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1 Einleitung

I1I-V-Mehrfachsolarzellen, hergestellt auf Germanium Substrat,
erreichen die hochsten Umwandlungseffizienzen von Sonnenlicht in
elektrischen Strom. Eine Substitution des Germaniums durch Silicium
verspricht Kostenersparnis und nahezu unbegrenzte Verftigbarkeit des
Substratmaterials. Motivation dieser Arbeit war die Ubertragung
dieser erfolgreichen IlI-V-Solarzellenstrukturen aus Gallium-
indiumphosphid und Galliumarsenid auf ein Silicium Substrat. Dieses
Kapitel fiihrt in das Konzept der 11I-V-Solarzelle auf Silicium Substrat
und die damit verbundenen Herausforderungen ein. Dartiber hinaus
werden sogenannte metamorphe Pufferstrukturen vorgestellt, die dem
Ubergang in der Gitterkonstante zwischen zwei Halbleitern wie
Silicium und Galliumarsenid dienen. Abschliefsend wird ein Uberblick

tiber den Aufbau und den Inhalt dieser Arbeit gegeben.

1.1 llI-V-Solarzellen auf Si

Die mit Abstand hochsten Wirkungsgrade von iiber 43 % [1] bei der
Umwandlung von  Sonnenlicht in  elektrische  Energie erreichen
Mehrfachsolarzellen aus III-V-Halbleitern. Durch die Kombination mehrerer
Halbleiterschichten =~ mit  verschiedenen  Bandliickenenergien = werden
Transmissions- und Thermalisierungsverluste bei der Absorption des
breitbandigen Sonnenspektrums verringert. Im Gegensatz zu Solarzellen mit nur
einer Bandliicke, wie beispielsweise Si-Solarzellen, kann auf diese Weise die
Energie des Sonnenspektrums effizienter in elektrische Energie umgesetzt
werden [2, 3]. Eine der erfolgreichsten Mehrfachsolarzellen besteht aus der
Materialkombination Gao.49lnos1P/Gao.99lne.01As/Ge mit den Bandliickenenergien
1.9/1.4/0.7 eV [4]. Diese Solarzellenstruktur stellt den  derzeitigen

Industriestandard dar.

[II-V-Mehrfachsolarzellen werden aufgrund ihrer hohen Leistungsstabilitdt unter
dem Beschuss mit geladenen Teilchen und ihres hohen Wirkungsgrades sehr
erfolgreich in der Raumfahrt eingesetzt. Auch in der terrestrischen

Stromerzeugung gewinnen sie zunehmend an Bedeutung im Bereich der
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konzentrierenden Photovoltaik (CPV, engl. concentrator photovoltaics). In so
genannten Konzentratorsolarzellen fokussiert eine vergleichsweise giinstige
Optik das einfallende Sonnenlicht um einen Faktor von 500 bis 1000 auf eine
wenige Quadratmillimeter kleine hocheffiziente III-V-Mehrfachsolarzelle. Trotz
dieser kleinen Halbleiterflachen liegt der Kostenanteil der Mehrfachsolarzelle an
einem Konzentratormodul mit 500-facher Sonnenkonzentration noch bei etwa
37 % [5]. Fur die weitere Entwicklung der konzentrierenden Photovoltaik im
Wettbewerb mit anderen Technologien zur regenerativen Energiegewinnung ist
somit eine Reduktion der Solarzellenkosten bei gleichzeitig hohen

Wirkungsgraden von zentraler Bedeutung.

Das Ge-Substrat, das derzeit als Wachstumsgrundlage der industriellen III-V-
Mehrfachsolarzellen dient, ist dabei etwa 10-mal so teuer wie ein Si-Substrat.
Eine wichtige Strategie zur Sicherung der Wirtschaftlichkeit und
Konkurrenzfahigkeit der I1I-V-Mehrfachsolarzellen besteht daher in einer Abkehr
vom Ge-Substrat. Diese wird durch die geringe Verfiigbarkeit von Ge noch
verstarkt. Sie konnte einem uneingeschriankten Ausbau der konzentrierenden
Photovoltaik im Wege stehen. Abschatzungen zufolge [6] stehen abziiglich grofder
industrieller Abnehmer jahrlich 25 Tonnen Ge zur Verfiigung. Selbst bei alleiniger
Nutzung durch die Solarbranche, wiirde diese Menge fir nur etwa 1.7 GW
installierte Leistung an hochkonzentrierenden Photovoltaik Systemen
ausreichen. Im Gegensatz zu einer stetig wachsenden weltweiten Produktion von
Si-basierten Solarzellen mit 23 GW im Jahr 2011 [7] entspricht dies nur einem
geringen Anteil. Ein drastischer Anstieg der Ge-Fordermenge, der ein
uneingeschranktes Marktwachstum der III-V-Mehrfachsolarzellen auf Ge-
Substrat zulassen wiirde, ist aufgrund der geringen Ge-Vorkommen [8] nicht zu
erwarten. Aufierdem wiirde eine steigende Nachfrage die Kosten von Ge

zusatzlich in die Hohe treiben.

Eine mogliche Strategie, die Verwendung des Ge-Substrates zu vermeiden, ist die
Substitution des Substratmaterials Ge durch Si, welches in sehr hoher
Kristallqualitat verfligbar ist. Neben Kosten- [9] und Verfiigharkeitsargumenten
bringt das Si-Substrat vorteilhafte physikalische Eigenschaften gegeniiber Ge mit
sich. Die etwa doppelt so hohe thermische Leitfahigkeit von Si [10] ist vorteilhaft
fiir die Integration in hochkonzentrierenden Photovoltaiksystemen. Sie tragt zum
effizienteren Abtransport der durch die Lichtkonzentration auftretenden Warme

bei. Die hohere Bruchfestigkeit [10] verspricht reduzierte Bruchraten bei
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gleichzeitig  dinneren  Substraten. Aufierdem  ermoglichen  grofiere
Substratdurchmesser bis 450 mm eine weitere Kostensenkung in der

Prozessierung der Solarzellen.

Si ist dariiber hinaus mit seiner Bandliickenenergie von 1.12 eV bestens fiir den
Einsatz als Unterzelle in einer Dreifachsolarzelle geeignet. Bei der Verwendung
von Ge als Unterzelle (Bandliickenenergie 0.67 eV) in einer gitterangepassten
Gao.a9lnos1P/Gao.g9lne.o1As/Ge-Solarzelle ergibt sich fur die
Bandliickenkombination 1.90/1.42/0.67 eV ein maximal moglicher Wirkungs-
grad von 53.2% bei 500-facher Sonnenkonzentration unter dem AM1.5d-
Spektrum. Die Substitution der Ge- durch eine Si-Unterzelle in einer
GaosolnosoP/GaAs/Si-Solarzelle bietet bei gleichen Bedingungen einen maximal
moglichen Wirkungsgrad von 53.9 % (Abbildung 1.1(a)). Damit liegt das Potential
der Dreifachsolarzelle auf Si-Substrat sogar noch ein wenig hoher als bei ihrem
Pendant auf Ge-Substrat.
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Abbildung 1.1: Simulation des Wirkungsgrades bei 500-facher Sonnenkonzentration unter dem
AM1.5d-Spektrum. (a) Wirkungsgrad einer Dreifachsolarzelle in Abhdngigkeit von den
Bandliickenenergien der Mittel- und Oberzelle mit Si-Unterzelle. Der maximal mégliche
Wirkungsgrad fiir eine Gag.solnesoP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle betrdgt 53.9 %. (b) Wirkungsgrad
einer Zweifachsolarzelle in Abhdngigkeit von den Bandliickenenergien von Unter- und Oberzelle.
Der Wirkungsgrad einer GagsolngsoP/GaAs-Zweifachsolarzelle belduft sich auf 44.7 %. Der
maximal mégliche Wirkungsgrad einer gitterangepassten Gap.aolng.s1P/Gag.e9lng014s/Ge-Solarzelle
berechnet sich zu 53.2 % (nicht gezeigt). Die Simulation nach der Methode des detaillierten
Gleichgewichts [12] wurde von Simon Philipps (Fraunhofer ISE) mittels EtaOpt[13, 14]
durchgefiihrt.
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Si hat im Gegensatz zu Ge eine deutlich grofiere Gitterkonstante als GaAs und
GaosolnosoP. Zur Herstellung einer GaosolnosoP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle ist
daher ein Ubergang in der Gitterkonstante von Si zu GaAs notwendig. Dieser kann
in einer so genannten metamorphen Pufferstruktur erfolgen, die vor dem
Wachstum der Mittel- und Oberzelle auf dem Si-Substrat abgeschieden wird. Der
Fokus der vorliegenden Arbeit lag auf der Entwicklung und dem Verstdandnis
dieses Ubergangs von der Si- zur GaAs-Gitterkonstante mit Hilfe solcher
metamorphen Pufferstrukturen. Dabei wurde das Kristallwachstum auf passiven
Si-Substraten ohne pn-Ubergang im Si durchgefiihrt. Insbesondere wurden die
Materialsysteme GaixInxP und GaAsxP1x fiir das Pufferwachstum in Kombination
mit einer GaP-Nukleation auf dem Si-Substrat untersucht. Ziel war es, die
Herstellung erster GaAs-Einfachsolarzellen und Gao.solno.s0P/GaAs-
Zweifachsolarzellen auf Si-Substrat mit diesen Puffern als Wachstumsgrundlage
zu ermoglichen. Im Vergleich zur Dreifachsolarzelle mit aktiver Si-Unterzelle sind
dabei fiir eine GaAs- bzw. GaosolnosoP/GaAs-Solarzelle bei 500-facher
Sonnenkonzentration unter dem AM1.5d-Spektrum maximale Wirkungsgrade
von 37.6 % [11] bzw. 44.7 % moglich (Abbildung 1.1(b)).

1.2 Metamorphe Pufferstrukturen auf Si

Das Wachstum hocheffizienter GaAs- bzw. III-V-Solarzellen auf Si ist nicht
neu [15-19]. Den  hochsten  Wirkungsgrad erreichte  bisher eine
Zweifachsolarzelle aus AlGaAs und Si mit knapp 21 % [18]. Noch hohere
Wirkungsgrade von III-V-Solarzellen auf Si-Substrat wurden insbesondere durch
zu  geringe  Minoritatsladungstragerdiffusionslangen in  den  III-V-
Halbleiterschichten auf Si begrenzt. Der vorherrschende Ansatz bestand in der
direkten Abscheidung der GaAs-Schichten auf dem Si-Substrat und wurde
ausfiihrlich untersucht [16, 17, 19]. Die in dieser Arbeit verfolgte Vorgehensweise
zur Entwicklung hocheffizienter III-V-Mehrfachsolarzellen beschaftigt sich
dagegen mit der Verwendung so genannter metamorpher Pufferstrukturen fir
den Ubergang von Si zu GaAs. Der Begriff metamorph leitet sich dabei von
,Metamorphose“ ab, einer Umwandlung des Zustandes bzw. der Form, und
beschreibt die Veranderung des Kristalls in Bezug auf seine Gitterkonstante mit
Hilfe der Pufferstruktur.
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Grundsatzlich ergeben sich beim Wachstum von GaAs-basierten I1I-V-Halbleitern
auf Si-Substrat zwei wesentliche Herausforderungen. Erstens kann das
Wachstum eines polaren zweiatomigen Halbleiters (z.B. GaP, GaAs) auf einem
unpolaren einatomigen Halbleiter wie Si zur unerwiinschten Ausbildung von so
genannten Antiphasendomdnen und Antiphasengrenzen fiihren. Diese kdonnen
ahnlich zu Versetzungen mit dem Kristall mitwachsen und die Diffusionsldange
der Minoritatsladungstrager in den aktiven Schichten der Solarzelle

beeintrachtigen.

Zweitens ist die Gitterkonstante von Ge bzw. GaAs um 4.1 % grofder als diejenige
von Si. Beim direkten Wachstum diinner GaAs-Schichten auf Si ist das GaAs
zunachst vollstandig kompressiv verzerrt, d.h. pseudomorph (Abbildung 1.2(a)).
Nach Uberschreiten einer kritischen Schichtdicke entstehen an der Si-GaAs-

Grenzflache Gitterfehlanpassungsversetzungen und der GaAs-Kristall relaxiert,

GaAs Solarzelle
oder
Gay s0lng 50P/GaAs Solarzelle

N unverspanntes
gitterangepasstes Wachstum

Istandi lIstsndi defektfreies &
vorisandig vl vollstandig relaxiertes
verzerrt relaxiert durchstoende Gg -
Fadenversetzung
0% 100 %
Relaxation Relaxation METAMORPHER

relaxiertes

PUFFER
- Gitterkonstanteniibergang

Abbildung 1.2: Schematische Darstellung des Ubergangs von GaAs zu Si mit einer
Gitterkonstantendifferenz von 4.1 %. (a) Beim direkten Wachstum von GaAs auf Si ist GaAs
zundchst vollstindig (kompressiv) verzerrt. (b) Beim Uberschreiten einer kritischen Schichtdicke
relaxiert der GaAs-Kristall bis eine Relaxation von 100 % erreicht ist. (c) Der Relaxationsprozess
findet unter Bildung von Gitterfehlanpassungsversetzungen an der Si-GaAs-Grenzfldche statt, die
als Fadenversetzungen zur GaAs-Oberfldche durchstofsen kénnen. (d) Zur Herstellung einer
defektfreien und vollstindig relaxierten GaAs-Schicht fiir nachfolgendes gitterangepasstes
Wachstum von IlI-V-Solarzellen wird ein metamorpher Puffer auf dem Si-Substrat hergestellt.
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d.h. er nimmt seine natiirliche Gitterkonstante an (Abbildung 1.2(b)). Im Idealfall
beschranken sich die Versetzungen auf den Bereich an der Si-GaAs-Grenzflache.
In der Realitat hingegen stof3en einige der Versetzungen durch die GaAs-Schicht
zur Oberflache als Fadenversetzung durch (Abbildung 1.2(c)). Diese konnen sich
bis in die aktiven Bereiche der III-V-Solarzelle ausbreiten und wirken dort als
Rekombinationszentren fiir Ladungstrager. Bei der Verwendung direkt
abgeschiedener GaAs-Schichten auf Si-Substrat wurden Fadenversetzungsdichten
im Bereich gréfer 107 cm™2?in GaAs erreicht [20, 21]. Fir die Herstellung
hocheffizienter III-V-Solarzellen sollten die Versetzungsdichten unterhalb

von 10° cm™? liegen, um Verluste zu vermeiden [16, 22].

Metamorphe Pufferstrukturen sind ein geeignetes Mittel, um diesen
Herausforderungen begegnen zu koénnen, indem ein Ubergang in der
Gitterkonstante geschaffen wird (Abbildung 1.2(d)). Die metamorphe
Pufferstruktur hat die Aufgabe, Gitterfehlanpassungsversetzungen gezielt zu
erzeugen und diese gleichzeitig auf den Bereich des Puffers zu begrenzen. Die
GaAs-Zielschicht soll als Folge defektfrei und vollstandig relaxiert sein, d.h. ihre
natiirliche Gitterkonstante annehmen. Dadurch koénnen nachfolgende III-V-
Solarzellenschichten mit der Gitterkonstante von GaAs unverspannt
abgeschieden werden. Ist das Si zusatzlich eine aktive Solarzelle, so muss der
metamorphe Puffer transparent fiir das Licht sein, welches von einer Si-
Unterzelle absorbiert werden soll. Dies schrankt die Wahl moglicher
Puffermaterialien ein. Die Umsetzung metamorpher Pufferstrukturen wurde
bereits erfolgreich in metamorphen Gao.3sIno.esP/Gaogslne.17As/Ge-
Dreifachsolarzellen mit GaixInxAs-Puffer auf Ge-Substrat und 1.1%

Gitterkonstantendifferenz gezeigt [23].

Fiir den Ubergang von Si zu GaAs mit metamorphen Puffern gibt es vier
wesentliche Konzepte. Sie sind in der ,Landkarte“ der III-V-Halbleiter
(Konzepte A bis D in Abbildung 1.3) mit den fiir diese Arbeit wichtigen
Halbleitern dargestellt. Beim Ubergang von Si zu den III-V-Halbleitern wird
einerseits die Gitterkonstante verdndert und andererseits ein Ubergang von
einem einatomigen, unpolaren zu einem zweiatomigen, polaren Halbleiter
vollzogen. In allen vier Pufferkonzepten A bisD werden der Ubergang in der
Gitterkonstante und der Ubergang von einem polaren zu einem unpolaren

Halbleiter getrennt durchgefiihrt.
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Bei den Konzepten A bzw. B findet zunichst der Ubergang in der Gitterkonstante
in einem Si1xGex-Puffer bzw. durch ein direktes Ge-Wachstum auf Si statt. Die
Gitterkonstante der relaxierten Ge-Zielschicht entspricht nahezu derjenigen von
GaAs. Anschliefdend kann das polare GaAs auf dem unpolaren Ge hergestellt
werden, so wie es beim Wachstum von gitterangepassten III-V-

Mehrfachsolarzellen auf Ge-Substrat tiblich ist.

