, vorgegeben wer-
den. Umgekehrt wiirden sich die Verhéltnisse am Schmelzpunkt dndern, gidbe man
Gesamtdruck und Partialdriicke am Sublimationspunkt vor.

Abbildung 4.13 zeigt dies fiir zwei Fille, bei denen beide Male versucht wurde, den
Gesamtdruck am Schmelzpunkt von GaAs auf 1.5 bar zu erhéhen. Im ersten Fall
wurden die Druckverhéltnisse am Schmelzpunkt von reinem Arsen (7' = 1090K)
als Stiitzpunkte benutzt, im zweiten Fall die Druckverhéltnisse am Sublimations-
punkt (pir = 1atm) von reinem Arsen (T = 880.58 K). Die Druckbedingungen am
Schmelzpunkt von GaAs waren in beiden Féllen gleich.

Deutlich sind die Unterschiede der berechneten Driicke bei hohen As-Gehalten und
insbesondere bei reinem Arsen zu sehen. Da die hier durchgefiihrte grobe Anpassung
jedoch nur interessant in Bezug auf die Auswirkungen im Konzentrationsbereich rund
um den Schmelzpunkt von GaAs ist, kénnen die Einfliisse auf die thermochemischen
Eigenschaften der Gasphase iiber reinem Arsen vernachlassigt werden. Wie an dem
Verlauf der durchgezogenen und der punktierten Kurve in Abbildung 4.13 zu sehen
ist, hat die Vorgabe der Druckverhéltnisse der Gasphase iiber reinem Arsen am
Schmelzpunkt einerseits sowie am Sublimationspunkt andererseits kaum Einflufl auf
die Druckverhéiltnisse entlang der Liquiduslinie in einem Bereich bis z,, = 0.6.
Fiir die hier dargestellten Anpassungen werden auf der Seite des reinen Arsens die
Verhiltnisse am Schmelzpunkt vorgegeben.

Aus den Randbedingungen fiir den Druck am Schmelzpunkt ergeben sich die folgen-
den Beziehungen:

p:ot = p*Asz +pt&s4 + p:est (429)
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4. Thermochemie und Phasendiagramm von GaAs
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Abbildung 4.13: Erhéhung des Gesamtdrucks im System Ga-As durch Anpassung
von GOAS2 und Gﬁsé. Dargestellt ist der Verlauf des Gesamtdrucks entlang der Liqui-
duslinie. Die durch die Kurven dargestellten Berechnungen unterscheiden sich in der
Wahl des Stiitzpunktes auf der Seite des reinen Arsens. Im ersten Fall (durchgezo-
gene Linie) wurden die Druckverhiltnisse am Schmelzpunkt von Arsen vorgegeben,
im zweiten Fall (punktierte Linie) am Sublimationspunkt. Zum Vergleich zeigt die
gestrichelte Linie den Druckverlauf fiir die Standardwerte von G%SQ und GOAS4.
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4.5 Anpassung an héhere Arsendriicke am GaAs—Schmelzpunkt

* norm
Pas, — Pas, ) (4 30)
Pas, Pas,
Pas Phey

= = o (4.31)
Prest Prest

Driicke markiert mit ,*“ bezeichnen die fiir den erhéhten Gesamtdruck zu berech-
nenden Werte, norm steht fiir die Werte berechnet mit den Standarddaten. Die als
Prest UNd Pros;” bezeichneten Driicke stellen die Summe der Partialdriicke der Mino-
ritétsspezies der Gasphase dar, also ..o = Pas, +Pas + Pga T Pcass (vgl. Abbildung
4.12). Bei Vorgabe von p;,; und vorheriger Berechnung von pao™, pas. und preg

lassen sich p252 und pf\% bestimmen.

Im ganzen ergeben sich damit vier Bedingungen (p,,, und p,,, jeweils am Schmelz-
punkt von GaAs und am Schmelzpunkt von reinem Arsen) fiir die Anpassung. Bei
der Auswahl der anzupassenden thermochemischen Parameter fallt die Wahl auf die
ersten beiden Polynomkoeffizienten ¢ und b der jeweiligen G°~Ausdriicke® fiir Asg
und Asd, da sich auf diese Weise die Anderung der Parameter auf die Bildungsenthal-
pie AH®(298.15K) und die Standardentropie S°(298.15K) beschrinken 148t (siche
auch Tabelle 4.2). Die Anpassung der Koeffizienten ¢ bis f wiirde weniger Sinn ma-
chen, da diese praktisch identisch mit den Koeffizienten der Wérmekapazitaten der
Spezies sind, die in der Regel in ihrer Gesamtheit experimentell bestimmt werden.
Des weiteren lieflen sich alle vier c,~Koeffizienten beider Spezies wegen der Anzahl
der Randbedingungen nicht sinnvoll anpassen.

Es handelt sich bei der durchgefithrten Anpassung der Parameter also genaugenom-
men nicht um einen Fit an experimentelle Ergebnisse, die so genau wie mdglich
reproduziert werden sollen, sondern implizit um die Losung eines Gleichungssystems
mit vier Unbekannten und vier Randbedingungen.

Tabelle 4.9 zeigt die mit ChemOpt in Abhangigkeit des Gesamtdrucks ermittelten
Werte fiir ¢ und b. Die erste Spalte der Tabelle enthilt die jeweiligen Werte fiir
den Druck pj,;, der als Vorgabe dient und {iber den mit Hilfe der Gleichungen 4.29
bis 4.31 die jeweiligen einzustellenden Partialdriicke berechnet werden. Die zweite
Spalte enthalt die mit ChemOpt tatsichlich berechneten Gesamtdriicke. Die beiden
Werte sind leicht verschieden, da mit den Gleichungen 4.29 bis 4.31 natiirlich nur eine
erste Naherung fiir die einzelnen Partialdriicke bestimmt wird. Der genaue Wert der
Partialdriicke kann nur mit ChemOpt selbst berechnet werden, da ja das vollstdndige
chemische Gleichgewicht aller beteiligten Spezies betrachtet werden mu8. Die relativ
geringen Unterschiede der Werte der beiden Spalten zeigen jedoch, daf die ersten
Néherungen der Gleichungen 4.29 bis 4.31 gut genug sind.

5% =a + bT + ¢TIn(T) + dT% + ¢T% 4+ frundc, =A + BT + CT® + DT, siche
auch Tabelle 4.2
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Abbildung 4.14: Driicke entlang der Ga—As-Liquiduslinie fiir verschiedene Gisg und
GOAsg. Die unterste Kurve entspricht einem berechneten Gesamtdruck von 0.7 bar
am Schmelzpunkt von GaAs, die oberste einem Gesamtdruck von 1.98 bar. Die
gestrichelte Linie stellt den Druckverlauf fiir den Standardfall dar. In Tabelle 4.9
sind die Gesamtdriicke und die jeweiligen optimierten Parameter aufgefiihrt.
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4.5 Anpassung an hohere Arsendricke am GaAs—Schmelzpunkt

Tabelle 4.9: Modifizierte Parameter ¢ und b der Funktionen G%sg und GOAsg. Die
Werte in der zweiten Zeile stellen die Standardwerte dar (vgl. Anhang B).

p:ot pggic a’As2 bA52 aAs4 bAs4
0.7 0.700 177315.95 7.9095598 124875.21 230.44501
0.739 179122.10 6.2523382 126681.70 228.78766
0.8 0.799 181658.08 3.9259492 129217.36 226.46138
0.9 0.898 185488.12 0.4121567 133047.32 222.94766
1.0 0.997 188914.15 -2.7309892 136473.42 219.80445
1.1 1.096 192013.42 -5.5743579 139572.71 216.96107
1.2 1.194 194842.83 -8.1701496 142402.13 214.36527
1.3 1.293 197445.64 -10.558046 145004.88 211.97743
1.4 1.392 199855.46 -12.768892 147414.72 209.76657
1.5 1.491 202098.95 -14.827140 149658.22 207.70831
1.6 1.589 204197.59 -16.752502 151756.82 205.78299
1.7 1.688 206168.91 -18.561045 153728.21 203.97438
1.8 1.787 208027.51 -20.266188 155586.88 202.26918
1.9 1.886 209785.88 -21.879370 157344.98 200.65624
2.0 1.984 211453.76 -23.409537 159012.93 199.12601

Abbildung 4.14 zeigt die Gesamtdruck—Kurven entlang der Liquiduslinie fiir Zusam-
mensetzungen der Schmelze von z,, = 0.4 bis 2, = 0.6. Die verschiedenen Kurven
sind dabei mit den verschiedenen Gisg und G?\SZ Funktionen berechnet worden, deren
angepafite Parameter a und b in Tabelle 4.9 dargestellt sind. Dem ersten Satz Para-
meter a und b aus Tabelle 4.9 entspricht die Kurve mit dem geringsten Gesamtdruck
in Abbildung 4.14.

Mit Hilfe von ChemOpt 148t sich auflerdem iberpriifen, ob und wie sich die Gibbs-
energien der einzelnen Gasphasenspezies am Schmelzpunkt von GaAs fiir die jewei-
ligen angepafiten Parameter a und b verdndern. Nach dem Optimierungsprozef mit
ChemOpt werden zuerst bei einer stochiometrischen Zusammensetzung der Schmel-
ze am Schmelzpunkt (1511.16 K) die Zusammensetzung und der Gesamtdruck der
sich im Gleichgewicht bildenden Gasphase berechnet (siche Abbildung 4.12). An-
schlieBend werden in einem zweiten Schritt die thermodynamischen Funktionswerte
einer Gasphase berechnet, die die im ersten Schritt berechnete Zusammensetzung
und Temperatur hat und unter dem entsprechenden Gesamtdruck steht. Abbildung
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4. Thermochemie und Phasendiagramm von GaAs

4.15 zeigt als Beispiel die Ergebnistabelle, die das Thermodynamic Functions Module
von ChemSage fiir einen Gesamtdruck von 1.49 bar liefert.

Vergleicht man die fiir die verschiedenen Parameter a und b berechneten Gibbsener-
gien der einzelnen Gasphasenspezies miteinander, so stellt man fest, daf} sich diese in
Abhéngigkeit der verschiedenen Werte fiir GOASg und Ggsg bis auf wenige J/mol nicht
andern. Lediglich die Gibbsenergie der Gasphase &dndert sich um wenige Hundert
J/mol. In Abbildung 4.16 ist fiir den jeweiligen Gesamtdruck nach Tabelle 4.9 die
berechnete Gibbsenergie der Gasphase dargestellt.

Zusammenfassend 148t sich sagen, dafl auf den ersten Blick die zu einer signifikan-
ten Druckerhdhung notwendigen Anderungen in den thermochemischen Parametern
(Tabelle 4.9) nicht unbetréichtlich sind. Anderungen in dieser Hohe in den Daten der
reinen Arsenspezies miifiten sich bei entsprechenden experimentellen Untersuchun-
gen eigentlich deutlich zeigen. Zudem wiren die Auswirkungen dieser Anderungen
nicht auf das System Ga—As beschrinkt, jedes As-haltige System wére von den
Anderungen mehr oder weniger betroffen. Ob die verinderten thermochemischen
Parameter auch mit den Daten anderer Systeme konsistent waren, sei dahingestellt.

Wie man auf der anderen Seite an den Unterschieden in den Asj—Daten sieht, auf
die am Anfang dieses Kapitels hingewiesen wurde, scheinen Anderungen in dieser
Groflenordnung in den gemessenen Daten jedoch zumindest méglich zu sein. Es bleibt
also abzuwarten, auf welche thermochemischen Parameter der Gasphasenspezies sich
die Experimentatoren tatsichlich einigen werden, bevor sich verlafiliche Aussagen
machen lassen.
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4.5 Anpassung an héhere Arsendriicke am GaAs—Schmelzpunkt

THERMODYNAMIC FUNCTION VALUES FOR 1 MOL OF THE Gas PHASE

T = 1511.16 K

P = 1.49050E+00 bar

V = 8.4298E+01 dm3

CONSTITUENT MOLEFRACTION SPECIFIC HEAT ENTHALPY ENTROPY
J.K~1 J J.K-1

As 9.256300E-05 2.078610E+01 3.118177E+05 2.818500E+02

As2 6.239167E-01 3.720761E+01 2,584109E+05 3.220154E+02

As3 5.978600E-03 6.213826E+01 3.362016E+05 4.489997E+02

As4 3.699500E-01 8.269586E+01 2,754064E+05 4.842759E+02

Ga 5.954300E-05 2.205179E+01 3.015354E+05 2.873729E+02

Gals 2.585100E-06 3.737551E+01 3.,912885E+05 4.222732E+02

TOTAL: 6.418262E+01 2.651713E+05 3.827974E+02

CONSTITUENT MOLEFRACTION GIBBS ENERGY ACTIVITY LN ACTIVITY

J

As 9.256300E-05 —-1,141027E+05 1.137715E-04 -9.081318E+00

As2 6.239167E~01 -2.282059E+05 1.294345E-08 -1.816268E+01

As3 5.978600E-03 —-3.423087E+05 1.472589E-12 -2,724400E+01

As4 3.699500E-01 -4.564119E+05 1,675326E-16 -3,632535E+01

Ga 5.954300E-05 —-1,327310E+05 2.583124E-05 -1.056393E+01

Gals 2.585100E-06 —2.468339E+05 2.938818E-09 -1.964526E+01

TOTAL: -3.132967E+05

Abbildung 4.15: Berechnung der thermodynamischen Funktionswerte der Gaspha-
senspezies am Schmelzpunkt von GaAs mit ChemSage bei einem Gesamtdruck von
1.49 bar, die Abbildung zeigt die Ausgabe des Thermodynamic Functions Module. In
der Spalte GIBBS ENERGY finden sich die Gibbsenergien der einzelnen Gasspezies, in
der letzten Zeile die Gibbsenergie der Gasphase.
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Abbildung 4.16: Gibbsenergie der Gasphase in Abhéngigkeit vom Gesamtdruck {iber
fliissigem GaAs am Schmelzpunkt.
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5. Defektthermodynamik

5.1 Einfiihrung

Ziel der im Zusammenhang mit dieser Arbeit durchgefiihrten Berechnungen zur De-
fektthermodynamik ist es, einen Einblick in die Gleichgewichtsverhéltnisse im fe-
sten GaAs zu gewinnen. Das zur Anwendung kommende Berechnungsmodell erlaubt
die Betrachtung des Gleichgewichtszustandes bei fast beliebigen Temperaturen und
Zusammensetzungen. Alle intrinsischen Defekte, auch mehrfach geladene, kdnnen
berticksichtigt werden. Besonders wichtig fiir einen Einblick in Kristallzuchtversuche
mit diesen theoretischen Mitteln ist jedoch die Anbindung an andere Phasen des
Systems, die als Reservoir fiir die Komponenten des Systems, Gallium and Arsen,
dienen. In die Berechnung des lokalen Gleichgewichts im Festkorper kénnen sowohl
die fliissige Phase als auch die Gasphase einbezogen werden.

Diese Koppelung erlaubt das Nachvollziehen von Kristallzucht- und -erstarrungsvor-
gangen, da sich aus den Berechnungen zwanglos ergibt, welche Schmelzenzusammen-
setzung mit welcher Festkérperzusammensetzung im Gleichgewicht steht. Wenn sich
herausstellt, dafl die benutzten Modelle und Berechnungen die Realitit der Experi-
mente hinreichend gut wiedergeben, so lassen sich diese als Werkzeug fir die Zucht
von Kristallen mit definierten Defektzustinden, also mit definierten elektronischen
Eigenschaften bei Raumtemperatur, benutzen.

Damit die Modellrechnungen spéter der Wirklichkeit gut genug entsprechen, ist im
Vorfeld ein Informationsflufl in umgekehrter Richtung notwendig. Die Parameter des
Berechnungsmodells werden durch die thermochemischen Eigenschaften der beteilig-
ten Spezies in den Phasen und ihrer Wechselwirkung untereinander wiedergegeben.
Wahrend diese Daten fiir die fliissige Phase und die reinen Stoffe gut genug bekannt
sind, fehlen sie in der Regel fiir die Defektspezies. Berticksichtigt man, dafl die direk-
te Messung der Defektbildungsenthalpien und -entropien in der Regel nicht méglich
ist, so ist offensichtlich, dafi man auf experimentelle Aussagen wie den Verlauf der
Soliduslinie angewiesen ist. Aus diesem Grunde wurden im Laufe dieser Arbeit Expe-
rimente zu diesem Thema durchgefiihrt. Die Erkenntnisse, die daraus hervorgingen,
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sind in die Modellierung der thermochemischen Eigenschaften der Defekte eingeflos-
sen.

Im Laufe der Jahre hat man immer wieder versucht, die Gleichgewichtszustande in
Halbleitern, speziell Verbindungshalbleitern wie GaAs, durch mehr oder weniger ge-
eignete Modelle und mittels Computerunterstiitzung zu simulieren. In den Anfangen
mufBten diese Modelle noch sehr einfach ausfallen, da der damalige Stand der Lei-
stungsfihigkeit von Computern die Bearbeitung von komplexeren Modellen nicht
zulie. Erst in der letzten Zeit, mit dem Aufkommen von schnellen und zugleich
erschwinglichen Computern, sind die Modelle anspruchsvoller geworden.

Diese Hinweise sollten bei der folgenden kurzen, und bei weitem nicht vollstédndi-
gen Ubersicht beriicksichtigt werden, in der auf einige Veréffentlichungen zu diesem
Thema hingewiesen wird.

Logan und Hurle [38] schlugen 1971 ein Modell vor, das ausschliefilich ungeladene und
geladene Leerstellen und Leerstellenpaare beinhaltete, jedoch keine interstitiellen
oder fehlgeordneten Defekte.

Das 1979 von Hurle [31] vorgestellte Modell wurde um interstitielle Arsenatome er-
weitert. Es ist aus heutiger Sicht jedoch trotzdem veraltet, da es nicht das Wachstum
von undotiertem semi-isolierendem GaAs beschreiben kann. Bei Raumtemperatur
liegt stets n-halbleitendes Material vor. Ein weiteres Modell von Hurle [32] ist im
Hinblick auf die Beriicksichtigung aller Arten von Defekttypen erweitert worden.

Das Modell von Blom und Woodall [7] enthalt keine tiefen Donatoren oder Akzep-
toren und kann daher keine semi-isolierenden Eigenschaften wiedergeben.

Andere Modelle beinhalten zusétzlich Fremdatome (z.B. [33]), wie etwa Kohlenstoff
und Bor, dies ist jedoch nicht notwendig, um den Ubergang in LEC-GaAs von
halbleitend nach semi-isolierend zu beschreiben [76].

Morozov et al. [41] versuchten 1986 ausschlieflich mit Leerstellen auf den beiden
Untergittern sowie interstitiellen Arsenatomen auszukommen. Im zweiten Teil der
Arbeit [42] wurden dann noch ungeladene Arsenatome auf Galliumplatzen hinzuge-
nommen.

Glazov et al. [25] verdffentlichten 1990 ein Modell, das aufler ungeladenen und gela-
denen Leerstellen auf beiden Untergittern auch interstitielle Arsenatome enthielt.

Die Arbeiten von H. Wenzl et al. (z.B. [76,77,79]) stellen die Vorldufer zu der in dieser
Arbeit durchgefiithrten defektthermochemischen Auswertung dar. In diesen Arbeiten
wurde noch nicht das im folgenden vorgestellte Species Chemical Potential — Bond
Energy Modell verwendet, auch wurde das fliissige Ga~As als regulidre Losung be-
schrieben, ohne daf} fiir den Wechselwirkungsparameter « eine Abhangigkeit von der
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Schmelzenzusammensetzung beriicksichtigt wurde. Die Liquiduslinie kann somit nur
als symmetrisch zu z,, = 0.5 béschrieben werden. Dies wirkt sich insbesondere bei
Gleichgewichten des festen GaAs mit der fliissigen Phase bei tieferen Temperaturen
aus.

5.2 Gleichungssystem

Das Modell des Defektgleichgewichts von Galliumarsenid, so wie es in der vorliegen-
den Arbeit simuliert wird, umfafit ein Gleichungssystem aus rund 40 nichtlinearen
Gleichungen. Programme wie THERMO, das am Institut fiir Festkorperforschung im
Forschungszentrum Jiilich entwickelt wurde und auf leistungsfahigen Grofirechnern
eingesetzt wird sind in der Lage, eine solche Anzahl von Gleichungen zu bearbeiten.
Aber auch ein kommerzielles Programm wie SEQS [65], das fiir IBM-kompatible PCs
entwickelt wurde, ist noch in der Lage mit einem so umfangreichen Gleichungssystem
umzugehen. ’

5.2.1 Ubersicht

Das verwendete Gleichungssystem 148t sich in fiinf Gruppen einteilen:

1. Untergittermodell fiir Galliumarsenid: Kap. 5.2.3, S. 96
Hier sind in drei Untergruppen alle notwendigen Gleichungen versammelt, um
das Defektmodell von nichtstéchiometrischem GaAs zu beschreiben. Als Mo-
dell wird hier seit einiger Zeit das Species Chemical Potential — Bond Ener-
gy (SCPBE) Modell verwendet. Dieser in der vorliegenden Form relativ neue
Ansatz zur Beschreibung von Phasen, die sich durch mehrfache Untergitter
darstellen lassen [46,47], ist bereits mit Erfolg zur thermodynamischen Be-
schreibung von Verbindungshalbleitern wie GaAs eingesetzt worden [50].

a) Beschriankungen und Definitionen: S. 96
Hierzu zéhlen grundlegende Gleichungen wie die Normierung der Gitter-
plitze und die Definition der As-Konzentration im nichtstéchiometrischen

c
Ga’l—:z:AS:L‘ .

b) Neutrale Spezies: S. 97
Die Bildungsreaktionen der neutralen Spezies in Bezug auf das Referenz-
system sind hier aufgefiihrt. Durch die Gleichungen in dieser Gruppe er-
folgt die Einbindung des SCPBE-Modells.
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¢) Geladene Spezies: S. 103
Diese Gruppe umfafit alle Gleichungen, die die Bildung der geladenen
Defektspezies betreffen.

2. Fliissiges Ga—As: Kap. 5.2.4, S. 105
Analog zu der Beschreibung in Kapitel 4.2.3 (S. 46) folgt hier die Darstellung
der fliissigen Phase als nichtideale Mischung, mit der Formulierung der Exzess—

Gibbsenergie nach dem Redlich-Kister—-Modell.

3. Koexistenz Fliissigkeit—Kristall: Kap. 5.2.5, S. 108
Diese Gruppe besteht nur aus zwei Gleichungen, die das Gleichgewicht zwi-
schen der fliissigen und der festen Phase beschreiben.

4. Gasphase: Kap. 5.2.6, S. 108
Analog zur Beschreibung in Kapitel 4.2.2 (S. 42) enthalt diese Gruppe die Glei-
chungen, die das Gleichgewicht zwischen der Gasphase und den kondensierten
Phasen festlegen.

5. Reine Substanzen Kap. 5.2.7, S. 109
In diesem Abschnitt sind die bendtigten Gibbsenergien der reinen Stoffe auf-
gefithrt. Eine vollstindige Aufstellung der verwendeten Gibbsenergien findet
sich in Anhang B.

5.2.2 Das Species Chemical Potential — Bond Energy Modell

Das Bond Energy (BE) Modell, das dem hier verwendeten SCPBE-Modell zugrunde
liegt, basiert auf der Annahme, daf die gesamte Energie einer binédren Legierung
als Summe der Energien aller im betrachteten System auftretenden Bindungen zwi-
schen den Atomen angesehen werden kann. Fiihrt man fiir jeden vorkommenden
Bindungstyp eine Energie u,; ein, wobei 7 und j die Komponenten der bindren Le-
gierung darstellen, und bezeichnet mit n;; die Gesamtanzahl aller Bindungen vom
Typ 1j, dann stellt sich die gesamte Energie des Systems als

dar. Fiir die weiteren Betrachtungen werden lediglich die Bindungen zu den néchsten
Nachbarn beriicksichtigt (A-A, B-B und A-B), auBerdem wird angenommen, daf
deren Bindungsenergien unabhéngig von der gesamten und der lokalen Legierungs-
zusammensetzung sind.
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Angewendet auf ein einfaches Phasenmodell mit lediglich einem Untergitter und
unter der Annahme, dafl die beiden Komponenten A und B statistisch verteilt sind,
148t sich die Energie einer Verbindung wie im folgenden beschrieben darstellen [1].

Die Wahrscheinlichkeiten, daf es sich bei einer einzelnen Paarbindung entweder um
eine A-A, eine B-B oder um eine A-B Bindung handelt, betragen jeweils %zxi,

%z:z:]za bzw. zzxg ' wobei z jeweils die Koordinationszahl darstellt. Damit ergibt
sich fiir die molare Energie im betrachteten System durchschnittlich

= %NZ:E%‘U;AA + %NZCE%'LLBB + NZCUA.’EBUAB, (52)
wobei N die Anzahl der Atome pro Mol darstellt. Unter Verwendung der Identitaten
Th=3p—Tp+Th = zy —zp(l—zy) =2, —axpzp  und (5.3)
vg=ap—ap+op = op—ap(l—ap) =25~ 25Ty (5.4)
ergibt sich aus Gleichung (5.2)
U = %NzuAA(:I:A —zazp) + %NzuBB(:z:B — z42p) + Nzzp2pusp
= %NZ:L‘A’U,AA + %NZZBBUBB + NZQ/'A.’IZB’U,AB
“—%NZCEAQIB’U/AA - %‘NZII}AZ'BUBB
= ;Nzzsups + 3 Nzzgupp + Nzzyaplusg — (uaa +uss)/2]. (5.5)

Die ersten beiden Terme in Gleichung (5.5) stellen die Energie der reinen Kompo-
nenten A und B dar, sie lassen sich daher auch als 25U, und 23Uy bezeichnen. Der
dritte Term

AU‘—‘NZQ:ASCB[UAB— (uAA +U'BB)/2] (56)
ist ein Ausdruck fiir die Energiednderung, die bei der Reaktion der reinen Stoffe

AA + BB — 2AB (5.7)

"Der im Gegensatz zu den anderen beiden Termen hier fehlende Faktor % ergibt sich aus der
Beriicksichtigung der A~B und der B~A Bindungen
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auftritt. Die hiermit verbundene Reaktionsenergie

W = usp — (uas + ugsp)/2 (5.8)

wird iiblicherweise als Paaraustauschenergie bezeichnet. Damit 148t sich Gleichung

(5.6) schreiben als

AU = NzzpzgW (5.9)
und Gleichung (5.5) als

U = 23U, + 23Us + Nzz,zgW. (5.10)

Die bisher verwendete Form des BE-Modells, angewendet auf ein einfaches System
bestehend aus nur einem Untergitter, 148t sich nun zur Beschreibung von Gittermo-
dellen erweitern, die aus zwei Untergittern bestehen. Die Belegung der Untergitter
mit den Atomen der Komponenten wird durch Untergitter—Konzentrationen (site
fractions) beschrieben. Fiir die Konzentrationen a und b der Komponenten A und B
auf den jeweiligen Untergittern o« und g gilt

ay,+b, = 1 und (5.11)

H
—

Betrachtet man auch hier wieder, wie zuvor bei Gleichung (5.2), die Haufigkeiten
der einzelnen Bindungen in der biniren Legierung, so ergibt sich analog

U = %NzaaaﬁuAA + %szabﬁuBB + %NZ(CLabﬂ + baaﬁ)uAB (513)

unter der Voraussetzung, daff die Koordinationszahlen auf beiden Untergittern gleich
sind. Mit

(ay +ag) und (5.14)
(ba + bs) (5.15)

anap + sa,bg + %baaﬁ
bcxbﬁ + %aabﬂ + %baaﬁ =

LR SRS

sowie Gleichung (5.8) folgt weiter
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U = iNza,agusp + 3Nzb,bgupp
+ %Nz%(aabﬂ + baaﬁ)uAA + %Nz%(aabﬁ + baaﬁ)uBB
+ INz(a,bs + byag)W
= INz(ta,bg+ $b,a5 + ajag)ups + SNz(3a,bs + $ba5 + b,05)upp
+ %Nz(aabﬂ + baaﬁ)W
= $Nzi(a,+ ag)uas + tN23(by + bg) + N 2(anbs + byag)W. (5.16)

Wieder stellen die ersten beiden Terme die Energien der Anteile an reinem A und B
dar, da

t(ax +ag) = =z, und (5.17)
Lot by) = . (515)

Damit folgt fiir U:

U = 23Uy + 23U + 3N z(a b + byas)W (5.19)
mit

AU = INz(a,bg + bas)W. (5.20)

Fiir die Gleichgewichtsberechnungen ist es notwendig, die chemischen Potentiale aller
Spezies auf allen Untergittern zu kennen. Dies sind in erster Linie die Potentiale der
beiden Majoritatsspezies pga,, und pag,, und der entsprechenden fehlgeordneten
Spezies fiag,, und pg,, . In [47] ist eine allgemeine Form fiir die Speziespotentiale
pp, dargestellt:

pp = up +> N fq;Q80 =S Nfifipiq; Qi +> N2ziWpgd + RT Inp; (5.21)
§P7Q - 2

Diese Darstellung ist sehr allgemeingiiltig, was die Zahl und Struktur der Untergit-
ter betrifft. Fiir den Fall des Galliumarsenids 1a8t sich Gleichung (5.21) erheblich

vereinfachen:
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Abbildung 5.1: Modell der Einheitszelle im ZnS Gitter

e Gleichung (5.21) vereinfacht sich bereits erheblich dadurch, dal man im Falle

des GaAs nur zwei Untergitter beriicksichtigen mu$.