Mit metamorphen SiixGex-Pufferstrukturen (Konzept A) wurden bereits GaAs-
Einfachsolarzellen mit 16 %  Wirkungsgrad unter AMO-Bedingungen
erreicht [22]. Erste GalnP/GaAs-Zweifachsolarzellen wurden ebenfalls auf diesen
Puffern hergestelltund zeigten einen Wirkungsgrad von 15.3% bzw.
16.8 % unter dem AMO- bzw. AM1.5g-Spektrum [24, 25]. Nachteil dieser SiixGex-
Puffer flir einen industriellen Prozess ist eine hohe Oberflaichenrauigkeit, die
durch einen zusatzlichen Prozessschritt, dem chemisch-mechanischen Polieren,
reduziert werden muss [26]. Si1-xGex-Puffer mit typischen Dicken von etwa 10 pm
tragen auflerdem zur Absorption von Licht bei, das im Konzept einer

Dreifachsolarzelle in der Si-Unterzelle absorbiert werden sollte.
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Abbildung 1.3: ,Landkarte” der IlI-V-Halbleiter mit den fiir diese Arbeit wichtigen
Halbleitermaterialien. Die bindren IlI-V-Halbleiter GaP, GaAs, InP und InAs sind als Punkte
eingezeichnet. Die terndren Materialien Gai«IniP, GaAs.P1.x und Gai.InAs werden abhdngig von
ihrer Zusammensetzung x als Linien dargestellt. Ergdnzend sind die einatomigen Gruppe-1V-
Halbleiter Si und Ge mit Si;«Geyx eingezeichnet. Fiir die Uberbriickung der Gitterkonstanten-
differenz von 4.1 % zwischen Si und GaAs sind vier verschiedene Pufferkonzepte dargestellt:
GaixIngP-, GaAsxP1x-, SiixGex-Pufferstrukturen und direktes Ge-Wachstum auf Si. Fiir die ersten

beiden Puffersysteme muss zundchst eine GaP-Nukleationsschicht auf Si hergestellt werden.
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Diinne Ge-Schichten, welche direkt auf Si-Substrat abgeschieden werden
(Konzept B), versprechen Abhilfe bei der Absorption. In der Literatur ist das
direkte Ge-Wachstum auf Si in Form eines Zweischrittprozesses als Kombination
aus Tief- und Hochtemperaturwachstum zu finden [27]. Es wurde von Ge-
Schichten auf Si mit Oberflaichenrauigkeiten von 0.33nm  und
Durchstofdversetzungsdichten von 105cmZberichtet [28]. Damit ware dieses
Pufferkonzept grundsatzlich fiir die Epitaxie von III-V-Solarzellen geeignet. Die
Untersuchungen wurden jedoch in aller Regel im Vakuum mittels
Molekularstrahlepitaxie = und  Chemischer = Gasphasenabscheidung im
Ultrahochvakuum durchgefiihrt, um ein zweidimensionales Ge-Wachstum auf
dem Si-Substrat zu beglinstigen. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die direkte
Abscheidung von Ge auf Si in einer MOVPE-Wachstumsumgebung bei niedrigem
Druck zwischen 50 und 100 mbar untersucht. Eine Zusammenfassung der
wesentlichen Ergebnisse dieser Untersuchungen befindet sich in[29]. Ein
initiales dreidimensionales Ge-Wachstum auf Si konnte zwar reduziert, aber bis
zuletzt nicht vollstindig vermieden werden. Fir etwa 3 nm dicke Ge-
Nukleationsschichten auf Si ergab sich eine RMS-Rauigkeit von 0.5 nm. Diese
nicht-planare Ge-Oberflache fiihrt in diesem initialen Wachstumsstadium zu
hohen Versetzungsdichten bei fortgesetztem Wachstum in den GaAs-Schichten.

Das Konzept wurde daher nicht weiter verfolgt.

Grundsatzlich nachteilig beim Wachstum Ge-haltiger Schichten ist eine Ge-
Verschleppung in nachfolgende Wachstumsprozesse. In einem MOVPE-Reaktor
wurde anhand der Photolumineszenz an Doppelheterostrukturen gezeigt, dass Ge
eine Querkontamination in GaAs- und AlGaAs-Schichten hervorgerufen hat, die zu
einem signifikanten Verlust der Ladungstragerdiffusionslange fiihrte [30]. Dies ist

ein weiteres Argument auf Ge-haltige Pufferstrukturen zu verzichten.

Ohne Ge kommen die Konzepte C und D aus, bei denen erst der Ubergang vom
unpolaren Si auf das polare GaP stattfindet. Die beiden Halbleiter sind zwar nicht
exakt gitterangepasst, mit einer Gitterkonstantendifferenz von nur 0.36 % ist
dieser Unterschied jedoch bei der Abscheidung von GaP-Nukleationsschichten
mit unter 100 nm Dicke vernachlassigbar. GaP auf Si gilt als vielversprechende
Wachstumsgrundlage, da zu Beginn dieser Arbeit bereits von antiphasenfreien
GaP-Schichten  auf exakt orientierten  Si-Substraten auf MOVPE-
Forschungsreaktoren berichtet wurde [31, 32]. Im Anschluss an die GaP-

Nukleation wird die Gitterkonstante zu GaAs durch den sukzessiven Austausch
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des Gruppe-IlI-Elements in einem GaixInxP-Puffer oder des Gruppe-V-Elements

in einem GaAsxP1.x-Puffer vollzogen.

Beim GaixInyP-Puffer (Konzept C) findet der Gitterkonstanteniibergang von GaP
zu GaAs durch den sukzessiven Austausch des Gruppe-Ill-Elements Ga durch In
statt. Mit 50 % In, d.h. GaosolnosoP, ist die Gitterkonstante von GaAs erreicht.
Eine GaAsxPix-Pufferstruktur (Konzept D) vergrofiert die Gitterkonstante von
GaP durch den Austausch des Gruppe-V-Elementes P durch As bis die
Materialzusammensetzung von GaAs erreicht ist. Bei der Gitterkonstante von
GaAs angekommen, kann das gitterangepasste Wachstum von GaAs fir III-V-
Solarzellen durchfiihrt werden. Das Hauptaugenmerk dieser Arbeit lag auf der
Untersuchung dieser beiden metamorphen Pufferstrukturen aus GaixInxP und
GaAsxP1x und der dazugehorigen GaP-Nukleationsschicht auf Si als

Wachstumsgrundlage.

1.3 Inhalt und Aufbau der Arbeit

Die Durchfiihrung der vorliegenden Arbeit fand am Fraunhofer Institut fiir Solare
Energiesysteme (ISE) in der Abteilung III-V Epitaxie und Solarzellen statt und
wurde begleitet von dem Projekt ,III-V-Si“ mit einer Forderung durch das
Bundesministerium fir Bildung und Forschung (BMBF, Forderkennzeichen
03SF0329A). Dieses Verbundprojekt wurde in Kooperation mit Projektpartner
am Helmholtz-Zentrum Berlin! (HZB) und an der Philipps-Universitat Marburg?
(PUM) durchgefiihrt. Eine besonders enge Zusammenarbeit bestand bei der
Entwicklung von antiphasenfreien GaP-Nukleationsschichten auf fehlorientierten
Si-Substraten. Ausziige dieser Arbeit sind bereits im Abschlussbericht des ,III-V-
Si“-Projektes veroffentlicht worden [29].

Der Aufbau der Arbeit ist wie folgt:

In Kapitel 2 wird in die Herstellungs- und Charakterisierungsmethoden
eingefiihrt, die in dieser Arbeit zum Einsatz kamen. Der erste Abschnitt 2.1
beschaftigt sich mit der Methode der Metallorganischen Gasphasenepitaxie, mit

der im Rahmen dieser Arbeit die III-V-Halbleiterschichtstrukturen in einem

1 Prof. T. Hannappel, Helmholtz-Zentrum Berlin, 14109 Berlin, BMBF-Forderkennzeichen 03SF0329C.
2 Prof. W. Stolz und Prof. K. Volz, Wissenschaftliches Zentrum fiir Materialwissenschaften, Philipps-
Universitat Marburg, 35032 Marburg, BMBF-Forderkennzeichen 03SF0329B.
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industrietauglichen AIXTRON 300 mm CRIUS Close Coupled Showerhead Reaktor
geziichtet wurden. Der zweite Abschnitt 2.2 erklart das Verfahren der in-situ
Reflexionsmessung, mit der bereits waihrend dem Epitaxieprozess
Wachstumsraten bestimmt und qualitative Riickschliisse auf die Entwicklung der
Rauigkeit einer Wachstumsoberfliche gezogen werden konnen. Der ndchste
Abschnitt 2.3 erlautert die hochauflésende Rontgendiffraktometrie an III-V-
Halbleitern anhand von reziproken Gitterkarten, die in dieser Arbeit eine zentrale
Rolle bei der Charakterisierung der III-V-Halbleiter auf Si-Substrat spielte. Eine
im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Methode zur Temperaturkorrektur von
Rontgenbeugungsmessungen bei Raumtemperatur wird vorgestellt, mit der
Verzerrungszustande der III-V-Halbleiterschichten auf Si-Substrat bei
Wachstumstemperatur bestimmt wurden3. Die Methode berticksichtigt die stark
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von III-V-Halbleitern
und Si. Es folgt Abschnitt2.4, in dem Charakterisierungsmethoden zur
Identifikation von Antiphasengrenzen in GaP-Nukleationsschichten auf Si-
Substrat dargestellt werden. Diese wurden fiir die Entwicklung antiphasenfreier
GaP-Schichten auf Si bendtigt. Das Kapitel schliefdst mit Abschnitt 2.5 iiber
Methoden zum Nachweis von unerwiinschten Fadenversetzungen, die in
metamorphen Pufferschichten entstehen kénnen und zu einer Degradation der

[1I-V-Solarzellenleistung fiihren.

Kapitel 3 beschaftigt sich mit der Herstellung von antiphasenfreien GaP-
Nukleationsschichten auf 2°- und 6°-fehlorientierten Si-Substraten. Es erfolgt in
Abschnitt 3.1 eine Beschreibung des GaP-Nukleationsprozesses und des
Vorgehens, das zur optimierten Abscheidung antiphasenfreier GaP-
Nukleationsschichten fiihrte. Eine hohe Reproduzierbarkeit der eindomanigen
Oberflachen der GaP-Nukleationen (Abschnitt 3.2) und die
Fehlorientierungsrichtung der GaP-(001)-Oberfliche zur Ga-terminierten [111]-
Ebene (Abschnitt 3.3) wurden anhand von RAS-Messungen nachgewiesen. In
Abschnitt 3.4 wird die Notwendigkeit der Trennung von  GaP-
Nukleationsprozessen und dem Wachstum weiterer III-V-Halbleiterschichten
gezeigt. In Abschnitt 3.5 wird die kritische Schichtdicke von GaP-Schichten auf Si-

Substrat mittels Rontgenbeugung experimentell bestimmt.

3 Die Methode zur Temperaturkorrektur wurde vom Autor dieser Arbeit in [33] beschrieben und Ausziige
der Veroffentlichung in Kapitel 2.3 ibernommen.
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Kapitel 4 gibt die Ergebnisse aus dem Wachstum von GaixInxP-Pufferstrukturen
(Konzept C in Abbildung 1.3) auf Si-Substraten mit GaP-Nukleationsschichten
wieder. Neben einer Vorstellung der verwendeten Prozessbedingungen und
Strukturparameter  (Abschnitt4.1) werden die Ergebnisse aus der
Strukturcharakterisierung mit in-situ Reflexion und Roéntgendiffraktometrie
beschrieben  (Abschnitt 4.2). Die  wiederkehrende  Degradation der
Oberflichenmorphologie und Kristallperfektion der gewachsenen Gai.xInxP-
Pufferstrukturen wird anhand von den Ergebnissen bei einer Variation der

Wachstumstemperatur beschrieben und erortert (Abschnitt 4.3).

Kapitel 5 behandelt die Herstellung metamorpher GaAsxPix-Pufferstrukturen
(Konzept D in Abbildung 1.3) auf antiphasenfreien GaP-Nukleationsschichten auf
Si-Substraten. Die Beschreibung beginnt in Abschnitt 5.1 mit den Ergebnissen
zum Einfahren der Prozessbedingungen fiir das MOVPE-Wachstum des GaAsxP1x-
Materialsystems, wie  Wachstumsraten und Kristallzusammensetzung.
Anschlieffend wird in Abschnitt 5.2 das Relaxationsverhalten von GaAsxP1x-
Schichten im Verlauf des Pufferwachstums anhand von ,abgebrochenen”
GaAsxP1x-Pufferstrukturen untersucht. In Abschnitt 5.3 werden die Ergebnisse
aus einer Variation von Wachstumssubstrat, Prozessbedingungen und
Strukturparameter bei der Epitaxie von GaAsxPix-Pufferstrukturen vorgestellt

und diskutiert.

Kapitel 6 fasst die Ergebnisse aus der Herstellung von GaAs-Einfachsolar-
zellen (Abschnitt 6.1) und GalnP/GaAs-Zweifachsolarzellen (Abschnitt 6.2) auf Si-
Substraten zusammen. Diese Solarzellen wurden unter Verwendung der in dieser
Arbeit entwickelten antiphasenfreien GaP-Nukleationen und GaAsxPix-

Pufferstrukturen hergestellt.






2 Herstellungs- und Charakterisierungsmethoden

In diesem Kapitel werden zundchst die Herstellungsmethode der
Metallorganischen Gasphasenepitaxie und der CRIUS Close Coupled
Showerhead Reaktor vorgestellt, der in dieser Arbeit aufgebaut und in
Betrieb genommen wurde. Der Epitaxieprozess wurde mittels in-situ
Reflexionsmessung verfolgt, die zur Bestimmung von Wachstumsraten
und einer qualitativen Beurteilung der Oberfldchenrauigkeit diente.
Die  Charakterisierung des Kristallgitters der  epitaxierten
Halbleiterschichtstrukturen erfolgte mit hochauflésender Rontgen-
diffraktometrie anhand von reziproken Gitterkarten. Es wurde eine
Temperaturkorrektur entwickelt, mit der die stark unterschiedliche
thermische Ausdehnung von Si-Substrat und IlI-V-Halbleitern
berticksichtigt werden kann. Mit dieser Methode war ein Riickschluss
auf den Verzerrungszustand des Kristallgitters der I11-V-Halbleiter auf
Si bei Wachstumstemperatur méglich. GaP-Nukleationsschichten auf
Si dienen als Wachstumsgrundlage fiir nachfolgendes III-V-
Pufferwachstum und  kénnen  unerwiinschte  Defekte  wie
Antiphasengrenzen enthalten. Zum Nachweis antiphasenfreier GaP-
Schichten wurden die Methoden der Reflexions-Anisotropie-
Spektroskopie, der Rasterkraftmikroskopie und der Transmissions-
elektronenmikroskopie genutzt. Abschliefsend werden Methoden
vorgestellt, mit deren Hilfe Fadenversetzungen nachgewiesen wurden,
die beim Wachstum der metamorphen Pufferstrukturen auftreten und
als potentielle Rekombinationszentren in III-V-Solarzellen wirken

konnen.

2.1 lll-V-Kristallwachstum mit Metallorganischer Gasphasenepitaxie

Die metallorganische Gasphasenepitaxie (MOVPE, engl. metalorganic vapor phase
epitaxy) dient der Herstellung von Halbleiterstrukturen auf einkristallinen
Substraten. Mit dieser = Wachstumsmethode lassen sich komplexe
Mehrschichtsysteme mit atomar scharfen Grenzflachen abscheiden. Das

Halbleitermaterial erreicht dabei hochste Reinheit, wie sie beispielsweise fiir die
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Halbleiter InP und GaAs nachgewiesen wurde [34]. Gleichzeitig sind die
Wachstumsprozesse von hoher Reproduzierbarkeit und Homogenitit gepragt.
Die hohen Wachstumsraten und die Skalierbarkeit der Prozesse ermoglichen
einen hohen Durchsatz fiir die industrielle Produktion von Lasern, Transistoren,
Leuchtdioden und Solarzellen. Eine ausfiihrliche Beschreibung der MOVPE-
Wachstumsmethode befindet sich in[34, 35], an der sich die folgenden

Ausfiihrungen orientieren.

Die Herstellung der GaP-Nukleationsschichten, metamorphen Pufferschichten
und III-V-Solarzellen auf Si-Substrat fand in dieser Arbeit mittels MOVPE statt. Zu
Beginn dieser Arbeit wurde hierfiir ein 300 mm CRIUS Close Coupled
Showerhead (CCS) MOVPE-Reaktor der Firma AIXTRON aufgebaut und die
Prozessbedingungen fiir das Wachstum von Si, Ge und III-V-Halbleitern
eingefahren. Dieser Reaktor ist fiir das Kristallwachstum im industriellen
Mafistab ausgelegt. Zusatzlich wurden die dazugehorigen Labore mit Gas- und

Sicherheitsinfrastruktur aufgebaut und in Betrieb genommen (Abbildung 2.1).

Abbildung 2.1: (a) Laborneubau fiir den Betrieb des CRIUS MOVPE-Reaktors. (b) Anlieferung und
Aufbau des CRIUS Reaktors. (c) CRIUS Reaktor in Betrieb. (d) Blick in die Handschuhbox mit
gedffnetem Showerhead Reaktordeckel. ((c) und (d): © Fraunhofer ISE)
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2.1.1 MOVPE-Wachstumsprozess

Die Metallorganische Gasphasenepitaxie ist eine spezielle Form der
Gasphasenepitaxie, bei der neben Hydriden auch metallorganische Verbindungen
zum Einsatz kommen. Die Quellenmolekiile sind einerseits gasformige Hydride
und andererseits metallorganische Verbindungen in fliissiger oder fester Form.
Letztere werden in so genannten Bubblern aus Edelstahl bereitgestellt. Das
Prozessgas stromt durch den Bubbler und wird mit den Quellenmolekiilen
gesattigt. Die Sattigung hangt vom Druck und von der Temperatur im Bubbler
und dem Dampfdruck der metallorganischen Verbindung ab. Der MOVPE-
Wachstumsprozess findet typischerweise bei Driicken zwischen 50 mbar und

Atmosphare statt.

Der MOVPE-Reaktor besteht im Wesentlichen aus drei Abschnitten. In einem
Zuleitungssystem wird das Prozessgas (in der Regel hochreiner Wasserstoff) mit
den Quellenmolekiilen zur Reaktorkammer transportiert. Dort finden die
Zerlegung und Reaktion der Quellenmolekiile und das Kristallwachstum statt. Die
Reaktionsprodukte und die nicht zerlegten Quellenmolekiile werden iiber ein

Abgassystem abgeleitet und in einem speziellen Absorbermaterial gebunden.
Der MOVPE-Wachstumsprozess gliedert sich in fiinf grundlegende Phasen:

1. Transport der Quellenmolekiile in die Reaktorkammer zum beheizten
einkristallinen Substratmaterial

2. Diffusion der Quellenmolekiile zur Wachstumsoberflache bei gleichzeitiger
pyrolytischer Spaltung

3. Adsorption, Oberflachendiffusion und Reaktion der Molekiile an der
Oberflache, die zum Einbau der Atome in den Kristall fithrt

4. Desorption der Reaktionsprodukte von der Oberflache

5. Abtransport der Reaktionsprodukte

Die Wachstumsrate - und damit der Wachstumsprozess - wird durch diejenige
Phase in der Prozesskette limitiert, die am langsamsten ablduft. Bei niedrigen
Temperaturen ist der Wachstumsprozess kinetisch limitiert. Hierfiir kénnen
beispielsweise eine verringerte Zerlegung der Quellenmolekiile (Phase 2) oder
die Kinetik an der Wachstumsoberfliche (Phase 3) verantwortlich sein. Bei
hoheren Temperaturen wird der Wachstumsprozess diffusionslimitiert, d.h. der
Transport der Quellenmolekiile und Reaktionsprodukte durch die

Diffusionsgrenzschicht oberhalb der Wachstumsoberfliche begrenzt die
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Wachstumsrate (Phase2 und4). Bei zu hohen Temperaturen kann eine
Limitierung durch thermodynamische Faktoren erfolgen, z.B. der Desorption von

Atomen oder Molekiilen von der Halbleiteroberflache.

2.1.2 CRIUS CCS Reaktor fiir die Epitaxie von IlI-V-Halbleitern auf Si

Das Wachstum von III-V-Halbleiterschichten auf Si-Substrat stellt besondere
Anforderungen an den MOVPE-Reaktor. Fiir die Herstellung antiphasenfreier
GaP-Nukleationsschichten auf Si werden eindomanige Si-Oberflaichen mit
atomaren Doppelstufen erzeugt. Hierfiir wird ein Reaktor bendtigt, der fir
Temperaturen tiber 1000°C ausgelegt ist. Eine spezielle Herausforderung ist die
Vermeidung eines so genannten ,Memoryeffektes“. Von ihm spricht man, wenn
ein Wachstumsprozess Materialriickstinde im Reaktor hinterldsst, die sich in
nachfolgenden Prozessen in den gewachsenen Kristall einbauen und zu
unerwiinschten Verdnderungen seiner Eigenschaften fiihren. Gleichzeitiges
Wachstum von III-V-Halbleitern mit Si und Ge birgt die Gefahr der
Querkontamination von Elementen der Hauptgruppe IV (Si, Ge) mit Elementen

der Hauptgruppen Il und V (Ga, P, As, etc.), und umgekehrt.

Si baut sich vorzugsweise als Donator in GaAs ein und kann zu einer
unerwiinschten n-Hintergrunddotierung fiihren. Bei aufeinanderfolgendem
Wachstum von Ge und GaAs - wobei sich Ge wie Si als Donator in GaAs verhalt -
wurden in einem horizontalen MOVPE-Reaktor mit Planetengeometrie

n-Hintergrunddotierungen im GaAs um 1018 cm™3 festgestellt [30].

Die Praparation der Si-Oberflache fiir eine defektfreie Nukleation von III-V-
Halbleiterschichten ist hoch empfindlich auf Verunreinigungen. Insbesondere gilt
eine Verunreinigung durch As als sehr schadlich. As kann Oberflachendefekte wie
Furchen und Stufen verursachen wund dabei die Oberflichenenergie
herabsetzen [36]. Diese Defekte behindern eine Umordnung der Si-
Oberflaichenatome, die zur Ausbildung einer eindomanigen Si-Oberflaiche und

damit einer antiphasenfreie GaP-Nukleation als notwendig erachtet wird [19].

Zur Begegnung dieser Anforderungen wurde ein 300 mm CRIUS Close Coupled
Showerhead (CCS) MOVPE-Reaktor der Firma AIXTRON verwendet. Dieses
Reaktorkonzept verfiigt liber die so genannte Showerhead Technologie. Sein
Aufbau ist schematisch in Abbildung 2.2 gezeigt und wird im Folgenden

vorgestellt.
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Bei der Geometrie des Showerhead Reaktors werden die Quellenmolekiile der
Hauptgruppen III, IV und die Dotierstoffe getrennt von denen der Hauptgruppe V
in den Reaktordeckel - den so genannten Showerhead - geleitet. Uber etwa
15 000 Locher im Showerhead stromen sie wie bei einem Duschkopf in jeweils
nebeneinander liegenden Lochern in die Reaktorkammer. Dort finden die
Zerlegung und die Reaktion der Quellenmolekiile statt, die im Kristallwachstum
auf den Substraten resultiert. Der Abstand zwischen Showerhead und Substrat
betragt standardmafdig nur 11 mm, so dass die Verweildauer der Molekiile
zwischen ihrem Eintritt in den Reaktor bis zur Abscheidung sehr kurz ist
(insbesondere im Vergleich zu einem horizontalen Reaktor, wie zum Beispiel

einem Planetenreaktor).

Die Reaktorkammer ist in der Regel mit parasitiren Abscheidungen aus
vorhergehenden Wachstumsprozessen und Schichtsystemen des gleichen
Prozesses bewachsen. Durch die kurze Vorlaufzeit der Quellenmolekiile im
Showerhead Reaktor wird der Kontakt zu den Reaktorinnenwidnden und dem
Suszeptor stark reduziert. Auf diese Weise werden das Aufsammeln und der
Einbau von Verunreinigungen in die Epitaxieschichten, und damit der Memory-
Effekt, deutlich vermindert.

Shower-
head

Gruppe Il & IV
Dotierstoffe

Reaktor-
kammer

Heizung

Y\;ﬁxbgaskollektor bgas

Abbildung 2.2: Schematischer Aufbau des CRIUS MOVPE-Reaktors mit Showerheadgeometrie.
Die Quellenmolekiile der Elemente der Gruppe Il und V werden getrennt zum Reaktor geleitet.
Dort werden sie in jeweils benachbarten der ca. 15000 Lécher des Showerhead in die
Reaktorkammer eingelassen und gemischt. Die Prozessgase strémen liber die Substrate, werden
am Rand des Suszeptors abgeleitet, vom Abgaskollektor gesammelt und in das Abgassystem
gefiihrt. Die Widerstandsheizung erreicht bis zu 1200°C und ist in drei radialsymmetrische
Heizzonen A bis C aufgeteilt. Die Quarzceiling bildet die Ldcher des Showerheads nach und
schiitzt diesen vor parasitdren Abscheidungen. Eine optische in-situ  Prozess-
liberwachung (Temperatur, Reflexion und Substratkriimmung) findet iiber ein Fenster im

Reaktordeckel mit einem EpiCurveTwinTT der Firma LayTec statt.
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Die langfristige Bewachsung der Reaktorinnenwdnde und des Showerhead muss
unbedingt vermieden werden, um einen dauerhaften Memoryeffekt durch diese
parasitiren  Abscheidungen auszuschliefen. Hierzu werden in der
Reaktorkammer drei austauschbare Komponenten eingesetzt. Der Suszeptor aus
Graphit, auf dem die Substrate platziert werden, bildet den Abschluss der
Reaktorkammer zur Heizung des Reaktors. Die Quarzceiling ist eine 3 mm dicke
Platte aus Quarz. Sie wird auf den Showerhead montiert, um diesen vor
Bewachsung zu schiitzen. Sie bildet dabei den Showerhead mit seinen 15 000
Lochern nach, so dass die Prozessgase ungehindert in den Reaktor strémen
konnen. Ein Abgaskollektor aus Molybdidn sammelt die Prozessgase auf und
schiitzt analog zur Quarzceiling die Reaktorinnenwande vor Belegung. Suszeptor,
Quarzceiling und Abgaskollektor konnen nach Bedarf gereinigt bzw. ausgetauscht
werden. Der Reaktor ist damit wieder in einem unbewachsenen Zustand und ein

dauerhafter Memoryeffekt lasst sich dadurch beseitigen.

Der Reaktor verfiigt tiber eine Widerstandsheizung mit drei radialsymmetrischen
Heizzonen, die Temperaturen bis 1200°C zur Praparation der Si-Oberflache
bereitstellt. Der Showerhead wird dabei mit einem eigenen Kiihlkreislauf auf
50°C temperiert, um ihn vor Uberhitzung zu schiitzen. Das metamorphe
Kristallwachstum auf Si-Substraten im CRIUS-Reaktor wurde mit einem
EpiCurveTwinTT Messsystem der Firma LayTec iiberwacht. Dieses optische
in-situ Verfahren erlaubt die zeitaufgeloste Messung der Oberflaichentemperatur,
der  Reflexion und  Substratkrimmung  wahrend des  gesamten

Wachstumsprozesses (Abschnitt 2.2).

Fir das Wachstum der Schichtsysteme aus Si und III-V-Halbleitern standen im
CRIUS-Reaktor verschiedene Quellen zur Verfligung. Im Gegensatz zu anderen
Arbeiten wurde auf die hochtoxischen Gruppe-V-Quellen Arsin (AsH3) und
Phosphin (PH3) verzichtet. Stattdessen kamen die alternativen metallorganischen
Quellen Tertiarbutylarsin (TBAs) und Tertiarbutylphosphin (TBP) zum Einsatz.
Die Gruppe-IlI-Elemente wurden mit den Metallorganischen Quellenmolekiilen
Trimethylaluminium (TMAI), Trimethylgallium (TMGa), Triethylgallium (TEGa)
und Trimethylindium (TMIn) bereitgestellt. Das Si-Wachstum und die
n-Dotierung der III-V-Halbleiter wurden mit Silan (SiH4) bewerkstelligt.
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Bei der Auswahl des MOVPE-Reaktors wurde auf seine Industrietauglichkeit Wert
gelegt, um das Potential der Wachstumsprozesse auf Si fiir einen kiinftigen
Technologietransfer in die Industrie zu berticksichtigen. Die Wachstumsprozesse
konnten wahlweise durch die Verwendung eines 7x4-Zoll- oder 1x12-Zoll-
Suszeptors auf 100 mm- oder 300 mm-Substraten stattfinden. Im Rahmen dieser
Arbeit wurde das Kristallwachstum vor allem auf 100 mm-Si-Substraten
durchgefiihrt. Abbildung 2.3 zeigt Bilder des geoffneten CRIUS MOVPE-Reaktors
mit den beiden Suszeptoren einschliefdlich einer Nahaufnahme der Quarzceiling

mit ihren etwa 15 000 Lochern.
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Abbildung 2.3: Blick auf den gedffneten MOVPE-Reaktor, der wahlweise mit einem Suszeptor fiir
Wachstumsprozesse mit sieben 100 mm-Substraten (a) oder mit einem 300 mm Substrat (b)
betrieben werden kann. Die Prozessgase werden tiber die etwa 15 000 Lécher im Reaktordeckel
in den Reaktorkammer geleitet (c).

2.1.3 Kristallzusammensetzung in ternaren lll-V-Halbleitern

In ternaren III-V-Halbleitern teilen sich entweder zwei Gruppe-IlI-Elemente den
Kationgitterplatz oder zwei Gruppe-V-Elemente den Aniongitterplatz. Die
Kenntnis und Kontrolle der kristallinen Zusammensetzung ist eine entscheidende
Grundlage fiir ein reproduzierbares Wachstum der terndren III-V-Halbleiter. Die
Komposition im kristallinen Festkorper hidngt neben den Prozessbedingungen
insbesondere vom Verhaltnis der Gruppe-III- bzw. Gruppe-V-Quellenmolekiile in
der Gasphase ab. Dieser Zusammenhang zwischen der Mischung in Gasphase und
Festkorper wird experimentell ermittelt und anhand eines Einbaukoeffizienten k

beschrieben.
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Der Einbaukoeffizient k, eines Elementes A in einem Halbleiter A1.xBxC
(Kationgitterplatz) ist definiert als Quotient der Elementkonzentrationen A zu B
im Festkorper und in der Gasphase [34]. Die Definition gilt analog fiir einen
Halbleiter ACxD1x (Aniongitterplatz). Die Summen der Elementkonzentrationen
in Kristall und Gasphase sind jeweils gleich eins. Fiir den in dieser Arbeit
relevanten Halbleiter GaAsxP1x wird der Einbaukoeffizient fiir As mit kas

bezeichnet und es gilt:

Kristall Gasphase
k _ xAS xAS
As 7\ Kristall Gasphase
Xp Xp

. i i Gasphase Gasphase
mit xgnstall =1— nglsmll und xP 14 =1— xAs 14

(2.1)

Die Konzentration von As bzw. P in der Gasphase ist Tber
X JaPhase — TR As/(TBAs + TBP) und x;*P"*® = TBP/(TBAs + TBP) definiert.
TBAs und TBP stehen dabei stellvertretend fiir die Molfliisse der beiden
Quellenmolekiile, die im Reaktor fiir das Wachstum angeboten werden. Die As-

Einbaukurve aus dieser Definition, d.h. die Konzentration xfs”‘ta” von As im

Gasphase

Festkorper als Funktion vom TBAs-Gehalt x, in der Gasphase, ergibt sich

Zu:

. -1 -1
xj(snstall =k, - (xggsphase + kg — 1) (2.2)

Einbaukurven, die in dieser Arbeit experimentell fiir GaixInxP und GaAsxPix
bestimmt wurden, werden in den Abschnitten 4.1und 5.1.2 gezeigt und
diskutiert.