Abbildung 5.1 zeigt schematisch eine Einheitszelle der GaAs—Kristallstruktur.
Die beiden Untergitter im GaAs bilden jedes fiir sich ein flichenzentriertes
Gitter, die so ineinander verschachtelt sind, dafl die Atome des einen Gitters
in den tetragonalen Liicken des anderen Gitters zu liegen kommen. Damit
ergibt sich eine Diamant- oder Zinksulfidstruktur.

Die beiden Untergitter sind also gleich besetzt und von gleicher Struktur, die
Koordinationszahl z ist fiir beide Untergitter dieselbe. Da beide Atomsorten in
den tetragonalen Liicken des jeweils anderen Gitters liegen, betragt sie z = 4.
In Abbildung 5.1 sind durch Verbindungslinien die jeweils nachsten Nachbarn
der einen Atomsorte angedeutet.

Des weiteren 148t sich das Modell in Bezug auf GaAs dahingehend vereinfachen,
daf} nur die Bindungsenergien zu den jeweils nachsten Nachbarn berticksichtigt
werden. Da dies jedoch, wie in Bild 5.1 zu sehen ist, immer Atome der jeweils
anderen Komponente sind, lassen sich auf diese Weise die Wechselwirkungen
artgleicher Atome vernachléssigen.
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e Fiir die beiden Untergitter-Konzentrationen gilt im Falle des GaAs f; = fa. =
fj = fAs = % . )

Mit den oben genannten Annahmen l&8t sich Gleichung (5.21) nun vereinfachen. Der
gweite und der dritte Summand der Gleichung (5.21) stellen zusammen die partielle
molare Energie der Spezies dar. Sie ergeben sich durch Ableitung des Gesamtbeitra-
ges zur Mischungsenergie

AU = Y Nfifipia; %, (5.22)
i#]
PEQ

der aus den Wechselwirkungen zwischen den Atomen auf verschiedenen Untergittern

resultiert (siehe [47]). Fiir den zweiten Summand aus Gleichung (5.21), der wiederum
mit Gleichung (5.22) identisch ist, ergibt sich mit Q& = 2z:W

AU = N, foa,b5058 + N fofaagballis = LN2W (a,b5 + badp) (5.23)

und damit der Ausdruck aus Gleichung (5.20). Auch der dritte Summand 148t sich
weiter vereinfachen:

S NfqQ%q = Nzg;W (5.24)
5, P#Q
Der Term
S NEWEod (5.25)
Q;

wird vernachléssigt, da nur die Verbindungen zu den néchsten Nachbarn beriicksich-
tigt werden. Der Ausdruck Wpgy bezieht sich aber auf die Wechselwirkung zweier
artfremder Atome auf demselben Untergitter, die deshalb nicht zu den néchsten
Nachbarn gehéren. Damit vereinfacht sich der Ausdruck fiir die Speziespotentiale
aus Gleichung (5.21) unter den oben genannten Annahmen zu

up, = pp, + Nzg;W — AU + RT Inp; (5.26)

Daraus ergibt sich fiir die Potentiale der Majoritats— und Frenkelspezies im Falle des
Galliumarsenids
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Ga-Untergitter As-Untergitter
Defekttyp
ungeladen geladen ungeladen geladen
Antistrukturdefekte | As&, AsE, Ashh Gals Gay, Gai;
Leerstellen V. Vg, VL Ve | Ve Vi,
Zwischengitteratome Gai0 Gai+ As? As{" Asi2 + As{3+

Tabelle 5.1: Defektmodell

HGag, = Heag, + N2[AsyJW — AU + RT In[Gag,) (5.27)
Has,, = Mas,, +Nz[Gag]W — AU + RT In[Asy,] (5.28)
BGa,, = Wa,, + N2z[Asg )W — AU + RTIn [Gay] (5.29)
fasg, = Hag, + N2[Gap]W — AU + RT In[Asq,) (5.30)

5.2.3 Untergittermodell fiir Galliumarsenid

Tabelle 5.1 enthilt die Defekte, die im hier verwendeten Defektmodell beriicksichtigt
werden.

Beschrankungen und Definitionen
Die Normierung der Anzahl der Gitterplétze erfolgt anhand des Ga-Untergitters.

Die Summe der Konzentrationen aller Spezies auf dem Gallium-Untergitter wird
gleich 1 gesetzt:

[Gaga] + [Asd,] + [Ask,] + [Asar] + [Vea] + [Vaa + V&I + V&l =1 (5.31)

Die Untergitter miissen die gleiche Anzahl Gitterpldtze haben, demnach miissen die
jeweiligen Summen der Konzentrationen der Spezies auf beiden Untergittern gleich

sein:

(Gaga) + [Asga] + [Asd.] + [AsEh] + [Vaa] + [Vaal + [Vl + [Vad
= [Gal] + [Gar.] + [Gan] + [Asp] + [Va] + [VA] (5.32)
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Der Molenbruch z,, wird definiert als die Summe der Konzentrationen der As—
Spezies dividiert durch die Summe aller Spezies:

Tpe = [Asp]+[Asg,) + [AsE,) + [AsGh] + [As)] + [As] + [As{T] + [As]]/
([Gaga) + [Gajs] + [Gans] + [Gags] + [Gai] + [Gay'] (5.33)
+ [Asag] + [Asg] + [AsE,] + [AsEh] + [As]] + [As] + [As{H] + [As]])

Fiir eine Reihe von Berechnungen und graphischen Darstellungen ist es dagegen niitz-
licher, die Stochiometrieabweichung s anstelle von z 5, als charakteristische Grofle fiir
die Zusammensetzung des Festkorpers zu verwenden. Die Definitionsgleichung fir s

s§=1— 2z, (5.34)

kann entweder dem Gleichungssystem hinzugefiigt werden, oder, um das Gleichungs-
system nicht zu vergroBern und die Berechnungen nicht zu verlangsamen, anstatt
Gleichung 5.33 verwendet werden.

Neutrale Spezies

In dieser Gruppe sind alle Gleichungen aufgefithrt, die die Bildung der neutralen
Untergitter- und einiger Defektspezies betreffen. Durch die Gleichungen in dieser
Gruppe erfolgt auflerdem die thermodynamische Koppelung der beiden Teilsysteme
Kristall und Umgebung.

Die vereinende Grofe ist das chemische Potential der betrachteten Komponente in
der jeweiligen Phase, bezogen auf ihren Standardzustand. Als Standardzustand wird
fir Gallium der fliissige, fiir Arsen der feste Stoff gewahlt, jeweils im reinen Zustand.

l,c—c
Eine in den folgenden Gleichungen immer wiederkehrende Grofie ist CAGO. Sie stellt
die freie Enthalpie dar, die mit der Reaktion von Ga und As, beide in ihrer Refe-
renzphase bei der jeweiligen Temperatur, zu Galliumarsenid verbunden ist:

%Gal + 2As® — GagsAsgs (5.35)

Die zugehorige freie Enthalpie ergibt sich aus

l,c—c

AGO = G(()‘J‘ao.sAsgAs o %G(()}al - %GOASC (536)
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Mit den entsprechenden GO(T) -Ausdriicken der passenden Temperaturbereiche aus

Anhang B ergibt sich

l,c—c¢

AG® = 1(—92507.899 — 12.073916 - T + 6.5929476 - TIn T
—1.266399 - 107 - T? — 6.735934 - 107" - T + 245941.98 - %) (5.37)

Die Minimalisierung der gesamten Gibbsenergie eines offenen Systems ergibt fiir das
Verhiltnis zwischen den Komponenten- und den Speziespotentialen [50]

(Ka, + pa,) (5.38)
(#B, + B,) (5.39)

ks =
B =

Lo] Lol ) f

Fiir das Ga—Potential folgt somit aus den Gleichungen (5.38), (5.27) und (5.29):

il

ﬂ aGa + /’LGaAS)

HGa ( G

(Heag, + N2[Asp]W — AU + RT In[CGag,))
(1a

(

ag
1%, + Nz[Asg,]W — AU + RT In[Gay,]
1 + 1, ) + LNZW ([Asy,] + [Asgal))

AU + IRT In([Gag,) - [Gaa,]) (5.40)

Aus Symmetriegriinden gilt

%/’L%aGa + %/u’(()}aAs = /'L%aGaa (541)

da sich der Standardzustand der Spezies Gag, nicht auf das reine Element in seiner
stabilen Modifikation bezieht, sondern auf ein ZnS Gitter, das nur von einer der
beiden Komponenten besetzt ist.

Des weiteren 148t sich der Ausdruck fiir AU in Gleichung (5.20) weiter vereinfachen,
da fiir den Fall des Galliumarsenids die Konzentrationen [Ga,,] und [Asg,] sehr
gering, die Konzentrationen [Gag,] und [As,,] dagegen sehr hoch sind. Damit ergibt
sich bei Vereinfachung der beiden Konzentrationsprodukte

AU = %NZW(\[Ga‘Ga] ' [ASAS] +\[ASGa] : [Ga’AS]) ~ %NZW (542)
~1

~0
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Der Ausdruck ; NzW findet in Abbildung 5.2 seine graphische Représentation. Ent-
sprechend seiner Definition (5.5,5.20) stellt er den Unterschied in der inneren Energie
zwischen GaAs und einer mechamschen Mischung der reinen Komponenten dar.

Bei Verwendung der Gleichungen (5.42) und (5.41) folgt aus Gleichung (5.40)
KhGa = ,u(();aGa + N2W([Aspg] + [Asga] — 1) + 1RT In([Gag,] - [Gay]), (5.43)
sowie bei Einfiihrung des Referenzzustandes

Apga = Apga, +3NzW([Asg] + [Asg,) — 1) + 3BT In([Gaga] - [Gas))-
(5.44)

Analog folgt fiir das As—Potential
hae = e, + IN2W([Gag,] + [Gags] — 1) + 3RT In([Ass,] - [As.])  (5.45)
bzw.

A:“‘f&s = A:MOASAs + %NzW([Ga’Ga] + [Ga'As] - 1) + %RT 1n([jXSAs] : [ASGaD'
(5.46)

Entsprechend der Bestimmung der Gibbsenergie der fliissigen Phase aus den Poten-
tialen der Komponenten

(1—9)ea + yiss = G (5.47)
gilt auch fiir das nichtstéchiometrische Galliumarsenid
(L 2)ules + oHse = G°. (5.48)

Fiir die folgenden Berechnungen a8t sich dies unter der Annahme, dafl z ~ 0.5 ist,
daf also nur eine sehr geringe Stéchiometrieabweichung vorliegt, vereinfachen zu

%,u'aa. + %/‘LCAS GGaﬂ 5Aso5 (549)
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In Verbindung mit Abbildung 5.2 wird hier ein wichtiges Detail deutlich: Wahrend
Paa und pas auch bei kleinen Stdchiometrievariationen extrem grofen Anderungen
unterworfen sind, bleibt ihre Summe nahezu konstant, im Fall der Ndherung # =~ 0.5
sogar stets gleich.

Bei Beriicksichtigung der Referenzzustinde Ga' und As® ergibt sich aus Gleichung
5.49 mit

A/“L(:Ga = :u((:}a - lu’OGla und (550)
Aphs = pas — fas (5.51)
LA + 3p8a + 2ApGe + 1085 = Gl aec (5.52)

und analog zu Gleichung (5.36)

l,c—c

LA + HA, = AGY. (5.59)

Gleichung (5.53) gilt in dieser Form n&herungsweise nur fiir kleine Defektkonzentra-

tionen, da I’Zéo lediglich die Gibbsenergie fiir das stéchiometrische Galliumarsenid
Gag sAsg 5 enthilt. Wird die Ausdehnung des Homogenitéatsbereiches des festen GaAs
zu grof, so kann G%ao ,Asc , Dicht mehr fiir alle Zusammensetzungen in hinreichender
Néherung verwendet werden. Es mufl dann wie in Gleichung (5.48) angedeutet ei-
ne Darstellung fiir die Gibbsenergie eingefiithrt werden, die dem Mischphasenansatz
entspricht.

Stellt man die Verhéltnisse in einem Diagramm wie Abbildung 5.2 dar, so wird unter
den jetzigen Verhéltnissen die Gibbsenergie des GaAs bei einer beliebigen Tempera-
tur durch einen einzigen Punkt dargestellt. Verzichtet man auf die oben erwéhnten
Vereinfachungen, dann wiirde ein parabelférmiges Kurvensegment den Punkt erset-
zen. Die beiden Endpunkte dieser Kurve wiirden ”%aca bei £,, = 0 und ,uOASAS bei
x4, = 1 sein. Die Tangentendarstellung zur Veranschaulichung des thermodynami-
schen Gleichgewichts zwischen zwei Phasen bei einer Temperatur wiirde dann auf die
Bildung einer gemeinsamen Tangente an zwei Kurven hinauslaufen, wéhrend sie im
jetzigen Zustand lediglich G' beriihrt und durch den Punkt, zu dem G° vereinfacht
wurde, hindurchlauft.

Abbildung 5.2 verdeutlicht aulerdem die Beziehung zwischen der Gibbsenergie des
Galliumarsenids (G%aof, Asc,» dargestellt durch den kleinen Kreis) und den Gibbs-

energien der Komponenten im ZnS—Gitter (p%aGa, uism):

G%ao‘sAsg,s = %NZW + %(ﬂ%a(;a + ,U?XSAS) (554)
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Abbildung 5.2: Gibbsenergien und chemische Potentiale bei 1473 K

101



5. Defektthermodynamik

Fir das Gleichungssystem ist wiederum eine Darstellung relativ zu den Referenz-

l,c—c
zustinden der reinen Stoffe angenehmer. Mit der Definition von AG® aus Gleichung
(5.36) ergibt sich

l,c—c
G net, — 3Gt — 16 e = AG® = IN2W + 3(Apay, + Dbiks,,)  (5.55)

Die folgenden Gleichungen stellen die Verbmdung zwischen den Standardpotentlalen
der ungeladenen Defektspezies Gab,, Asg,, Ga), As), V&, sowie VS, und den Poten-
tialen der Komponenten im festen GaAs her.

Neutrale Zwischengitteratome auf Gallium-Platzen werden durch

Ga® = Ga/ (5.56)
und

/U'cGa = #Gaf

Moa = Hao+ BT In([Gal])

Aps, = Aygaio—i-RTln([Gaf]) (5.57)

in das System eingefithrt. Auf dem Arsenuntergitter gilt dementsprechend
As® = As] (5.58)
Apas = Apyo+RT In([As]]) (5.59)
Als Bildungsreaktion fiir ungeladene Leerstellen auf dem As-Untergitter wird
Ga® = Gag, + Vas (5.60)
angenommen. Damit ergibt sich

:u"(:}a = HaGag, + /U‘VOAS
W + b+ RTIn(Gag,] - [V3:]).

Il

KLGa
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5.2 Gleichungssystem

Mit Einfithrung des Referenzzustandes folgt

Apga = DpiGag, + 13+ BT In([Gag,] - [Vi). (5.61)
Fiir Leerstellen auf dem Ga-Untergitter gilt analog

As® = As,, + V2, (5.62)
mit

Aty = ApSs,, +ie + RTIn([Asy] - [VE). (5.63)

Geladene Spezies

Die Neutralitatsbedingung fiir das betrachtete Defektgleichgewicht lautet:

[Gax] +2 - [Gaxs] + [Vaal +2- [V&] +3 - [Vl + (5.64)
= [Asd]+2 [As a] [Gai']+ [Asf]+2- [As] +3 - [As7] + [VE] +p

Die folgenden Gleichungen beschreiben die Ionlslerungsglelchgew1chte der betrachte-
ten geladenen Defekte. Fiir die jeweiligen G°-Werte, die die Gibbsenergie des Uber-
ganges vom Ladungszustand z zum néchsthéheren z+1 darstellen, werden mnemoni-
sche Kiirzel verwendet. Das Kiirzel AB01 zum Beispiel symbolisiert die Gibbsenergie
die aufgebracht werden mufl, um die Spezies Gal, in die ionisierte Form Gaj, zu
iberfithren.

Die einzelnen Reaktionen lauten:

Bildungsreaktion G°

Gal, = Gay, + A ABO1 (5.65)
Ga,, = Gai; + A AB12 (5.66)
Asg, = AsE, +e BAO1 (5.67)
Ast, = Asi + e BA12 (5.68)
Ga = Gaj +e¢ Al01 (5.69)
As) = Asf +e BI01 (5.70)
Ast = Asit +e BI12 (5.71)

1
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5. Defektthermodynamik

Astt = ATt + e
V&, =Vga+h
Vaa =Vaath
V& = Ve +h
Vﬁ{s = Vj{s +e

Bl23

VAO1L
VA12
VA23
VBO1

Die dazugehérigen Gleichgewichtsbedingungen lauten:

[Gax] - p
[Gans]
[Gaj] - p
RTIn Gl =
[Asél] - m
[Asga)
[Asgh] - n
[Asg.]
[Gait] -
[Ga;]

+ .
rrm Al _
[Asi]

. [Asi2+]'n
RTIln———— =
U A

[Asi™] - n
RTIn L% 1%
" A
RTIn ——WG;] ‘P
[VGa]
2_
RTIn Gl P _
[VGa]
3—
RTIn ——ng]_' P
[VGa]
+ .
Rrin VA n
[VAS]

RTIn

RTIn

RTIn

RTIn
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—ABO1

—AB12

—BAO1

—BA12

—AIlol

—BI01

—BI12

—BI23

—VAOQ1

—VA12

—VA23

—VBo01

(5.77)
(5.78)
(5.79)
(5.80)
(5.81)
(5.82)
(5.83)
(5.84)
(5.85)
(5.86)
(5.87)
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5.2 Gleichungssystem

Fiir die Bildung von intrinsischen Elektron-Loch Paaren

0= cth & =1 (5.89)

gilt auflerdem
RT In(n - p) = —I (5.90)

Die Bandliicke E,, die Gibbsenergie zur Erzeugung von intrinsischen Elektron—Loch
Paaren | und die effektiven Zustandsdichten an den Leitungs- und Valenzbandkanten

Ng und Ny sind verkniipft durch [6,45,72]

5.2.4 Fliissiges Ga—As

Die fliissige Phase wird, wie schon in Kapitel 4.2.3 beschrieben, als nichtideale Misch-
phase unter Verwendung des Ansatzes von Redlich & Kister [59] modelliert. Da fiir
die Defektrechnungen jedoch die Speziespotentiale notwendig sind, muf} Gleichung
(4.25) differenziert werden.

Das chemische Potential des Galliums in der Schmelze setzt sich zusammen aus dem

idealen Anteil p,l(’;i: , dem Exzessanteil ;Llc’;f, und der Gibbsenergie des reinen Stoffes
ol
HGa:

Hoa = HGa + HET + HGa (5.92)
Fiir das Arsen gilt dementsprechend
Hhs = pis + HES + HAs (5.93)

Anhand der graphischen Darstellung der Tangentenmethode in Abbildung 5.3, die
die Verhiltnisse beispielhaft bei 1473 K zeigt, 148t sich leicht erkennen, daf fiir die
Ermittlung der chemischen Potentiale aus der Gibbsenergie gilt:
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5. Defektthermodynamik

: ! oG
Pas = Gly:g/As + (1 - yAs)a_ und (594)
Yas
l
! ! oG
BGa = Gy=y,, — Yas Oyne (5.95)
Mit dem idealen Anteil der Gibbsenergie der fliissigen Phase
G" = RT[(1 = yas) In(1 — yas) + yas Inyad] (5.96)
ergibt sich demnach fiir die beiden idealen partiellen Anteile
0 0.5 0
T=1473 K
.l
HGa \\
~
~
~
— \\
E )
T € 1 I
= — Gloane 20000
- ~
o) N
~
~
~
~
~]| 1
Has
Yas 1- Yas
’ -40000
Yas = 04
Molenbruch As

Abbildung 5.3: Integrale und partielle Gibbsenergien in fliissigem Ga-As
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5.2 Gleichungssystem

phid = RTIn(1—y,,) und (5.97)
pi? = RTlny,,. (5.98)

Der Exzessanteil der Gibbsenergie der fliissigen Phase betragt nach Gleichung (4.24)

G"** = yas(1 = yas) [a0 + 06T + a1(2yas — 1)) (5.99)
Fiir die partiellen Exzesspotentiale folgt hieraus

po = yhao + 0T + a;(3 — 4yas)] und (5.100)

PR = (1 —ya)’lag + boT + ag (1 — dya,)] (5.101)
Aus den Gleichungen (5.92), (5.97), (5.100) folgt damit fir Gallium

/uga = :u'(C]}la + RT h’l(l - yAs) + [G’O + bOT + 01(3 - 4yAs)]y12\s bzw.
A/'LlGa. = RT ln(l - yAs) + [0,0 + bOT + a1(3 - 4yAs)]yf&s (5102)

Fiir Arsen folgt aus den Gleichungen (5.93), (5.98), (5.101) und mit Berficksichtigung

des Referenzzustandes As®:

dhe = p% + RTInya, + [a0 + boT + as(1 — 4yas))(1 — yas)”
i — % = u% — p08 + BT Inya, + [ao + 0T + a1(1 — 4yas))(1 = Yas)

le
Ady, = — AGS + RTInyas + g + boT + a(1 — 4ya)](1 = yas)”
(5.103)

2

le
Bei dem Ausdruck AG3, handelt es sich um die Differenz der Gibbsenergien des
fliissigen und des festen Arsens bei einer bestimmten Temperatur. Er ergibt sich aus
den entsprechenden Werten der Tabelle B.1 zu

le
AGS, = 24443 —22.43-T J/mol (5.104)
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5. Defektthermodynamik

5.2.5 Koexistenz Fliissigkeit—Kristall

Durch die beiden Gleichungen

Apg,e = Apg und (5.105)
Appe = Ap, (5.106)

in denen die jeweiligen Potentiale der Komponenten im Kristall (5.44 und 5.46) mit
denen in der Fliissigkeit (5.102 und 5.103) in Bezug auf ihren Referenzzustand gleich-
gesetzt werden, werden die beiden Phasen ins Gleichgewicht gebracht. Diese beiden
Gleichungen werden nur benutzt, wenn Zustandspunkte entlang der Liquiduslinie be-
rechnet werden sollen. Fiir alle anderen Fille werden sie aus dem Gleichungssystem
herausgelassen.

5.2.6 Gasphase

An das bisher beschriebene Gleichungssystem 188t sich bei Bedarf auch ein Gas-
phasengleichgewicht ankoppeln. Da dies jedoch nicht das Gleichgewicht zwischen
fliissiger und fester Phase beeinfluBt, ist die Gasphase nicht zwingend notwendig
und kann zur Beschleunigung der Berechnungen in den meisten Fallen unberiicksich-
tigt bleiben. Die fiir das Gasphasengleichgewicht notwendigen Ausdriicke werden im
folgenden kurz beschrieben.

Der Ubergang eines Ga—Atoms aus der Fliissigkeit in die Gasphase wird durch die
Reaktionsgleichung

Gél — Ga’ (5.107)

beschrieben. Ist diese Reaktion im Gleichgewicht, so gilt

'MGal = Hgaf
Faa ~ Mot = Hoa? — Mgy + BT Inpc,
Apgr = [hgsae — ,ugaz + RT Inpg,. (5.108)
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Gasférmiges Arsen besteht im wesentlichen aus zwei Spezies, Asj und Asj, die am
Schmelzpunkt von GaAs Partialdriicke gleicher Gréfenordnung aufweisen’. Hier gilt
entsprechend

As' — LAs] | (5.109)
und
ﬂAsl = %#Asg
0 1,0 0 1
,U/Asl T Hass = E#Asg — Kas® + —iRT lnpA52
A/'LAS' = %Iu/o&sg - :u'?\sc + %RT 1npAsz' (5110)

Fiir Asj gilt analog
As' — LA, (5.111)

Die Gleichgewichtsbedingungen ergeben sich damit zu

IU'AS’ = %tu'AsZ
,MASI - :u'?&sc = 4llu0Asf - :u’?ksc + %RT lnpAs4
Ap,g = 3ppg —pias +3RT Inp,,,. (5.112)

5.2.7 Standard—Gibbsenergien der reinen Substanzen

Im bisher vorgestellten Gleichungssystem finden sich eine Reihe von Referenzen auf
die Standard—Gibbsenergien der reinen Substanzen. Sie dienen als Referenzzustand
(,uOGaz, /Lisc), zur Berechnung der Partialdriicke der Gasphasenspezies (/_L(();ag, ,uOASg,

uisg) und zur Berechnung von Umwandlungsenthalpien (KGOAS). Ist eine Standard-
Gibbsenergie durch mehrere Polynome beschrieben, von denen jeweils eines fiir einen
bestimmten Temperaturbereich gilt, so sind Programme wie ChemSage in der Lage,
automatisch das richtige Polynom fiir die gewahlte Temperatur zu benutzen. Fir ein

'Wie schon in Kapitel 4.5 ausfithrlicher dargelegt, ergibe sich bei Verwendung der neuesten
verdffentlichten Daten ein etwas anderes Bild bezliglich der Héhe der Partialdriicke der ver-
schiedenen Gasphasenspezies.
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Programm wie SEQS, das nicht speziell darauf eingerichtet ist, wiirde die Implemen-
tation einer dhnlichen Eigenschaft entweder nicht realisierbar oder vom Aufwand
her nicht vertretbar sein. Soweit die Gleichgewichte mit SEQS berechnet werden,
wird daher fiir jede Substanz das Polynom benutzt, dessen Temperaturbereich am
ehesten die Temperaturen abdeckt, bei denen nach Gleichgewichten gesucht wird.
Es 138t sich leicht nachvollziehen, daff die entstehenden Differenzen in den Ergeb-
nissen sehr klein sind, wenn die giiltigen Temperaturintervalle in geringen Grenzen
iiber- bzw. unterschritten werden. Fiir isotherme Berechnungen bietet sich aulerdem
die Mdglichkeit an, gezielt die jeweils passenden Polynome in das Gleichungssystem
einzusetzen.

Im folgenden sind die Standard-Gibbsenergien aufgefithrt, deren zugeordnete Tem-
peraturbereiche die Mehrzahl der bei den Rechnungen betrachteten Temperaturen
einschlieflen.

Anhang B enthilt eine komplette Liste aller in Betracht kommenden Standard-
Gibbsenergien, so wie sie von Programmen wie ChemSage zur Berechnung benutzt
werden.

G20 = 266477.8 +5.4812692 - T —26.70772 - TInT
+0.2777046 - 1077 - T? — 0.2422256 - 107° - T° + 477618.2 - %

(5.113)

GO = —1389.188 + 114.049043 - T — 26.0692906 - T'In T
40.1506 - 107 - T — 0.40173 - 107" - T° — 118332 - % (5.114)
Goe = —10454.913 +163.457433 - T —29.216037 - T'ln T (5.115)

Gy = 179122.1 +6.2523382 - T — 36.70205 - TIn T

—0.5755091 - 107> T + 0.8437732 - 10" - T° + 88721.720 - 7
(5.116)

G = 126681.7 + 228.78766 - T — 82.40805 - T'In T
—0.5928727 - 107 - 77 4 0.8730612 - 107" - T° + 351456 - (5.117)

5.2.8 Gleichungssystem im Uberblick

Im folgenden werden zur Ubersicht noch einmal alle Gleichungen aufgefiihrt, die
Eingang in das System finden, so wie es mit SEQS ausgewertet wird.