2.2 In-situ Reflexionsmessung wahrend dem Kristallwachstum

Das Kristallwachstum im MOVPE-Reaktor wird mit einem EpiCurveTwinTT
Messsystem der Firma LayTec iiberwacht. Dieses optische in-situ Verfahren
erlaubt insbesondere die zeitaufgeloste Messung der Reflexion an der
Wachstumsoberfliche wahrend des gesamten Wachstumsprozesses. Die Messung
findet tiber eine spezielle Durchfithrung im Showerhead Reaktordeckel mit einem
Fenster statt (Abbildung 2.2). Im Rahmen dieser Arbeit wurde die in-situ

Reflexionsmessung vornehmlich zur Bestimmung der Wachstumsrate und zur
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qualitativen Beobachtung der Oberflachenrauigkeit verwendet. Die fiir diesen
Abschnitt relevanten Grundlagen zur optischen in-situ Charakterisierung richten

sich nach den Ausfiihrungen in [37].

Trifft Licht der Wellenldnge A auf eine Grenzflache zwischen zwei Medien, bei der
sich der Brechungsindex andert, wird es entsprechend den Fresnelschen
Gleichungen reflektiert und transmittiert [38]. Die komplexe Reflexionsamplitude
r an einer Grenzflache lautet bei senkrecht einfallendem Licht:

n — M,

y + 7,
Die komplexen Brechungsindizes 7i; und 7, unterliegen der Dispersion, d.h. sie
sind abhdngig von der Wellenlange A. Dies gilt damit auch fiir die (reellen)
Brechungsindizes n,; und n, und die Extinktionskoeffizienten k; und k,. Die

Reflexion R ergibt sich aus der komplexen Reflexionsamplitude:

(ny — nz)z + (ky — kz)z
(ny +ny)?2 + (ky + ky)?

R=rp.7*= (2.4)

Bei der Epitaxie einer Schicht auf einem Substrat liegt mit der dariiber liegenden
Wachstumsumgebung (z.B. Prozessgas Wasserstoff) ein System aus drei Medien
vor (Abbildung 2.4). Das einfallende Licht mit Intensitat Io;,fqeng Wird an der
Oberflache der Epitaxieschicht einerseits reflektiert und andererseits in diese
transmittiert. Innerhalb dieser Schicht findet mehrfach die Reflexion und
Transmission an ihren beiden Grenzflachen statt. Die Lichtstrahlen, die das
Schichtsystem in Richtung Wachstumsumgebung wieder verlassen weisen eine

Phasendifferenz zu den an der Wachstumsoberflache reflektierten Lichtstrahlen

Abbildung 2.4: Schematischer Strahlengang bei der
leintatiend lrefektiert Reflexionsmessung an einem System aus drei Medien
4 4 bestehend aus Wachstumsumgebung, Epitaxieschicht
und Substrat. Aufgrund ihrer unterschiedlichen

1

I

i e Brechungsindizes n wird das einfallende Licht
nWachstumsumqebunq ..' *

Leinfaiiena an den Grenzflichen (mehrfach) reflektiert

NEokasisacticht ' ‘d“ s d und transmittiert. Die Interferenz aller reflektierten

l
[}
Nsubstrat ‘

* Lichtstrahlen  IL.ofiektiere wird bel  der in-situ

Reflexionsmessung detektiert und entspricht dem

Verhdltnis Ireflektiert/ Ieinfallend-
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auf. Die Superposition dieser Teilstrahlen fiihrt zur reflektierten Intensitit

Lyefiektiere- Die  Reflexion R entspricht dem Quotienten der Intensitaten
Ireflektiert/leinfallend-

Die Dicke d der Epitaxieschicht nimmt wdhrend dem Kristallwachstum zu.
Dadurch verldngert sich der optische Weg, den das Licht in der Schicht
zuruicklegt. Die Phasendifferenz und damit die Interferenz der beiden
Lichtstrahlen, die an der Wachstumsoberfliche und der darunterliegenden
Grenzflache reflektiert werden, verandern sich. Es entsteht eine so genannte
Fabry-Perot-Oszillation. konstruktive (destruktive) Interferenz der beiden
Lichtstrahlen fiihrt zu maximaler (minimaler) Reflexion. Die konstruktive
(destruktive) Uberlagerung findet statt, wenn der zusitzliche optische Weg durch
die Epitaxieschicht einem geradzahligen (ungeradzahligen) Vielfachen der

Wellenldnge A entspricht:

NEgpitaxieschicht * 4 = M+ A/2 - konstruktiv, R maximal
Nepitaxieschicht - 4 = (1/2 +m) - 1/2 - destruktiv, R minimal (2.5)
m €N

In Abbildung 2.5(a) ist beispielhaft der zeitliche Reflexionsverlauf der in-situ
Messung  wahrend dem  Wachstum einer AlGalnP/GalnP/AlGalnP-
Doppelheterostruktur auf GaAs-Substrat gezeigt. Die Messung erfolgt bei den
Wellenldngen 633 nm und 950 nm. Zusatzlich ist der zeitliche Verlauf der
Oberflaichentemperatur im Bereich von 580°C aufgetragen. Die in Abbil-
dung 2.5(b) gezeigte Doppelheterostruktur wurde im Rahmen dieser Arbeit auf
verschiedenen Pufferstrukturen hergestellt, um die Photolumineszenzintensitit
der GalnP-Absorberschichten zu vergleichen (siehe Abschnitt 2.5.3).

Die Brechungsindizes von GaAs-Puffer und GaAs-Substrat sind gleich. Ohne die
Anderung des Brechungsindex bleibt die Reflexion wihrend des GaAs-
Wachstums konstant. Durch die Dispersion von Brechungsindex n und
Extinktionskoeffizient k nimmt die Reflexion bei 633 nm und 950 nm
unterschiedliche Werte an (Gleichung (2.4)).

Das Wachstum der AlGalnP-Schicht fiihrt eine zusatzliche Grenzflache unter
Veranderung des Brechungsindex ein, so dass eine Fabry-Perot-Oszillation

einsetzt. Analog passiert dies beim Wachstum der GalnP-Absorberschicht, dessen



2.2 In-situ Reflexionsmessung wahrend dem Kristallwachstum 23
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Abbildung 2.5: (a) Zeitlich aufgeléste optische in-situ Messung der Reflexion bei 633 nm und
950 nm und der bei 950 nm pyrometrisch gemessenen Oberfldchentemperatur wdhrend des
Wachstums einer AlGalnP/GalnP/AlGalnP-Doppelheterostruktur auf GaAs-Substrat. (b)
Schematischer Schichtaufbau der AlGalnP/GalnP/AlGalnP-Doppelheterostruktur, die in dieser

Arbeit zur Untersuchung der Photolumineszenz an Gao.solng.soP diente.

Dicke d mit dem Kristallwachstum zunimmt. Die Periode der Fabry-Perot-
Oszillation ist der Abstand benachbarter Minima bzw. Maxima. Bei konstanter
Wachstumsrate R, = d/t entspricht die Periodendauer Ty, der Zeit ¢, in der eine
Schicht der Dicke d = 1/(2n) gewachsen ist. Die Wachstumsrate lasst sich somit

aus dieser Periode abschatzen:

A
R = (2.6)
g 2 Ngpitaxieschicht TFP

Flr die vorliegende GalnP-Absorberschicht betragen bei 633 nm Wellenlange die
Periodendauer Tzp = 180s und der Brechungsindex* ng;g,.,p(580°C,633 nm) =

3.70. Dies ergibt eine Wachstumsrate R, = 0.475nm/s und eine GalnP-
Schichtdicke von 610 nm.

4 Der Brechungsindex wurde der Materialdatenbank der Firma LayTec entnommen.
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Bei der Propagation innerhalb eines Mediums wird ein Teil des Lichtes mit der
anfanglichen Intensitdt I, absorbiert. Die Lichtintensitit /(z) nimmt exponentiell

mit der Eindringtiefe z und dem Absorptionskoeffizienten a(4) ab [38]:

[(z) =1y-e” D2 mit a(A) = 4k /A (2.7)

Das in die Epitaxieschicht eindringende Licht verliert durch die Absorption mit
zunehmender Schichtdicke an Intensitit. Der Beitrag dieses Lichtes an der
reflektierten Intensitat I,.fexriere Nimmt ab, so dass die Amplitude der Fabry-
Perot-Oszillation abklingt. Die direkte Bandliicke des GaosolnosoP-Absorbers liegt
bei etwa 654 nm. Licht mit 633 nm Wellenlange wird daher absorbiert und die
Amplitude der Fabry-Perot-Oszillation nimmt ab wie am Beispiel des Wachstums
in Abbildung 2.5(a) zu sehen ist. Im Gegensatz dazu findet keine Absorption bei
950 nm Wellenldnge statt und die Amplitude der Fabry-Perot-Oszillation bleibt

konstant.

Das Reflexionsniveau, um das die Fabry-Perot-Oszillation stattfindet, lasst
Riickschliisse auf die Oberflachenrauigkeit der gewachsenen Probe zu. Eine
vollstandig spiegelnde Oberflache sorgt fiir maximale Reflexion nach Glei-
chung (2.4). An einer Oberfliche, deren Rauigkeit wdhrend des Wachstums
zunimmt, wird ein Teil des einfallenden Lichtes gestreut und geht dem
Reflexionssignal verloren. Durch diese Streuverluste lasst sich anhand der
Abnahme des Reflexionsniveaus, um das die Fabry-Perot-Oszillation schwingt,
eine Zunahme der Oberflachenrauigkeit beobachten [37, 39]. Die Empfindlichkeit
der Reflexionssignale auf die Oberflachenrauigkeit ist fiir 633 nm grofier als fiir
950 nm.

2.3 Hochauflosende Rontgenbeugung an Epitaxieschichten auf Si

2.3.1 Rontgenbeugung an Einkristallen

Kristallgitter und Substrate

Die Kristallstruktur der in dieser Arbeit verwendeten Substratmaterialien und
der mittels Kristallwachstum hergestellten I1I-V-Epitaxieschichten sind allesamt
Diamant- oder Zinkblendestrukturen. Beide Kristallstrukturen haben ein kubisch

flachenzentriertes Gitter und eine zweiatomige Basis mit jeweils einem Atom am
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Ursprung (0,0,0) und bei (%,%,%) a. Die Kantenlange der Einheitszelle entspricht

der Gitterkonstante a.

Si und Ge besitzen eine Diamantstruktur, bei der beide Atome der Basis vom
gleichen Gruppe-IV-Element sind. Die bindren III-V-Halbleiter besitzen die

Zinkblendestruktur, in der die Basis aus zwei unterschiedlichen Atomen besteht.

Im Falle von binaren III-V-Halbleitern, wie GaP oder GaAs, ist das eine Atom ein
Gruppe-IlI- und das andere ein Gruppe-V-Element. Abbildung 2.6 zeigt die
Einheitszellen von Si und GaP als Vertreter von Diamant- und
Zinkblendestruktur. Im Falle von ternaren III-V-Halbleitern, wie GaAsxP1x teilen
sich As und P Atome die Gruppe-V-Gitterplatze. As bzw. P nehmen dabei einen
Anteil x bzw. (1 — x) aller Gruppe-V-Atome ein. Dies gilt analog fiir die Aufteilung

der Gruppe-III-Gitterplatze in ternaren III-V-Halbleitern wie Gai-xInxP.

Zur Bezeichnung von Richtungen und Netzebenen in einem Kristall werden die
drei ganzzahligen Millerschen Indizes verwendet. Die [uvw]-Richtung entspricht
einem Vektor # =u-d; + v-d, + w - d; mit den Basisvektoren d;, d, und ds,
welche die Einheitszelle aufspannen. Die Basisvektoren im Falle des kubisch
flichenzentrierten Gitters von GaP in Abbildung 2.6(b) sind d; = a;4p - (1,0,0),
a, = aggp * (0,1,0) und d; = agep - (0,0,1). Eine Netzebene (hkl) entspricht einer
Ebene, welche die Koordinatenachsen an den Punkten (1/h,1/k,1/1) schneidets.
In der Regel beschreibt diese (hkl)-Ebene eine Schar paralleler Netzebenen. Der
Vektor [hkl] steht als Flachennormale senkrecht auf der (hkl)-Ebene. Abbil-

[100]

Abbildung 2.6: (a) Diamantstruktur: Einheitszelle von Si mit Gitterkonstante ag;.
(b) Zinkblendestruktur: Einheitszelle von GaP mit Gitterkonstante a;qp.

5Ist h, k oder [ gleich Null ist der Kehrwert nicht definiert. In diesem Fall gibt es keinen Schnittpunkt und
die Ebene verlduft parallel zu der entsprechenden Koordinatenachse.
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dung 2.7 zeigt beispielhaft die (110)-, (1-10)- und (111)-Ebenen in einer GaP-
Einheitszelle. Aus Symmetriegriinden dquivalente Richtungen bzw. Netzebenen
werden mit spitzen Klammern (uvw) bzw. geschweiften Klammern {hkl}
zusammengefasst. Beispielsweise bezeichnet {001} die Oberflichen des
kubischen Kristallgitters (100), (010), (001), (-100), (0-10)und (00-1), die alle

aquivalent zueinander sind.

Zur Anschauung der Kristallebenen eines kubischen Kristalls verwendet man
haufig einen Wiirfel mit abgeflachten Kanten und Ecken. Seine Oberflachen

werden einigen wichtigen Kristallebenen zugeordnet (Abbildung 2.8(a)).

In dieser Arbeit wurden Substrate mit einer Fehlorientierung der
(001)-Kristalloberfliche nach einer der (111)-Richtungen verwendet. Diese
Fehlorientierung der Kristalloberflache ist schematisch in Abbildung 2.8(b) am
Beispiel eines kubischen Kristalls in der (1-10)-Ebene gezeigt. Die
Flachennormale der Substratoberflache wird um den Winkel f von der [001]-
Flachennormale der (001)-Kristalloberfliche weggekippt. Die Richtung der
Fehlorientierung wird durch eine benachbarte Ebene spezifiziert, wie
beispielsweise der (111)-Ebene in Abbildung 2.8(b).

(c) H001]
[111]
A

/

) Ga ® i BGa

3 9 or
[-110) 773 g

07%] e 0] M e

= "\‘\\ . \\\‘\\

bene  1100) (110%™ “I100] {1-10)-Ebene

E (1-10)-Ebene

4001) /

YOV ¢

7

; >, Ef % )
. d = 2y,
[-110] [110]

Abbildung 2.7: GaP-Einheitszelle mit der speziellen Betrachtung der (110)-, (1-10)- und
(111)-Netzebenen. Die Kantenldnge der Einheitszelle entspricht der Gitterkonstante von GaP.

Die dicken, vertikal verlaufenden Verbindungen zwischen den Gitteratomen deuten an, dass

zwei Bindungen durch die Projektion hintereinanderliegenden.
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Ein Si-Substrat mit (001)-Substratoberflache und exakter Orientierung, d.h. ohne
Fehlorientierung, hat eine vierzdhlige Symmetrie bzgl. der Rotation um die
[001]-Kristallrichtung. Die Fehlorientierung der (001)-Ebene in eine der vier
nachstliegenden (111)-Richtungen ist dquivalent. Mit der Einfiihrung einer
Substratfehlorientierung und damit der Spezifikation einer bestimmten

(111)-Richtung fiir die Fehlorientierung wird diese Symmetrie aufgehoben. Es

(a) 001] (b) [001]A
B
(001) ~ (001) Ebene _
101 011 B
(101) (011) ”bsffatob ’
111) <he
(100) (010)
[100] (110) [010] [001]
[111]
; i (110} [ = Einheitszelle
[1-10]
(c) [010] (d) [010]
[-110 0] G?P;]B J Ga}PU'J'A"
- 11 -11 1
< " o
N ©11) 7, (011) N
< Z Z %
OF
[-100}¢—— (-101) (101) —»{100]  [-100}¢—— (-101) (101) ——[100]
IF
% N) T O
OGO & O ©
[-1-10 1-10] [-1-10 \[1-10]
GaP"A" GaP"B"
[0-10] [0-10]

Abbildung 2.8: (a) Kristallebenen und -richtungen eines kubischen Kristalls lassen sich an
einem Wiirfel mit abgeflachten Kanten und Ecken darstellen. (b) Schematische Darstellung der
Fehlorientierung einer Substratoberfldche. Die Fldchennormale der Substratoberfldche wird
um den Winkel 8 von der [001]-Fldchennormale der (001)-Kristallebene in die Richtung der
[111]-Richtung fehlorientiert. (c) und (d) Definition der Kristallrichtungen und -ebenen der in
dieser Arbeit verwendeten Si- und GaP-Substrate in Bezug auf die Position ihres Orientation
Flats (OF) und Identification Flats (IF). Die Kristallrichtungen wurden anhand der Richtung
der Substratfehlorientierung festgelegt.
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entstehen Stufen an der Substratoberfliche, deren Kanten senkrecht zur
Fehlorientierungsrichtung laufen. Gleichzeitig sind Stufenhéhe und -lange -
aufder bei S = 45° - nicht identisch. Als Folge sind bei der Festlegung der
Fehlorientierung z.B. nach [111] alle Richtungen im Si-Kristall eindeutig

festgelegt.