Untergittermodell fiir Ga,_,As; (5.2.3)
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Beschrinkungen und Definitionen

e Normierung der Ga—Untergitterplatze: (5.31)
[Gagal + [Asga] + [AsE,] + [Asgh] + [VEa] + VG + [VE] + V& = 1

e Untergitter gleich grofi: (5.32)

[Gagal + [Asda] + [AsE,] + [AsEH] + [V&] + [Va] + [V&] + [VE]
= [GaQ] + [Gag] + [Gal;] + [Asas] + [VRJ] + [VE]

e Definition zas: (5.33)

z = [Asas] 4+ [AsQ ]+ [AsE,] + [AsEh] + [As)] + [As]] + [As?H] + [As7T]/
([Gaga) + [Ga) ] + [Gay) + [Gaj,] + [Gaf] + [Ga;]
+ [Asad) + [Asd,] 4 [AsE,] + [AsEE] + [As]] + [AsT] + [Asf] + [As]])

o Definition s: (5.34)
s=1-2z

Neutrale Spezies

e Ga’~Potential: (5.44)
A = Dpag, + 5N2W([Asas] + [Asa] — 1) + 3RT In([Gaga] - [Gaas])

e As®~Potential: (5.46)
A = AW, + LN (Gacs] + [Gand - 1) + SRTIn([Ass]  [Asca))

o Niherung Gg, als Punkt: (5.53)

5AS.s

l,c—c¢

LAuG, + FAuG = AGP

l,e—c -
o AG: (5.37)
l,c—c
G° = 1(-92507.899 — 12.073916 - T + 6.5929476 - TIn T
~1.266399- 1072 - T2 — 6.735934 - 1077 - T® 4 245941.98 - )

e Beziehung zwischen GagsAs§ s und A,u%aGa, Au%sAS: (5.55)

l,c—

AGO = IN2W + L(Apd., +Bs,,)
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e Einbau Gaf:

Apga = Apg o + BT In([Gaf))

o Einbau As?:

Apke = A2, + RTIn([Asf)

o Einbau Vg,:

At = Aiag, + He + ETIn((Gaga] - [VAS])

e Einbau V&,:

Aphe = D, +Hgo + RTIn([Asas] - [Vaa])

Geladene Spezies

e Neutralitdtsbedingung:

[Gag]+2-[Gal] + [V, +2- V&I +3-[V&]+n
= [Ast ]+ 2 [AsEE) +[Ga ]+ [Asf] + 2 [As?T] + 3 [As)H] + [VE ] +p

(5.77 - 5.88)

e Ionisierung der Defektspezies:

112

RTln[—(-[}g—*‘:(l)j—']—z = —ABO1
2— .
RTln% ~ —ABI12
a’As
+1.
RTln%ﬁ = —BAO1
RTln.[‘A‘id%;'—” = _BAI2
[ASGa]
+1.
RTlnm—[g—aLTn = —Al01
+1.
RTIn [A[iis]p] n _BI01
[As?t]-n
RTInW —BI12

(5.57)

(5.59)

(5.61)

(5.63)

(5.65)
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3+7.
TS - 0 L
[As{]
rrmesl 2 _ _yap
[VGa,]
2~ .
rrnlYel? _ _yap
[VGa]
3— .
RTIn W = —VA23
[VGa]
+1.
rrm Al ™ _ _ypg
[VAS]
e Intrinsische Elektron—-Loch Paare: (5.90)
RTIn(n-p) = -1
Fliissiges GaAs (5.2.4)
e Potential Ay, i: (5.102)
A/J'IGa = RTln(l - yAS) + [ao + 00T + a1(3 - 4yAS)]yis
o Potential Ap, (5.103)
le
Applhs = = AGR, + BT Inyss + a0 + boT + a1(1 = 4yas))(1 - yas)”
Koexistenz Fliissigkeit—Kristall (5.2.5)
o Gleichgewichtsbedingung der Ga-Komponente in beiden Phasen: (5.105)
A,LLGaC = AMGal
e Gleichgewichtsbedingung der As-Komponente in beiden Phasen: (5.106)
A'LLAsc = AMASI
Gasphase (5.2.6)
e Gleichgewicht fliissiges-gasférmiges Ga: (5.108)

A'U'Gal = H%ag — /J/(C)}al + RT In paa.
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e Gleichgewicht ﬁﬁssiges~gésf6rmiges As (Asg}:
Apy o = 5 g = Hage + FRT I Pas, -

o Gleichgewicht fliissiges—gasférmiges As (As}):
Ap, g = THag = Bage + 1RT I pas,

Standard—Gibbsenergien der reinen Substanzen
e Gasformiges Gallium:

G%s = 266477.8+ 5.4812692-T —26.70772-Tln T

+0.2777046 - 1072 . T2 — 0.2422256 - 107° - T° 4 477618.2 - 7

o IMliissiges Gallium:
Ggaz = —1389.188+ 114.049043 - T — 26.0692906 - T'In T’
+0.1506 - 1073 - T2 — 0.40173- 1077 - T° — 118332 - 1
e Festes Arsen:
Gis‘ = —10454.913 + 163.457433 - T' — 29.216037 - T'In T
o Gasformiges Arsen (As?):

G?;sg = 179122.1+ 6.2523382- T — 36.70205-T'In T

—0.5755091 - 1073 - T2 4 0.8437732- 1077 - T° + 88721.720 -

e Gasformiges Arsen (As)):

GR.g = 126681.7+228.78766- T — 82.40805 - T'In T
~0.5928727 - 1073 . T2 + 0.8730612- 1077 - T° + 351456 -

5.3 Berechnungen und Ergebnisse

(5.110)

(5.112)

(5.2.7)
(5.113)

(5.114)

(5.115)

(5.116)

(5.117)

AuBler dem im vorigen Abschnitt beschriebenen Gleichungssystem werden zur Be-
rechnung noch Werte fiir die Bildungs— und Ionisierungsenergien der Defekte bené-
tigt. Fiir die Ionisierungsenergien wurden theoretisch ermittelte Werte benutzt [51],
die an das hier verwendete Defektmodell angepafit worden sind [80]. Sie sind in

Tabelle 5.2 aufgefiihrt.
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Tabelle 5.2: Ionisierungsenergien der Defekte.

Kiirzel Wert in J/mol
ABO1 —-46100 —-28 . T
AB12 —60500 —28 - T
BAO1 —-93400 -37. T
BA12 117500 -32-T
Al01 -9500 -37. T
Bl01 —70200 =37 T
Bl12 —94300 -37- T
BI23 —118500 —=37 - T
VA01 —46100 -21.T
VA12 —67500 =16 T
VA23 —94300 —-11- T
VBO01 —-9500 =37 T

Die Defektbildungsenergien hingegen wurden im Verlauf der Berechnungen variiert,
da die berechnete Kurve ja die experimentell ermittelten Werte wiedergeben soll. Zur
Optimierung stehen sechs Defektbildungsenergien zur Verfiigung: A,u?;a ! A;&s ae?
Apigs Dpipgos piyg, und e .

Da man durch die Anzahl der variierbaren Defektbildungsenergien einen dhnlichen
Verlauf der Soliduslinie theoretisch auch mit einem anderen Satz Parameter beschrei-
ben kann, diirfen die Zahlenwerte der optimierten Defektbildungsenergien nicht tiber-
bewertet werden. Ihre Bedeutung liegt vor allem in der ermittelten Gréfienordnung
der Werte, mit denen man die experimentell bestimmten Punkte der Soliduslinie wie-
dergeben kann. Lige eine ganze Reihe von experimentell ermittelten Werten der Soli-
duslinie vor, die durch einen passenden Satz von Defektbildungsenergien beschrieben
werden sollen, so wére dies mit den zur Zeit vorliegenden Softwarewerkzeugen auch
kaum durchfithrbar. Abhilfe kann hier erst die sich zur Zeit noch in der Entwick-
lung befindende néchste Version von ChemOpt schaffen, wenn das Programm um das
Species Chemical Potential — Bond Energy Modell erweitert ist.

Mit SEQS und dem entsprechenden Gleichungssystem wurden nun durch zahlrei-
che Berechnungen Werte fiir die Bildungsenergien ermittelt, die die experimentellen
Werte moglichst gut beschreiben und gleichzeitig in anderen Bereichen nicht zu Er-
gebnissen fithren, die vorliegenden Erkenntnissen widersprechen.

Bezliglich der experimentellen Werte, die zur Optimierung herangezogen wurden,
ist im Vorfeld der Berechnungen folgende Entscheidung getroffen worden: Von den
erhaltenen Ergebnissen der Stéchiometrieanalyse (siehe Tabelle 6.4) wurde der klein-
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Tabelle 5.3: Optimierte Bildungsenergien der Defekte.

Bildungsenergie Wert in J/mol

Apa,, 52696.7

A/PASA 43281.2

Apf(’}ag 246199

0 1

AuAS? 162868

T 151050
VGa.

125 65573.9
VAs

ste ermittelte Wert fiir die Arsenkonzentration zur Festlegung der maximalen Ar-
senloslichkeit bei der Versuchstemperatur benutzt. Bei Berticksichtigung der wichtig-
sten moglichen Fehlerquelle, des Vorhandenseins von Einschliissen fliissiger Phase, ist
nicht anzunehmen, daff der maximale Arsengehalt grofler als der kleinste experimen-
tell ermittelte Wert ist. Damit ergibt sich aus der Stochiometrieanalyse von Probe

7-2-2, dafl die Soliduslinie bei T' = 1393 K einen Arsengehalt von z,, = 0.500219

aufweisen soll.

Die ermittelten Werte fiir die Bildungsenergien sind in Tabelle 5.3 dargestellt. Die
Soliduslinie, die sich aus dem gesamten Parametersatz ergibt, zeigt Abbildung 5.4.
Zusétzlich sind die gemessenen Arsenkonzentrationen der Proben 7-2-1 und 7-2-2
eingetragen, sowie die mit Hilfe der Daten in Kapitel 4 ermittelte Liquidustempera-
tur, die dem Arsengehalt der Schmelze entspricht, aus der die beiden Proben gezogen
wurden.

Auf der arsenreichen Seite des Phasendiagramms sind die Soliduslinien der folgenden
Abbildungen lediglich bis zur eutektischen Temperatur hinunter dargestellt. Grund
dafiir ist, daB bei den Berechnungen der Soliduslinie lediglich das Gleichgewicht mit
der Schmelze beriicksichtigt wurde. Unterhalb der eutektischen Temperatur muf
sich jedoch die Soliduslinie aus dem Gleichgewicht mit dem reinen Arsen ergeben.
Diese temperaturabhingige Variation der Berechnungen liefle sich mit SEQS nur
unter grofen Umstinden bewerkstelligen, weshalb darauf verzichtet wurde. Diese
erweiterten Berechnungen bleiben ChemSage iiberlassen, sobald das SCPBE-Modell
integriert ist. Vermutlich wird die Soliduslinie bei T = 1066.78 K einen leichten
Knick aufweisen, ohne daB sich an dem generellen Verlauf etwas andert. Aus diesem
Grund sind die Abbildungen 5.16 bis 5.19, die den Verlauf der Defektkonzentrationen
in Abhingigkeit von der Temperatur fiir zwei arsenreiche Proben zeigen, bis zu
Temperaturen unterhalb der eutektischen Temperatur dargestellt. Solange sich der
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5.8 Berechnungen und Ergebnisse

Zuustandspunkt der Probe innerhalb des Phasenbereiches fiir festes Galliumarsenid
befindet, kann sich an dem Verlauf der Defektkonzentrationen nichts &ndern, auch
wenn man das Gleichgewicht mit reinem Arsen beriicksichtigen wiirde. Lediglich
der Endpunkt der Kurven, der also der Temperatur entspricht, bei der die Proben
den Einphasenbereich verlassen, kénnte sich analog zu dem erwéhnten Knick in der
Soliduslinie leicht verdndern. Dies soll hier jedoch vernachléssigt werden.

Beziiglich der galliumreichen Seite der Soliduslinie wurden keine zusétzlichen expe-
rimentellen Informationen einbezogen. Auch der Verlauf der Soliduslinie bei tiefen
Temperaturen ist experimentell nicht gesichert. Auch wenn es auf den ersten Blick
einfach erscheint, die hier durchgefiihrten Versuche bei tieferen Temperaturen zu
wiederholen, so wird man bei Betrachtung der Abbildung 4.8 daran erinnert, dafl
der Gesamtdruck iber der Schmelze im Gleichgewicht bei niedrigen Temperatu-
ren grofler ist als bei hoheren Temperaturen, da zwangsidufig der Arsengehalt der

410 2-10™ 0 2.10"* -4.10" -6-107 -8.10"
1600 L 1 1 1 I ] 1 1 1 1 1
| L 1300
1500 I
i L 1200
1400 - A i
| M 1100
= 1300 - i =
= L1000 S
= 1 i 5
£ 1200 g
g i - 900 =
£ 1100 - i a
| L 800
1000 - [
| L 700
900 - i
: ¢ Probe 7-2-1 | 600
i : O Probe7-2-2 L
800 T T T ; T T T T T T
0.4998 0.4999 0.5 0.5001 0.5002 0.5003 0.5004

XAs

Abbildung 5.4: Die berechnete Soliduslinie
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Schmelze grofer sein mufl. Auf der anderen Seite bereiten Versuche bei noch hoher-
en Temperaturen ebenfalls Probleme, da auch spezielle Rohréfen im Dauerbetrieb
nicht bei Temperaturen von weit iiber 1200° C eingesetzt werden kénnen und die
Festigkeit des Quarzglases ebenfalls abnimmt.

Es bleibt zu iiberlegen, ob nicht wenigstens Anhaltspunkte tiber die Lage der Solidus-
linie auf der arsenreichen Seite bei niedrigen Temperaturen aus dem hier benutzten
Versuchsverfahren zu gewinnen sind. So wie die Soliduslinie in Abbildung 5.4 darge-
stellt ist, iberschreitet ein Kristall, der unter den vorliegenden Bedingungen gezogen
wurde, noch vor dem Erreichen der eutektischen Temperatur von T = 1066. 78 K die
Sohdushnle und gelangt so in das Zweiphasengebiet Ga,_,As; + (Ga, As) Durch
geeignete Untersuchungsverfahren liefe sich dies méglicherweise an den nachgewie-
senen Arsenausscheidungen (siehe Kapitel 6.4.6) tiberpriifen. Lassen sich keine ent-
sprechenden Galliumanreicherungen an der Grenzfliche Arsenausscheidung/GaAs—
Matrix feststellen, so wiirde dies darauf hindeuten, da§ die Proben die Soliduslinie
erst unterhalb der eutektischen Temperatur tiberschreiten.

Interessant ist auBerdem die Frage, ob die Berficksichtigung des festen Galliumar-
senids als Mischkristall, wie dies in den Berechnungen mit SEQS ja geschieht, die
Lage der Liquiduslinie merkbar beeinflufit. Zum Vergleich sind z—T" - Wertepaare der
Liquiduslinie berechnet worden, sowohl mit ChemSage, wo GaAs noch als stochio-
metrische Verbindung ohne Léslichkeit fiir Gallium oder Arsen berticksichtigt wird,
als auch mit SEQS. In Abbildung 5.5 sind die entsprechenden Temperaturdifferenzen

li li
als AT = TCI?:emSage Tsgqg dargestellt.

Zu erkennen ist, dafl die Temperaturunterschiede weniger als ein Tausendstel Kelvin
betragen, bis auf den Bereich sehr geringer As—Gehalte und niedriger Liquidustem-
peraturen mit Temperaturunterschieden von 0.01 bis 0.07 Kelvin. Die Hohe der
Differenzen ist dariiber hinaus offensichtlich nicht mit dem Verlauf der Soliduslinie
korreliert, ansonsten wiirde man bei Arsengehalten, bei denen die Soliduslinie die
maximale Ausdehnung hat, groflere AT-Werte feststellen als fiir die {ibrigen ya.—
Werte.

Sowohl wahrend der Optimierung der Defektbildungsenergien als auch zur Beur-
teilung der endgiiltigen Werte ist es lohnend, sich den Einflul von Anderungen der
Energien auf Form und Lage der Soliduslinie zu vergegenwartigen. Dies hilft wahrend
des Optimierungsvorganges, da sich so feststellen 148t, welche Bildungsenergie auf
ein bestimmtes Detail der Soliduslinie den gréfiten Einflufl hat. Bei der Beurteilung
der optimierten Soliduslinie selber lassen sich daraus Toleranzen erkennen, in denen
die Defektbildungsenergien verindert werden konnen, ohne die Form der Solidusli-
nie grundsétzlich zu dndern. Die Abbildungen 5.6, 5.7 und 5.8 ze1gen wie sich die
Soliduslinie bei Variation jeder der sechs Parameter A,uGa , Aus Asp.? A;uG 0 , A o A
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,u%% und #3& ~ &ndert. Generell verringern gréfiere Werte die Ausdehnung der So-

liduslinie, wobei dem AusmaB der Anderungen anzusehen ist, daf immer hohere
Bildungsenergien einen immer geringeren Effekt haben, da sich die jeweilige betrof-
fene Soliduslinienhélfte der z,, = 0.5 — Achse als Grenzwert ndhert. Auflerdem ist
wie erwartet festzustellen, da8 die Anderungen an der Soliduslinie gegenlaufig sind.
Bewirkt die Erhéhung eines Parameters die Verringerung der Ausdehnung der Soli-
duslinie auf der einen Seite, so ist gleichzeitig in geringerem Mafle eine Vergréfierung
auf der anderen Seite festzustellen.
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Abbildung 5.5: Vergleich der Liquiduslinien ChemSage — SEQS. Dargestellt ist die
Temperaturdifferenz AT = T, gq - TgngS iiber dem Arsengehalt der Schmelze.
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Wie schon an anderer Stelle beschrieben (siehe Kapitel 4.2.2), 148t sich das Pha-
sendiagramm auch in einer etwas anderen Form darstellen, die fiir die gleichzeitige
Betrachtung des fliissigen und des festen Phasenbereiches besser geeignet ist als ein
herkdmmliches T-z-Phasendiagramm. Abbildung 5.9 zeigt ein Au, ~T-Diagramm,
in das Linien konstanter Schmelzenzusammensetzung y,, und Stéchiometrieabwei-
chung im Festkorper s eingezeichnet sind. Diese Linien lassen sich natiirlich nur
berechnen, wenn die Bedingungen

Apge = Apg, (5.105) und

Apae = Dpye (5.106)

aus dem Gleichungssystem entfernt werden, da sie die Losungen auf Punkte der
Liquiduslinie beschranken. Die Koexistenz von fliissiger und fester Phase wird im
App~T-Diagramm durch eine einzige Linie beschrieben, wahrend dies in herkémm-
lichen Phasendiagrammen durch Konoden ausgedriickt wird, die die Grenzen der
Mehrphasenbereiche miteinander verbinden. Der grofite Vorteil dieser Darstellungs-
art ist in diesem Zusammenhang jedoch deren Eigenschaft, eine Mafistabsdénderung
unnétig zu machen, wenn der Bereich des festen und des fliissigen Galliumarsenids
gleichermafien zugénglich gemacht werden soll. So wird anhand von Abbildung 5.9
deutlich, wie grofie Anderungen in der Zusammensetzung der fliissigen Phase (Linien
yYas = const.) sehr kleinen Anderungen der Zusammensetzung in der festen Phase
entsprechen (Linien s = const.).

Dies wird auch noch einmal an Abbildung 5.10 deutlich. Hier wird der Abkiithlungs-
verlauf dreier charakteristischer Proben gezeigt. Eine stéchiometrische Schmelze
(zps = 0.5) fithrt zu einem Kristall, der eine Stochiometrieabweichung s von —8.49 -
107° aufweist. Der negative Wert fiir s entspricht einem Wert fiir z,, > 0.5 und
damit einer Lage der kongruenten Punktes in der arsenreichen Hilfte des Phasen-
diagramms. Bei einer Temperatur von ca. 930 K trifft die Linie auf die Au,, = 0
Achse. Dies bedeutet ein Gleichgewicht mit reinem Arsen und wiirde sich in einem
konventionellen Phasendiagramm in dem Erreichen der Soliduslinie ausdriicken.

Der Kristall, der sich aus einer Schmelze der Zusammensetzung y,, = 0.55 ausschei-
det, steht bereits bei 997 K im Gleichgewicht mit reinem Arsen. Um einen stéchiome-
trischen Kristall (z,, = 0.5) zu erhalten, muf eine Schmelzenzusammensetzung von
Yas = 0.452 eingestellt werden. Die Linie s = 0 fiir den entstehenden Kristall trennt
damit den Bereich des festen Galliumarsenids in zwei Halften, links von ihr befinden
sich Kristalle mit unter—, rechts mit {iberstochiometrischer Zusammensetzung. Im
Zusammenhang mit der Linie s = 0 148t sich sehr gut zeigen, was bereits eine gerin-
ge Anderung der Schmelzenzusammensetzung fiir den daraus entstehenden Kristall
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bedeuten kann. Senkt man den Arsenanteil der Schmelze um nur 2 Promille von
0.452 auf 0.45, so ist der entstehende Kristall bereits unterhalb 850 K von véllig an-
derer Morphologie. Bei 831 K gelangt der Kristall, der eine Stéchiometrieabweichung
von s = 4.06- 107° aufweist, ins Gleichgewicht mit der galliumreichen Schmelze. Bei
Raumtemperatur wird der Kristall also Einschliisse erstarrter Restschmelze aufwei-
sen, wahrend ein Kristall, der aus einer Schmelze der Zusammensetzung v, = 0.452
erstarrt ist, ausscheidungsfrei bleibt. Eine Verdnderung der Arsenkonzentration der
Schmelze in die andere Richtung wird in &hnlicher Weise zu Ausscheidungen bei
Raumtemperatur fithren.

Fir die folgenden Legierungen sind die Defektkonzentrationen in Abhangigkeit von
der Temperatur in Form von Abbildungen aufgefiihrt:

Yas $ Tmaw [K] Tmz’n [K] Abblldung

0.45 4.06056-107° 1507.17  830.95 5.12, 5.13
0.452 0.0 1507.52  800.00 5.14, 5.15
0.50 —8.48522:107° 1511.16 930.32 5.16, 5.17
0.55 —1.68268-107* 1507.02 997.00 5.18, 5.19

Die Form und Lage der Soliduslinie wurde wéhrend des Optimierungsvorganges der
sechs Defektbildungsenergien (siche Tabelle 5.3) in erster Linie durch Variation von
Ap, <, und A/LisAs den Experimenten angepafit. Die Konzentrationsverlaufe in Ab-
héngigkeit der Temperatur zeigen fiir die Antistrukturdefekte einen erwarteten Ver-
lauf. Mit Zunahme des Arsengehaltes der Schmelze dominieren die Asg,~Defekte in
den verschiedenen Ladungszustinden immer starker iiber die Ga,,~Defekte, die bei
s < 0 noch in der Mehrheit sind. Entsprechende Verlaufe sind bei den interstitiellen
Defekten und den Leerstellen nicht so klar ausgepragt, was aber den Groéflenunter-
schieden der entsprechenden Defektbildungsenergien nach (siehe Tabelle 5.3) zu ur-
teilen auch nicht anders zu erwarten ist. Wie bereits erwéhnt liegt die Hauptursache
fiir diesen Effekt in der nur sehr rudimentdr vorhandenen Optimierungsmoglichkeit
der Parameter. Ohne die geeigneten Werkzeuge, die sich noch in der Entwicklung
befinden, ist eine durchweg konsistente Anpassung der optimierbaren Parameter bei
vertretbarem Zeitaufwand nicht zu erreichen.

Abbildung 5.11 zeigt als Beispiel den Verlauf der Defektkonzentrationen in Abhan-
gigkeit der Stochiometrieabweichung s bzw. des Molenbruches x5, bei T = 1393 K,
der Homogenisierungstemperatur der Proben 7-2-1 und 7-2-2. Bei dieser Tempera-
tur besitzt das Ga,_,As; -Phasengebiet eine nahezu maximale Ausdehnung, von
s = 2.646 - 107" bis s = —4.380 - 10™*. Aufgetragen sind die Summen der jeweili-
gen Defektkonzentrationen tiber alle Ladungszustande. Bei den Antistrukturdefekten
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Abbildung 5.11: Konzentrationen der Defekte in Abhéngigkeit von s bei T' = 1393 K

iiberwiegt Asg, bei z,, 2 0.50005 gegeniiber Gay,, wie auch schon Abbildung 5.16
(oben) andeutet. Die entsprechenden Wechsel bei den anderen Defektspezies treten
bereits bei sehr geringen Arsengehalten auf (z,, ~ 0.4999). Aufféllig ist ebenfalls,
daff die Konzentration der Locher die der Elektronen iiber den gesamten Konzen-
trationsbereich um Gréfenordnungen tibersteigt. Den Abbildungen 5.13, 5.15, 5.17
und 5.19 (jeweils unten) zufolge &ndert sich dies auch nicht wesentlich mit sinkenden

Temperaturen.

127



5. Defekithermodynamik

Temperatur [K]

Temperatur [K]

o 1" 10" 10° 10%* 10’ 10°* 10° 10*
1600 : . . ' ‘ ‘
1 — [Asg, - 1300
1500 { "7 [Asgyl el
1 as A 1200
1400 | . 1G% T
— - [Gayd S ; /'/ L 1100
A4 -— [Gail /// g / _ .
1300 - / 5
1200 _ /'/ i o é
] /! - 900 E
/ - -~
100 A / >
1100 ] /] [ 200 e
/| -
0 -
10007 ( i - 700
200 1 \V/ - 600
800 : : : : : : - :
0% 1" 10 10° 1w0® 107 10* 10° 10*
Defektkonzentration
160010‘12 0" 10 10° 10% 107 10* 10° 10*  10°
| L 1300
[Vga] 3
- L 1200
L 1100
i &
- 1000 5
8
- 000 E
L go0 O
L 700
L 600
10°

Defektkonzentration

Abbildung 5.12: Konzentrationen der Antistrukturdefekte (oben) und der Leerstellen
(unten) fiir y,, = 0.45 (s = 4.06 - 107°).

128



5.8 Berechnungen und Ergebnisse

10
L 1300
+ 1200
L 1100
o i
E : 1000
S
g L 900
] [
&= L 800
L 700
L 600
107
160010‘8 107 10° 10° 10 10°
I m L 1300
4o [p] i
1500 _ [ 1200
1400 : L 1100
= 1300 7 - 1000
3 i
< .
] 1200 [ 000
£ I i
(b 4
£ 1100 ] L 300
1000 : [ o0
900 : L 600
800 - : : : J
10 107 10° 107 10 10°

Ladungstragerkonzentration

[D,] myeradusay,

[D,] mereduray,

Abbildung 5.13: Konzentrationen der interstitiellen Defekte (oben) und der Ladungs-
trager (unten) fiir y,, = 0.45 (s = 4.06 - 10_6).
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Abbildung 5.14: Konzentrationen der Antistrukturdefekte (oben) und der Leerstellen
(unten) fiir s =0 (yp, = 0.452). -
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Abbildung 5.15: Konzentrationen der interstitiellen Defekte (oben) und der Ladungs-
triger (unten) fiir s = 0 (y,, = 0.452).
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Abbildung 5.16: Konzentrationen der Antistrukturdefekte (oben) und der Leerstellen
(unten) fiir y,, = 0.5 (s = —8.49 - 107°).
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Abbildung 5.17: Konzentrationen der interstitiellen Defekte (oben) und der Ladungs-
trager (unten) fir ya, = 0.5 (s = —8.49 - 107°).
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Abbildung 5.18: Konzentrationen der Antistrukturdefekte (oben) und der Leerstellen

(unten) fiir y,, = 0.55 (s = —1.68 - 107*).
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Abbildung 5.19: Konzentrationen der interstitiellen Defekte (oben) und der Ladungs-
trager (unten) fiir y,, = 0.55 (s = —1.68 - 107%).
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5.4 Vergleich mit Literaturdaten

Die Abbildungen 5.20 und 5.21 zeigen die berechnete Soliduskurve im Vergleich zu
einigen ebenfalls berechneten Soliduskurven aus der Literatur.

In Abbildung 5.20 sind zwei Soliduskurven dargestellt, die beide eine wesentlich ge-
ringere Ausdehnung aufweisen, zumindest auf der arsenreichen Seite. Die Kurve von
Wenzl, Mika, Henkel [77], wie auch die aus [76], die wegen ihres praktisch identischen
Verlaufs nicht noch zusétzlich eingetragen wurde, entsprechen in ihrem Verlauf und
ihrer Ausdehnung der Art Soliduskurven, wie sie sich bei Berechnungen mit den vor-
liegenden Modellen und Parametern ergeben, wenn die experimentellen Ergebnisse
dieser Arbeit nicht beriicksichtigt werden.
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Abbildung 5.20: Vergleich der berechneten Soliduslinie (durchgezogene Linie) mit

zweien aus der Literatur. WMH 90: Wenzl, Mika, Henkel [77]; LH 71: Logan &
Hurle [38].
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Abbildung 5.21: Vergleich der berechneten Soliduslinie (durchgezogene Linie) mit
zweien aus der Literatur. H 79: Hurle [31]; MBM 86: Morozov, Bublik, Morozova [41].

Die Form der Soliduslinie von Logan und Hurle [38] ist eine Folge des sehr einfachen
Modells, welches ausschlieflich ungeladene und geladene Leerstellen und Leerstellen-
paare beinhaltet, jedoch keine interstitiellen oder fehlgeordneten Defekte. Die Folge
ist eine unrealistisch geringe Ausdehnung des Ga_,As; —Phasenraumes auf der As—
reichen Seite des Phasendiagramms.

Die grofe Ausdehnung des Ga;_,As; —Phasenraumes nach Hurle [31] in Bild 5.21
ist vermutlich zum groBen Teil auf einen Rechenfehler zuriickzufithren [77]. Selbst
nach dieser Korrektur ergibt sich jedoch noch eine maximale Ausdehung von x5, ~

0.49945 bzw. z,, ~ 0.50025.

Die Frage, die sich bei allen Berechnungen stellt, die eine groBe Ausdehnung des
Ga,_,As’ —Phasenraumes voraussagen ist, wo der Uberschuf an As— bzw. Ga— Ato-
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men bei tiefen Temperaturen verbleibt. Wenn bei hohen Temperaturen Werte fiir die
Stéchiometrieabweichung von |s| &~ 107 oder sogar |s] &~ 107 vorausgesagt werden,
der Wert fiir s bei Raumtemperatur aber verschwindend gering ist, dann muf sich
der UberschuB der jeweiligen Komponente normalerweise in Form von Ausscheidun-
gen bemerkbar machen. In [77] ist dargelegt, daB sich dies fiir eine Soliduskurve wie
sie durch Morozov et al. [41] berechnet wurde (siehe Bild 5.21) durch Dichtemes-
sungen nicht nachvollziehen lieB. In der vorliegenden Arbeit hingegen, die sich auf
die Untersuchung der As-reichen Seite beschrankt, lieen sich mit Hilfe der Trans-
missionselektronenmikroskopie As—Ausscheidungen ausmachen (siche Kapitel 6.4.6),
deren Existenz eine Erklarung fiir das Verbleiben des As-Uberschusses bei niedrigen
Temperaturen bietet.

Obwohl an dieser Stelle beispielhaft je zwei Soliduskurven mit geringerer und zwei
mit groflerer Ausdehnung aus der Literatur dargestellt sind, mufl gesagt werden, dafl
die Mehrzah! der neueren Berechnungen eher einen kleineren Ga,_, As; —Phasenraum
vorhersagt wie der, der in der vorliegenden Arbeit und durch die in den beiden in
Bild 5.21 dargestellten Soliduskurven gefunden wird.

Dies zeigt sich auch bei weiteren Berechnungen, die am selben Institut mit einer be-
reits um das SCPBE-Modell erweiterten Version von ChemSage durchgefiithrt worden
sind. Abbildung 5.22 zeigt zwei Soliduskurven, die mit Hilfe neuerer Daten berechnet
wurden. Den Berechnungen, die zu der mit OEW 95 [48] bezeichneten Soliduskurve
fiihren, liegen chemische Potentiale der Defektspezies zugrunde, die auf den theore-
tischen Berechnungen von Scherz und Scheffler [63] basieren. Diese fithren, wie aus
der Abbildung ersichtlich ist, zu einer unrealistischen Soliduskurve, die bei keiner
Temperatur einen GaAs-Kristall mit Arseniiberschufl entstehen liefle und damit im
Widerspruch zur iiberwiegenden Mehrzahl der aus der Literatur bekannten Experi-
mente steht.

Die mit OEWK 95 bezeichnete Soliduskurve [49] berticksichtigt den Defektzustand
von GaAs-Kristallen, die bei den Freiberger Elektronikwerken hergestellt worden
sind. Diese semi-isolierenden Kristalle enthalten zusatzlich zu den intrinsischen De-
fekten auch C, O, B und Si Fremdatome. Die Form der berechneten Soliduslinie
entspricht auf der As—reichen Seite der Form der in dieser Arbeit ermittelten Kur-
ve, sie differiert in der fehlenden Loslichkeit fiir iiberschiissiges Gallium und in der
wesentlich geringeren Ausdehnung.

Die grofie Differenz in den Verliufen der verschiedenen Soliduskurven macht klar,
daff mehr experimentelle Informationen nétig sind, um den tatsichlichen Verlauf mit
groBerer Gewiflheit beschreiben zu kénnen.
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Abbildung 5.22: Vergleich der berechneten Soliduslinie (durchgezogene Linie) mit
zweien, die mit der bereits um das SCPBE-Modell erweiterten Version von ChemSage

berechnet worden sind. OEW 95: Oates, Eriksson, Wenzl [48]; OEWK 95: Oates,
Eriksson, Wenzl, Korb [49].
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6.1 Einfiihrung

Wie in der Einleitung zu dieser Arbeit bereits angedeutet, ist man besonders im An-
fangsstadium der Verwendung eines neuen Berechnungsmodells darauf angewiesen,
Daten aus Experimenten zur Verfiigung zu haben, um die Parameter des Modells an
die tatsachlichen Gegebenheiten anzupassen.

Im hier verwendeten Berechnungsmodell sind diese Parameter hauptsachlich Defekt-
bildungsenthalpien und -entropien, die sich nur schwer direkt messen lassen. Wertvoll
sind in diesem Zusammenhang jedoch auch indirekte Daten, wie z.B. Experimente
und Analysen zur Ausdehnung des Solidusbereiches von festem GaAs, da sich daraus
Informationen tiber das Zusammenspiel der thermochemischen Daten der Defekte
ableiten lassen.

Versuche auf diesem Gebiet sind jedoch leider nicht oder nur kaum bekannt, da
sich die dazu notwendigen Anlagen in einigen Punkten entscheidend von denen der
gewohnlichen GaAs—Kristallzuchtapparaturen unterscheiden, und deshalb Versuche
dieser Art nur schwer durchfithrbar sind. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde
deshalb eine Versuchsanordnung aufgebaut, mit der sich GaAs—Kristalle herstellen
lassen, die extrem hohe Gehalte an geléstem Arsen aufweisen.

Die so hergestellten Kristalle sind nicht nur in Bezug auf den Arsengehalt von groflem
Interesse. Da Kristalle dieser Art eine seltene Gelegenheit darstellen, den Effekt
einer As-Sattigung im GaAs—Kristall zu untersuchen, wurden eine ganze Reihe von
weiteren Untersuchungen an diesen Proben vorgenommen.
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6.2 Versuchsaufbau

6.2.1 Auslegung der Anlage

Die Auslegung der fiir diese Experimente aufgebauten Anlage unterscheidet sich in
einigen wesentlichen Punkten von géngigen Apparaten zur Zucht von GaAs—Halb-
leiterkristallen. Der hohe Dampfdruck des Arsens verbunden mit der starken Korro-
sivitdt bei hohen Temperaturen stellen besondere Anforderungen an die Apparatur.

Im Gegensatz zu Standard—Kristallzuchtanlagen fiir Galliumarsenid, die im Nor-
malbetrieb bei Driicken von maximal 2 bar und einer Schmelzenzusammensetzung
von 50% Arsen arbeiten, werden an die Druckbestindigkeit des hier verwendeten
Versuchsaufbaus héhere Anforderungen gestellt.

Da mit diesen Experimenten Anhaltspunkte tiber die maximale Léslichkeit von Arsen
in GaAs ermittelt werden sollen, mufl die Anlage in der Lage sein, im Dauerbetrieb
extreme Driicke und Temperaturen auszuhalten, die bei ca. 1400 K/11 bar bzw.
1150 K /28 bar liegen. Diese fiir die Auslegung der Anlage wichtigsten Gréfien ergeben
sich aus den folgenden Uberlegungen:

e Dem bisherigen Wissen tiber den Verlauf der Soliduslinie im Ga—As-Phasendia-
gramm zufolge liegt der Punkt der maximalen Ausdehnung auf der As-reichen
Seite bei ca. 1400 K.

e Betrachtet man die Liquiduslinie (Abb. 4.3), so steht dieser Phasenzustands-
punkt im Gleichgewicht mit einer Schmelze, die zu ca. 75% aus Arsen besteht.
Mit dieser Schmelzenzusammensetzung wurden dann auch praktisch alle Ver-
suche durchgefiihrt.

e Mit Hilfe der Ausdriicke fiir die Gibbsenergien der Gasphasenspezies (siehe An-
hang B) 148t sich berechnen, wie hoch in etwa der zu erwartende Gesamtdruck
bei dieser Temperatur und Zusammensetzung ist. Mit einem Programm wie
ChemSage 14t sich leicht der Partial- und Gesamtdruckverlauf als Funktion
von Temperatur und Zusammensetzung, oder, was im vorliegenden Fall noch
niitzlicher ist, entlang der Liquiduslinie berechnen (siehe Abbildungen 4.7, 4.8
und Tabellen 4.7 und 4.8). Fiir eine Schmelze, die zu 75% aus Arsen besteht,
betragt die Liquidustemperatur 1399 K, der Gesamtdruck belauft sich auf ca.
11 bar. Aus diesen Abbildungen und Tabellen wird allerdings auch deutlich,
daf arsenangereicherte Restschmelze, die sich wahrend des Kristallzucht- und
Abkiihlungsvorganges bildet, erheblich héhere Driicke zur Folge hat, ndmlich
bis ca. 28 bar.
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Zu beachten ist, dafl die hier zur Bestimmung der Anlagenauslegung benutzten Daten
lediglich in Bezug auf den Verlauf der Liquiduslinie als hinreichend genau bekannt
angesehen werden kénnen. Die Lage des Maximums der As-Léslichkeit im GaAs
hingegen ist in der Literatur umstritten, nicht zuletzt aus diesem Grund werden diese
Experimente durchgefithrt. Bei der Genauigkeit der berechneten As-Partialdriicke
(insbesondere py,, ) miissen aufgrund ihrer Héhe ebenfalls Abstriche gemacht werden.

6.2.2 Verwendete Materialien

Wie bei anderen Kristallzuchtanlagen, die zur Herstellung von Galliumarsenid ver-
wendet werden, kommt aufgrund der starken Korrosivitit von Arsen bei hohen
Temperaturen als Werkstoff, der in direkten Kontakt mit GaAs bzw. As gelangt,
nur Quarzglas in Frage. Es gibt kaum Werkstoffe mit geniigend hoher Standzeit,
mit Ausnahme einiger Ti- bzw. TiN-Legierungen, die sich als Konstruktionsmate-
rial beispielsweise fiir Flansche oder Druckmefvorrichtungen eignen. Zur Aufnahme
des Galliumarsenids kommt also nur ein rundum geschlossener, rein aus Quarzglas
bestehender Behélter in Frage.

Im Gegensatz zu herkémmlichen Apparaturen zur GaAs—Kristallzucht muf} hier der
Quarzglasbehalter jedoch weitaus hoheren Innendriicken widerstehen. Fiir die Ausle-
gung von Glashohlzylindern unter Inneniiberdruck stehen Diagramme zur Verfiigung
[24], die fiir einen zu erwartenden Uberdruck bei Vorgabe des AuBendurchmessers
des Glasrohres die mindestens notwendige Wandstarke und umgekehrt wiedergeben.
Berticksichtigt man bei dem oben ermittelten Druck einen méglichen Fehler von 50%
und kalkuliert aus Griinden der Betriebssicherheit dariiber hinaus noch einen Faktor
von 2 bis 3 hinzu, so kommt man auf Maximaldriicke von ca. 40 bis 45 bar, denen das
Quarzglasrohr ca. 100 Stunden bei der Maximaltemperatur standhalten muf. Der
Sicherheitsfaktor 2 bis 3 dient ebenfalls der Beriicksichtigung herstellungstechnisch
bedingter Schwankungen der Wandstarke. Beim verwendeten Stranggufverfahren
148t sich nicht vermeiden, daB Rohrstiicke aus verschiedenen Abschnitten der Ge-
samtcharge in der Wandstérke leicht variieren.

Bei Quarzglasrohren der benétigten optischen Qualitdten, die auch als Konstruk-
tionsmaterial in der Halbleiterherstellung zur Anwendung kommen, stellen herstel-
lungstechnisch bereits Wandstarken von 7 mm eine Sonderanfertigung dar, die nur
bei Abnahme einer Mindestmenge, die einer gesamten Strangguficharge entspricht,
erhiltlich sind. Gréflere Wandstarken sind sehr schwierig herzustellen und damit,
wenn nur in kleinen Mengen bendtigt, kostenmafBig nicht vertretbar.

Bei einer Wandstirke von 7 mm und dem maximal zu erwartenden Druck von 45 bar
bei der Maximaltemperatur ergibt sich aus den entsprechenden Diagrammen ein
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maximaler Innendurchmesser von 6 mm bzw. ein Gesamtdurchmesser von 20 mm.
Auch hier sind die Informationen, die diese Art von Diagrammen liefern, aufgrund
der hohen Gesamtdriicke mit Vorsicht zu geniefien.

Trotz allen Sicherheitsspielraumes, der bei der Auslegung des Quarzglasbehélters
beriicksichtigt wurde, ist es aus Griinden der Betriebssicherheit der Apparatur nicht
zu vertreten, fiir den Fall eines Bruches des Glasrohres keine weitergehenden Schutz-
vorrichtungen vorzusehen. Da bei hohen Temperaturen freigesetztes Arsen unter
normalen Umgebungsbedingungen sofort hochgiftige gasférmige Verbindungen bil-
det, muf} sichergestellt werden, dafl auch bei einem eventuell stattfindenden Quarz-
glasbruch kein Arsen an die Umgebung abgegeben wird. Dies dient zugleich dem
Schutz des Ofens, der ansonsten in Mitleidenschaft gezogen wiirde. Die zuverléassig-
ste Losung stellt hier ein Metallrohr dar, das die Quarzglasampulle vollstandig um-
schlieBt. Nachteil dieser Anordnung ist, daf§ die Probe wihrend des Versuches nicht
sichtbar ist.

Bei einer Betriebstemperatur von ca. 1000 - 1150° C kommt hier nur eine Metallegie-
rung in Frage, die auch bei diesen Temperaturen zah genug ist, um einem platzenden
Quarzglasbehilter ausreichend Widerstand zu bieten. Als Material bietet sich des-
halb eine Nickelbasislegierung an. Die Wandstérke des Metallrohres, das den Quarz-
glasbehalter umschlieft, muf speziell bei der zu erwartenden Hochtemperaturkorro-
sion und dem damit verbundenen Materialabtrag genug Stabilitdt bei ausreichender
Standzeit bieten. Zur Anwendung kam ein Rohr aus Incoloy 800HT des Herstellers
Inco Alloy International, Hereford, England, mit einer Wandstarke von 4.86 mm.

Wie sich im Verlauf der Versuche gezeigt hat, hat sich die Auslegung der Anlage
bewahrt. Der einzige Bruch der Quarzampulle war nicht auf den Inneniiberdruck
zurtickzufiihren, sondern auf eine Quetschung des Ampullenendes durch die halbku-
gelférmige Bohrung des als Warmeableiters funktionierenden Stahlzylinders, der sich
wiahrend des Abkiihlvorganges stirker zusammenzieht als das Quarzglas (siehe Ka-
pitel 6.4.11). Abhilfe wurde geschaffen durch eine leicht verdnderte Bohrung, die von
der Form her nicht mehr einer Halbkugel, sondern nur noch einem kleineren Kugel-
~ausschnitt entspricht. Dadurch konnte das Ampullenende wihrend der Abkiihlung
durch den Stahlzylinder nicht mehr festgehalten werden.

6.2.3 Anlagengeometrie

Der schematische Aufbau der Apparatur ist in Abbildung 6.1 zu sehen. Die Geome-
trie der Apparatur wird im wesentlichen durch die oben beschriebenen Abmessun-
gen der Quarzampulle vorgegeben. Fiir einen Auflendurchmesser von 20 mm wur-
de ein Incoloyrohr mit einem Innendurchmesser von 32.5 mm ausgewahlt. Mit der
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Abbildung 6.1: Schematische Darstellung der Kristallzuchtapparatur

Wandstirke von 4.86 mm ergibt sich ein AuBendurchmesser von 42.2 mm. Diese Ab-
messungen erlaubten die Nutzung bereits vorhandener aufklappbarer Rohréfen mit
einem Innendurchmesser von 60 mm.

Der Metallcontainer, der die Ampulle einschlieft, muf im Falle einer platzenden
Ampulle bei hohen Temperaturen geniigend Zeitstandfestigkeit bieten, um bei der
gegebenen Wandstirke des Rohres bis zum Abkithlen der Anlage nicht vollstandig
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zu korrodieren. Dies ist nur moglich, wenn Teile des durch den Metallcontainer ein-
geschlossenen Volumens eine kalte Stelle besitzen, also fiir das gasférmige Arsen eine
Kéltefalle bieten. Dies ist bei der vorliegenden Apparatur dadurch gewihrleistet, dafl
das Incoloy~Rohr tiber beide Enden des Rohrofens herausragt. Bei einer Lange des
Ofens von 625 mm wurde die Lange des Incoloy—Rohres zu knapp 900 mm gewihlt.

Am oberen und unteren Ende wurden Anschweifflansche angebracht, auf die sich
Blindflansche als Abschlufl schrauben lassen. Sowohl die Verschraubung der Flansche
mit eingelegten Kupferdichtungen als auch die Verschweiflungen des Incoloy-Rohres
mit den Stahlflanschen sind UHV-dicht.

Die Anlage wird als eine Art senkrechte Bridgman—Vorrichtung betrieben. Hierzu
wird der Rohrofen an einer horizontalen Wandaufhingung befestigt, die iiber einen
stark untersetzten Getriebemotor vertikal verfahrbar ist. Dabei steht das Incoloy—
Rohr mitsamt der darin enthaltenen Ampulle auf dem unteren Blindflansch.

Die Quarzglasampulle mufl wihrend des Versuches auf einer gleichbleibenden Héhe
innerhalb des Ofens gehalten werden. Dies wird durch einen Stahlzylinder gew&hr-
leistet, dessen unteres Ende im Innern des Incoloy-Rohres auf dem Blindflansch
aufsteht, und das am oberen Ende eine halbkugelférmige Bohrung aufweist, in der
das untere Ende der Ampulle aufliegt. Dieser Zylinder dient aufier zur Positionskon-
trolle der Ampulle der gezielten Warmeabfuhr nach unten, um so die Erstarrung des
Kristalls zu vereinfachen.

Die Ampulle selbst hangt an drei Thermoelementen vom Typ Ni-CrNi, mit denen
sie durch Ni-Draht fest verbunden ist. Hierdurch kénnen die Orte der Temperatur-
abnahme genau festgelegt werden.

Die Position und die mogliche maximale Linge der Quarzampulle und damit der
Probe wird durch das Temperaturprofil des Ofens bestimmt. Es mufl gewéhrleistet
sein, daf sich wahrend des gesamten Versuches die kélteste Stelle der Ampulle immer
am unteren Ende befindet, um wahrend des Abkiihlvorganges die Sublimation von
Arsen aus der Gasphase am oberen Ende der Ampulle zu verhindern. Zugleich soll
jedoch die Probe im heiflesten Teil des Ofens positioniert werden, um so die Belastung
des Ofens gering zu halten.

Zur Bestimmung des heiflesten Punktes des Ofens wurde ein Temperaturprofil im
leeren Ofen aufgenommen. Der Ofen wurde hierzu auf eine Temperatur, die in et-
wa auch den spater auftretenden Versuchstemperaturen entspricht, aufgeheizt. Mit
einem vertikal beweglichen Thermoelement wurde dann, ausgehend von der Unter-
kante des Ofens, in Abstinden von etwa 2 cm die Temperatur gemessen, nachdem
sich am jeweiligen Punkt wieder eine konstante Temperatur eingestellt hatte. Die
obere und untere Offnung des Ofens wurde dabei wie bei den spéter durchgefiihr-
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Abbildung 6.2: Temperaturprofil des leeren Rohrofens. Der unterste Mefpunkt bei
0 cm entspricht der Unterkante des Ofens.

ten Versuchen mit Isoliermaterial geschlossen. Das aufgenommene Temperaturprofil
zeigt Abbildung 6.2.

In guter Naherung 148t sich sagen, daf die heifleste Stelle beim Betrieb des Ofens in
vertikaler Lage ebenfalls in der Ofenmitte liegt.

Ofen, Incoloy—-Rohr und der Stahlzylinder als Stiitze der Ampulle werden nun so posi-
tioniert, daB sich der unterste Punkt der in einer Ampulle eingeschmolzenen Probe in
der Ofenmitte befindet, wenn die Ampulle in der Hohlbohrung des Stahlzylinders zu
liegen kommt. Um die maximal mogliche Ampullenlédnge zu bestimmen, wurde wie-
derum ein Temperaturprofil aufgenommen. Diesmal wurden ausgehend vom tiefsten
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Punkt der Hohlbohrung in Schritten aufwérts bis zum Rand des Anschweififlansches
Temperaturen aufgenommen. Das Ergebnis zeigt Abbildung 6.3.

Aus den aufgenommenen Werten 148t sich nun die maximal mégliche Ampullenlédnge
bestimmen. Sie ergibt sich aus dem Abstand zwischen der y-Achse (x=0 c¢m) und
dem Punkt, an dem das Temperaturprofil wieder den Wert unterschreitet, der auch
am untersten Punkt vorliegt. Diese Lange belduft sich auf ca. 25 cm. Um sicherzu-
stellen, daB tatsachlich kein Arsen am oberen Ende der Ampulle sublimiert, werden
Ampullen mit einer Maximallinge von nicht mehr als 22 cm eingesetzt. Bei den
durchgefiihrten Versuchen kam es erwartungsgemif nie zu Arsenausscheidungen aus
der Gasphase am oberen Ampullenende. Zur Gegenkontrolle wurde fiir einen Ver-
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Abbildung 6.3: Temperaturprofil im Innern des Incoloy-Rohres. Der unterste Mef-
punkt bei 0 cm entspricht der Auflage des Metallzylinders.
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Abbildung 6.4: Tiegel zur Einkristallzucht

such eine iiberlange Ampulle eingesetzt. Nach dem Versuch hat sich praktisch die
gesamte Menge des iiberschiissigen Arsens von der obersten Spitze der Ampulle her
ausgeschieden.

6.2.4 Versuche mit Impfkristallen

Einige der Experimente wurden durch Einsatz eines Impfkristalls modifiziert. Hierzu
waren einige kleine Modifikationen am Versuchsaufbau nétig, die die Ampulle und
ihre Lage relativ zur Ofenmitte betreffen. ‘

Obwohl die Abmessungen der Ampulle, insbesondere des Innendurchmessers, nur we-
nig Spielraum fiir konstruktionelle Variationen im Innern erlauben, sollte dennoch
der Einsatz von Impfkristallen getestet werden. Hierzu ist ein Tiegel notwendig, der
den Impfkristall in Position hilt, das Anwachsen des Galliumarsenids auf das eine
Ende des Impfkristalles beschrankt und den Rest vor dem Aufschmelzen schiitzt.
Die beschrinkten Abmessungen verlangen eine prazise Herstellung der Tiegel mit
geringen Toleranzen, was gerade bei der Verwendung von Quarzglas nicht einfach zu
bewerkstelligen ist. Abbildung 6.4 zeigt eine schematische Darstellung des Quarz-
tiegels mit eingesetztem Impfkristall. Die Tiegel werden aus einem Quarzrohr aus-
gearbeitet, am unteren Ende verschlossen, am oberen Ende aufgeweitet und durch
nachtragliches Schleifen dem Innendurchmesser der Ampullen angepafit, so daff nur
ein minimaler Spielraum bleibt.

In der Zeichnung nicht dargestellt ist die leichte Verengung des Glases auf der Hohe
des oberen Endes des Impfkristalles. Diese Verengung, kurz bevor sich der Tiegel auf-
weitet, erlaubt eine exakte Einpassung des Impfkristalls, die zuviel Spiel und damit
einen lockeren Sitz vermeidet. Vor dem Einsetzen des Impfkristalls wird dieser durch
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ein Sdurebad soweit abgediinnt, bis er mit minimalem Spielraum in die Vertiefung
des Tiegels eingesetzt werden kann (siehe auch Kapitel 6.3.1).

Nach dem Einsetzen des Tiegels samt Impfkristall wihrend der Versuchsvorbereitung
befindet sich das untere Ende des wachsenden GaAs—Kristalls nunmehr ca. zwei
Zentimeter hoher. Auf dieser Hohe sitzt auch das mittlere der drei Thermoelemente.
Wihrend sich bei den Versuchen ohne Impfkristall das Hauptaugenmerk, was die
Temperaturregelung betrifft, auf das unterste Thermoelement richtet, ist jetzt die
vom mittleren Thermoelement aufgenommene Temperatur die interessanteste. Um
auch bei diesen Versuchen das untere Ende des Kristalls relativ zum Ofen an der
selben Position zu haben, wird dieser um zwei Zentimeter nach oben verfahren.

6.2.5 Konstruktionelle Details

Die Abbildungen 6.5 und 6.6 enthalten mafistabsgetreue Detaildarstellungen von
Einzelheiten der Kristallzuchtapparatur. Abbildung 6.5 enthdlt die Zeichnung der
beiden oberen Flansche, der Kupferdichtung, der Verschraubung, der Thermoele-
mente und deren Flanschdurchfithrungen und den oberen Teil des Incoloy-Rohres.
Abbildung 6.6 zeigt den Bereich der Anlage, in dem der Unterteil der Quarzampulle
zu liegen kommt. Auflerdem ist der Oberteil des Stahlzylinders, das Incoloy—Rohr
und das Keramikinnenrohr des Ofens dargestellt. Der untere Teil des Bildes zeigt
auflerdem die beiden unteren Flansche und das untere Ende des Stahlzylinders.

Zwischen das Ampullenende und der Halbkugelbohrung des Stahlzylinders wird eine
diinne Graphitfolie gelegt, um die Warmeableitung in den Zylinder zu verbessern und
zugleich sicherzustellen, dafl beim Abkiithlvorgang die Quarzampulle nicht durch den
Stahlzylinder festgehalten wird. f

Die Durchfithrung der Thermoelemente durch den oberen Blindflansch wurde durch
eingeschweifite Stahlr6hrchen realisiert, in denen die Ni-CrNi-Thermoelemente durch
Hartldten befestigt sind. Dies stellt auflerdem ein einfaches und ziigiges Austauschen
der Thermoelemente bei Versagen sicher.

Die Thermoelemente werden so in den oberen Blindflansch eingelStet, daf ihre un-
teren Enden jeweils zwei Zentimeter voneinander entfernt sind. Die Ampulle wird
mit Nickeldraht an den Thermoelementen befestigt, das léngste befindet sich auf der
Hohe des unteren Endes der Probe, knapp iber der Oberkante des Stahlzylinders.
Auf diese Weise messen die anderen beiden Thermoelemente die Temperaturen, die
im Abstand von zwei bzw. vier Zentimetern von der Probenunterkante herrschen. Da
die hergestellten Proben alle zwischen fiinf und sechs Zentimetern lang sind, liegen
so praktisch iber die gesamte Probenlinge Temperaturmefwerte vor.
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Uber ein digitales Mehrkanalthermometer werden diese Temperaturen erfaft und
einer rechnergestiitzten Auswertung zuganglich gemacht. Ein viertes Thermoelement
mifit zur Kontrolle die Temperatur der Ofenmitte. Auf einem PC iibernimmt ein
Computerprogramm die Aufnahme und Speicherung der Temperaturmefiwerte.

In Tabelle 6.1 sind die Verschleifiteile der Anlage und ihre durchschnittlichen Stand-
zeiten dargestellt.

6.2.6 Steuerung der Anlage

Die Temperaturregelung der Anlage 148t sich auf zwei Arten durchfithren:

1. Durch Verfahren des Ofens relativ zur Probe. Die Ofenauthingung ist iber ein
Schneckengewinde mit der Wandhalterung verbunden. Uber das Schnecken-

Tabelle 6.1: Verschleifiteile der Kristallzuchtapparatur

Teil Standzeit in Bemerkungen
Versuchen
Quarzampulle 1 Die GaAs—Charge wird in die Ampulle eingeschmol-

zen, diese wird beim Offnen zerstért.

Graphitfolie 1 Wegen der Verzunderung des Graphits muf} die Folie
nach jedem Versuch erneuert werden.

Ni-Draht 1 Der Ni-Draht wird zur Befestigung der Thermoele-
mente an der Quarzampulle benutzt und versprédet
durch Korrosion.

Schrauben, 5 Alle Verschraubungen werden nach fiinf Versuchen

Dichtungen erneuert, um ein leichtes Offnen der Flansche zu
gewidhrleisten. Die Dichtung wird aus Sicherheits-
griinden ebenfalls alle fiinf Versuche erneuert.

Thermoelemente 10-20

Incoloy—Rohr ca. 100 Die Standzeit des Incoloy—Rohres wurde wihrend
der durchgefithrten Versuche nicht erreicht. Die
Standzeit wird im Hinblick auf die Hochtempera-
turkorrosion und die dadurch merklich auftretende
Abzunderung unter Beriicksichtigung der Betriebs-
sicherheit auf ca. 100 Versuche geschétzt.
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gewinde kann so der Ofen, angetrieben tliber einen stark untersetzten Motor,
vertikal bewegt werden. Der Antrieb des Motors erfolgt {iber eine regelbare
Strom—Spannungs—Quelle. Nach einer entsprechenden Eichung 148t sich iiber
das Einstellen einer Versorgungsspannung die Geschwindigkeit der Ofenbewe-
gung sehr genau regeln.

Da der Durchmesser der Flansche gréfier ist als der des Ofeninnenrohres, 148t
sich der Ofen jedoch nicht beliebig weit nach oben verfahren. Aus Abbildung 6.7
geht hervor, dafl der maximale Verfahrweg ca. 24 cm betrdgt. Ohne zuséitzliche
Regelung der Ofenheizung 138t sich die Ampulle also nicht bis zu niedrigen
Temperaturen abkiihlen.