Fir binare polare III-V-Halbleiter wie GaP hat die (001)-Oberflaiche nur eine
zweizahlige Symmetrie bzgl. der Rotation um die [001]-Kristallrichtung. Diese
Symmetrie wird bei einer Fehlorientierung ebenfalls aufgehoben. Findet sie zu
einer nichstgelegenen (111)-Richtung statt, bei der die zugehorige {111}-Ebene
mit einem Gruppe-III-Atom terminiert ist, spricht man von einer Fehlorientierung
in Richtung “A“. Bei einem Abschluss der entsprechenden {111}-Ebene mit einem
Gruppe-V-Atom entspricht dies eine Fehlorientierung in Richtung “B“. Fiir den
GaP-Kristall in Abbildung 2.7(b) entspricht die Fehlorientierung nach [111]

bzw. [-111] einer Fehlorientierung in Richtung “A“ bzw. “B“.

Die in dieser Arbeit verwendeten Si-Substrate haben eine Fehlorientierung der
(001)-Oberflaiche um 2° bzw. 6° nach [111]. Die GaP-Substrate weisen eine
Fehlorientierung der (001)-Oberfliche um 2° bzw. 6° nach [111]A auf. Die
Auswahl der GaP-Substrate wurde mit einer Fehlorientierung nach [111]A so
getroffen, dass die GaP-Oberflache derjenigen der GaP-Nukleationsschichten auf
Si-Substrat entspricht (siehe auch Abschnitt 3.3). Die
Fehlorientierungsrichtungen lassen sich anhand der Positionen der Flats der
Substrate eindeutig zuordnen. Eine zusammenfassende Ubersicht iiber die
verwendeten Substrate mit den Kristallorientierungen bzgl. ihrer Flats zeigen Ab-
bildung 2.8(c) und (d).

Rontgenbeugung und reziproke Gitterkarten

Die Rontgendiffraktometrie (engl. X-ray diffraction, XRD) beruht auf der Beugung
von Rontgenstrahlen an kristallinen Strukturen. Rontgenbeugungsmessungen
geben Auskunft tiiber wichtige Materialeigenschaften wie den Grad der
Kristallperfektion, die Form der Einheitszelle, das Vorliegen von Defekten,
Schichtverkippungen und Verzerrungsszustanden in kristallinen
Halbleiterstrukturen. Die folgenden Ausfiihrungen orientieren sich an den
Darstellungen in [40-42].

Die Untersuchungen in dieser Arbeit wurden mit einem hochauflosenden

Panalytical X'Pert Epitaxy Rontgendiffraktometer  durchgefiihrt. Der
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Versuchsaufbau ist schematisch in Abbildung 2.9 dargestellt. Die primare
Rontgenstrahlung durchlauft einen Vierkristall Bartels Monochromators mit
Reflexionen an den (220)-Ebenen eines Ge-Kristalls. Der Monochromator dient
gleichzeitig als Kollimator zur Bereitstellung eines parallelen Strahlenbiindels mit
einer Wellenlidnge von A(CuK,) = 1.54056 A. Eine hohe Winkelauflosung von
12 Bogensekunden fiir die Messung der reziproken Gitterkarten wird mit einem

zusatzlichen Ge-Analysatorkristall vor dem Detektor erreicht.

Abbildung 2.9: Schematischer Aufbau des in

Monochromator/
Kollimator dieser ~ Arbeit  verwendeten Réntgen-
diffraktometers. Der Einfallswinkel w liegt
Quelle €15 [N -__(_‘@.e\ zwischen einfallendem Réntgenstrahl und der
W B

G

(001)-Netzebene des Substratkristalls. Zur
Erfiillung der Bragg-Bedingung wird der

Detektor (inkl. Analysator) beim doppelten
Detektor Bragg-Winkel 26 positioniert.

Zwischen einfallendem Rontgenstrahl und der (001)-Netzebene des Substrates
liegt der Winkel w. Bei der Ausrichtung des Substrates auf den Beugungsreflex
der zu untersuchenden Netzebene gilt w = 0 — w,rrser- Der Winkel wgfpge; ist
dabei als Winkel zwischen (001)-Ebene und zu untersuchender Netzebene
definiert. Die Winkelposition des Detektors wird in Bezug auf die Verlangerung
des einfallenden Rontgenstrahls angegeben. Bei Erfiillung der Bragg-Bedingung
(Gleichung (2.13)) entspricht die Winkelposition des Detektors dem doppelten
Bragg-Winkel 26.

Die Positionen aller Atome eines Einkristalls werden mit dem Gittervektor R als

Linearkombination der Basisvektoren des Gitters d,, d, und d; beschrieben:

R = nyd; + n,d, + nads mit n,,n,,n; €N (2.8)

Diesem Gitter im Ortsraum ist ein reziprokes Gitter mit Basisvektoren g,, g, und

gz gegeniibergestellt. Die Gitterpunkte im reziproken Raum werden anhand des

Vektors 5hkl mit den Millerschen Indizes h, k und [ ausgedriickt:

Grit = Ry + kg + 1gs mit h k[ €N (2.9)
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Flir den Zusammenhang zwischen den Basisvektoren der beiden Raume gilt:

Der einfallende Rontgenstrahl mit Wellenvektor I;m wird an den
Elektronenhiillen der Gitteratome gestreut. Der resultierende Wellenvektor der
gestreuten Rontgenstrahlung wird mit Eout bezeichnet. Ein Beugungsreflex tritt
auf, wenn die Differenz der Wellenvektoren von gestreuter und einfallender
Rontgenstrahlung einem reziproken Gittervektor 5hkl entspricht. Diese

Streubedingung ist als Laue-Bedingung bekannt und lautet:

Gnrt = Kour — kin (2.11)

Zur Veranschaulichung der Streubedingung eignet sich die Konstruktion der
Ewaldkugel im reziproken Raum (Abbildung 2.10(a)). Der Mittelpunkt der
Ewaldkugel liegt auf dem Ursprung des Wellenvektors k;,, dessen Spitze auf die
Position eines Gitterpunktes zeigt. Im Fall elastischer Streuung ist der Radius
IEinI = |E0ut| = 2m/A. Die Laue-Bedingung ist erfiillt, wenn ein reziproker

Gitterpunkt auf der Ewaldkugel liegt. Der reziproke Gittervektor
5hkl = Eout— Ein erfilllt in dieser Abbildung die Laue-Bedingung. Er steht
senkrecht auf der Netzebenenschar mit den Millerschen Indizes (hkl). Der
Netzebenenabstand betrigt dp = 27/|Grel. Im Fall einer orthorhombischen
Einheitszelle lasst sich dpy; aus den Gitterkonstanten a, # a, # a, berechnen.

Die Verwendung der Gleichungen (2.8)-(2.10) ergibt:

2 2 27\ V2
o (16
|G| Ax ay az

Alternativ zur Laue-Bedingung im reziproken Raum ladsst sich die Bragg-
Bedingung im Ortsraum ableiten, die ebenfalls das Zustandekommen eines
Beugungsreflexes beschreibt (Abbildung 2.10(b)). Die einfallende
Rontgenstrahlung schlief3t mit der (hkl)-Ebene den Winkel 6 ein. Aus dem Betrag
des reziproken Gittervektors |5hkl|=2|Ein|sin6 erhialt man die Bragg-

Bedingung:

A = 2 - dhkl - Sine mlt /1 = Ain = Aout (213)
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(a) (b)

reziproker Raum Ortsraum

.+ Ewaldkugel .. \

(i) N?Z(abenen\’e dnk|=2rrf|_énk||
————— o -o- 6-9--1

Abbildung 2.10: Gegentiberstellung von Laue-Bedingung im reziproken (a) und Bragg-Bedingung

im Ortsraum (b). Beide beschreiben die Erfiillung der Streubedingung, die fiir das

Zustandekommen eines Reflexes bei der Rontgenbeugung notwendig ist.

Die einfallende Rontgenstrahlung A;, wird an den (hkl)-Ebenen reflektiert. Ein
Beugungsreflex tritt bei konstruktiver Interferenz der reflektierten Teilstrahlen
auf, d.h. wenn der Gangunterschied 2d;;,; sin® zwischen beiden Strahlen der

Wellenldnge entspricht.

Abbildung 2.11 zeigt konkret die Erfiillung der Bragg-Bedingung bei einer
Beugung der Rontgenstrahlen an den (004)- und (224)-Netzebenen eines GaP-
Kristallsé. Man spricht auch von den (004)- und (224)-Beugungsreflexen. Der
Kristall ist in Bezug auf die einfallende Rontgenstrahlung entlang der [110]-

Richtung orientiert.

Der Abstand der (004)-Netzebenen beim (004)-Beugungsreflex betragt

doos = Qjo1]/4. Der (004)-Beugungsreflex zahlt zu den symmetrischen Reflexen,

weil die (004)-Netzebene parallel zur (001)-Netzebene verlauft. Man erhalt daher

aus diesem Beugungsreflex nur Auskunft iber die Gitterkonstante ajgoq;
senkrecht zur (001)-Ebene. Im Falle des symmetrischen (004)-Beugungsreflexes

ist wyrrser = 0 und damit w = 6.

Die (224)-Ebene ist nicht parallel zur (001)-Ebene, weshalb man den (224)-
Beugungsreflex als asymmetrisch bezeichnet. Damit ist w,sfs.; mit 35.26° von
Null verschieden. Der Abstand zwischen den (224)-Ebenen d,,, setzt sich iiber
(dy24)? = (ao01/4)? + (ap1101/4)* aus jeweils einem Anteil senkrecht und

parallel zur (001)-Ebene zusammen. Der (224)-Beugungsreflex enthdlt somit

6 Fiir die analoge Betrachtung eines Si-Kristalls sind Ga- und P-Atome durch Si zu ersetzen.
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(a) [001] (b) [001]

[1- 10]

(d)

®
[1-10]

w:e'woﬁset [‘t 10]

Abbildung 2.11: (a) und (b) zeigen den GaP-Kristall in einer Projektion der (1-10)-Ebene mit den
(004)- und (224)-Netzebenen. (c) und (d) illustrieren die Orientierung des GaP-Kristalls in Bezug
auf den einfallenden Réntgenstrahl A;y, bei erfiillter Bragg-Bedingung mit Bragg-Winkel 6 fiir
die Beugung an den (004)- und (224)-Netzebenen. Der Winkel wfse; betrdgt 0° bzw. 35.26° fiir

den (004)- bzw. (224)-Beugungsreflex. Der Kristall ist in Bezug auf die einfallende
Réntgenstrahlung entlang der [110]-Richtung orientiert.

Informationen tber die out-of-plane und in-plane’ Gitterkonstanten apgg,; und
a[y10]- Analog zum (224)-Beugungsreflex erhalt man aus (224)-, (-224)- und
(-2-24)-Beugungsreflexen die in-plane Gitterkonstanten dap10), Q[-110]
und ap;_q0;. Die Berechnung der in-plane und out-of-plane Gitterkonstanten

mittels reziproker Gitterkarten wird im nachfolgenden Abschnitt 2.3.2

durchgefiihrt.

Eine reziproke Gitterkarte (engl. reciprocal space map, RSM) entspricht der
Abbildung der Intensitatsverteilung der gebeugten Rontgenstrahlung in einem
bestimmten Bereich des reziproken Raumes. Abbildung 2.12 zeigt die Projektion
des reziproken Raumes mit den reziproken Gitterpunkten eines GaP-Kristalls in
der Ebene, die von den [001]- und [110]-Richtungen aufgespannt wird. Der

aufere Halbkreis mit Radius 4m/A umschliefdt den Bereich, der maximal bei

7 Die Adjektive in-plane bzw. out-of-plane bezeichnen die Komponenten einer Grofe, z.B. Gitterkonstante,
parallel bzw. senkrecht zur (001)-Netzebene.
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elastischer Riickstreuung mit |E0ut| = —Il_c)ml fiir die Messung zugénglich ist. Die
beiden inneren Halbkreise sind unzuganglich, weil die Bragg-Bedingung fiir die
darin liegenden Gitterpunkte nicht erfiillt werden kann. Die Laue-Bedingung ist in
der Abbildung fiir den (224)-Beugungsreflex erfiillt und korrespondiert mit der
Darstellung in Abbildung 2.11(d) im Ortsraum.

Die Aufnahme der reziproken Gitterkarten erfolgt durch eine zweidimensionale
Messung der Intensititsverteilung, die aus mehreren (w — 20)-Scans bei
verschieden Winkeln w resultiert. Immer dann, wenn die Bragg-Bedingung durch
die Beugung an einer Netzebenenschar im Kristall erfillt ist, tritt ein
Intensitaitsmaximum auf. In der Regel werden die RSMs um einen bekannten
Beugungsreflex des Substrates aufgenommen. Kristalline Schichten mit leicht
abweichender Geometrie der Einheitszelle zur Substrateinheitszelle, z.B. einer
anderen Gitterkonstante, ergeben eigene Intensitditsmaxima in der Umgebung des
Beugungsmaximums des Substrates. Mogliche Scanbereiche um die (004)- und
(224)-Beugungsreflexe des GaP-Kristalls sind in Abbildung 2.12 vergrofiert
dargestellt.

[001]

o Ak, = Q- (4TT/A)

o [IRnl=IRoul=2/A

Abbildung 2.12: Projektion des reziproken Raums fiir einen GaP-Kristall. Die Laue-Bedingung ist
mit ﬁout — Ein = 5224 fiir den (224)-Beugungsreflex erfiillt. Der mit dem Réntgendiffraktometer
zugdngliche Bereich des reziproken Raumes ist aufgrund der elastischen Riickstreuung
|I?Out| = —|Ein| (dufSerer Halbkreis) begrenzt. Nicht erreichbar sind auch die Bereiche, fiir

welche die Bragg-Bedingung nicht erfiillt werden kann (innere Halbkreise).
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Abbildung 2.13  zeigt beispielhaft RSMs, die um vier verschiedene
Beugungsmaxima eines Si-Substrates mit einer GaAsxPix-Pufferstruktur
aufgenommen wurden. Die insgesamt vier RSMs wurden um die (004)- und
(224)-Reflexe entlang der [110]-Richtung und die (004)- und (2-24) Reflexe
entlang der [1-10]-Richtung durchgefiihrt. Jede der insgesamt neun Schichten des
Schichtstapels erzeugt einen eigenen Intensitatspeak. Aus ihrer Lage lassen sich
unter anderem die Gitterkonstante, die Materialzusammensetzung, der

Verzerrungszustand und der Relaxationsgrad der jeweiligen Schicht extrahieren.

( a) a ,((004) a )((224}

(004) &SI (2-24)
' GaP"},i_'l-_ [

(004)

224)

A
q
A
q

(b)
GaAs
GaAs 59Py.11

GaAsg 77Po.23
GaAsg5P0.35

GaAs.5:Po.4s
GaAsg 41Po.se
GaAs; 25Po.72
GaAs, 1P g8
GaP

Si (001)
6° nach [111]

agom)
a§224)

GaAs’
0.01ru_ {} . _0.01ru_
' q(obn ' ' ' a}zz«:) ' ' '

Abbildung 2.13: (a) (004)- und (224)-RSMs der GaAsPi.«-Pufferstruktur auf Si-Substrat mit
einer Fehlorientierung um 6° nach [111], die in (b) dargestellt ist (B0593-gaasp-3-6°). Die
Messungen wurden einmal durchgefiihrt, um die (004)- und (224)-Substratbeugungsreflexe
entlang der [1-10]-Richtung (obere Zeile: (004)- und (2-24) RSMs, die Koordinaten sind mit
einem Dach gekennzeichnet A] und entlang der [110]-Richtung (untere Zeile: (004)- und
(224)-RSMs, die Koordinaten sind mit einer Schlange gekennzeichnet ~).
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Die Positionen der Beugungsmaxima von Substrat und Epitaxieschichten lassen

sich anhand der Komponenten der zugehorigen k-Vektoren beschreiben. Die

Komponenten (k,, k,) erhilt man aus den gemessenen Winkeln w und 20:

k,=2m/1- (cos(w) — cos(20 — w)) (2.14)
k, =2m/2- (sin(w) + sin(20 — w)) '

Sie sind jedoch abhidngig von der verwendeten Wellenlange A. Um die
Koordinaten unabhidngig von der Langeneinheit anzugeben, werden sie mit
einem  Faktor (A/4m) normierts. Die sich ergebenden reziproken

Koordinaten (q,, q,) haben die Einheit ,rlu“, abgeleitet von reciprocal lattice unit:

qx = 1/2 - (cos(w) — cos(20 — w))
q, = 1/2 - (sin(w) + sin(20 — w)) (2.15)

Die reziproken Koordinaten einer tetragonalen Einheitszelle mit in-plane

Gitterkonstante a; = a, = a, und out-of-plane Gitterkonstante a, = a, ergeben
fiir die (004)- und (224)-Beugungsreflexe mit (Gleichung (2.12)):

004): (g™, q2°Y) = 1/2 - (dgdy, dods) = (0,22a7?)

(224) _(224) 1 -1 1 ) (2.16)
(224) (qx qu ) = /’1/2 ' (d220; d004) = (\/E/’la” ,2/1611 )

Die Koordinaten einer Epitaxieschicht im reziproken Raum hdngen stark von
ihrem Verzerrungszustand und ihrer Verkippung in Bezug auf das Substrat ab.
Abbildung 2.14(a) zeigt schematisch eine partiell kompressiv verzerrte Schicht L
auf einem SubstratS mit einer Schichtverkippung um den Winkely. Die
Abbildung enthdlt auch die in-plane und out-of-plane Gitterkonstanten von
Substrat und Schicht. Abbildung 2.14(b) zeigt schematisch (004)- und (224)-
RSMs als Projektionen des reziproken Raums in eine Ebene, die von den [001]-
und [110]-Kristallrichtungen  aufgespannt  sind. Die  gemessenen
Schichtkoordinaten im reziproken Raum ergeben sich aus einer Kombination von
Translation und Rotation ausgehend vom unverspannten und nicht verkippten
Zustand der Schicht. Die Translation beschreibt die Zustandsanderung durch eine
kompressive  Verzerrung der Einheitszelle. Die Rotation um den
Koordinatenursprung mit dem Winkel y resultiert aus einer Verkippung der

Schicht in Bezug auf das Substrat.

8 Dies ist die Normierung in der Anlagenkonfiguration des vorliegenden Rontgendiffraktometers.
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Das Substratmaterial wird als idealer Kristall und damit als nicht verzerrt
angenommen. Die Substratkoordinaten dienen daher als Referenzposition im

reziproken Raum. Die relativen Schichtkoordinaten in den (004)- und (224)-
(hh4) (hh4) (hh4)

RSMs lauten dann Agq; =q;;, —¢q;s miti=x,zundh =0,2.
(a) (b)
(004) RSM (224) RSM
[001] (001] [hhi]
8[004} 8{224}’,"
My
229 < 1dgP
Aqgom) ; v
. . y ..\ "" -
$as=as Y Yo
S v "{ ,"‘
% =" +(000) (000)|: .
ax,s_a”S < [1 1'0] < > [1 1'01
Aq)(‘OEM) AinZA)

Abbildung 2.14: (a) Schemazeichnung einer partiell kompressiv verzerrten Schicht L, die um den
Winkel y in Bezug auf das Substrat S verkippt ist. Die in-plane (ll) und out-of-plane (1)
Gitterkonstanten beider Schichten sind gekennzeichnet. (b) Schematische Darstellung des
reziproken Raums in einer Ebene die von den [001]- und [110]-Kristallrichtungen fiir (004)- und
(224)-RSMs aufgespannt ist. S04 und S(224) sind die Substratpositionen im reziproken Raum der
entsprechenden (004)- und (224)-Beugungsreflexe ( ). Die Positionen der unverspannten und
nicht verkippten Schicht sind eingezeichnet (O). Kompressive Verspannung der Schicht
(a; > ag) fiihrt zu einer Translation bis hin zum volistindig verzerrten (pseudomorphen)
Zustand ( ‘»). Eine Verkippung der Schicht verursacht eine Rotation um den
Koordinatenursprung mit dem Winkely (®). Im allgemeinen Fall einer Kombination aus
partieller Verspannung und Schichtverkippung ergibt sich die tatsdchliche Position der Schicht

im reziproken Raum L(09 und L(24 (0). Die Schichtkoordinaten werden relativ zu den

Substratkoordinaten Aq,(COO4),Aq,(CZZ4),Aq§OO4) und Aq§224) angegeben.

2.3.2 Gitterparameter aus reziproken Gitterkarten

Verkippung einer Epitaxieschicht

Die Schichtverkippung (siehe auch Abbildung 2.14(a)) &aufdert sich in einer
relativen Verkippung der (001)-Ebenen der Epitaxieschicht und des Substrates
um den Winkel y. Die unterschiedliche Orientierung der beiden Kristallgitter

wirkt sich auf die Position ihrer (004)-Beugungsreflexe im reziproken Raum aus.
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Aus der (004)-RSM lasst sich daher der Verkippungswinkel zwischen den beiden
(001)-Ebenen extrahieren (siehe Abbildung 2.14(b)). Fiir jede einzelne Schicht

ergibt sich y aus folgendem geometrischen Zusammenhang [43]:

004
g

tany = (2.17)

27
o 14a””]

Eine Koordinatentransformation mit Rotation um den Winkel ¥y um den
Koordinatenursprung eliminiert die Verkippung der Schicht. Ubrig bleiben die
Schichtkoordinaten, die allein den Verzerrungszustand der Einheitszelle der
Schicht beinhalten. Diese Verkippungskorrektur wird auf die gemessen
Koordinaten jeder einzelnen Schicht von sowohl (004)-, als auch (224)-RSMs

angewendet:

q (ihs) cosy siny q (ihs)

x,L _ - x,L _

( (hM)) - (Siny cosy >< (hM)) (h=02) (218)
Az korrigiert Az verkippt

Die Schichtverkippungen in RSMs, die entlang orthogonaler (110)-Richtungen

aufgenommen wurden, sind in der Regel verschieden. Ab hier werden daher

ausschliefdlich Schichtkoordinaten mit Verkippungskorrektur verwendet.

Anisotrope elastische Verzerrung, Gitterkonstante und Materialkomposition

Durch  die Fehlorientierung zwischen  (001)-Kristalloberfliche  und
Substratoberflache in eine der (111)-Richtungen entsteht eine Asymmetrie auf
der Oberflaiche (Abschnitt2.3.1). Im Falle einer Fehlorientierung der
Si(001)-Oberflache in Richtung der [111]-Richtung verlaufen die [1-10]- und
[-110]-Richtungen parallel und die [110]- und [-1-10]-Richtungen senkrecht zu
den sich ergebenden Stufenkanten (Abbildung 2.8). Es ist bekannt, dass diese
Substratfehlorientierung zu einer anisotropen Relaxation der Epitaxieschicht
fiihren kann [44, 45]. Diese resultiert im besten Fall in einer orthorhombischen
Einheitszelle mit unterschiedlichen in-plane Gitterkonstanten parallel und

senkrecht zu den Stufenkanten.

Zur Beriicksichtigung dieser anisotropen Relaxation der Gitterfehlanpassung
werden die (004)- und (224)-RSMs jeweils entlang von zwei zueinander
orthogonalen (110)-Richtungen gemessen. Bei anisotroper Relaxation ergeben
sich fiir jedes Paar (004)- und (224)-RSMs die gleiche out-of-plane
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Gitterkonstante und unterschiedliche in-plane Gitterkonstanten, welche die
Geometrie der orthorhombischen Einheitszelle definieren. Zur Verdeutlichung

werden Koordinaten und Parameter entlang der [1-10]- und [-110]-Richtung mit
einem Dach (A) bzw. entlang der [110]- und [-1-10]-Richtung mit einer Schlange

(~) gekennzeichnet. Koordinaten und Parameter ohne Akzent gelten fiir beide
Kristallrichtungen. Abbildung 2.15 zeigt schematisch eine orthorhombischen
Einheitszelle einer partiell kompressiv verzerrten Schicht im Vergleich zur

Einheitszelle des Substrates.

Die Schichtkoordinaten aus den (004)- und (224)-RSMs werden zur Berechnung
der in-plane Gitterkonstanten q;, entlang[110] wund out-of-plane
Gitterkonstanten a;, entlang[001] herangezogen (Abschnitt2.3.1). Die
Gitterfehlanpassung einer Schicht in Bezug auf das Substrat mit Gitterkonstante
as wird fir die in-plane Gitterkonstante f; und fir die out-of-plane
Gitterkonstante f, folgendermaf3en definiert:

_ Q) —as a1 — A

= > == 2 2.19

fi P fi ” (2.19)
In erster Naherung wird eine tetragonale Einheitszelle angenommen. Mit Glei-
chung (2.16) fiir den Zusammenhang zwischen den Gitterkonstanten von
Substrat und Schicht mit den reziproken Koordinaten erhalt man die in-plane und

out-of-plane Gitterkonstanten a; , und a; , der Schicht:

(224) (004)
a,) = as - 1—\/—;% : a,, = as- 1—2;‘2— (2.20)
’ 2 (224) ! Ly A (004)
a1~ L Abbildung 2.15: Orthorhombische
4+“—p
ay.ﬁau.ﬁ £ Einheitszelle einer partiell kompressiv

verzerrten Schicht L auf einem Substrat S. Bei
a, =a , anisotroper Relaxation der Schicht
|_ unterscheiden sich die beiden in-plane
¢ Gitterkonstanten @, und @, Die

Gitterkonstante des Substrates ist as.
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Schlussendlich kann die relaxierte Gitterkonstante a;p einer Kubischen
Einheitszelle, die der orthorhombisch verzerrten Einheitszelle mit den
Kantenldngen da,,, d,; und a;, entspricht, hergeleitet werden. Hierfiir werden
zundchst die Zusammenhange zwischen den elastischen Verzerrungen, welche
die Deformation der Einheitszelle begleiten, untersucht. Die elastischen
Verzerrungen in die verschiedenen Richtungen €, , € und €, sind definiert
tiber [35]:

apr — 4 . g —ay aLr — 4L

€ = ——=, & = ——=, €, =——>= (2.21)
aLRr ar,r ar,r

Die Elastizitatstheorie fiir eine homogene Deformation wird durch den

Verzerrungstensor in Einsteinscher Summenkonvention folgendermaféen

beschrieben [46]

1
€Eix = ? ' [(1 - V)O-ik - VUll6ik] (l, k = XY, Z) (222)

mit der Querkontraktionszahl v, dem Young Modul Y, dem Verspannungstensor
oir und dem Kronecker Delta §;;,. Fiir eine anisotrope, homogene und elastische
Deformation einer kubischen zu einer orthorhombischen Einheitszelle entlang
der x- und y-Achsen (entspricht den in-plane Richtungen) resultiert eine
Deformation entlang der z-Achse (entspricht der out-of-plane Richtung). In
diesem Fall sind nur die Komponenten o,, und o,, von Null verschieden. Die
resultierenden von Null verschiedenen Komponenten ¢€,,, €, unde,

(entsprechend €, €, und €, ) des Verzerrungstensors liefern folgende Beziehung:

€ = & + &) (2.23)

1—v

Mit den elastischen Verzerrungen (Gleichungen (2.21)) und Auflésen nach der

relaxierten Gitterkonstante a; p ergibt sich:

V ~
ALt (@ + ay) (2.24)
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Mit a; p lasst sich die Materialzusammensetzung von terndren III-V-Halbleitern
tiber die Vegardsche Regel bestimmen [35]. So kann beispielsweise der As-Gehalt

x in GaAsxP1.x berechnet werden:

a —a
x = GaASP,R GaP (2.25)

AGaas — Agap

Relaxationsparameter einer Epitaxieschicht

Die Beschreibung des Verzerrungszustandes einer Epitaxieschicht kann neben
der elastischen Verzerrung in der (001)-Ebene auch tber ihren Relaxationsgrad
erfolgen. Die elastischen Verzerrungen €, und €; aus Gleichung (2.21) sind nur
durch die intrinsischen Gitterparameter der jeweiligen Schicht bestimmt. Im
Gegensatz dazu definiert sich der Relaxationsparameter R als Quotient der
Differenzen von in-plane und relaxierter Gitterkonstante zu einer
Referenzgitterkonstante a,.r. Er kann auch als das Verhéltnis einer ,Ist-
Gitterkonstantendifferenz“ zu einer ,Soll-Gitterkonstantendifferenz“ verstanden
werden und ist definiert durch [40]:
AL = Qref

R_

= (2.26)
aL,R - aref

Die vollstandige Relaxation der Schicht resultiert wegen a; ; = a,z zu R = 1. Die
kompressive Verzerrung einer Epitaxieschicht mita,; < a, g und a g, a,; > ayef
ergibt 0 <R < 1. Analog gilt R > 1 fiir eine tensile Verzerrung a;; > a,z und
apr, A < Are5. Beides entspricht einer partiellen Relaxation (R # 0,1). Fir eine

zur Referenz vollstandig verzerrte Schicht, die als pseudomorph bezeichnet wird,

gilta,, = a,.r und damit R = 0.

In der Regel wird fir a,.; die Substratgitterkonstante ag gewdhlt und so die

Relaxation der Schicht bzgl. des Substrates ermittelt. Die Relaxationsparameter R

und R entlang der orthogonalen (110)-Richtungen ergeben:

ap) — As ap — as

A= (2.27)

R = ,
apr — Qg apr — Qs

Zusatzliche ist in einem Mehrschichtsystem wie GaAsxP1x-Pufferstrukturen auf Si
die Einfiihrung einer Relaxation bzgl. der vorhergehenden Schicht sinnvoll.

Parameter der vorhergehenden Schicht werden mit einem Asterisk (*) versehen.



2.3 Hochauflosende Rontgenbeugung an Epitaxieschichten auf Si 41

Als Referenzgitterkonstanten werden die in-plane Gitterkonstanten aj

da; ygewahlt. Die Relaxationsparameter R* und R* ergeben analog:

A Ak
s AL — ay

~ ~ %
B ar,) — ap,

=, R= (2.28)

Cagr— ap) apr = ap
Elastische in-plane Verzerrung €, und Relaxationen R und R* bzgl. Substrat und
vorhergehender Schicht sind in Abbildung 2.16 fiir ein Zweischichtsystem auf
einem  SubstratS  dargestellt. ~Die  Abbildung zeigt verschiedene

pseudomorph » vollstandig
(@) relaxiert

(b)
(d)

R, | &
L
1 L Ly L
a1
R1 R1*
=
> S S S S S
D —>
as aS
€171 max 0<€4<E4 max £4=0 £,=0 I
€2=€2,max €2=E2.max a2=€2,max 0":22‘:52'"13;( 81_82_
o 0<R,<1 R,=1 R,=1 L
RER0 gRyct 0<Ry<t 0<R,<1 Ryt
R1*=R2*=0 0<R1 <1 R1 =R1=1 R1 =R1=1 R1'=R1=1

R,"=0 R,*=0 0<R,<1

Abbildung 2.16: Ubersicht iiber verschiedene Verzerrungszustdnde eines Zweischichtsystems mit
Epitaxieschichten L; und L; auf einem Substrat S. Die elastischen in-plane Verzerrungen €, und
€, hdngen nur von den intrinsischen Gitterparametern der jeweiligen Schicht ab. Sie werden
maximal (€ yq, UNd €3 4y), wenn die in-plane Gitterkonstanten a,; von betrachteter und
vorhergehender Schicht gleich grof$ sind. Die Relaxationsparameter Ry und R, bzw. R] und R;
beziehen sich auf das Substrat bzw. die jeweils vorhergehende Schicht. (a) L; und L; sind beide
pseudomorph zum Substrat. (b) L; und L; sind partiell relaxiert, L, aber pseudomorph zu L;. (c)
L; ist noch pseudomorph zu Ls, das vollstdndig relaxiert ist. (d) Ly ist vollstdndig relaxiert und L;
ist gegentiber L; partiell relaxiert. (e) Vollstindige Relaxation mit relaxierter Gitterkonstante
ag 1, beider Schichten.
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Verzerrungszustinde der beiden Schichten L: und Lz von pseudomorph bis
vollstandig relaxiert und gibt jeweils die Werte fiire;, R und R* der beiden

Epitaxieschichten an.