. Die zweite Moglichkeit zur Kontrolle der Ofentemperatur besteht in der direk-
ten Regelung der Versorgungsspannung des Ofens. Um eine stufenlose, unbe-
aufsichtigte Temperaturdnderung iiber mehrere Tage zu erreichen, wird diese
Regelung mittels eines Motorpotentiometers durchgefithrt. Zwischen das Re-
gelgerdt des Ofens (Eurotherm—Regler) und das Thermoelement, tiber das der
Regler seine Eingangsgrofe erhdlt, wird ein Motorpotentiometer geschaltet.
Dieses Potentiometer erzeugt eine Spannungsdifferenz, die mit dem Reglerther-
moelement in Serie geschaltet ist und dem Regelgerit des Ofens zugefiihrt wird.
Zu Anfang des Versuches wird das Regelgerdt des Ofens auf die der Endtempe-
ratur des Versuches entsprechende Spannung eingestellt. Das Motorpotentio-
meter wird auf die Spannung eingestellt, die der Temperaturdifferenz zwischen
Endtemperatur des Ofens und Raumtemperatur entspricht. Die Spannung des
Reglerthermoelementes, das zu Beginn des Versuches Raumtemperatur mifit,
und die voreingestellte Spannung des Motorpotentiometers addieren sich somit
genau zu der Gesamtspannung, die am Regelgerat des Ofens voreingestellt ist.
Mit Beginn des Versuches wird nun die Spannung des Potentiometers durch
den eingebauten Motor langsam gesenkt. Das Regelgerat des Ofens stellt so-
mit eine Temperatursenkung fest und regelt nach, erhéht also die Spannung
und heizt damit den Ofen auf. Ist das Potentiometer am Anschlag angekom-
men, hat der Ofen die am Regler eingestellte Hochsttemperatur erreicht. Die
Abkithlung findet auf genau umgekehrtem Wege statt.

Wihrend der ersten Versuche wurde die Anlage auf die unter 1 dargestellte Art und
Weise betrieben. Hauptsachlich aus Griinden der vollstindigen, unbeaufsichtigten
Abkiihlung auf Raumtemperatur wurde die Mehrzahl der folgenden Versuche auf
die zweite Art durchgefiihrt.
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Abbildung 6.7: Bewegung des Ofens

6.2.7 MeBwertaufnahme

Wie aus Abbildung 6.8 zu sehen ist, erfolgt die Aufnahme der TemperaturmeBwerte
iiber vier Thermoelemente, von denen drei an der Quarzampulle befestigt sind (3)
(siehe auch Abbildung 6.5) und das vierte die Temperatur der Ofenmitte aufnimmt

(4).
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Abbildung 6.8: Versuchsanordnung

Die Thermoelemente an der Quarzampulle sitzen jeweils auf der Héhe der untersten
Stelle der Probe, sowie zwei bzw. vier Zentimeter dariiber. Uber das Mehrkanal-
Digitalthermometer (5) werden diese Temperaturen sowie zur Kontrolle die Tempe-
ratur der Ofenmitte dem Computer (6) zur Verfligung gestellt.

Die Messung der Temperatur der Ofenmitte dient weniger Steuerungszwecken, als
vielmehr der Kontrolle. Zeigen sich wahrend der Aufnahme der Temperaturverldufe
der drei Ampullen-Thermoelemente ungewohnliche Schwankungen oder Unregelmé-
Bigkeiten, so kann durch Vergleich mit dem Temperaturverlauf der Ofenmitte leichter
festgestellt werden, ob die Ursache der Schwankung innerhalb des Incoloyrohres liegt
(z.B. Ampullenbruch) oder aufierhalb (z.B. Regelungsproblem).

Das Programm zur Mefiwertaufnahme fragt einmal pro Minute die Temperaturen
der drei Thermoelemente ab. Hierbei werden in kurzen Absténden pro Kanal 10
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Mefiwerte aufgenommen, aus denen dann eine Temperatur durch Mittelwertbildung
errechnet wird. Aufler den Temperaturen selber werden auch die Differenzen zwi-
schen zwei Messungen festgehalten. Diese entsprechen der Temperaturdnderung pro
Minute der einzelnen Kanéile und dienen der Kontrolle der Temperaturstabilitit.

Alle Temperaturmefiwerte werden vom Computer gespeichert und archiviert (8).
Nach Versuchsende werden zur Dokumentation Ausdrucke adhnlich den Abbildungen
C.1- C.5 erstellt (7).

6.3 Durchfiihrung der Versuche

Der im folgenden beschriebene Versuchsablauf bestehend aus Versuchsvorbereitung,
Kristallzucht und Probenauswertung 148t sich so organisieren, daf} eine Probe pro
Woche hergestellt und ausgewertet werden kann.

6.3.1 Versuchsvorbereitung

Das zur Einstellung des Arseniiberschusses notwendige kristalline Arsen wird mindes-
tens 24 Stunden vor Versuchsbeginn in einem Glaskolben entliiftet und anschlieflend
in einem Tiegelofen aufgeheizt. Verunreinigungen, die bei diesen Temperaturen in
den gasférmigen Zustand {ibergehen, wie zum Beispiel Arsenoxide, resublimieren am
kalteren Teil des Kolbens, der aus dem Ofen herausragt. Im heiflen Zustand wird
der Kolben daraufhin nochmals entgast.

Die fiir den Versuch benédtigten Ampullen sind bereits vorgefertigt. Aus der Quarz-
glasrohr—Meterware werden Stiicke der entsprechenden Lange abgeschnitten und am
unteren Ende durch Schmelzen geschlossen. Hierzu wird eine Lehre benutzt, die dem
Stahlzylinder entspricht, in dessen Halbkugelbohrung das untere Ende der Ampulle
spater zu stehen kommt. Beim Ausformen des unteren Endes wird darauf geachtet,
daf} die Wandstéirke der Ampulle die erforderliche Dicke erhilt. Am oberen Ende sind
die Ampullen mit einem Flansch versehen, damit sie spater im beschickten Zustand
sofort wieder an eine Vakuumpumpe angeschlossen werden kénnen. An der Stelle,
an der die Ampulle spater durch Abschmelzen geschlossen wird, ist das Quarzglas
bereits durch Ausziehen verengt, um einen moglichst ziigigen Abschmelzvorgang zu
gewahrleisten. AnschlieBend werden die Ampullen innerhalb mehrerer Tage span-
nungsarm gegliiht.

Fiir die Versuche mit Impfkristall und Einsatztiegel zur Herstellung eines Einkri-
stalles liegen entsprechende Glastiegel bereit, die in das Innere der Ampulle passen.
Auflerdem sind die Impfkristalle vorbereitet, die in den Tiegel eingelassen werden
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(sieche Abbildung 6.4). Sie werden aus einer 2 cm dicken GaAs-Scheibe mit einem
Diamant—Hohlbohrer ausgebohrt. Die fiir die Impfkristalle benutzte GaAs—Scheibe
stammt aus einem durch das LEC-Verfahren hergestellten Kristall, dessen Mitte-
lachse 2° von der <100>-Richtung abweicht.

Alle fiir den Versuch bendtigten Glasteile sowie die fiir die Beschickung bendtigten
Werkzeuge werden gereinigt. Das fiir den Versuch benétigte Galliumarsenid wird
durch Zerkleinern von semi-isolierenden GaAs—Kristallen bereitgestellt, die nach dem
LEC-Verfahren hergestellt wurden. Die Stiicke werden durch eine 10-miniitige Atze
in einem heiflen Sduregemisch gereinigt, welches aus 3 Teilen Schwefelsiure sowie je
einem Teil Wasserstoffperoxid und destilliertem Wasser besteht (siehe Kapitel 6.4.4).
Anschlieflend wird das GaAs in Aceton und destilliertem Wasser mehrfach gespiilt.

Handelt es sich um einen Versuch mit Impfkristall, so wird dieser ebenfalls in dem
oben genannten Sauregemisch gereinigt. Aufler der Reinigung hat das Sdurebad noch
einen anderen Zweck: Im ausgebohrten Zustand ist der Impfkristall zu dick, um in
die Vertiefung des Tiegels zu passen. Das obere Ende der Vertiefung ist im Gegensatz
zum Rest absichtlich leicht verengt, so dafl der Innendurchmesser hier etwas weniger
als 2 mm betragt. Dies ermoglicht das genaue Anpassen des Impfkristalls durch
Atzung im Saurebad, um zuviel Spiel und damit einen zu lockeren Sitz im Tiegel zu
vermeiden.

Die zur Abwiegung des Galliumarsenids und des Arsens benétigten Glasschalen wer-
den gewogen und gereinigt. Anschlieflend wird der GaAs—Anteil gewogen. Fiir eine
Probe werden ca. 5.5 Gramm GaAs eingesetzt. Die Menge des eingesetzten Mate-
rials wird so bemessen, dafl im gefiillten Zustand der Ampulle geniigend Abstand
zwischen der Oberkante der Charge und der Abschmelzstelle bleibt. Dieser Abstand
betragt ca. 10 cm und stellt sicher, daf sich beim Zuschmelzvorgang die Charge nicht
nennenswert autheizt.

Aus dem genauen Gewicht der GaAs—Charge wird dann die Menge Arsen bestimmt,
die zugegeben werden mufl, um auf die vorgegebene Bruttozusammensetzung zu
gelangen. Die bendtigte Masse Arsen m,, 148t sich bei Vorgabe der eingewogenen
Masse Galliumarsenid mg,ss und des Brutto-Stoffmengenanteils Arsens z,, bestim-
men nach

o (224 — 1) - MGaas My
Mps = !

1- T s . MGaAs

wobel M, = 74.922 g/mol und Mg,s, = 144.642 g/mol die Molgewichte von Arsen
und Galliumarsenid darstellen. Bei einem As—Anteil von 75%, mit dem die meisten
Versuche durchgefithrt wurden, 1duft dies auf in etwa gleiche Massen GaAs und As
hinaus.
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Damit das gereinigte Arsen nur so kurz wie mdéglich der Atmosphére ausgesetzt wer-
den muf}, wird der Kolben erst unmittelbar vor der As—Auswiegung gedffnet. Die
berechnete Menge Arsen wird abgewogen und beides, Arsen und Galliumarsenid,
in die Ampulle gefillt. Fiir die Einkristallversuche wird vorher noch der Tiegel mit
dem Impfkristall in die Ampulle eingesetzt. Anschlieflend wird die Ampulle sofort
wieder an die Vakuumpumpe angeschlossen und entliiftet. Bei ziigiger Durchfithrung
der Arseneinwaage ist das Arsen ca. 5 Minuten bei Raumtemperatur mit der Um-
gebungsluft in Kontakt. Berticksichtigt man, dafl fiir die Arseneinwaage moglichst
grofle Stiicke ausgewéhlt werden, um das Verhéltnis von Oberfliche zu Volumen klein
zu halten, so ist die Verunreinigung des Arsens durch Oxidbildung als sehr gering
anzusehen.

Einigen der Chargen wurde zu Versuchszwecken Boroxid zugegeben. Hierdurch sollte
untersucht werden, welchen Einfluf} der sich zwischen GaAs und Quarzglas bildende
fliissige Boroxidfilm auf den Kristallzuchtvorgang und den Kristall hat. Die nétige
Menge Boroxid wurde durch Aufheizen getrocknet und der Charge zugegeben.

Nach dem Entliiften der Ampulle wird diese provisorisch verschlossen zur Glasblaser-
werkstatt transportiert, dort weiter entliiftet und bis zum Zuschmelzvorgang aufbe-
wahrt. Fiir den Zuschmelzvorgang wird die Ampulle mit Argon gespiilt, um Umge-
bungsluft von der Charge fernzuhalten. Durch den bereits vorher abgediinnten Hals
im oberen Teil der Ampulle geht das Zuschmelzen ziigig vonstatten.

Nach dem Abkiihlen wird die Ampulle mit Nickeldraht an den Thermoelementen
befestigt, die in den oberen Blindflansch eingelétet sind. Graphitfolie zur besseren
Warmeableitung aus der Ampulle und zur Vermeidung von Verbackungen zwischen
Ampulle und Stahlzylinder wird in der benétigten Form zugeschnitten und in die
Halbkugelbohrung des Stahlzylinders eingelegt. Der Stahlzylinder wird daraufhin
in das Incoloy—Schutzrohr hinabgelassen, bis er auf dem unteren Blindflansch zu
stehen kommt. Nachdem an den Thermoelementen knapp tiber dem Ampullenende
Isoliermaterial befestigt wurde, um die Konvektion im Incoloyrohr méglichst gering
zu halten, wird die Ampulle an den Thermoelementen hingend in das Rohr hin-
abgelassen, bis sie in der Bohrung des Stahlzylinders zu stehen kommt. Nachdem
Blindflansch und Anschweififlansch mit Schrauben druckdicht verschlossen und die
Thermoelemente angeschlossen sind, ist der Aufbau versuchsfertig.

6.3.2 Versuchsablauf

Abbildung 6.9 zeigt in schematischer Form die Temperaturfithrung in Abhéngigkeit
von der Versuchsdauer. Anhang C enthalt als Beispiel Temperaturverlaufe, wie sie
wahrend eines der Versuche aufgenommen wurden.
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6.3 Durchfihrung der Versuche

1. Aufheizphase: Bis ca. 700° C wird die Probe ziigig aufgeheizt (ca. 10 K/min),
daritber mit verminderter Geschwindigkeit (ca. 3 K/min), um dem sublimie-
renden Arsen geniigend Zeit zum Legieren des Galliumarsenids zu geben und
dadurch zu hohe Driicke zu vermeiden. Kurz vor Erreichen der Zieltempera-
tur wird die Geschwindigkeit nochmals auf einen Bruchteil verringert, um die
Probe durch Tréagheit des Reglers nicht auf Temperaturen oberhalb der Ziel-
temperatur aufzuheizen. Aus demselben Grund werden die letzten 20 Grad bis
zum Erreichen der Zieltemperatur stets von Hand geregelt. Wird die Probe
zu hoch geheizt und befindet sich dadurch die unterste und kalteste Stelle der
Probe auf Temperaturen, die weit iiberhalb der Liquiduslinie liegen, bildet sich
kein zusammenhéngender GaAs—Kristall (sieche Abbildung E.3). Dies bedeutet
jedoch nicht, dafl das untere Ende der erstarrten Proben, die planméfiig auf die
Zieltemperatur aufgeheizt wurden, aus nicht aufgeschmolzenem Einsatzmate-
rial besteht. Mikroskopische Untersuchungen von Langsschnitten der Proben
belegen dies.

Aufheizen Homogenisieren Abkiihlen
| i 3T
1200 3 Stunden : 2 Tage : age 1200
| l
1000 | | 1 1000
_ | |
S 800 1 | 1800
B ! |
g 600 I | 4 600
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Versuchsdauer [Std]

Abbildung 6.9: Temperaturverlauf (schematisch)
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2. Homogenisierungsphase: Auf der Hohe der Zieltemperatur wird die Anlage
ca. zwei Tage homogenisiert. Dies stellt sicher, daf} sich die Charge im fliissigen
Zustand vollstdndig durchmischt. Auer den Temperaturwerten selber, die in
dieser Phase des Versuches aufgenommen werden, sind insbesondere die Tem-
peraturdnderungen interessant. Wie in Abbildung C.3 zu sehen ist, betragen
diese Schwankungen in der Homogenisierungsphase in etwa & 1 K. Es ist an-
zunehmen, daf§ die Temperaturschwankungen im Innern der Ampulle noch
geringer sind, da das Volumen, in dem Konvektion stattfindet, wesentlich klei-
ner ist als der Hohlraum zwischen Ampulle und Schutzrohr, in dem sich die
Thermoelemente befinden. Auch ist die Differenz zwischen Minimal- und Ma-
ximaltemperatur im Innern der Ampulle wesentlich geringer. Die wesentlich
niedrigeren Schwankungen der Temperatur in der Ofenmitte (sieche Abbildung
C.3) deuten ebenfalls darauf hin, daff die Schwankungen in den Temperaturen,
die von den drei Probenthermoelementen aufgenommen werden, nicht durch
die Temperaturregelung des Ofens verursacht werden, sondern durch die Kon-
vektion innerhalb des Schutzrohres.

3. Abkiihlphase: Nach Ende der zweitdgigen Homogenisierungsphase wird die
Probe mit einer Rate von ca. 0.1 K/min abgekiihlt. Schnelleres Abkiihlen kann
aufgrund der Volumeninderung beim Erstarren von Galliumarsenid nicht ris-
kiert werden, es besteht sonst die Gefahr, dafi die Quarzampulle platzt. Nach
Erreichen einer Temperatur von ca. 800° C kann dann schneller abgekiihlt wer-
den. Der gesamte Abkiihlungsprozess dauert ca. 3 Tage. Bis sich die Probe
wieder auf Raumtemperatur befindet, sind sechs Tage vergangen. Sind an der
Anlage keine Defekte aufgetreten und kénnen sich die Wartungsarbeiten auf
wenige Stunden beschrinken, wie dies in der Regel der Fall ist, 148t sich wie
oben bereits angedeutet ein Wochenrhythmus einhalten.

6.3.3 Probenauswertung

Nach der Abkiihlung der Anlage kann die Probe ausgebaut und untersucht werden.
Dazu wird zuerst der gesamte obere Teil der Ampulle, in dem sich kein Probenma-
terial befindet, durch einen Schnitt abgetrennt. Der untere Teil wird je nach Art der
nachfolgenden Untersuchungen entweder durch einen Langsschnitt in zwei Halften
getrennt, oder durch Querschnitte in mehrere Scheiben gesagt. Beides erfolgt mit Hil-
fe einer schnellaufenden Innenlochsage mit Diamantsiageblittern. In beiden Féllen
lassen sich nach dem Schneiden die Kristallhilften bzw. -scheiben ohne Beschddigung
vom Ampullenglas trennen. Zur Untersuchung werden die Proben eingebettet, auf
Schleifpapier verschiedener Kérnungen geschliffen und anschlieflend mit Diamantpa-
ste poliert.
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e Je nach anschlieBender Untersuchung werden die Proben im Lichtmikroskop
untersucht, ausgebettet und auf verschiedene Weise gedtzt oder weiterbearbei-
tet.

e Fir Stéchiometrieuntersuchungen wird nach Begutachtung der Kristallqualitat
ein ca. 200 mg grofles Stick zur Titration ausgeségt.

e Zur Untersuchung durch Hallmessung vorgesehene Proben werden ausgebettet
und kontaktiert.

e Proben, die durch Rasterelektronenmikroskopie untersucht werden, bleiben in
der Einbettmasse und werden mit elektrisch leitender Paste kontaktiert.

e Aus Querschnittsproben werden mit Ultraschallbohrern Scheiben mit ca. 3 mm
Durchmesser ausgesigt, um fiir transmissionselektronenmikroskopische Unter-
suchungen weiter gediinnt zu werden.

e Die Querschnittsproben werden ohne weitergehende Behandlung zur Untersu-
chung durch Sekundérionen-Massenspektroskopie (SIMS) und Neutronenakti-
vierungsanalyse (NAA) gegeben.

0.4 Versuchsergebnisse

Die Versuche, die im Rahmen dieser Dissertation durchgefithrt wurden, waren haupt-
sachlich dazu gedacht die Moglichkeit zu untersuchen, ob auf die oben beschriebene
Art und Weise Proben hergestellt werden kénnen, die Aufschluf iiber die Loslichkeit
von Arsen in festem Galliumarsenid liefern. Im Laufe der Versuchsreihen hat sich
jedoch gezeigt, dafl die hergestellten Proben unter einer ganzen Reihe von Gesichts-
punkten betrachtet als hochinteressant zu bewerten sind. Schliefilich bietet sich nur
selten die Gelegenheit, GaAs—Proben mit extrem hohen Arsengehalten, die durch
modifizierte konventionelle Kristallzuchtverfahren hergestellt worden sind, zu unter-
suchen. Aus diesem Grunde wurden die hergestellten Proben durch eine Reihe von
Verfahren eingehender untersucht.

In den folgenden Kapiteln werden die erzielten Ergebnisse ndher dargestellt. Wo
Verfahren zur Anwendung kommen, die entweder nicht durchweg géngig sind oder
am Institut in besonderer Form durchgefiihrt werden, sind diese kurz beschrieben.

Bei Betrachtung der gesamten Auswertung gilt zu bedenken, daff das Probenma-
terial, welches insgesamt zur Auswertung zur Verfiigung stand, bedingt durch die
Kleinheit der Proben bei gleichzeitiger langer Herstellungsdauer, sehr knapp bemes-
sen war. Die hergestellten Proben haben durchschnittlich eine Lange von vier bis fiinf
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Zentimetern bei einem Durchmesser von ca. sechs Millimetern. Nur ein Teil der Probe
(siehe unten) besteht aus homogenem Galliumarsenid, und nur ein Teil der Versuche
liefert Proben, die als einwandfrei geeignet fiir alle Arten von Untersuchungsver-
fahren bewertet werden konnen. Beriicksichtigt man auBerdem den wdchentlichen
Rhythmus der Probenherstellung und die in unregelméfigen Abstinden vorkom-
menden Stillstinde durch Wartung der Anlage, so wird deutlich, da verglichen mit
der Vielzahl von Untersuchungsmethoden, die es sich auf die Proben anzuwenden
lohnt, nie genug Probenmaterial vorhanden sein kann. Besonders problematisch ist
dies fiir die Durchfithrung der wichtigen Stéchiometrieuntersuchungen (siehe Kapitel
6.4.9).

Im nachhinein betrachtet hat sich die griindliche Planung und Vorbereitung der Ver-
suche bezahlt gemacht. Nach einer Anlaufzeit von nur drei Versuchen konnten bereits
verwertbare Proben hergestellt werden. Die Griinde fiir diesen ziigigen Fortschritt
sind hauptséachlich bei den folgenden zwei Punkten zu suchen:

1. Die ausfiihrlichen Betrachtungen zum Ga-As-Phasendiagramm, die Zusam-
menstellung der thermochemischen Daten und deren Benutzung fiir Rechnun-
gen mit Programmen wie ChemSage zur Auslegung der Anlage haben gezeigt,
wie wertvoll thermochemische Simulationen und Modellrechnungen im Vor-
feld von praktischen Versuchen sein konnen. Ohne vorhandene, kritisch aus-
gewertete thermochemische Daten und die Hilfe geeigneter Programme ware
es nur schwer moglich, die Entwicklungs- und Anlaufzeit von neuen Verfahren
so kurz und problemlos wie im vorliegenden Fall zu halten. Gerade auf diesem
Gebiet liegt eine der Stirken der technischen Thermochemie und -physik, als
Werkzeug bei der Projektierung, Auslegung und Begleitung von chemischen
Prozessen. Erst verlafliche Informationen {iber den Verlauf der Liquiduslinie
haben es ermdglicht, die Bedingung, dafl die ,,Homogenisierungstemperatur
knapp unterhalb der Liquidustemperatur liegen sollte“, in einen tatsachlichen
Temperaturwert umzusetzen. Im Verlauf der Experimente wurde versucht, die
Homogenisierungstemperatur, die zur besten Kristallqualitdt fithrt, auf rein
empirischem Wege erneut zu bestimmen. Als Temperatur wurde hier 1390 K
bis 1395 K fiir Legierungen mit einem Arsengehalt von 756% ermittelt (vgl. Ab-
bildung C.2). Vergleicht man dies mit der Liquidustemperatur, die sich durch
die Berechnungen mit dem Datensatz in Anhang B ergibt (T = 1398 K), so wird
deutlich, wie wertvoll qualitativ gute thermochemische Daten fiir versuchsvor-
bereitende und -begleitende Berechnungen sein konnen. Die Bedeutung der
Qualitdt der Daten wird in diesem Zusammenhang an Abbildung 4.4 deutlich.
Frithere Arbeiten, die ein einfacheres Modell zur Beschreibung der Liquidusli-
nie benutzt haben, lassen fiir die gleiche Legierungszusammensetzung auf eine
hohere Liquidustemperatur schlieflen. Bei der Festlegung der Versuchstempe-
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ratur nach diesen Daten ergeben sich Proben, die in etwa die Morphologie
von Abbildung E.3 aufweisen und damit fiir weitere Untersuchungen praktisch
unbrauchbar sind.

Weiterhin haben erst hinreichend genaue Informationen iiber die zu erwar-
tenden Driicke auf der arsenreichen Seite des Ga—As-Phasendiagramms die si-
cherheitstechnisch zuverlassige Auslegung der Anlage ermdglicht. Zu beachten
hierbei ist, daf} dies gerade bei Anlagen, die mit potentiell hochgiftigen Stof-
fen bei hohen Driicken und hohen Temperaturen arbeiten sollen von grofier
Bedeutung ist.

2. Die Verwendung qualitativ hochwertiger Werkstoffe und die ausreichende Di-
mensionierung der Anlagenbauteile, die aus ihnen hergestellt worden sind,
soweit sicherheitstechnische Belange eine Rolle spielten, stellten die ziigige
Durchfithrung der Versuchsreihen sicher. Mit den Informationen, die die oben
beschriebenen thermochemischen Berechnungen lieferten, wurden alle Bautei-
le, die unter hoher Beanspruchung stehen, so ausgelegt, dafl auch in ungiinsti-
gen Fillen geniigend Restsicherheit vorhanden war. Hierdurch konnten die
gesamten Versuchsreihen ohne Riickschlag und ohne die Notwendigkeit, im
nachhinein Anlagenkomponenten anders auszulegen, durchgefithrt werden.

6.4.1 Probenmorphologie

Die iiberwiegende Mehrzahl der Versuche fithrte zu einer Probe mit einem zusam-
menhangenden Stiick GaAs am unteren Ende, das sich fiir weitere Untersuchungen
eignete. Ausnahmen davon sind auf die folgenden Randbedingungen zurickzufiihren:
Zu hohe oder zu tiefe Homogenisierungstemperatur (siehe unten) sowie Boroxidzu-
gabe.

Die versuchsweise Boroxidzugabe fiihrte in jedem der Fille zu einer Zerstérung der
Probe. Dies ist vermutlich auf die Ausdehnung des Boroxidfilms zwischen Probe und
Glas wihrend dessen Erstarrung zuriickzufithren. Auch ein drastisches Verringern der
zugegebenen Menge fiihrte zu demselben Effekt. Die Zerstorung des Kristalls wird
dabei nicht erst mit der Offnung der Ampullen ausgeldst, wie sich aus Abbildung E.1
erkennen 1aBt. Hier wurde speziell der Effekt der Boroxidzugabe auf einen Versuch
mit Impfkristall untersucht. Die Ampulle wurde vorsichtig aufgetrennt um den dar-
inliegenden Tiegel freizulegen. Deutlich sind im Innern des Tiegels Abplatzungen zu
sehen, die sich iiber die gesamte Innenfliche des Tiegels ziehen. Bei Versuchen ohne
Boroxid bleibt der Tiegel dagegen intakt (Abbildung E.15). Ahnliche Abplatzungen
sind in geringerem MaBe ebenfalls bei Versuchen ohne Impfkristall an der Ampul-
leninnenseite zu sehen. In beiden Fillen ist der Kristall zerstort und nicht weiter
verwendbar. '
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Abgesehen von diesen Sonderféllen zeigen die hergestellten Proben grundsatzlich alle
denselben Aufbau. Im folgenden wird die Morphologie der Proben beschrieben, so
wie sie in Léngsschnitten sichtbar wird. Abbildung E.2 zeigt eine langs halbierte,
eingebettete Probe. Um durch Helligkeitsunterschiede die verschiedenen Phasen gut
sichtbar zu machen, wurde diese Probe im geschliffenen Zustand photographiert.

Die Proben lassen sich grundsétzlich in drei Bereiche aufteilen. Der unterste Bereich,
der zuerst erstarrt (in Abbildung E.2 unten rechts), besteht aus dem eigentlichen
gewachsenen GaAs—Kristall. Aufgrund des hohen As-Gehaltes kann jedoch im Ge-
gensatz zu Schmelzen, die zu 50% aus Arsen bestehen, nicht ausschliefilich GaAs
erstarren. Ab einer bestimmten Stelle des GaAs—Bereiches zeigen sich Bereiche einer
zweiten Phase. In diesem zweiten Bereich der Probe, der sich optisch deutlich vom
ersten unterscheidet und den gréfiten Bereich der gesamten Probe darstellt, nimmt
der Anteil der zweiten Phase immer weiter zu. Den letzten Teil der Probe bildet ein
Bereich fast reinen Arsens.

Wie bereits erwdhnt, wird die Probe zu Beginn des Versuches auf eine Tempera-
tur aufgeheizt, die nahe bei der Liquiduslinie liegt. Es hat sich wéhrend der ersten
Versuche gezeigt, dafl Proben, die auf Temperaturen weit oberhalb der Liquidustem-
peratur aufgeheizt werden, keinen homogenen Kristall bilden. Abbildung E.3 zeigt
einen Ausschnitt vom unteren Ende der Probe, an dem man einen zusammenhéngen-
den Kristall erwartet. Stattdessen finden sich nur einzelne GaAs—Kristalle, die von
erstarrter Restschmelze umgeben sind.

Proben, deren Homogenisierungstemperatur zu niedrig lag, lassen sich im Schliffbild
ebenfalls identifizieren. Die Grenze zwischen nichtaufgeschmolzenem und angewach-
senem GaAs ist deutlich zu sehen (Abbildung E.4). Bei allen Versuchen wurde als
unterster Teil der Charge ein quaderférmiges Stiick eines Impfkristalles in die Am-
pulle eingesetzt. Die in Abbildung E.4 im Ausschnitt sichtbare Grenze umschreibt
daher genau die Form des Impfkristallstiicks. Schmelzeneinschliisse, wie ebenfalls in
der Abbildung sichtbar, zeigen sich natiirlich nur auf der Seite des neu gewachsenen
Kristalls.