Mittlere elastische Verzerrung und mittlerer Relaxationsparameter

Fir die Charakterisierung einer Epitaxieschicht ist es von Vorteil - anstelle von
zwei Werten entlang der [110]- bzw. [1-10]-Richtung - nur einen Wert fiir die
elastische in-plane Verzerrung ¢, und die Relaxationsparameter R und R* zu
haben. Sie sollen den Verzerrungszustand der Schicht als Ganzes beschreiben.
Aus diesem Grund wurde in dieser Arbeit die Definition einer ,effektiven“

Verzerrung eingefiihrt.

Eine Einheitszelle mit der Form eines orthorhombischen Quaders hat
unterschiedliche in-plane Verzerrungen é;, und €. Dieser Quader ldsst sich in
eine dquivalente Einheitszelle mit tetragonaler Geometrie und einer “effektiven”
in-plane Verzerrung ¢ in beide in-plane Richtungen tiberfiihren. Dabei bleibt die
out-of-plane Verzerrung €, fiir beide Einheitszellen dieselbe, d.h. wird als
konstant angenommen. Mit Hilfe von Gleichung (2.23) lasst sich diese “effektive”
Verzerrung herleiten. Sie stellt sich als mittlere in-plane Verzerrung €, heraus:
v v
€, = —m(e’” +€) = —m(eu te) = ¢=1/2(¢+¢) (2.29)

Aus dieser Definition lasst sich in Verbindung mit den Gleichungen (2.21) auch
eine mittlere in-plane Gitterkonstante a;, = 1/2 (4., + d,;) ableiten. Es ist
einfach zu zeigen, dass die relaxierte Gitterkonstante a,p von dieser
Transformation unberiihrt bleibt. Schlussendlich ist eine Definition der mittleren

Relaxationsparameter R und R* moglich:

ap —as 1/2(@,, +ad,)—a R+ R
R = as (A +auy) >=1/2(R+R) (2.30)

apr — Qs apr — Qg

R* = =1/2(R*+R")
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2.3.3 Gitterparameter bei Wachstumstemperatur

Temperaturabhangigkeit der Gitterparameter

Im vorhergehenden Abschnitt wurden Gitterparameter, elastische Verzerrung
und Relaxation einer Epitaxieschicht aus den Koordinaten ihrer Beugungsreflexe
im reziproken Raum ermittelt. Diese Koordinaten beziehen sich jedoch auf RSMs,
die bei Raumtemperatur gemessen werden und demnach den
Verzerrungszustand der Epitaxieschicht bei Raumtemperatur beschreiben. Zur
Bestimmung des Verzerrungszustandes bei Wachstumstemperatur miissen die
thermischen Ausdehnungskoeffizienten vom Substrat und der Schicht

berticksichtigt werden.

Die temperaturabhangige Gitterkonstante a(T) wund der thermische
Ausdehnungskoeffizient a(T) sind iiber die Definition a(T) = a(T)! - da(T)/0T
miteinander verkniipft [35]. Der Zusammenhang zwischen Gitterkonstante a(T;)
bei Wachstumstemperatur T; und a(T,) bei Raumtemperatur T, ergibt sich zu:

Tg

a(Tg) = a(Ty) - e'ro T (2.31)

Die thermischen Ausdehnungskoeffizienten von singularen und binaren
Halbleitern wie Si, GaAs, GaP und InP sind als Funktion der Temperatur bekannt
(siehe Tabelle 2.1 und Abbildung 2.17). Im Gegensatz dazu sind Daten zu
terndren Materialien wie GaAsxP1x oder GaixInyP - wenn tberhaupt - nur
begrenzt verfiigbar. Die Gitterkonstante eines terndren Halbleiters lasst sich
mittels der Vegardschen Regel bei beliebiger Temperatur bestimmen. Die
Materialzusammensetzung x des ternaren Materials ist dabei invariant
gegenlber einer Temperaturanderung und wird bei Raumtemperatur ermittelt.
Die Gitterkonstante, beispielsweise von GaAsxPix bei T > T, kann somit

folgendermafden berechnet werden:

aGaASP(T) =X aGaAs(T) +(1-x)- aGaP(T) (2.32)

Zur Berechnung der relaxierten Gitterkonstante a;p einer Schicht (Glei-

chung (2.24)) benotigt man noch die Querkontraktionszahl v. Sie ist liber die

elastischen Konstanten c¢;; und c;, definiert [35]:

__ G2 (2.33)
€11 T C12
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Fir GaP und GaAs sind die Werte fiir ¢4, ¢;, und v bei Raumtemperatur und die
Temperaturabhangigkeit von c;; und c¢;, in Tabelle 2.2 zusammengefasst. Die
Querkontraktionszahlen von GaP und GaAs unterscheiden sich mit 0.306 und
0.310 kaum. Aus der Temperaturabhingigkeit von dv/0T = —2.05-107° K~ fiir

GaAs folgt eine Anderung Av = —0.00126 bei einem Temperaturanstieg von

Tabelle 2.1: Gitterkonstanten a(T,) und thermische Ausdehnungskoeffizienten a von Si, GaP, GaAs und
InP bei Raumtemperatur (T, = 300 K) und als Funktion der Temperatur (300 K < T < Ty,qy)- Flir Si
wurde in [47] ein Polynom 5. Grades fiir a(T) zur Anpassung an experimentelle Daten verwendet. Fiir
a(T) von GaAs [48] und InP [49] wurde eine analoge Anpassung an experimentelle Daten durchgefiihrt.
Fiir GaP wurde die Funktion von a(T) direkt aus [49] ilibernommen. Die Temperaturbereiche der
Giiltigkeit von a(T) sind ebenfalls angegeben.

a(To) a(To) C((T) = AO + AIT + A2T2 + A3T3 + A4T4 + AsTS
[A] [107°K 1] [107°K 1]

Ay A -1072 A,-1075 A5-1078 A,-107'1 Ag-10714

Tmax

Si  5431[10] 2.63[47] -3.0451 3.5705  -7.981  +9.5783 -5.8919 14614 1000K
GaAs 5.65325[10] 6.03[48] 2.8826 2.2850  -6.3008  9.0291 -62917 17092 1500K
GaP  5.4505[10] 4.70 [49] 5.80 — 2.968684 - 107T 3 1370 K

InP  5.8687[10] 4.30[49] 7.6071 -3.5920  13.825  -23.277 17424  -41667 900K

-J
I

(@3]
T

Thermischer Ausdehungskoeffizient o [10° K]

4+ .
! GaAs
: GaP |]
3+ InP |4
. Si
300 500 700 900 1100

Temperatur T [K]

Abbildung 2.17: Uberblick iiber die thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Si, GaP, GaAs und InP in

Abhdngigkeit von der Temperatur. Die Daten sind verschiedenen Verdffentlichungen entnommen und in
Tabelle 2.1 zusammengefasst.
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Raumtemperatur auf 640°C. Fir GaP sind dem Autor Kkeine verldsslichen
temperaturabhiangigen Daten fiir ¢;; und c¢;, bekannt. Es wurde davon
ausgegangen, dass die Temperaturabhangigkeit von v fiir GaP in der gleichen
Grofsenordnung wie fiir GaAs liegt. Die Temperaturabhangigkeit von v ist damit

vernachlassigbar (siehe auch die Fehlerbetrachtung auf Seite 51).

Tabelle 2.2: Elastische Konstanten c{, und c{, sowie Querkontraktionszahl v von GaAs und GaP
bei Raumtemperatur. Die Temperaturabhdngigkeit von c;; und cy, wurde nur fiir GaAs

gefunden.

c11(300K) ¢;,(300K) v(300K) dc,,/0T dcy,/0T dcy,/0T
[GPa] [GPa] [GPa/K] [GPa/K] [1/K]

GaP  141.0[10] 62.0[10] 0.306 n/v n/v n/v

GaAs 119.0[10] 53.4[10] 0310 -0.010[50] -0.005[50] -2.05-10-6

Relaxation durch den Abkiihlvorgang

Der Abkitihlvorgang von Wachstums- zu Raumtemperatur verandert aufgrund der
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von GaAsxP1x und Si
den Verzerrungszustand einer GaAsxPix-Schicht. Eine wichtige Fragestellung in
diesem Zusammenhang ist es, welchen Wert man fiir den Relaxationsparameter R
einer GaAsxP1x-Schicht auf Si bei Raumtemperatur T, erwartet, wenn die Schicht

bei einer Temperatur T; abgeschieden und dort bereits vollstandig relaxiert war.

Im Materialsystem GaAsxPix auf Si sind sowohl der thermische
Ausdehnungskoeffizient, als auch die Gitterkonstante der Epitaxieschicht grofier
als die des Substrates. In Anlehnung an die Definition der elastischen in-plane
Verzerrung einer Schicht aus Gleichung (2.21) ldsst sich die Verzerrung einer

Schicht  ¢,(T) mit relaxierter  Gitterkonstante a,r  bzgl. der

Substratgitterkonstante ag definieren. Diese ist temperaturabhangig und lautet:

as(T) —a, g(T) (2.34)
as(T)

e, (T) =

€,(T) ist analog zu €, aus Gleichung (2.21) fiir kompressive Verzerrung

(as < ap ) negativ und fiir tensile Verzerrung (as > a; ) positiv.
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Bei Raumtemperatur betrigt die kompressive Verzerrung e,(T,) relaxierter
GaAsxP1x-Schichten auf Si (a,, = a; g) zwischen -0.36 % fiir GaP und -4.09 % fiir
GaAs. Der thermische Ausdehnungskoeffizient von GaAsxP1x ist mehr als zweimal
so grofs wie der von Si (Tabelle 2.1). Die Gitterkonstantendifferenz zwischen
GaAsxP1x und Si ist bei Wachstumstemperatur daher grofier und folglich auch die
kompressive Verzerrung €, (T). Bei 640°C (913 K) belauft sich die Verzerrung der
Schicht zum Substrat auf -0.47 % fiir GaP und -4.27 % fiir GaAs.

Die Abkiihlung von Wachstums- auf Raumtemperatur fiir pseudomorph
gewachsene GaAsxPi1x-Schichten auf Si (a,; = as, R(T;) = 0, Abbildung 2.16(a))
hat eine Reduzierung der kompressiven Schichtverzerrung zur Folge. Die
GaAsxP1x-Schichten bleiben dabei pseudomorph, da die Verzerrung durch den
Abktihlvorgang lediglich verringert wird (Abbildung 2.18(a)).

Bei Wachstumstemperatur vollstandig relaxierte GaAsxP1.x-Schichten (R(T;) = 1,
Abbildung 2.16(e)) sind nicht verzerrt, d.h. €,(T;) = 0. Mit dem Abkiihlen wird

somit eine tensile Verzerrung der Schichten hervorgerufen (Abbildung 2.18(b)).

(a) (C) T T T T T T T
—140 4 i Abkuhlvorgang von E |
X ! Wachstumstemperatur T :
pseudo- L L | pseudo- | =800 °C |
morph —_— morph @ 1304 ——600°C Vo
s 3 ' —=—400 °C :
2 ! ——200 °C !
S €120 5 :
| g | :
To %)‘ To % 110 : E
] L - .
(b) 3 .
D ]
x l
. L L , )
vollsténdig —_— tensil 100+ - 4
relaxiert | S verzerrt '
GaP 20 40 60 80 GaAs
S xin GaAs P, [%]

Abbildung 2.18: Fiir das Materialsystem GaAs.Pi1.x auf Si sind sowohl die Gitterkonstante, als
auch der thermische Ausdehnungskoeffizient der GaAsiPix-Schicht gréfier als fiir das
Substrat: a; > ag unda; > ag. (a) Eine bei Temperatur T; pseudomorph gewachsene
Epitaxieschicht bleibt bei einem Abkiihlvorgang zu Raumtemperatur T, pseudomorph. (b) Eine
vollstindig relaxierte Schicht wird durch den Abkiihlvorgang dagegen tensil verzerrt. (c)
Berechnete Relaxationsparameter R'(T,) von GaAs.Pix auf Si bei Raumtemperatur. Die
Schichten waren wie in (b) bei Wachstumstemperaturen zwischen 200°C und 800°C vollstindig

relaxiert. Die tensile Verzerrung von GaAsP1.. nimmt mit zunehmendem As-Gehalt x ab.
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Bei einem Abkiihlvorgang von 640°C (913 K) auf Raumtemperatur erfolgt eine
tensile Verzerrung zwischen +0.11 % fir GaP und +0.18 % fiir GaAs. Bei Wachs-
tumstemperatur erfahren teilrelaxierte GaAsxP1.x-Schichten (0 < R(T;) < 1) je
nach Hohe ihrer Restverzerrung eine Reduzierung der kompressiven Verzerrung

oder sogar eine tensile Verzerrung.

Fiir die weiteren Uberlegungen wurde angenommen, dass beim Abkiihlvorgang
nur eine elastische Verformung der Schichten auftritt. Im Falle verzerrter
Schichten, deren Verzerrung durch den Abkiihlvorgang reduziert wird, ist diese
Annahme einleuchtend. Bei niedrigeren Temperaturen wird zudem die
Versetzungsbildung und das Gleiten von Versetzungen reduziert (siehe auch
Abschnitt 2.5).

Als Folge dieser Annahme skalieren die in-plane Gitterkonstanten der Schichten
a; , mit dem thermischen Ausdehnungskoeffizient as(T) und die relaxierte Gitter-
konstante der Epitaxieschicht a;rz mit ihrem eigenen thermischen
Ausdehnungskoeffizient @;(T). Die  Substratgitterkonstante ag  skaliert

naturgemafd mit ag(T).

T2 ’
aII,L(Tz) =qL (Ty) - eITl as(T")d7! (2.35)
ar.(Ty) = ag(Ty) - plr i au(r)ar (2.36)
T !
ag(Ty) = ag(Ty) - elrs T (2.37)

Die dazugehorigen out-of-plane Gitterkonstanten und Verzerrungen der
Epitaxieschichten ergeben sich aus der elastischen Verformung der GaAsxPix-
Einheitszelle (Gleichungen (2.23) und (2.24)).
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Geht man nun davon aus, dass die Epitaxieschichten bei Wachstumstemperatur
vollstandig relaxiert sind (R(T;) = 1), entsprechen die in-plane Gitterkonstanten
der relaxierten Gitterkonstante, also a; ;(T;) = a; z(T;). Daraus folgt fiir den

Relaxationsparameter bei Raumtemperatur, der fiir diesen besonderen Fall mit
R'(T,) bezeichnet wird:

R'(To) = R(To)lR(TC,-:l)

T() 1A ! TO , ,
ay (Tg) - 76 ST _ g (1) - elre @5t

To nNdr’ To N7l
aL,R(TG) . efTG ar(THdr’ as(TG) ) efTG as(T")dT (2.38)

To TdT’'
(M) - e ST _ a1y

arr (To) — as(Ty)

Abbildung 2.18(c) zeigt den Relaxationsparameter R'(T,) von GaAsxPix auf Si-
Substrat, das bei verschiedenen Wachstumstemperaturen vollstandig relaxiert
war. Das GaAsxP1y ist flir alle Materialzusammensetzungen x tensil verzerrt. Die
Verzerrung nimmt dabei mit steigendem As-Gehalt ab, weil sich der Zahler in
Gleichung (2.35) mit steigendem As-Gehalt verkleinert, wahrend der Nenner
konstant bleibt. Fiir typische Wachstumstemperaturen um 600°C liegt der
Relaxationsparameter bei Raumtemperatur zwischen 130 % fiir GaP und 104 %
fur GaAs.