Nach ausreichender Homogenisierungsdauer wird die Temperatur langsam abge-
senkt. Man darf annehmen, dafl der entstehende homogene Kristall sich wahrend
dieser Phase bildet, bis zu dem Zeitpunkt, an dem Bereiche der Schmelze die eutek-
tische Temperatur erreichen. Der entstehende Kristall besteht bei guten Proben aus
wenigen Kornern, wie die Untersuchungen durch Atzverfahren (siehe Kapitel 6.4.4,
Abbildungen E.21 und E.22) zeigen.

Obwohl die Temperatur der Probe auflen an der Ampulle gemessen wird, wo die Ef-
fekte durch Konvektion stérker sein diirften als im Ampulleninnern (siehe Hinweise
in Kapitel 6.3.2 und Abbildung C.5), kann man trotzdem annehmen, daf die Tem-
peraturschwankungen im Innern der Probe mindestens in derselben Gréfienordnung

164



6.4 Versuchsergebnisse

liegen wie die Abkiihlrate. Wihrend des gesamten Abkiihlungsvorganges wird das
Entstehen des Kristalls somit von mehrfachem Erstarren und Wiederaufschmelzen
derselben Bereiche begleitet sein.

Dies scheint der Hauptgrund zu sein, warum der Bereich des homogenen GaAs-
Kristalls zwar ab einer klar erkennbaren vertikalen Lange der Probe von der zweiten
sich bildenden Phase abgelost wird, dieser Ubergang jedoch weder iiber den gesam-
ten Querschnitt der Probe einheitlich noch vollstandig ist. Bei der sich bildenden
zweiten Phase handelt es sich um ein eutektisches Gefiige, wie sich durch mikro-
skopische Untersuchungen und Bestimmung der Phasengehalte zeigt (siehe Kapitel
6.4.4). Nimmt man eine typische konvexe Form der Phasengrenze an, wie auch durch
die Abbildungen E.5 und E.6 nahegelegt wird, so miifite aufgrund der niedrigeren
Temperatur in der Mitte der Probe bereits eutektisches Gefiige entstehen, wenn sich
an den Réandern noch weiterhin homogenes GaAs bildet. Dies ist auch durchgehend
bei fast allen Proben der Fall. Eutektisches Gefiige zeigt sich in Gebieten der Pro-
benmitte bevor es an den Réndern entsteht.

Erreichen erste Bereiche der Probe die eutektische Temperatur, die den Berechnun-
gen zufolge bei ca. 1067 K liegt (siehe Kapitel 4.3), und bildet sich, aus welchen
Griinden auch immer, ein weiterhin teilweise homogener GaAs—Kristall, so reichert
sich die verbleibende Restschmelze stark mit Arsen an, oder anders gesehen, verarmt
stark an Gallium. Oberhalb des letzten Stiickes homogenen Galliumarsenids, das aus
der Schmelze erstarrt ist, zeigt sich ein weiterer Bereich eutektischer Phase, der dann
in den dritten Bereich der Probe {ibergeht, den des fast reinen Arsens.

6.4.2 Versuche mit Impfkristallen

Wie erwartet besteht das Hauptproblem bei den Versuchen mit Impfkristallen in
den geringen Abmessungen der Probe. Dies ist der Hauptgrund, warum sich die auf
diese Art geziichteten Proben nur sehr beschrankt untersuchen lassen.

Bereits das Zerteilen der Ampulle durch eine schnell laufende Innenlochsige mit
diamantbesetztern Sageblatt richtet starke Zerstorungen am Kristall an. Besonders
der Impfkristall wird schwer in Mitleidenschaft gezogen, so dafl beispielsweise eine
Beurteilung des Anschmelz- und Anwachsvorgangs durch Polieren und Atzen nicht
mehr moglich ist. Dies ist jedoch Voraussetzung fiir die Bewertung der Qualitat der
Kristalle, die auf diese Weise hergestellt werden.

Abbildung E.15 zeigt eine durch Langsschnitt halbierte und geschliffene Ampulle mit
Inhalt. Deutlich sind die Bruchstellen des Impfkristalls im Bereich des Ubergangs
zum angewachsenen Kristall zu erkennen. Im Gegensatz dazu ist die am unteren
Ende des Impfkristalls sichtbare Spalte (im Bild links unten) nicht auf einen Bruch
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zurlickzufiithren. Fiir diesen Versuch wurde ein wahrend des Ausbohrens gebrochener
Impfkristall eingesetzt. Die Tatsache, dafl diese Spalte auch nach dem Versuch noch
sichtbar ist, ist ein zusétzliches Indiz fiir die richtig gewahlte Temperaturverteilung.
Wire die Temperatur zu hoch gewesen, so wiirde man ein Zusammenwachsen der bei-
den Teile wenigstens ansatzweise beobachten. Ebenfalls ein Hinweis darauf, daf3 die
Temperatur am unteren Ende des Tiegels nicht zu hoch war, zeigt sich bei starkerer
VergréBerung des entsprechenden Bereiches. Im unteren Bereich ist der Impfkristall
von erstarrter Schmelze umgeben, die wihrend der Homogenisierungsphase in die
untere Tiegelhalfte sickert. Im unteren Bereich hat dies den Impfkristall jedoch nur
leicht angelost, der dort erstarrte Schmelzenfilm ist vom Impfkristall deutlich zu un-
terscheiden. Im oberen Bereich des Impfkristalles, der sich auf héherer Temperatur
befunden hat, ist diese Trennung erwartungsgemaf nicht auszumachen.

Die Abbildungen E.17 und E.18 zeigen einen vergroflerten Ausschnitt eines Tie-
gels samt Probe. Die scharfkantigen Risse im Impfkristall (Abb. E.18) sind auf das
Aufsigen zuriickzufithren. Demgegeniiber sind die Kanten der Spalte, die am unteren
Rand der Abbildung E.17 zu sehen ist, abgerundet. Dariiber hinaus sind beide Teile
vertikal versetzt, beides deutet darauf hin, dafl diese Spalte nicht erst wahrend des
Aufsigens entstanden ist, sondern bereits bei hohen Temperaturen. Da dies nicht der
einzige Versuch mit Impfkristall ist, bei dem dieser Effekt sichtbar wurde, scheint
der Grund hierfiir kein zufélliger zu sein. Denkbar wire beispielsweise, dafi aufgrund
der Ausdehnung von Bereichen der Probe im oberen Teil des Tiegels wahrend der
Erstarrung durch die konische Form des Tiegels Zug auf den Impfkristall ausgeiibt
wird. Schrumpft im Verlauf der Abkiihlung der erstarrte Kristall, so kann sich aufler-
dem der obere Teil nicht bewegen, da dies der Teil des Kristalls, der oberhalb des
Tiegelrandes erstarrt ist, nicht zulafit. Ist der Impfkristallteil gleichzeitig durch ein-
gedrungene Schmelze unbeweglich im unteren Teil des Tiegels verankert, so wird die
Gefahr deutlich, dafl der Impfkristall wegen seines geringen Querschnitts bricht.

Aus den Abbildungen E.16 und E.17 ist zu erkennen, dafl die Verwendung eines Impf-
kristalls zwar in einem anwachsenden Kristall resultiert, die Qualitat des Kristalls
scheint jedoch nicht grundsatzlich besser zu sein als bei Versuchen ohne Impfkristall.
Um die entstehenden Kristalle sinnvoll untersuchen zu kénnen, miissen diese in erster
Linie groflere Abmessungen aufweisen als dies bei der vorliegenden Anlagengeometrie
mdéglich ist.

6.4.3 Ausscheidungen und Einschliisse

In den GaAs—Gebieten der Probe lassen sich durch verschiedene Untersuchungsme-
thoden drei Ausscheidungstypen identifizieren.
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Eutektikum

Vereinzelt zeigen sich Einschliisse (siehe Abbildung E.8), die eine durchschnittliche
Zusammensetzung von ca. 95-96% Arsen aufweisen. Diese Einschliisse treten bevor-
zugt in der Nahe der Mittelachse der Probe im oberen Teil des GaAs—Bereiches auf.
Bei hoherer Vergréfierung (Abbildungen E.9 — E.11) zeigt sich, daf es sich um eu-
tektisches Geflige handelt, wie es auch im weiteren Verlauf der Schmelzenerstarrung
entsteht (siehe Abbildung E.12). Es handelt sich hier also um Schmelzeneinschliisse.

Galliumexid

Bei einigen Proben lassen sich Ausscheidungen nachweisen, bei denen es sich EDAX-
Analysen zufolge um Galliumoxid (Ga,03) handelt (Abbildungen E.13 und E.14).
Obwohl die Bestimmung von Sauerstoffgehalten mit Hilfe des an das Rasterelek-
tronenmikroskop gekoppelten EDAX—-Analysensystems mit groen Ungenauigkeiten
verbunden ist, 148t sich durch Einfithrung einer einfachen, systematischen Korrek-
tur (sieche Kapitel 6.4.5) der Sauerstoffgehalt genau genug abschitzen, um bei den
Ausscheidungen auf das Galliumoxid Ga,O5 zu schlieflen.

Arsenausscheidungen

Am interessantesten ist jedoch die Frage, ob und in welcher Form Ausscheidungen
reinen Arsens im Galliumarsenid vorliegen. Man wiirde von der Art der Kristall-
herstellung auf ein Vorhandensein von Arsenausscheidungen in irgendeiner Form
schlieBen, da sich, bei Betrachtung der Soliduslinie (sieche Abbildung 5.4), bei ei-
ner Schmelzenzusammensetzung von 75% ein Kristall mit nahezu gréftmoglichem
Arsengehalt ausscheiden miifite. Da die Soliduskurve mit sinkenden Temperaturen
riicklaufig beziiglich des As—Gehaltes des Ga;_,As, ist, sollte sich ein Teil des bei
hohen Temperaturen gelsten Arsens bei tieferen Temperaturen ausscheiden.

Lassen sich diese Ausscheidungen finden, so sind sie gleichzeitig Beleg dafiir, daf
trotz der geringen Erstarrungsgeschwindigkeit von 0.1 K pro Minute, der hohen Li-
quidustemperaturen und des vermuteten mehrfachen Aufschmelzens und Erstarrens
von Probenbereichen kein nennenswerter Diffusionsausgleich im Festkérper stattfin-
det. Dies ist die Voraussetzung dafiir, dafl von den Ergebnissen der Stéchiometrieun-
tersuchungen, die an den Proben vorgenommen worden sind, tatséchlich angenom-
men werden kann, daf sie Aufschluf} iiber die Zusammensetzung des Festkorpers
zum Zeitpunkt der Erstarrung liefern. Liefien sich keine Ausscheidungen finden, von
denen man plausibel annehmen kann, daf} sie die Folge der mit sinkender Temperatur
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riicklaufigen Soliduslinie sind, so miite an der Aussagekraft der durchzufiihrenden
Stéchiometrieuntersuchungen bereits im Vorfeld gezweifelt werden.

Derartige Ausscheidungen lieflen sich weder im Licht— noch im Rasterelektronenmi-
kroskop finden. Dies ist jedoch auch nicht weiter verwunderlich, da man aufgrund
des geringen Unterschiedes in der Loslichkeit des festen GaAs fiir Arsen zwischen
hohen und tiefen Temperaturen, verbunden mit den zu vermutenden geringen Diffu-
sionswegen kaum auf Ausscheidungen der Gréfle hoffen kann, die sich mit den oben
genannten Gerédten nachweisen lassen.

Erst die Untersuchung einiger Proben mit hochauflésenden Transmissionselektronen-
mikroskopen brachte schliellich den Nachweis der lange gesuchten Ausscheidungen
(siehe Kapitel 6.4.6).

Durch die im Zusammenhang mit dieser Doktorarbeit aufgebaute Apparatur zur
Hochdrucklsungsziichtung von Galliumarsenid ist es ermoglicht worden, GaAs aus
einer Schmelze zu ziehen, deren Arsengehalt so hoch liegt, dal nach den Modellen
der GaAs—-Soliduslinie zu urteilen Kristalle mit maximalem Arsengehalt entstehen
sollten. Da sich praktisch nur auf diese Weise (im Gegensatz zu Methoden wie z.B.
Anreicherung von GaAs-Schichten mit Arsen durch Beschufl ), also durch Zucht
eines ,Bulk“—Kristalls konstant hohen As—Gehaltes und nachfolgender Abkiihlung
As-Gleichgewichtsausscheidungen bilden, 148t sich annehmen, dafl sich nur durch
diese Art von Versuchen Ausscheidungen diesen Typs und dieser Menge im gesamten
Volumen eines GaAs—Kristalles nachweisen und untersuchen lassen.

Tabelle 6.2 gibt Aufschlufl iber die benutzten Untersuchungsmethoden, und tiber
welche Eigenschaften der hergestellten Kristalle damit Erkenntnisse erzielt worden
sind.

6.4.4 Atztechniken und Lichtmikroskopie:
Korngrenzen und eutektische Zusammensetzung

Nach den tiblichen Schleif- und Polierprozessen waren die Proben in den meisten
Fallen bereits in einem Zustand, in dem sie durch Lichtmikroskopie, die teilweise
mit Interferenzkontrast durchgefiihrt wurde, sehr gut in Bezug auf ihr Phasengefiige
beurteilt werden konnten. Die unterschiedliche Harte der GaAs— und der eutektischen
Phase fithrt wahrend des Poliervorganges mit Filztuch und Diamantpoliermittel zu
jeweils unterschiedlichen Abtragsraten. Gerade im Interferenzkontrast zeigen sich
deutlich die unterschiedlichen Phasen.

Abbildung E.19 zeigt die Oberfliche einer Probe, die lediglich geschliffen und mit
0.25um—Diamantpaste poliert wurde. Deutlich hebt sich der Bereich des homogenen
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Galliumarsenids von der eutektischen Phase ab. Abbildung E.20 zeigt einen anderen
Bereich des GaAs—Gebietes derselben Probe. Hier verhilft der Interferenzkontrast
des Lichtmikroskops sogar zur Identifizierung der verschiedenen Kérner.

Whurde speziell auf die Sichtbarmachung von Versetzungen und verwandten Kristall-
defekten Wert gelegt, so wurden die Proben zusétzlich auf unterschiedliche Arten
gedtzt. Zur Anwendung kamen dabei die Atzlosungen folgender Zusammensetzun-
gen:

e Ein Gemisch aus Schwefelsgure (H,50,), Wasserstoffperoxid (H,0,) und de-
stilliertem Wasser in Verhéaltnissen zwischen 6:1:1 und 8:1:1 bei Temperaturen
um 70° C und Atzzeiten von 1 - 3 Minuten. Eine shnliche Lésung wurde auch
als Atzpolitur sowie zum Reinigen des GaAs-Einsatzmaterials verwendet, dazu
wurde jedoch der Anteil der Schwefelsdure auf ein Verhaltnis von 3:1:1 verrin-
gert und die Behandlung auf ca. 10 Minuten verlangert.

e Ein Gemisch aus Salpetersdure (HNO;) und destilliertem Wasser im Verhéaltnis
2:3, speziell zum Nachweis von <111 >-Versetzungen, bei Temperaturen um

Tabelle 6.2: Angewendete Untersuchungsverfahren

Atzverfahren KorngroBle, Korngrenzen, Versetzungs-
dichte und -orientierung, Verlauf der
Schmelzfront

Lichtmikroskopie Probengeometrie, Auswertung der Atz-

verfahren, Zusammensetzung der eutekti-
schen Phase

Rasterelektronenmikroskopie Beurteilung der Probenqualitdt, Nachweis
und Analyse von Ausscheidungen

Transmissionselektronenmikroskopie Arsenausscheidungen
Sekundirionen—Massenspektroskopie Siliziumgehalt des GaAs
Neutronenaktivierungsanalyse Verunreinigungen, Spurenelemente
Stochiometrieanalyse Arsengehalt

Hall-Messung Widerstand,

Ladungstrigerkonzentrationen
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?.0°C und Atzzeiten von 30 Sekunden bis zu 2 Minuten. Den Effekt dieser
Atzung zeigen die Abbildungen E.21 bis E.24.

e Das sogenannte DSL (Dilute-Sirtl-Light) Atzverfahren, dessen Resultat in Be-
zug auf die Art der sichtbar gemachten Defekte stark von der Zusammen-
setzung der Atzlésung abhingt. Am haufigsten kam eine Zusammensetzung
aus wissriger Cr,Oz—Losung und FluBséure (HF) im Verhéltnis 5:2 zur An-
wendung. Zusitzlich wurde die Probe wihrend des Atzvorganges von einer
Halogenlampe betrahlt, die Atzzeiten lagen bei 5-10 Minuten.

e Versetzungen in <100>-Richtung wurden durch Atzungen in einer ca. 400° C
heiflen KOH-Schmelze sichtbar gemacht. Hierzu wurden KOH-Platzchen in ei-
nem Graphittiegel aufgeschmolzen, die Proben wurden fiir ca. 10-15 Minuten in
die Schmelze eingetaucht und anschlieflend unter flieBendem Wasser gereinigt.
Insbesondere die Qualitat der Impfkristalle wurde auf diese Weise untersucht.

e Bei einigen Proben wurde aufilerdem eine Atzpolitur mit einem Gemisch aus
einem Teil Brom und 100 Teilen Athanol auf einer Filzscheibe angewendet.

Die Abbildungen E.23 und E.24 zeigen den Querschnitt zweier zusammengehdriger
Probenlangshilften. Die Probe wurde poliert und mit HNO; : H,O im Verh&ltnis 2:3
fiir 45 Sekunden bei 70° C auf Versetzungen geédtzt. Deutlich sind die Korngrenzen
der wenigen, groflen Kérner zu sehen.

Werden Bereiche der eutektischen Phase, die aus stdbchen- bzw. linsenférmigen
GaAs—Partikeln in einer Arsenmatrix besteht, stark vergréfert photographiert, so
148t sich anhand einer einfachen Gittermethode der Anteil der GaAs—Phase bestim-
men, durch den die Lage des eutektischen Punktes bestimmt werden kann. Legt man
ein feines Gitter iiber einen entsprechend vergréfierten Abzug des Photos und zé&hlt
die Gitterpunkte aus, die in den jeweiligen Phasenbereichen zu liegen kommen, so
ergibt sich ein GaAs—-Phasenanteil von 9.2%. Der Fehler bei dieser Bestimmung wird
auf 0.5% geschétzt. Damit ergibt sich fiir die Lage des eutektischen Punktes:

5 ~ 0.954 [0.951...0.957]
Dies deckt sich hervorragend mit dem Wert von zhy = 0.9534, der sich aus den

Berechnungen in Kapitel 4 ergibt (siche Tabelle 4.3).

6.4.5 Rasterelektronenmikroskopie (REM):
Ausscheidungen

Eine Reihe von Proben wurde nach dem Polieren und Atzen auf entsprechenden
Haltern befestigt und kontaktiert, um so im Rasterelektronenmikroskop (REM) un-
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tersucht zu werden. Proben mit glatter Oberfliche tiber die verschiedenen Phasen
hinweg sind im REM nur schwer zu untersuchen, da zwischen Bereichen der GaAs—
und der Arsenphase nur ein geringer Kontrast besteht. Zusatzliche Schwierigkeiten
bereiten grofiere Bereiche aus As-Phase, die nur auf unzureichende Weise leitend mit
dem Probenhalter verbunden werden kénnen. Hier zeigen sich Aufladungseffekte, die
verhindern, dafl dieser Bereich bzw. die gesamte Probe photographiert werden kann.

Wie bereits erwéhnt, zeigt sich erst im REM, daf es sich bei einigen Ausscheidungen
in Wirklichkeit um FEinschliisse von flissiger Phase handelt, die dieselbe eutektische
Struktur aufweisen wie die restlichen Bereiche der eutektischen Phase.

Die ebenfalls erwahnten Galliumoxid-Ausscheidungen lieBen sich trotz der generell
schwierigen Gehaltsbestimmung von Sauerstoff mit dem EDAX-System ausreichend
genau nachweisen. Fiir die weitere Untersuchung der Proben spielen sie ohnehin keine
bedeutende Rolle. Lediglich ihre Erkennung ist von Interesse, da man bei hiufigem
Auftreten dieser Ausscheidungen darauf schliefen miifite, dafl entweder das Ein-
satzmaterial wahrend der Fiillung der Ampulle zu lange mit der Umgebungsluft in
Kontakt gekommen ist (siche Kapitel 6.3.1), oder beim Zuschmelzen der Ampul-
le, welches ja ohnehin bei erhéhten Temperaturen stattfindet, die Spiilung bzw. die
Fiillung mit Argon nicht einwandfrei war.

Der Sauerstoffanalyse ist bei EDAX-Systemen mit einem relativ grofien Fehler be-
haftet. Um trotzdem eine einigermafien genaue Information iiber den Sauerstoffge-
halt der Ausscheidungen zu erhalten, die ausreicht, den Typ der Galliumoxidaus-
scheidung zu identifizieren, wurde zunéchst der Anteil von Sauerstoff an mehreren
Stellen des homogenen GaAs—Bereiches bestimmt, von denen man annehmen kann,
daf sie Sauerstoff nur in Mengen enthalten, die weit unter der Nachweisgrenze des
EDAX-Systems fiir Sauerstoff liegen. Typischerweise erhélt man fiir diese Bereiche
Werte fiir den Sauerstoffgehalt zwischen 10 und 12%. Aus diesem Grund wird ver-
einfachend angenommen, daf§ der Fehler unabhéngig von der Menge des tatsachlich
in dem untersuchten Bereich vorhandenen Sauerstoffs ist. Der Mittelwert wird nun
benutzt, um die Messungen des O—Gehaltes der Ausscheidungen zu korrigieren.

Die Abbildungen E.25 und E.26 zeigen beispielhaft, an welchen Stellen der Sauer-
stoffgehalt bestimmt wurde. Die MeBstellen 70 und 72 identifizieren zwei Punktmes-
sungen, die rechteckigen Bereiche, markiert als Mefistellen 71 und 73, bezeichnen
Flachenbestimmungen. Nach der Korrektur durch die oben beschriebene Bestim-
mung des Sauerstoffgehaltes an Stellen wie 72 und 73 ergibt sich fir die Analyse
des Mefipunktes 70 ein Ga—Gehalt von 41.08% und ein O—Gehalt von 58.66%. Die
Flachenmessung 71 ergibt nach der Korrektur 41.51% Ga und 58.24% O. Die Gal-
liumoxidausscheidungen dieses Typs lassen sich damit ausreichend genau als Ga,O5-
identifizieren.
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Galliumoxidausscheidungen wurden nur bei einigen wenigen Proben als einzelne Aus-
scheidungen gefunden. Eine Ausnahme stellt Probe 6 dar (siche Kapitel 6.4.11).

6.4.6 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM):
Arsenausscheidungen

Im Verlauf der Suche nach dem Verbleib des bei hohen Temperaturen im GaAs—
Gitter gelosten Arsens, welches sich bei niedrigen Temperaturen in irgendeiner Form
ausscheiden muf}, wurden einige Proben fir die Untersuchung in hochauflésenden
Transmissionselektronenmikroskopen (TEM) vorbereitet. Dies geschah, nachdem we-
der mit Licht- und Rasterelektronenmikroskopen noch durch Sekundarionen—-Mas-
senspektroskopie in Frage kommende Strukturen nachgewiesen werden konnten.

Die mit einem H,S0,/H,0,/H,0-Gemisch angeitzten Proben wurden mechanisch
gedimpelt und anschliefend durch Ionendiinnung perforiert. Abbildungen E.27 und
E.28 zeigen einen Ausschnitt der Lochkante im Lichtmikroskop. Bei den Atzdefekten
handelt es sich im wesentlichen um Vertiefungen mit Durchmessern zwischen 1 und
5 pm, vereinzelt zeigen sich auch grofiere Krater mit Durchmessern um 10 gm. Die
Dichte der unten beschriebenen Ausscheidungen ist in den Atzgriibchen hoher als
in deren Umgebung. Vermutlich setzen an der Oberfliche liegende Ausscheidungen
den AtzprozeB in Gang, wodurch im weiteren Verlauf des Atzvorganges vermehrt
Ausscheidungen freigesetzt werden, die sich dadurch in den Atzgriibchen sammeln.
Dariiber hinaus finden sich an kleineren Atzgriibchen mit Durchmessern um 500 pm
Versetzungen, die dort enden.

In den lichtmikroskopischen Aufnahmen sind aufilerdem vermeintliche Aufwdlbungen
zu erkennen. Diese lassen sich jedoch nicht eindeutig mit entsprechenden Strukturen
im TEM in Ubereinstimmung bringen.

Die Grofle der gefundenen Ausscheidungen liegt zwischen 20 nm und wenigen pm.
Die Aufnahmen E.29 und E.30 zeigen facettierte Ausscheidungen, die typisch fir
hexagonales Arsen sind. Der Analyse der Gitterabstinde zufolge liefle sich auch auf
As,05 schlieflen. Oben wurde ja bereits gezeigt, daB sich trotz des Arseniiberschus-
ses auch gréfiere Galliumoxidausscheidungen bilden kénnen. Sollte sich in der Probe
Sauerstoff in nenneswerten Konzentration befinden, so wiirde man vermuten, daf} er
ebenfalls durch Gallium gebunden wird. Keine der im TEM analysierten Ausschei-
dungen deutet jedoch auf Galliumoxide hin.

Mehrfach wurden Strukturen gefunden, so wie sie in Abbildung E.31 gezeigt sind.
Vermutlich handelt es sich hierbei um diinne, durchstrahlte Arsenausscheidungen.
Das von einer Arsenausscheidung erzeugt Spannungsfeld ist sehr anschaulich in Ab-
bildung E.32 sichtbar.
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Das Auftreten kleinerer As—Ausscheidungen ist nicht mit Versetzungen korreliert.
Mittlere und grofe Ausscheidungen zeigen sich dagegen haufig in Versetzungsnihe
(Abbildungen E.33 und E.34). Abbildung E.35 zeigt sehr schén, hier ohne angelagerte
Ausscheidungen, eine Kleinwinkelkorngrenze im GaAs, entstanden durch gekletterte
Versetzungen.

Im Nachhinein wurde nach der eindeutigen Lokalisierung der Ausscheidungen im
TEM noch einmal versucht, die entsprechenden Stellen im Lichtmikroskop zu iden-
tifizieren, um eine Korrelation der in den Aufnahmen zu sehenden Strukturen, bei
denen es sich offensichtlich um Versetzungen handelt, mit entsprechenden Struktu-
ren, die im Lichtmikroskop noch sichtbar sind, zu erreichen. Dies gestaltete sich je-
doch wegen der Empfindlichkeit der Proben als duflerst schwierig, jedenfalls konnten
die im TEM gefundenen Stellen im Lichtmikroskop, auch unter Interferenzkontrast,
nicht wiedergefunden werden. Aus Abbildung E.28 148t sich anhand der scharfen
Bruchkanten erahnen, dafl es sich um sehr sprodes Material handelt. Es ist daher
wahrscheinlich, daf} die Bereiche, die im TEM untersucht worden sind, wahrend der
Probenentnahme aus dem TEM und der Positionierung unter dem Lichtmikroskop
abgebrochen sind.

6.4.7 Sekundérionen—Massenspektroskopie (SIMS):
Siliziumgehalt

Wie bereits erwahnt, wurde auch mit Hilfe der Sekundarionen-Massenspektroskopie
(SIMS) versucht, Arsenausscheidungen sichtbar zu machen. Mit keiner der bei der
SIMS iiblichen Untersuchungsmethoden liefen sich jedoch As—Ausscheidungen nach-
weisen. Die Grofle der spater im TEM gefundenen Ausscheidungen zeigt, daf8 dies
auch nicht weiter verwunderlich ist.

Fine andere Fragestellung im Zusammenhang mit der Probenherstellung konnte je-
doch mit Hilfe der SIMS geklart werden. Die Zucht der Kristalle 1duft bei hohen
Temperaturen in Quarzglasbehéltern ab, mit denen, durch die Natur des Verfahrens
bedingt, die Phasengrenzflache flissig—fest dauernden Kontakt hat. Zudem ist das
Verhéltnis von Kristallvolumen zu berithrender Quarzglasflache durch die Kleinheit
der Proben bedingt geringer als bei herkémmlichen Verfahren. Es besteht also durch-
aus die Gefahr, daf§ beispielsweise die Defektsimulationen, die letztlich anhand des
hier ermittelten Wertes fiir die Stéchiometrieabweichung die Form und Lage der So-
liduslinie ergeben, durch nicht berticksichtigtes Silizium im GaAs—Gitter verfalscht
werden. Um die Proben auf das Vorhandensein von Silizium in der GaAs-Phase zu
testen, wurden mit Hilfe der SIMS Tiefenprofilanalysen erstellt.

Mit Hilfe von Casium Primérionen wurde eine Flache von 60pum Durchmesser auf
die von ihr ausgehenden Arsen- ("°As™) und Siliziumionenstréme (**Si™) untersucht.
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Das Ergebnis der ca. sieben Minuten dauernden Messung ist in Abbildung 6.10 zu
sehen. Nach ca. fiinf Minuten wird die Primarionenstromdichte fiir kurze Zeit erhoht.
Auf diese Weise 148t sich nachpriifen, ob ein gemessenes Signal tatsichlich auf Ionen
zurtickzufithren ist, die aus der Probenoberfliche austreten, oder ob es sich dabei
um ein Hintergrundsignal handelt. Ist ersteres der Fall, so wiirde das Si—Signal dem
As-Signal folgen. In letzterem Fall zeigt das Si-Signal keine korrelierte Anderung,
genau dieses ist, wie man in Abbildung 6.10 erkennt, hier eingetreten. Typischerweise
wird das Si-Signal durch N,-Molekiile hervorgerufen (My, ~ Mg; ~ 28 g/mol), die
sich als Teil des Restgases im Vakuumsystem der SIMS—Anlage befinden. Mit Hilfe
eines Si-Implantationsstandards 148t sich die Si-Konzentration in der Probe auf
< 10" Atome/cm’ abschitzen. Eine nennenswerte Aufnahme von Silizium in den
GaAs—Kristall hat also nicht stattgefunden.
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Abbildung 6.10: SIMS-Tiefenprofilanalyse Probe 8, "°As™— und 2891~ Intensititen
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Tabelle 6.3: NAA-Analysen der Proben 9-1-1 und 9-1-2. Alle Werte in ppb. Von den
mit NAA bestimmbaren Elementen wurde nur Zink gefunden, alle anderen Element-
gehalte liegen unterhalb der Nachweisgrenze.

Probe 9-1-1 Probe 9-1-1
Element Messung 1 | Messung 2 | Messung 1 | Messung 2
Antimon Sb | <6 <8 <7 < 16
Cer Ce | < 100 < 130 < 110 < 130
Chrom Cr | <200 < 300 < 250 < 300
Césium Cs | <4 <6 <5 <6
Eisen Fe | < 2800 < 4000 < 4000 < 4700
Gold Au | <70 < 110 < 100 < 150
Hafnium Hf | <10 <15 < 10 <15
Iridium Ir 1 <0,3 <0,3 <0,3 <0,3
Kobalt Co | <10 < 20 < 20 < 20
Neodym Nd | < 900 < 1200 < 1000 < 1300
Quecksilber Hg | < 50 <70 < 60 <70
Rubidium Rb | <170 < 250 < 190 < 260
Ruthenium Ru | < 60 < 85 <70 < 85
Scandium Sc 1 <0,3 < 0,4 < 0,4 < 0,4
Selen Se | <85 < 115 < 95 < 110
Silber Ag | <16 < 25 < 20 < 20
Tantal Ta | <3 <5 <4 <5
Terbium Tb | <2 <3 <3 <3
Thorium Th | < 16 < 20 < 20 < 20
Uran U | <650 < 930 < 760 < 970
Ytterbium  Yb | < 25 < 30 < 30 < 30
Zink Zn | 850 < 600 703 (573)

6.4.8 Neutronenaktivierungsanalyse (NAA):
Verunreinigungen und Spurenelemente

Zur Kontrolle der Reinheit der hergestellten Proben wurden Neutronenaktivierungs-
analysen in Auftrag gegeben. Zur Bestimmung der Spurenelementgehalte durch NAA
wurden von zwei Proben jeweils 100 mg in Quarzampullen abgewogen und zusam-
men mit einem Neutronenflumonitor von ¢;; = 2 - 10"°ncm™s™" bestrahlt. Nach
einer Abklingzeit von 3 Wochen wurden die induzierten Radionuklide mit einem ~y
— Spektrometer gemessen. Aus den Impulsraten der v — Linien wurden nach einem
Absolutverfahren (k, — Methode) mit den Genter k, — Faktoren und den thermischen
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und epithermischen Neutronenfliissen die Elementgehalte berechnet. Zur Kontrolle
wurden jeweils zwei Bestimmungen durchgefiihrt. Die Ergebnisse zeigt Tabelle 6.3.

Lediglich Zink liegt knapp tiberhalb der Nachweisgrenze, alle anderen Elemente lie-
gen darunter. Wegen des geringen Abstandes von der Nachweisgrenze kann jedoch
auch der ermittlete Zinkgehalt nicht als genau angesehen werden, der Mefifehler wird
mit 20% angesetzt.

6.4.9 Stochiometrieanalyse:
Arsengehalt

Keines der bisher hier beschriebenen und im Laufe der Experimente benutzten ana-
lytischen Verfahren, mit dem sich Gehalte von Spurenelementen und Verunreinigun-
gen im GaAs genau ermitteln lassen, erlaubt es, den Arsengehalt einer GaAs—Probe
so genau zu bestimmen, dafl man aus den Ergebnissen Riickschliisse auf Lage und
Ausdehnung der Soliduslinie ziehen konnte.

Bei Betrachtung des Verlaufs der GaAs—Soliduslinie (siehe Abb. 5.4) wird ersichtlich,
welche Genauigkeitsanforderungen an das Nachweisverfahren gestellt werden. Bei
Werten fiir die Stéchiometrieabweichung s = 1 — 2z, von ca. —107* bis 10* im
Ga,_,As, — Kristall muB eine Genauigkeit von 107° erreicht werden, um verwertbare
Aussagen iiber die Soliduslinie zu erhalten.

Zur Anwendung kommdt ein indirektes, zweistufiges Verfahren bestehend aus Prézisi-
onsgravimetrie und Titration. Titriert wird bei diesem Verfahren durch Ethylendia-
mintetraessigsdure (EDTA) gebundenes Gallium mit einer Bi(NO,);-Losung [81].
Dieses Verfahren, angewendet im Forschungszentrum Jiilich in einer Zusammenar-
beit der Zentralabteilung fiir Chemische Analysen und des Instituts fiir Festkorper-
forschung, hat sich im Verlauf vieler Analysenreihen als Standardverfahren zur Be-
stimmung des As—Gehaltes in konventionellen GaAs—Kristallen etabliert und erlaubt
zuverlissige Aussagen iiber As— und Ga-reiche Proben [15].

Mit ,konventionellen GaAs—Kristallen“ sind Kristalle gemeint, die aus einer stéchio-
metrischen oder nahezu stéchiometrischen Schmelze gezogen worden sind. Bei der
Anwendung dieses Verfahrens auf die im Verlauf dieser Arbeit hergestellten Proben
gilt es jedoch einige Besonderheiten zu bertlicksichtigen.

1. Aufgrund des extrem hohen As—Gehaltes der Ga~As-Schmelze ist generell die
Anzahl der Gitterdefekte, Ausscheidungen und Einschliisse von fliissiger Phase
grofer als bei konventionellen Kristallen. Fiir die oben beschriebene Stéchiome-
trieanalyse kénnen zur Erzielung von aussagekraftigen Ergebnissen jedoch nur
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einwandfreie Proben verwendet werden, die frei von Ausscheidungen und Ein-
schliissen’ sind. Von den rund 35 gezogenen Kristallen wurden nur zwei als fiir
die Stochiometrieanalyse geeignet beurteilt. Es lassen sich also keine umfang-
reichen Mefireihen realisieren, wie dies bei Untersuchungen an konventionellen
GaAs-Kristallen moglich ist.

2. Im Gegensatz zu konventionellen Proben, die praktisch zu 100% aus der Phase
Ga;_,As, bestehen, stellt der Anteil dieser Phase am Gesamtvolumen der hier
hergestellten Proben nur einen Teil dar. Geht man davon aus, dafl eine Probe
erst zerteilt, geschliffen, poliert und gedtzt werden muB, bevor entschieden wer-
den kann, ob sie fiir die Stéchiometrieanalyse geeignet ist, so ist verstandlich,
daf} die ohnehin geringe Menge an GaAs—Phase schnell die Mindestmenge un-
terschreitet, die fiir eine zuverlassige Titration notwendig ist. Typischerweise
lassen sich aus einem qualitativ guten Kristall zwei Proben von je ca. 200 mg
fiir die Stochiometrieanalyse gewinnen.

3. Da die Stoéchiometrieanalyse durch Titration kein zerstérungsfreies Untersu-
chungsverfahren ist, lassen sich die dafiir benutzten Proben nur in &uferst
beschrinktem Umfang fiir andere Untersuchungen heranziehen. Die Entschei-
dung, eine qualitativ hochwertige Probe zu titrieren bedeutet also gleichzeitig
einen Verzicht auf andere wichtige Ergebnisse, die sich durch Anwendung wei-
terer Analysenverfahren aus der Probe gewinnen lassen wiirden.

Unter diesen Gesichtspunkten miissen die Ergebnisse gesehen werden, die durch die
Stochiometrieanalyse aus den hergestellten Proben gewonnen wurden.

Die Durchfithrung der Stéchiometrieanalyse 148t sich in Kurzform wie folgt beschrei-
ben:

Idealerweise sollte die zu analysierende Probe ein Gewicht von ca. 250 mg aufweisen.
Nach Reinigung und Wéagung wird sie in einer Mischung aus Schwefelsdure und
Salpetersiure aufgelost. Anschlieflend wird das gesamte Gallium der Losung durch
EDTA gebunden. Hierzu wird das Natriumsalz der Ethylendiamintetraessigsaure mit
einem Uberschuf von ca. 1% eingewogen.

Die Titration des Komplexes erfolgt bei einem konstant gehaltenem pH-Wert von 2.6
durch Zufiigung von (m/100)-molarer Bi(NOj);-Losung bis zum Umschlagspunkt
von hell-gelb nach braun unter Verwendung von Brenzkatechinviolett als Indikator.

'Zu diesen Ausscheidungen zihlen natiirlich nicht jene, die im Verlauf der Abkiihlung des Kristalls
aufgrund der retrograden Loslichkeit des Ga;_,As, —Kristalls entstanden sind (siche Kapitel
6.4.6). Bei ihnen handelt es sich um Gleichgewichtsausscheidungen, die in die Bestimmung des
Gesamtarsengehaltes einfliefen missen.
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Eine prézise Titration setzt natiirlich voraus, dafl das Molgewicht des EDTA~-Salzes
genau genug bekannt ist. Gerade dies &ndert sich jedoch aufgrund des variierenden
Wassergehalts des Salzes. Aus diesem Grunde muf} daher erst das exakte Molgewicht
des Salzes im Vorfeld der Analysen durch Titration von hochreinem Gallium (6N)
als Standard bestimmt werden.

Nachdem durch die Titration mit Bi(NOj); so der EDTA-Uberschuf der Losung
bestimmt wurde, wird eine genau abgewogene Menge EDTA der Losung zugegeben.
Diese wird wiederum mit Bi(NOg); titriert. Diese Riicktitration, die pro Lésung
bis 6 Mal wiederholt wird, dient der statistischen Absicherung der Genauigkeit der
Titration. Uber den ermittelten Ga—Gehalt des geldsten Kristalls 148t sich somit der
As—Gehalt bestimmen.

Hauptproblem dieses Verfahrens ist das zuverlissige Erkennen des nicht gerade deut-
lich hervortretenden Farbumschlags von hell-gelb nach braun. Neben Faktoren wie
den herrschen Lichtverhéltnissen ist dieses Verfahren an diesem Punkt auch von der
subjektiven Beurteilung des Experimentators abhangig. Diese hat jedoch, nach einem
durchgefiithrten Test zu urteilen, méglicherweise weniger Einflufl auf die Genauigkeit
und Reproduzierbarkeit der Ergebnisse als urspriinglich angenommen. Hierzu wur-
den die oben beschriebenen Riicktitrationen abwechselnd von zwei Personen durch-
gefithrt. Beim nachfolgenden Vergleich der Ergebnisse zeigte sich, dafi die Differenz
zweier beliebiger ermittelter Werte nicht grofiler war, wenn sie von verschiedenen
Personen erstellt wurden.

Tabelle 6.4 zeigt die Ergebnisse, die durch die Titration gewonnen wurden. Wéhrend
bei den Proben 7-2-1 und 7-2-2 wahrend der Vorbereitung zur Titration keine Aus- -
scheidungen an der Probe auffielen, zeigten sich an den Proben 14A und 14B Ein-
schliisse erstarrter Restschmelze. Diese Einschliisse, bei denen es sich nicht um
Gleichgewichtsausscheidungen handelt, die wahrend der Abkiihlung aufgrund der
riicklaufigen Soliduskurve entstanden sind, verfilschen das Ergebnis, in dem sie einen
wesentlich grofleren Arsengehalt im Ga,_,As, —Kristall vortduschen, als tatsichlich
bei den hohen Zuchttemperaturen vorlag.

Die Arsengehalte der Proben 7-2-1 (z,, = 0.500334) und 7-2-2 (z,, = 0.500219)
kénnen als Anhaltspunkte fiir die Lage der Soliduslinie dienen. Sie stellen zwei Punk-

Probe xas s=1— 2z, Tabelle 6.4: Ergebnisse der Stdchiometrie-
4-1-1  0.50089 —1.78-10-3 analysen durch Titration. Die Proben 14A
791 0.500334 —6.69166- 10—4 und 14B wiesen FEinschliisse auf, daher
7-2-9  0.500219 —4.39170-10~% kénnen diese beiden Ergebnisse nicht zur Be-
14A  0.51612 stimmung der Soliduslinie herangezogen wer-

14B 0.50714 den.
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te der Soliduslinie auf der As-reichen Seite des Phasendiagramms dar, die zugeordne-
te Temperatur ist die Zuchttemperatur, bei dem dieser Teil des Kristalls entstanden
ist. In Kapitel 5.3 werden die erhaltenen Werte als Anhaltspunkte fiir die maximale
Ausdehnung des Ga,_,As, ~Phasenbereiches herangezogen.

6.4.10 Hall-Messungen:
Widerstand und Ladungstriagerkonzentrationen

An den Proben wurden ebenfalls Widerstands- und Halleffektmessungen nach der
Methode von van der Pauw [71] an einem bereits bestehenden Mefiplatz durch-
gefiihrt. Aufbau des Mefiplatzes, Durchfithrung der Messungen sowie Theorie und
Fehlerbetrachtung der benutzten Verfahren sind an anderer Stelle ausfiihrlich be-
schrieben worden [35,44, 54]. An dieser Stelle soll daher nur eine kurze Ubersicht
gegeben werden.

Messung des spezifischen Widerstandes

Das angewendete Verfahren zur Messung des spezifischen Widerstandes geht von
einer Probe aus, die in halbunendlicher Form vorliegt. Am Rand dieser Probe liegen
vier Kontakte P,Q,R und S. Durch einen dieser Kontakte tritt ein Strom in die Probe
ein, durch einen weiteren verlafit er sie wieder. Zwischen den anderen beiden Punk-
ten wird ein Spannungsabfall gemessen. Nach Ausformulierung des Widerstandes R
und Transformation des erhaltenen Ausdrucks fiir eine homogene Probe endlicher
Ausdehnung und konstanter Dicke, die keine Locher aufweist, ergibt sich fiir den
spezifischen Widerstand

b= nd  Rpors + Rorsp ¥ Rpg rs . (6.1)
ln2 2 RQR,SP
Hierin bedeuten:
p Spezifischer Widerstand der Probe.

d Dicke der Probe.

Rpg rs Gemessener Widerstand bei Eintreten des Stromes durch Punkt P, Aus-
treten durch Punkt @, Spannungsabfall iiber B-S, Rgg sp dementspre-
chend.
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f (RﬁR—S> Korrekturfunktion zur Beriicksichtigung nichtidealer Probengeometri-

RoRr,sp
en. Sind die Abstinde der vier Kontakte und damit auch Rpg ps und
Ror,sp gleich groB, so ergibt sich f = 1.

Die Hauptfehlerquellen bei der Widerstandsmessung sind Schwankungen der Pro-
bendicke und der Abstinde der Kontakte. Durch die Art der Probenvorbereitung
lassen sich die Schwankungen in der Probendicke auf unter 1% senken. Fehler durch
ungleichmifige Kontaktabstinde werden im allgemeinen dadurch umgangen, daf
die Proben in eine quadratische Form gebracht werden. Dies ist bei den vorliegenden
Proben nicht méglich, da sie durch die Art der Herstellung einen runden Querschnitt
besitzen (Durchmesser maximal ca. 6 bis 7 mm). Ein Zuschneiden der Proben erhoht
letzten Endes nur den Fehler, da dann wegen der weiteren Verkleinerung der Pro-
be die Ausdehnung der Kontakte im Verhiltnis zur Probengréfie eine noch gréfiere
Rolle spielt.

Die Messungen selbst werden weitgehend automatisiert durchgefiihrt, hierzu dient
ein PC, der die MeBapparatur steuert und die Mefiwerte aufnimmt. Die mit Leitsil-
ber kontaktierte Probe wird durch vier Meffiithler, deren Aufsetzpunkte aus Wolf-
ramkarbid—Nadeln mit einem Radius von 20 um bestehen, mit der Mefelektronik
verbunden.

Nacheinander werden vier Widerstéinde bestimmt, aus den ersten beiden (R, 3, und
Rys 41) ergibt sich nach Gleichung 6.1 der spezifische Widerstand

7d  Ripgq+ Rog s Ryg 34
= — . —= == — ]. 6.2
P ].n2 2 f R23’41 ( )
Im Anschluf daran wird noch eine weitere Mefreihe durchgefiihrt, um die Mef-
genauigkeit zu erhdhen. Analog zu 6.2 wird ein zweiter Wert fiir den spezifischen
Widerstand aus den gemessenen Widerstinden Ry, ;o und Ry 53 ermittelt:

7d Rsyqi0+ R R
py = Maana ® ongs o Jaaz ) (6.3)
In2 2

R4l,23

Der endgiiltige Wert fiir den spezifischen Widerstand wird dann durch Mittelwert-
bildung bestimmt:

+
p= 21_2_”2 (6.4)

Die Ergebnisse der Widerstandsmessungen sind in Tabelle 6.5 dargestellt.

180



6.4 Versuchsergebnisse

Hallmessungen

Zur Bestimmung der Konzentration der Ladungstridger und deren Beweglichkeit kon-
nen auf demselben Mefiplatz, unmittelbar im Anschlufl an die Messungen des spezi-
fischen Widerstandes, Hallmessungen durchgefithrt werden.

Fliefit durch die Probe ein Strom I3 zwischen den gegeniiberliegenden Kontakten 1
und 3 mit der Stromdichte j;5 und wird gleichzeitig senkrecht dazu ein Magnetfeld
der Starke B angelegt, so wird in der dritten Raumrichtung ein elektrisches Feld
F erzeugt. Die resultierende Spannung in Richtung des Feldes ist die Hallspannung
U,4, die zwischen den gegentiberliegenden Kontakten 2 und 4 gemessen wird:

Uy

o (6.5)

F=RgjsB=

Der Proportionalitatsfaktor Ry ist der Hallkoeffizient, der im wesentlichen von der
Ladungstragerkonzentration n (bei Leitung durch Elektronen) bzw. p (bei Leitung
durch Loécher) und einem Korrekturfaktor rg abhéngt, durch den die Art des vor-
herrschenden Streumechanismusses eingeht:

Ry = ——Z  baw. (6.6)
n:e

Ry = ——H (6.7)
p-e

Der Wert fiir 75 wird fiir Messungen bei Raumtemperatur im allgemeinen zu 1 ab-
geschatzt. Unter Berticksichtigung der Tatsache, dafl der Hallkoeffizient an derselben
Probe und Anlage unter denselben Bedingungen gemessen wird, 148t sich Ry durch
Messung des magnetischen Feldes B und des Widerstandes R;3,4 bestimmen:

Ry = -2 =21 (6.8)

Der Widerstand R wird dabei auf die gleiche Weise bestimmt wie oben bereits be-
schrieben. Fiir den gesamten Mefifehler wurde ein Wert von 3.3% bestimmt [44]. Er
ist damit von &hnlicher Grofie wie der Fehler, mit dem man bei der Bestimmung des
spezifischen Widerstandes rechnen muf.

In zwei Mefireihen wird je ein Wert fiir den Hallkoeffizienten bestimmt:
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- (21 (5-)
- (- (5-)

Die Spannungen V] bis V3 und die Stréme I; bis I stellen dabei wiederum verschie-
dene Meflkonfigurationen an den vier Kontakten dar, wobei sich die Konfigurationen
der zweiten Mefireithe von der ersten nur durch das entgegengesetzt gerichtete Ma-
gnetfeld unterscheiden.

Der endgiiltige Wert fiir den Hallkoeffizienten wird dann ebenfalls durch Mittelwert-
bildung bestimmt:

Ry, + Ry,

: (6.11)

RH:

Aus dem Vorzeichen des Hallkoeffizienten 148t sich die Art der Majoritatsladungs-
trager (entweder n— oder p-Leitung) erkennen. Damit 148t sich mit Hilfe der Glei-
chungen 6.6 bzw. 6.7 die Ladungstragerkonzentration n bzw. p bestimmen. Aus

o=e(np. + ppn) = (6.12)

|

ergibt sich dann je nach Majoritatsladungstriager die Beweglichkeit u, bzw. y,.

Messergebnisse

In Tabelle 6.5 sind die Ergebnisse der durchgefiihrten Widerstands- und Hallmes-
sungen dargestellt. Obwohl man erwarten wiirde, dal man bei einem derart hohen
Arseniiberschuff durchweg n-leitendes Material erhalten wiirde, sind mehr als die
Halfte der gemessenen Proben p-leitend. Generell 148t sich tber die Meflergebnis-
se sagen, daf sie keine zuverldssige Charakterisierung des Materials in Bezug auf
Widerstand sowie Art und Beweglichkeit der Ladungstréger zulassen, beispielsweise
sind die gemessenen Unterschiede in den Spannungen (siehe Gleichungen 6.9 und
6.10) nach Umkehr des Magnetfeldes dazu zu gering. Hierfiir gibt es eine Reihe von
Griinden:
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e Die Grofle und Form der Proben entspricht nicht den geforderten Idealmafen.
Aufer der Tatsache, daB sie versuchsbedingt durchweg von runder Form sind,
sind sie in vielen Fallen von so geringem Durchmesser, dal die einzelnen Kon-
takte zu nahe beieinander liegen. Ein ungleichmifBiger Kontaktabstand ist eine
der moglichen Fehlerquellen besonders bei der Widerstandsmessung, der unter
Umsténden nicht durch den Faktor f (siehe Gleichung 6.1) korrigiert werden
kann.

e Wie bei der Bestimmung der Stéchiometrie (siehe Kapitel 6.4.9), so mufl man
auch bei den Hallmessungen bedenken, dal mégliche Inhomogenitéiten im In-
nern der Probe die Meflergebnisse verfalschen kénnen. Offen ist ebenfalls, wel-
chen Einflufl die nachgewiesen Arsenausscheidungen (siche Kapitel 6.4.6) auf
die elektrischen Eigenschaften haben, besonders fiir den Fall, daf sie in hoher
Dichte vorliegen. Zu bedenken gilt auch, dafl es sich bei den Proben nicht um
Einkristalle handelt, sondern um Polykristalle. Die einzelnen Korner sind zwar
relativ grof}, trotzdem bleibt offen, welchen Einflufl die Korngrenzen zwischen
ihnen auf die Meflergebnisse haben.

e Das Aufbringen der Leitsilber-Kontakte hat sich als schwierig erwiesen, sowohl
in Bezug auf die Kontaktgrofle als auch die Kontaktposition. Abweichungen
vom ldealzustand vergréfiern den Mefifehler, gerade bei kleinen Proben.

Tabelle 6.5: Ergebnisse der Hallmessungen

Nr. p (20°C) IEHD nbzw. p _(320"0) m (220"0)
(S2em] [em”/°0] [em™] [em” /Vs]
30-2 5.7854 + 0.0% 73.66 + 5.7% p=8.473-10'% | 12.73
5.7933 £ 0.3% 75.03 + 13.5% p=8.318-10'% | 12.95
30-3 21.356 + 3.4% 6.072-10* £ 63.4% | p=1.028-10'* | 2843
21.196 + 0.8% 244.4 + 47.1% p=2.554-10"% | 11.53
20.911 £ 0.3% 287.0+ 77.9% p=2175-101 | 13.72
30-6 63.491 £ 6.2% 496.4 + 108.6% p=1.257-10' | 7.818
117.60 + 22.8% 1079 4+ 124.1% p=>5785-10'% | 9.174
115.21 £ 21.2% —~1493 + 103.6% n=4.181-10'% | 12.96
Fortsetzung ndchste Seite
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Tabelle 6.5: Fortsetzung

N {542 oo JRE SR ki
108.41 + 16.7% 6793 + 109.7% p=09.188.10" | 62.65
31-3 | 183.04-1073 £ 0.0% ~97.00 % 3.5% n = 6.435.101 | 529.9
31-4 | 28.536- 1073+ 13.3% —59.68 % 3.6% n=1.046-107 | 2091
31-32 | 1.91691073+ 3.6% —-0.2322 £ 99.9% n=2.688-101° | 121.1
1.9001- 1073 £ 5.3% —0.2143 + 33.4% n=12912-10%° | 112.8
33-2 | 485.78-10%+ 0.0% —1.739-107 £ 6.8% | n =3.590-10** | 35.79

522.35-10%+ 7.3% | —9.231-107 4+ 105.5% | n = 6.761-101° | 176.7
447.36 - 10% + 1.0% 1.659-10° £ 96.6% | p=3.762-10° 3708

33-5 447.09-10% + 0.6% —2.021-10"+9.2% | n =3.088-10% | 45.20
34-6 4.8034 £+ 8.5% —31.33+8.2% n=1.992-1017 | 6.522
34-10 14.720 &+ 6.2% -9023 + 63.3% n=6.918.10 | 612.9

3.2197 + 44.3% —3698 + 76.6% n = 1.688-101° 1149

6.4.11 Kuriosa

Wie bei vielen Versuchsreihen, bei denen noch wenig erprobte Verfahren eingesetzt
werden, so hat es auch im Laufe dieser Arbeit einzelne Experimente gegeben, die man
eigentlich als fehlgeschlagen bezeichnen miifite. Wenn man sich jedoch trotzdem die
Miihe macht, genauer hinzusehen, so entdeckt man oft faszinierende Details, die ihr
Entstehen diesen auflergewdhnlichen Vesuchsbedingungen verdanken und vermutlich
andersartig gar nicht zu reproduzieren waren.

Einen dieser Fille stellt Versuch 6 dar, ein Kristallzuchtversuch ohne Impfkristall.
Bei diesen frithen Versuchen war der Stahlstempel, auf dem die Ampulle aufsetzt,
noch mit einer exakt halbkugelférmigen Hohlbohrung versehen. Im Verlauf der ersten
Versuche ist der Stahlstempel verzundert, wodurch sich die Oberfliche der Hohlboh-
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rung verrauht hat. Wahrend des Abkiihlvorganges des 6. Zuchtexperimentes ist die
Quarzampulle mit der Stahloberfliche verbacken, und aufgrund der hablkugelférmi-
gen Hohlbohrung und der starkeren Schrumpfung des Stahls im Vergleich zum Glas
ist das abgerundete Ende der Ampulle im Stahlstempel eingeklemmt worden, bis
es dann schlieflich mit einem ohrenbetaubenden Knall abgeplatzt ist. Da Ampul-
le, Quarzglas und Thermoelemente in einem Incoloy-Rohr hermetisch abgeschlossen
sind, wurde der Grund fiir den Knall zu spiter Stunde nicht auf Anhieb gefunden, die
Steuerung hat den Versuch normal weiter abgekiihlt. Nachdem am néchsten Morgen
ein Sprung in den aufgenommenen Temperaturverlaufen der Thermoelemente fest-
gestellt und der Versuch beendet wurde, zeigten sich Ampulle und Kristall in einem
ungewohnlich Zustand. Das abgeplatzte Ampullenende, das noch unter erheblicher
Spannung in der Stempelbohrung saf}, hatte das Ende des Kristalls freigelegt. Da der
Innenraum der Ampulle am unteren Ende leicht konisch zulduft, hat der Uberdruck
der Gasphase im Ampullenoberteil den bis dahin erstarrten Kristall nicht aus der
Ampulle herausdriicken kénnen. Auch zeigte eine EDAX-Untersuchung der kilte-
sten Stellen der Innenseite des Incoloyrohres keine Anzeichen von abgeschiedenem
Arsen. Die Untersuchung des Kristalls férderte dann jedoch eine Vielzahl von sehr
eindrucksvollen Strukturen zu Tage, von denen einige in den Abbildungen E.36 bis
E.38 dargestellt sind.

Nach dem Bruch der Ampulle ist Umgebungsluft aus dem Inneren des Incoloyroh-
res in den Spalt zwischen Kristall und Ampulle eingedrungen. Durch Risse, die der
Ampullenbruch im Kristall verursacht hat, hat der Sauerstoff der Luft nicht nur
chemische Verdnderungen an der Auflenseite des Kristalls hervorgerufen, sondern ist
entlang der Risse bis tief in den Kristallkérper eingedrungen (Abbildung E.36). Die
im Lichtmikroskop dunkel erscheinenden Bereiche bestehen der EDAX-Analyse nach
aus Galliumoxid (siehe auch Abbildung E.25 und Kapitel 6.4.5). An vielen Stellen
hat der Einflu} des Sauerstoifs und damit die Bildung von Galliumoxiden zu einer
Verarmung des Galliumarsenidkristalls an Gallium gefiihrt, so dafl Bereiche mit ho-
hem Arsengehalt iibriggeblieben sind. In Abbildung E.37 zieht sich ein Rif}, der sich
mit Galliumoxid (im Bild dunkel) gefiillt hat, quer durch einen hoch arsenhaltigen
Bereich (hell), umgeben von unberiihrtem Galliumarsenid. Abbildung E.38 zeigt das
Nebeneinander von vier Phasen: Der zungenférmigen arsenreichen Phase, an der
Oberseite halbkreisformig begrenzt von einem Ga,Oz—gefillltem Rif}, einem eutekti-
schen Phasenbereich in der unteren Bildmitte, alles eingebettet in die urspriingliche
GaAs—Matrix.

Im Verlauf der Vorbereitungen zu den Kristallzuchtexperimenten mit hohen Arsenge-
halten wurden einige Versuche zur extremen Siliziumanreicherung von GaAs durch-
gefiihrt. Hierzu wurde eine Menge von GaAs—Waferstiicken mit Siliziumbrocken
im SiN-Tiegel einer Gremmelmaier—-Anlage aufgeschmolzen und (polykristallin) er-
starrt. Die Untersuchung der zerkliifteten schlackenartigen Oberfliche im Raste-
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relektronenmikroskop brachte einige sehr auflergewShnliche Formen zutage, deren
Enstehung vollig unklar ist (Abbildungen E.39 - E.41). Obwohl diese Strukturen
yorganisch® anmuten, haben EDAX-Analysen gezeigt, dal sie zweifelsfrei rein an-
organisch sind. Beispielsweise bestehen die ca. 0.1 mm langen ,Stengel“ aus 42%
Gallium, 34% Silizium und 24% Arsen, die volumindsen Aufsitze sind dagegen frei
von Arsen und bestehen aus 72% Silizium und 28% Gallium. Es ist schwer vorzustel-
len, wie sich diese komplexen Strukturen unter den vorliegenden Versuchsbedingun-
gen haben bilden kénnen, andere Einfliisse kénnen jedoch zuverléssig ausgeschlossen
werden, da die Probe direkt nach dem Abkiihlen untersucht wurde.

186
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An dieser Stelle soll die Herleitung der Liquidusgleichung beschrieben werden, so wie
sie in der Mehrzahl der Arbeiten tber III-V Halbleiter benutzt wird. Diese Herlei-

tung richtet sich im wesentlichen nach [11].

Abbildung A.1 zeigt schematisch den Aufbau eines bindren Phasendiagramms, so
wie es sich fir ITI-V Halbleiter am Beispiel des Galliumarsenids darstellt. Allgemein
lassen sich die Liquiduslinien aller dhnlich aufgebauten bindren Legierungen mit die-
sem Ansatz beschreiben, durch Verwendung der entsprechenden Indizes wird hier
jedoch speziell das GaAs beriicksichtigt.

Der Schmelzpunkt des kongruent schmelzenden Galliumarsenids ist 7,,, 7Ty und T,
seien zwei Temperaturen, bei denen das Gleichgewicht zwischen der festen Pha-
se GaAs und der fliissigen Phase mit den jeweiligen Konzentrationen z,(7}) und
zps(1,) betrachtet wird.

Bei einer Temperatur T lautet das Gleichgewicht zwischen festem GaAs und der
fliissigen Losung aus Ga und As

Ga! + As' = GaAs° (A.1)

Im Gleichgewicht ist die Anderung der Gibbsenergie dieser Reaktion gleich null.
Damit 148t sich fir die chemischen Potentiale 4 der beteiligten Komponenten !

tga(T) + pas(T) — paaas(T) = 0 (A.2)

Tm folgenden werden die Indizes fiir die fliissige und die feste Phase der besseren Lesbarkeit
halber weggelassen.
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A. Herleitung der Liquidusgleichung

schreiben.

Bei einer Temperatur T' 188t sich das chemische Potential der Komponente 7 als
p; = pd + RTIna; = py + RT In,z; (A.3)

ausdriicken. Dabei stehen a;, z; und «; fiir die Aktivitat, den Stoffmengenanteil und
den Aktivititskoeffizienten der Komponente i. Die hochgestellte 0 kennzeichnet die
jeweilige thermodynamische Grofie als die der reinen Komponente, also nicht im
Losungszustand. Die Aktivitat des reinen festen GaAs ist gleich eins, und damit

KGass = :u%aAs' (A4)

(Ga,As)

| (Ga,As)' + GaAs® (Ga,As)' + GaAs®

GaAs® + As®

Temperatur

i — Ga’ + GaAs”

Ga XAS(TI) XAS(TZ) GaAs As
Molenbruch As

Abbildung A.1l: Ga-As-Phasendiagramm (schematisch)
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Damit 188t sich nun Gleichung (A.2) in der Form

/l’%a(T) + RT 1n[7Ga(T)mGa(T)]
+ :u%s (T) + RT 1n[’)’As(fZ_')mAs(T)] )
- :U’(()?raAs(T) =0 (A5)

schreiben. Betrachtet man die Differenz der chemischen Potentiale bei zwei Tempe-
raturen 7} und T, mit T, > T3, so erhilt man aus Gleichung (A.5)

ﬂ%a(T2) - :u%a(Tl) + :qus(TQ) - :u’OAS(Tl) - lu‘?}aAs(T2) + :u%aAs(Tl) = A#O
= — R 1n[yga(To)7as (T2)xGa(T2)$As(T2)]
+  RTyIn[vga(T1)vas(T1)zga(T1) 2 4s(Th)). (A.6)

Fir die weitere Behandlung ist es angenehmer, die einzelnen Potentialterme der
reinen Komponenten auf der linken Seite von Gleichung (A.6) durch thermodyna-
mische Gréflen auszudriicken, die sich numerisch entwickeln lassen. Per Definition
ist das chemische Potential der Komponente ¢ die partielle molare freie Enthalpie
dieser Komponente. Bei konstantem Druck und konstanter Zusammensetzung folgt
daraus fir die molare freie Entropie S; der Komponente 7

(%) = —5;. (A.T)

Fiir eine reine Komponente ist g; lediglich eine Funktion der Temperatur, dadurch
ergibt sich fiir Gleichung (A.7) zwischen den beiden Temperaturen T} und 7,

Ty
WL — (1) = = [ ST dr, (A-8)

1

wobei S} die Entropie der reinen Komponente i darstellt. Die betrachtete Gleichge-
wichtsreaktion (A.1) stellt einen reversiblen Prozefl dar, fiir diese gilt generell

dS = (c,/T) dT. (A.9)
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A. Herleitung der Liquidusgleichung

Vorausgesetzt es finden zwischen T, und T keine Phasenumwandlungen statt, ergibt
sich fiir die reine Komponente ¢ )

S2(T) (A.10)

wobei cg’z- die Warmekapazitit der reinen Komponente ¢ bei konstantem Druck dar-
stellt. Einsetzen von Gleichung (A.10) in Gleichung (A.8) ergibt

BT = WD) = SUT)T - T) - [ [ 5 ar'ar, (A1)

Wird Gleichung (A.11) fiir Ga, As und GaAs aufgestellt und in Gleichung (A.6)
eingesetzt, so ergibt sich mit ASY(Ty) = Sea(Ty) + Sas(Ty) — Seans(Tz) und Acy =
cg’Ga + 027 As — cg,GaAs fir die linke Seite

T A
A’ = ASYT)T, - T,) — / [ cpdeT (A.12)
2

Wird jetzt T, = Ty gesetzt und bertlicksichtigt, dal bei T = Ty 2g, = 245 = 0.5
ist, dann ergibt sich damit aus Gleichung (A.6)

RT; In[v6a(T1)7as (T1)2ga(T1) 2 s (Th )] - RTM In[yga(Tar)vas(Tae) /4]
= —ASY Ty (Ths — T) /T /T ”dT dT. (A.13)

Bis hier sind bei der Herleitung dieser Liquidusgleichung keine vereinfachenden An-
nahmen gemacht worden, aufler dafl zwischen Ty, und T; keine Phasenumwandlungen
in den Komponenten Ga, As und GaAs stattfinden.

Eine Liquidusgleichung der Form, wie sie in Gleichung (A.13) gegeben ist, 1aft
sich nur dann einsetzen, wenn Werte fiir die Aktivitadtskoeffizienten, die Warme-
kapazititen und AS°(T);) vorliegen. Die Aktivititskoeffizienten werden durch den
Wechselwirkungskoeflizienten o ausgedriickt, der bei III- V—Halbleltern seit langem
zur Beschreibung des Exzess-Anteils der Gibbsenergie GF eingesetzt wird:

GF = o(T)z;(1 — ;) (A.14)
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Im strikt ,reguliren“ Losungsmodell nach Vieland [73] handelt es sich bei a um eine
Konstante, im Falle einer ,einfachen“ Losung nach Guggenheim [26] um einen Aus-
druck der Form a = a + bT'. Im Falle des Zweikomponentensystems Galliumarsenid
ergibt sich fiir den Exzessanteil ,ufs des chemischen Potentials aus Gleichung (A.3)

pe. = RT Invg,. (A.15)
Far #fs ergibt sich auflerdem
pen = G — 2, (0G" |03,,), (A.16)

wie sich zum Beispiel graphisch durch die Tangentenmethode anschaulich zeigen

1a8¢t.
Mit z; = z,, ergibt sich damit aus den Gleichungen (A.14) und (A.16)

péa = a(T)zh, (A.17)
und mit Gleichung (A.15)

RT Invg, = Of(T)v'C2As =o(T)(1 - xGa)z' (A.18)
Dementsprechend ergibt sich wegen x4 + g, = 1

RT1nvg, = o(T)zh, = o(T)(1 — z4,)". (A.19)

Durch die Verwendung der Gleichungen (A.18) und (A.19) in Gleichung (A.13) er-
gibt sich damit die Liquidusgleichung der reguldren bzw. einfachen Losung bei einer
beliebigen Temperatur T' = T} zu

RT In[za(1 — z4.)] + ASY(Ty)(Tag — T) + BTy 1n4
+a(T)[2e3 — 224, + 1] — a(Ty)/2 = 0. (A.20)

An dieser Stelle wurde angenommen, dafl die Differenz der Warmekapazititen Acg
vernachlissigt werden kann. Die Liquidusgleichung 188t sich weiter vereinfachen
durch Addition und Subtraktion von RT In4:
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A. Herleitung der Liquidusgleichung

RTIn[4z 4 (1 — z45)] + [AS*(Tas) + RInd)(Ty — T)
+o(T) 225 — 22 as + 1] — (Thr)/2 = 0. (A.21)

In den obigen Gleichungen ist ASO(TM) die Differenz der Entropien von festem
GaAs und den Komponenten Ga und As im fliissigen, reinen Zustand. Der ideale
Anteil der Bildungsentropie ASII;D ist hingegen definiert als die Entropiedifferenz
zwischen festem GaAs und den Komponenten Ga und As, die eine ideale equimolare
Lésung bilden. Demnach ist der Unterschied zwischen beiden Entropietermen die
ideale Mischungsentropie, die in diesem Fall —R[0.51n0.5 + 0.51n0.5] = (R/2)In4
pro Grammatom GaAs bzw. Rln4 pro Mol GaAs betrigt:

AS°(Tyy) + RTIn4 = ASy (A.22)
Mit einem Ausdruck fiir o der Form
o(T) = a + T | (A.23)
ergibt sich durch Einsetzen der Gleichuﬁgen (A.22) und (A.23) in Gleichung (A.21)
0.5{RT In[4z,(1 — &.)] + (ASF — b/2)(Tn — T)}
= —(a+bT)(0.5 — z,,)° (A.24)

Der Exzessanteil der Mischungsentropie bei konstantem Druck und Zusammenset-
zung ist gegeben durch

SF = —9G* /T (A.25)

Mit den Gleichungen (A.23) und (A.14) ergibt sich damit S$F = —b/4 pro Gram-
matom GaAs bzw. —b/2 pro Mol GaAs. Die Bildungsentropie setzt sich aus einem
idealen und einem Exzess-Anteil zusammen, daher gilt:

ASp = ASE —b/2 (A.26)
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Dies fithrt auf die gebrauchlichste Form der Liquidusgleichung

_RT ln[4$As(1 _ xAs)] + ASF'(TM — T)

A7) = 205 op)’

. (A.27)

Wird die Losung als strikt reguldr mit konstantem « behandelt, ergibt sich eine
Liquidusgleichung derselben Form. Da fiir a = const. der Exzessanteil der Bildungs-
entljgpie gleich Null ist, ist fiir diesen Fall ASy aus Gleichung (A.17) identisch mit
ASE.

Bei der Herleitung der Liquidusgleichung in Form von Gleichung (A.27) wurden also
die folgenden Vereinfachungen getroffen:

e Die Differenz der Warmekapazitdten Acg wird vernachlassigt.

e In den betrachteten Temperaturintervallen treten keine Phasenumwandlungen
auf.

e Diese analytische Darstellung der Liquidusgleichung gilt in dieser Form nur fiir
o = const. und o = a + 0T
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B. Ga—As-Datensatz

Der bei den Rechnungen mit den Programmen ChemSage und SEQS verwendete Satz
von Gibbsenergien der einzelnen Spezies ist in der folgenden Tabelle aufgelistet.
Er besteht im wesentlichen aus zwei Mischphasen: Der Gasphase, die wie iiblich
als ideale Mischung beschrieben ist und der flissigen Phase, die mit dem Redlich—
Kister—Ansatz als nichtideale Mischphase modelliert ist. Versuchsweise wurde auch
festes Arsen als ideale Mischphase beschrieben (siehe Kapitel 4.2.4).

Aufler den Mischphasen enthéalt der beschriebene Datensatz noch Gallium und Arsen
als reinen Stoff und natiirlich GaAs als stéchiometrische Verbindung. Die nichtver-
schwindende Ausdehnung des Phasenbereiches von festem GaAs wurden bei den
Berechnungen mit dem Programm ChemSage nicht beriicksichtigt, lediglich bei den
Berechnungen, die mit Hilfe des Programms SEQS durchgefiithrt wurden. Die dafiir
notwendigen erganzenden Daten (Bildungsenthalpien der Defekte, Ionisierungsener-
gien) sind in den Tabellen 5.3 und 5.2 aufgelistet.

Die Daten fiir die reinen Spezies sind als Gibbsenergien relativ zum ,,Standard Ele-
ment Reference® dargestellt, wie in [18] beschrieben. Der ,Standard Element Refe-
rence® ist die Enthalpie des reinen Stoffes in der Standardmodifikation bei 298.15
K. Die Standardmodifikation ist normalerweise die bei 10° Pa und 298.15 K stabile
Phase.

Diese Art der Darstellung hat sich im Laufe der Zeit wegen ihrer eindeutigen Vorteile
in Bezug auf die Konsistenz mit Daten anderer Stoffe mit demselben Referenzzustand
durchgesetzt, sie lassen sich dadurch ohne weitere Anderungen in Berechnungen zu
chemischen Gleichgewichten verwenden. Alle anderen thermodynamischen Funktio-
nen wie die Enthalpie H, die Entropie S und die Warmekapazititen c, der reinen
Stoffe lassen sich direkt aus den Gleichungen der Gibbsenergien ableiten.

Die Gibbsenergien der Gasphasenspezies wurden der SGTE Datenbank fiir reine
Stoffe entnommen. Inhalt und Struktur dieser Datenbank sind in [4] beschrieben,
die Datenbank selbst ist jedoch nicht in gedruckter Form verdffentlicht, sondern nur
auf Datentriger erhiltlich [56].
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Tabelle B.1: Ga—As-Datensatz

Spezies Ref. Temp.-bereich G°
(K] [J/mol]

1. Gasphase (Modell: ideale Mischphase)

Ar? 1 [56] 298.15 - 6000 GY,0 = —6197.378 — 15.625134 - T — 20.7861 - T'In T
As? [56] 298.15 - 1400 GSe = 280406.6 — 34.992894 - T — 20.7861 - TIn T
Asf [56] 298.15 - 1500 Gles = 179122.1+ 6.2523382 - T — 36.70205 - TIn T’

~0.5755091 1072 - T2 4+ 0.8437732- 107 . T°
+88721.720- &

Asf [66) 298.15 - 1400 GS.s = 242076.6 + 105.28386 - T' — 61.778840 - T'In T
As 3 2 7 3
— 0.4636792-107°-T° 4+ 0.67596- 107" - T
+132214.1- %

As{ [56] 298.15 - 1500 Gs = 126681.7+ 228.78766 ; T — 82.40805 - T'In T
—0.5928727-10">. 7% + 0.8730612- 10~ . T°
+ 351456 - 4

Ga? [56] 298.15 - 700 G%,s = 259347.7+ 81.413136 - T — 37.62921 - T'InT

+0.897721-1072 . 7% — 0.5899921 - 1076 . 7°
+321977.6- %

298.15 - 1800 G0 = 266477.8+ 5.4812692 - T — 26.70772- T'lnT
+0.2777046 - 1072 - T2 — 0.2422256 - 10~ % . T°
+477618.2- &

GaAs’ [56] 298.15 - 2500 GYoaeo = 334720.9 — 7.5680198 - T' — 37.37524- T'In T
—0.194556-107* - 7% + 0.163943 - 1072 . T°
+41187.29- 4

2. Fliissige Phase (Modell: Redlich-Kister)

A (18] 298.15 - 1090 G94 = 17172.453+99.78639 - T — 23.3144- TInT
—0.271613-107% - 7% + 11600 - &

1090 - 1200 Ggsz = 13987.987 +141.032754 - T'— 29.216037 - T'In T

Fortsetzung ndchste Seite

1\Argon wird im vorliegenden Datensatz lediglich fiir die Berechnungen mit ChemSage benétigt,
um bei Gleichgewichtsberechnungen die Gasphase zu stabilisieren.
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B. Ga-As-Datensatz

Tabelle B.1: Fortsetzung

Spezies Ref. Temp.-bereich G°
(K] [J/mol]
Ga/ [18] 298.15 - 302.9146 G%. = —15821.033 + 567.189696 - T — 108.2287832 -
TInT +0.227155636 - T% — 0.118575257 - 10 >.
T° +439954 - & —~0.7017-107*¢ . 77
302.9146 - 4000 G . = —1389.188 + 114.049043 - T — 26.0692906 -

Ga =3 2 -7
TInT + 0.1506 - 107° . T — 0.40173 - 10~ " -

3
T° 118332 4

Exzess-Gibbsenergie nach dem Redlich-Kister Formalismus [13}:

G, 1 = (1— 2p5)2,[~25503.6 — 4.3109T + 5174.7(1 — 2z 5,)]

3a. Arsen (Modell: Reiner Stoff)

As° [18] 298.15 - 1090 G (a0 = —T7270.447 + 122.211069 - T — 23.3144 - TIn T
—0.271613-107% . 7% + 11600 - 1

1090 - 1200 GZS(A,) = —10454.913+163.457433-7—29.216037-T'In T

3b. Arsen (Modell: Ideale Mischung)

As(®®) [18] 298.15 - 1090 G (an = —T270.447 + 122.211069 - T — 23.3144 - TIn T
—0.271613-107% . 7% + 11600 - 2
1090 - 1200 G (an = —10454.913+163.457433-T—29.216037-T'ln T
Gals®) 18] 298.15- 302.9146 G (s = —21312.331 + 585.263691 - T — 108.2287832 -
Ga

TInT +0.227155636 - T2 —0.118575257 - 10~ 3.
T° + 439954 - &

302.9146 - 4000 Gga(A,) = —7055.643+132.73019-T— 26.0692906 - T'In T'
40.1506-102.7%-0.40173-10" 7-7°~118332.
A +1.645-10% . 77°

4, Reines Gallium und stéchiometrisches GaAs®

Ga® [18] 298.15- 302.9146  Gg_as = —21312.331 4 585.263691 - T — 108.2287832 -
TInT +0.227155636 - T2 —0.118575257 - 1072.
T + 439954 - &

Fortsetzung ndchste Seite
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Tabelle B.1: Fortsetzung

Spezies Ref. Temp.-bereich G°
K] [J/mol]
302.9146 - 4000 GOGa(A,) = —7055.643+132.73019-7T—26.0692906 - T'In T'

+0.1506-1072.72-0.40173-10""- 7% -118332-
L +1.645-10%.77°

GagsAsgs® [13] 298.15- 1511 Gea, JAsc, = —52176+ 13271628 - T — 24.34619 - TIn T
S _0.5578999-107% . 7% — 0.3568832-107°. T°
+63804.99 - 1
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C. Temperaturverldufe Versuch 14

Die folgenden Abbildungen C.1 bis C.5 zeigen Temperaturverldufe, wie sie wihrend
einer der Versuche (Versuch 14) aufgenommen wurden. Der Versuchsablauf selber
ist in Kapitel 6.3.2 beschrieben. Im einzelnen zeigen die Abbildungen den Tempe-
raturverlauf der Aufheizphase (Abb. C.1), der Homogenisierungsphase (Abb. C.2)
und der Abkithlphase (Abb. C.4). Zur Darstellung der Temperaturstabilitit zeigen
die Abbildungen C.3 und C.5 die Temperaturinderungen pro Minute wihrend der
Homogenisierungs— und der Abkiithlungsphase.

198



[p1S] JonepsyonsIsA
PIUUYO) — — o _ _ T _ _ _ 0
u9qo 2401y -———
O 9901 ------

uoyun 9qoI1J ——

00C

0oy

009

008

0001

0ozt

o] Inerodway,

Abbildung C.1: Temperaturverlauf Versuch 14, Aufheizphase
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C. Temperaturverliufe Versuch 1/
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Abbildung C.2: Temperaturverlauf Versuch 14, Homogenisierungsphase
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Homogenisierungsphase, Versuch 14
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C. Temperaturverldgufe Versuch 1}
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Abbildung C.4: Temperaturverlauf Versuch 14, Abkiihlphase
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E. Photographien

Abbildung E.1: Versuch 20 (Impfkristall und Zugabe von Boroxid), freigelegtes Unterteil
des Tiegels. Durch Abplatzungen wurden die Innenseite des Tiegels und der Impfkristall

beschidigt (4.5-fache VergroBerung). (Kap. 6.4.1)

Abbildung E.2: Probe 9-2 im Lingsschnitt, eingebettet und geschliffen. Die hellen Gebiete
stellen die GaAs—Phasenbereiche dar, die dunklen die eutektische Phase und, am oberen
Ende, das reine Arsen (3-fache Vergréfierung). (Kap. 6.4.1)
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Abbildung E.3: Probe 1-1, unteres Ende. Effekt einer zu hoch gew#hlten Homogeni-
sierungstemperatur. Anstatt eines zusammenhingenden GaAs—Kristalls finden sich nur
GaAs—Stiicke, die von erstarrter Restschmelze umgeben sind. (Kap. 6.4.1)

Abbildung E.4: Probe 3-1, Effekt einer zu niedrig gewéhlten Homogenisierungstempera-
tur. Rechts der nichtaufgeschmolzene, links der angewachsene Kristallbereich mit einem
Schmelzphaseneinschlufl. (Kap. 6.4.1)
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Abbildung E.5: Probe 5-1, Phasengrenze fliissig—fest, linker Rand der Probe. Die polierte
Probe wurde fiir ca. 45 Sekunden in Flufisiure gedtzt. (Kap. 6.4.1)

Abbildung E.6: Probe 5-1, Phasengrenze fliissig—fest, rechter Rand der Probe, wie oben.
(Kap. 6.4.1)
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Abbildung E.7: Probe 4-1, Grenzbereich zwischen der eutektischen Phase und der As-
reichen Phase am oberen Ende der Probe. (Kap. 6.4.1)

Abbildung E.8: Probe 7-2, zwei eutektische Einschliisse im GaAs—Bereich, die Wachstums-
richtung verlduft im Bild von rechts nach links. (Kap. 6.4.3)
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eutektischer EinschluB. (Kap. 6.4.3)
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Abbildung E.11: Probe 7-2, Vergréfierung eines eutektischen Einschlusses, deutlich ist die
Struktur der eutektischen Phase zu erkennen. (Kap. 6.4.3)

Abbildung E.12: Probe 8-1, eutektische Phasé, vergroBerter Ausschnitt des mittleren Pro-

benbereiches. (Kap. 6.4.3)
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Abbildung E.13: Probe 4-2, Galliumoxidausscheidung (Ga;03). (Kap. 6.4.3)

Abbildung E.14: Probe 6-2, Galliumoxidausscheidungen (Gag03). (Kap. 6.4.3)



Abbildung E.15: Probe 19-1 mit Impfkristall und Tiegel im Langsschnitt, geschliffen (2.5-
fache Vergréferung). (Kap. 6.4.2)

Abbildung E.16: Probe 18-1, Versuch mit Impfkristall, unterer Teil der Probe. Am unteren
Bildrand ist der durch den Einbettvorgang leicht versetzte Impfkristall zu sehen. (Kap.
6.4.2)
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Abbildung E.17: Probe 19-1, Oberteil, GaAs—Kristall mit Tiegel, poliert. Am unteren
Bildrand ist eine Spalte zu sehen, die vermutlich bei hohen Temperaturen entstanden ist
(16-fache VergroBerung). (Kap. 6.4.2)

Abbildung E.18: Probe 19-1, Unterteil, Impfkristall mit Tiegel, poliert. Die Risse sind
im Gegensatz zu dem aus Abb.E.17 beim Aufsigen der Ampulle entstanden (16-fache
Vergréfierung). (Kap. 6.4.2)
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Abbildung E.21: Probe 7-1-1, 7-2-1, Querschnitte der Probenhilften, poliert, Ausschnitt
1. (Kap. 6.4.4)

Abbildung E.22: Probe 7-1-1, 7-2-1, Querschnitte der Probenhilften, poliert, Ausschnitt
2. (Kap. 6.4.4)
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Abbildung E.23: Probe 7-1-1, 7-2-1, Querschnitte der Probenhilften, poliert, und geétzt
(HNOs : HyO 2:3, 45 Sekunden bei 70° C), Ausschnitt 1 (21-fache Vergroferung). (Kap.
6.4.4)

Abbildung E.24: Probe 7-1-1, 7-2-1, Querschnitte der Probenhélften, poliert, und geétzt,
Ausschnitt 2 (21-fache Vergréferung). (Kap. 6.4.4)
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Abbildung E.25: Probe 6-2, Galliumoxidausscheidung (GayO3) am Probenrand. (Kap.
6.4.5)

71  \ Galliumoxid-

Ausscheidung
GaAs

Abbildung E.26: Probe 6-2, schematische Darstellung der Mefstellen in Abb. E.25, N1. 70
und 72 Punktmessungen, Nr. 71 und 73 Flichenmessungen. Kap. 6.4.5
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Abbildung E.27: Probe 31-6, lichtmikroskopische Aufnahme der perforierten TEM-Probe
im Interferenzkontrast, Innenlochkante. (Kap. 6.4.6)

Abbildung E.28: Probe 31-6, lichtmikroskopische Aufnahme der perforierten TEM—-Probe
im Interferenzkontrast, Innenlochkante, Ausschnitt aus Abbildung E.27. (Kap. 6.4.6)
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Abbildung E.29: Probe 31-6, facettierte Arsenausscheidungen im TEM (20000-fache Ver-
groBerung). (Kap. 6.4.6)
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Abbildung E.30: Probe 31-6, facettierte Arsenausscheidungen im TEM (100000-fache Ver-
gréferung). (Kap. 6.4.6)
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Abbildung E.31: Probe 31-3, diinne Arsenausscheidung im TEM (150000-fache Vergrofe-
rung). (Kap. 6.4.6)
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Abbildung E.33: Probe 31-6, Arsenausscheidungen mittlerer Grofle entlang von Verset-
zungen (20000-fache Vergréferung). (Kap. 6.4.6)
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Abbildung E.35: Probe 31-3, Kleinwinkelkorngrenze im GaAs, entstanden durch geklet-
terte Versetzungen (12000-fache VergroBerung). (Kap. 6.4.6)
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Abbildung E.36: Probe 6-2, in den vom Rand der Probe ausgehenden Rissen hat sich
Galliumoxid gebildet (siehe auch Abbildung E.25). (Kap. 6.4.11)

Abbildung E.37: Probe 6-2, entlang vieler Risse, in denen sich Galliumoxid gebildet hat,
ist der GaAs—Matrix das Gallium entzogen worden. Ubrig bleibt eine As-teiche Phase.
(Kap. 6.4.11)
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Abbildung E.38: Probe 6-2, in dieser Abbildung sind die vier Phasen nebeneinander zu
sehen, so wie sie in der Probe 6 in weiten Bereichen gefunden wurden: GaAs—Matrix,
Eutektikum (untere Bildmitte), As—reiche Phase (halbkreisférmig), nach oben hin begrenzt
von Galliumoxidausscheidungen. (Kap. 6.4.11)

Abbildung E.39: Erstarrte Ga-As-Si Schmelze, Strukturen auf der Oberfliche (1). (Kap.
6.4.11)
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Abbildung E.40: Erstarrte Ga-As-Si Schmelze, Strukturen auf der Oberfliche (2). (Kap.
6.4.11)

Abbildung E.41: Erstarrte Ga-As-Si Schmelze, Strukturen auf der Oberfliche (3). (Kap.
6.4.11)
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