Ein besonderer Fall verdient hier noch Erwdahnung: Wenn das Substrat einer
Materialzusammensetzung der Epitaxieschicht entspricht, z.B. GaAsxP1x auf GaP
mit x = 0, dann ist R'(T,) unabhingig von der Materialzusammensetzung x.
Hierbei sind Schicht- wund Substratgitterkonstante bei Raum- und
Wachstumstemperatur tiber die Vegardsche Regel miteinander verkniipft. Fiir
GaAsxP1x auf GaP ergibt sich mit 600°C Wachstumstemperatur ein von der
Zusammensetzung x unabhangiger Relaxationsparameter R'(T,) = 101.6 %. Fiir

weitere Temperaturen gilt:

"6l acaas(T)~acap(T)] AT’
Qgans(Ty) - ¥ro 7GensT)ecar I _ 0 (7, (2.39)
agaas(To) — agap(To)

R’(To) =
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Verzerrung und Relaxation bei Wachstumstemperatur

Die  Berechnung der elastischen in-plane Verzerrung und der
Relaxationsparameter bei Wachstumstemperatur erfolgt unter Berticksichtigung
der Temperaturabhéangigkeiten der Gitterkonstanten a, ;(T), a; ;(T), a, z(T) und
as(T) (Gleichungen (2.35)-(2.37)). Sie werden in die jeweiligen Definitionen von
€,(Tg), R(T;) und R*(T;;) (Gleichungen (2.21), (2.27) und (2.28)) eingesetzt:

arr (Tg) — ar (T¢)

e(Tg) = T
g ull’ S as(r'ar’ 2.40
_ayp(Ty) - eIro ()T _ o 1(To) olro as(T')dT (2.40)
a, (Ty) olry AL dr’
a, (Tg) — as(T
R(T;) = 11 (Tg) — as(Tg)
aL,R (TG) - aS (TG)
)dr’ 2.41
_a(To) - g 5T — ag(Ty) - &7 28 a(r")ar (2.41)
aLR(TO) e aL(T )dT a (T ) e aS(TI)dTI
Re(ry) = 2al0o) = aiy(To)
arr(Te) — ag, (Tg)
! 242
_ a1, (To) - hry ST’ _ a; (To) - pJr & as(r')ar (2.42)
a.r(To) - elr aL(T ar’ —a;, (Ty) - olr as(T )dT

Diese Temperaturkorrektur wird zunachst mit den orthogonalen in-plane
Gitterkonstanten a; ;(T,) und d, ;(T,) durchgefiihrt, die entlang der [1-10]- und
[-110]- bzw. [110]- und [-1-10]-Richtung bestimmt werden. Mittlere in-plane
Verzerrung und Relaxationsparameter erhdlt man wie zuvor mittels der Glei-
chungen (2.29) und (2.30).

Die Ergebnisse der Auswertung gemessener (004)- und (224)-RSMs der
GaAsxP1x-Pufferstruktur auf Si aus Abbildung 2.13 nach Relaxationsparametern
und elastischer in-plane Verzerrung sind in Abbildung 2.19 zusammengefasst.
Abbildung 2.19(a) zeigt die experimentellen Werte von R(T,) entlang [1-10],
R(T,) entlang [110], des mittleren Relaxationsparameters R(T,) bei
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Raumtemperatur und des Temperatur korrigierten Relaxationsparameters R(Ty).
Zusatzlich  enthalten ist der berechnete Relaxationsparameter bei
Raumtemperatur von GaAsxP1.x auf Si, das bei Wachstumstemperatur T, = 645°C
vollstindig relaxiert war. Die gute Ubereinstimmung von berechneten und
experimentellen Relaxationsparametern bestatigt eine vollstindige Relaxation
der  Schichten bei  Wachstumstemperatur  (R(T;) = 100%). Ohne
Temperaturkorrektur erscheinen die Pufferschichten als teilweise stark tensil
verzerrt. Die letzte GaAs-Zielschicht kann falschlicherweise mit 99.2+1.0 % als
beinahe vollstindig relaxiert angenommen werden, obwohl sie bei
Wachstumstemperatur mit 94.9+0.9 % nur teilrelaxiert ist. Ahnliche Ergebnisse
erhalt man fir R*(T,) und R*(Ty).

Analog zum Relaxationsparameter fasst Abbildung 2.19(b) die Ergebnisse der
in-plane Verzerrung zusammen, welche die gleichen Schlussfolgerungen zulasst.

Bei Raumtemperatur zeigen die experimentellen Ergebnisse fiir é;(T,), €;(T,) und

a — . . . BUSE3-geasp-3.5° b . . . . . . . . B85 geasp 35°
(@) 140 L R(T,), experimentell ( 'EL - [
I?R(TO), experimentell g ot
oy o ; ‘© 5
& 130 L R(T,), experimentell = i { i % E E
o » R(T,), korrigiert & 4
g e ool o T -
S 10| | R(T,) fur R(645°C) = 100% 2 |
o : @ i
i pisusInseat
2110+ P >
=) - : © ;
“,‘; : ] & i i v (T, experimentell |
§ 100 —,,IIEIIEE%— E‘ _ a £ (T,), experimentell -
i o % o & (T,), experimentell :
90 T L1 2 P i = o (T, korrigiert ¥ 1
i i 1 L L L L i 1 i % i i 1 L L L L i 1
GaP 20 40 60 80 GaAs w GaP 20 40 60 80 GaAs

xin GaAs P, [%] xin GaAs P, [%]

Abbildung 2.19: (a) Relaxationsparameter R von GaAsxPi..-Pufferschichten in Bezug auf das Si-
Substrat. Experimentelle und berechnete Relaxationsparameter bei Raumtemperatur T, zeigen in
sehr guter Ubereinstimmung eine tensile Verzerrung (R(Ty) > 100 %). Die temperaturkorrigierten
Relaxationsparameter R(T;) der GaAs«Pi.x-Schichten bestdtigen eine vollstindige Relaxation der
Schichten bei Wachstumstemperatur (R(T;) = 100 %). Nur die GaAs-Zielschicht war teilrelaxiert
und noch kompressiv verzerrt (R(T;) < 100 %). (b) Die elastische in-plane Verzerrung € liefert
analoge Ergebnisse. Die GaAsyPix-Schichten waren bei Raumtemperatur tensil verzerrt
(,(Ty) > 0) und bei Wachstumstemperatur vollstdndig relaxiert (€;(Tg) = 0). Nur das GaAs war
kompressiv verzerrt (€,(Tg) < 0). Die Fehlerbalken der mittleren Relaxationsparameter und

Verzerrungen wurden in einer GrofSfehlerabschdtzung ermittelt. (Probe: B0593-gaasp-3-6°)
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€,(T,) eine tensile Verzerrung der GaAsxPix-Schichten (€,(Ty) > 0). Durch die
Temperaturkorrektur ergibt sich eine vollstindige Relaxation bei
Wachstumstemperatur fiir die GaAsxP1x-Schichten (€;(T,) = 0). Nur die GaAs-
Zielschicht ist noch deutlich kompressiv verzerrt (¢,(T,) < 0).

Die Fehlerbalken in Abbildung 2.19 fiir R(T;), R(Ty), €,(Ty) und €,(T;) wurden in

einer Fehleranalyse mittels Grofd3fehlerfortpflanzung abgeschatzt. Die Berechnung

dieser Grofden ist auf die reziproken Koordinaten
qéf’["”, qg}oﬁ, q)(chz Yq izs Y, qfff b, c?,(czsz “  und der Querkontraktionszahl v

zuruckzufiihren. Ablesefehler fiir die reziproken Koordinaten wurden mit
Aq°°" = +0.000100rlu fir die Epitaxieschichten und mit AqY*Y =
+0.000005rlu fir das Substrat angenommen. Zur Vereinfachung der
Berechnungen wurde die Querkontraktionszahl v =0.308 fir alle
Materialzusammensetzungen x von GaAsxPi1x verwendet. Der dazugehorige
Fehler von Av = +0.002 berticksichtigt den Unterschied zwischen v;,p = 0.306
und vggeas = 0.310. Er fiihrt zu einem maximalen Fehler von 0.2 %absolut fiir den
Relaxationsparameter von GaAsxPix auf Si und ist damit dufierst gering. Die
Unsicherheit im As-Gehalt x bei einer Grofdfehlerabschatzung zur Vegardschen
Regel (Gleichung (2.25)) liegt unterhalb von 0.7 %absol: flr alle GaAsxPix-

Schichten und nimmt mit steigendem As-Gehalt ab.

Der signifikante Unterschied des Relaxationsparameters und der Verzerrung
zwischen Raum- und Wachstumstemperatur ist nicht zu vernachlassigen. Dies
zeigt, dass die Anderung dieser Parameter durch den Abkiihlvorgang mit der hier
eingefiihrten Temperaturkorrektur beriicksichtigt werden muss, um auf den
Verzerrungszustand bei Wachstumstemperatur Riickschliisse ziehen zu konnen.
Die Temperaturkorrektur war Grundlage fiir die Auswertung der
Relaxationsparameter und der in-plane Verzerrung der in dieser Arbeit

hergestellten Pufferstrukturen auf Si-Substrat.

2.3.4 Kritische Schichtdicke bei gitterfehlangepasster Heteroepitaxie

Das Wachstum gitterfehlangepasster Epitaxieschichten bei hinreichend diinnen
Schichten fiihrt zur elastischen Verformung der Einheitszelle. Die Gitterkonstante
der Schicht parallel zur Grenzflache zwischen Substrat und Schicht passt sich
zundchst der Substratgitterkonstante an. Die Schicht wird als pseudomorph
bezeichnet. Mit zunehmender Schichtdicke nimmt die Verzerrung der Schicht

stetig zu. Mit Uberschreiten einer kritischen Schichtdicke ist es fiir das
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Materialsystem energetisch giinstig Gitterfehlanpassungsversetzungen zu bilden,
d.h. sich plastisch zu deformieren. Idealerweise verlaufen diese Versetzungen
entlang der Grenzfliche von Substrat und Epitaxieschicht (siehe auch Abbil-
dung 1.2) und bauen dabei einen Teil der Schichtverzerrung ab. Die meist
verwendeten Modelle zur Berechnung dieser kritischen Schichtdicke sind die von
Matthews und Blakeslee [51-54] und People und Bean [55, 56].

Matthews und Blakeslee gehen von einer bereits im Substrat vorhandenen
Fadenversetzung aus, die sich beim Wachstum einer Epitaxieschicht fortsetzt
(Abbildung 2.20). Wahrend dem Wachstum wirken zwei entgegengesetzt
gerichtete Krafte auf die Versetzung. Einerseits erzeugt die Schichtverzerrung
eine Kraft ﬁG, die ein Gleiten der Versetzung auslost. Andererseits wirkt eine
riicktreibende Zugkraft ﬁL auf die Versetzungslinie des
Gitterfehlanpassungssegmentes der Versetzung. Vor Erreichen einer kritischen
Schichtdicke h.,,;, reicht die Gleitkraft noch nicht aus, um die Kraft auf die
Versetzungslinie zu tliberwinden, so dass die Versetzung stabil bleibt. Mit
Uberschreiten der kritischen Schichtdicke wird die Versetzung abgebogen,
beginnt zu gleiten und bildet ein Gitterfehlanpassungssegment - haufig an der
Grenzflache von Substrat zu Epitaxieschicht. Dieses Segment tragt zum Abbau der
Schichtverzerrung und damit zur Relaxation der Schicht bei. Aus dem
Kraftegleichgewicht zwischen ﬁG und ﬁL lasst sich die kritische Schichtdicke h,

ableiten:

hc,mb =

s ror e (n(52)+1) 243

Die Berechnung von h.,,, bei Halbleitern mit Zinkblendestruktur und (001)-

Wachstumsoberflache wird typischerweise mit so genannten 60°-Versetzungen

vorgenommen [35]. Die Winkel zwischen Burgersvektor b und Versetzungslinie

Abbildung 2.20: (a) Substratversetzung stof3t

(a) (b) (c) an der Oberfliche durch (h=0). (b)
/. Mitwachsen der Fadenversetzung mit dem
4 . Fe ,
Epitaxieschicht » ) FL Kristallwachstum (h < h;.,,). (c) Nach
gf;g/,;//;;////ff ne § Uberschreiten der kritischen Schichtdicke
ubstra
(h > hcmp) gleitet die Versetzung und ein

h= <h >h .
0 h<hem h>hem Gitterfehlanpassungssegement entsteht an der

Grenzfldche. Reproduziert aus [35, 51].
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1 und zwischen Burgersvektor und Grenzflaichennormale ¢ betragen beide 60°.
Der Betrag des Burgersvektors b= a/2-[110] ergibt b = |B| = a/V2. v ist die
Querkontraktionszahl und f die Gitterfehlanpassung der relaxierten
Schichtgitterkonstante (Gleichung (2.19)).

Die Beschreibung der kritischen Schichtdicke durch People und Bean [55, 56]
basiert auf einer energetischen Betrachtung. Die Erzeugung von
Gitterfehlanpassungsversetzungen erfolgt, wenn die Verzerrungsenergie der

Epitaxieschicht die Nukleationsenergie einer Versetzung iiberschreitet:

(@ =v)-b hepp
hepp = (1+v) - 40mf2 'ln( b ) (244)

Die numerische Losung dieser beiden transzendenten Gleichungen fiir das
Materialsystem GaAsxP1.x auf GaP 645°C ist in Abbildung 2.21 in Abhéngigkeit von
der Gitterfehlanpassung f graphisch dargestellt. Fiir die in dieser Arbeit
untersuchten GaP-Schichten auf Si (f = 0.42 %) betragen die kritischen
Schichtdicken h.,,, =27 nm bzw. h;,, = 706 nm. In einem GaAsxPi.x-Puffer
betragt die Gitterfehlanpassung fiir GaAso.i25Pog7s auf GaP f = 0.47 %. Die

kritischen Schichtdicken ergeben h.,;, = 24 nm bzw. h,,;,, = 528 nm.

Zwischen den beiden Kkritischen Schichtdicken hg,,, bzw. h.,, liegen

iiberwiegend mehr als eine Grofdenordnung. Die mittels Rontgendiffraktometrie
experimentell bestimmte kritische Schichtdicke von GaP auf Si (Abschnitt 3.5)
liegt zwischen 80 nm und 120 nm und damit zwischen den beiden Theorien. h

unterschatzt die Kkritische Schichtdicke, da nur die Bewegung bereits

3
10 g ey Aphildung 2.21: - Kritische  Schichtdicken b,
° GaAs P, auf GaP @ 645 °C ||
_ Matthews & Blakeslee |1 nach den Modellen von Matthews und
E - People & Bean {  Blakeslee [51] und People und Bean [55, 56] in
o =  GaP auf Si
f}, 10%F "] o G:AS?,LPLM auf GaP - Abhdngigkeit von der Gitterfehlanpassung f
g i ‘ 1 fiir 60°-Versetzungen in GaAsxPix auf GaP bei
5 645°C.
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vorhandener Versetzungen und nicht die Nukleation neuer Versetzungen
berticksichtigt wird. h, ,,;, tendiert zur Uberschitzung der kritischen Schichtdicke.
Es werden ideale Schichten angenommen. In der Realitit findet man auch
heterogene Versetzungs-bildung an Defekten, die eine Reduzierung der
Nukleationsenergie erlauben [53, 54, 57] und zu geringeren Kkritischen
Schichtdicken fiihren.

Die Bestimmung der kritischen Schichtdicken von GaP auf Si und GaAsxP1x auf
GaP erfolgt in den Abschnitten 3.5 und 5.2.1 experimentell mittels
Rontgendiffraktometrie. Wird die kritische Schichtdicke iiberschritten findet
dabei eine Abnahme der elastischen in-plane Verzerrung und eine Zunahme des
Relaxationsparameters statt. Dabei ist zu beachten, dass dieser
Relaxationsprozess erst mit der Bildung einer gewissen Menge an Versetzungen
nachweisbar ist. Eine Abschatzung zeigt, dass flir GaP auf Si auf einer Lange von
einem Zentimeter etwa 10* Gitterfehlanpassungssegmente von 60°-Versetzungen
entstehen miissen, damit 1 % Relaxation auftritt. Die experimentellen Ergebnisse
werden in Abschnitt 3.5 fiir GaP auf Si-Substrat sowie Abschnitt 5.2.1 fiir GaAsP-

auf Si- und GaP-Substraten vorgestellt.

2.4 Antiphasengrenzen in GaP-Schichten auf Si

Antiphasengrenzen sind Kristalldefekte, die beim Ubergang von einem
einatomigen Halbleiter wie Si zu einem zweiatomigen Halbleiter wie GaP
auftreten konnen. Dieser Defekttyp ist auch vom direkten Wachstum von GaAs
auf Si bekannt [19]. Der GaP-Kristall mit seiner zweiatomigen Basis hat eine
zweizdhlige Symmetrie bei einer Rotation um die [001]-Kristallachse. Das
einatomige Si besitzt dagegen eine vierzahlige Symmetrie bei der Drehung um
dieselbe Achse. Die GaP-Einheitszelle lasst sich daher in zwei zueinander
senkrechten Orientierungen auf einer Si-Einheitszelle ausrichten: erstens entlang
[110] bzw. [-1-10] und zweitens entlang [1-10] bzw. [-110]. Entsprechend kann
der GaP-Kristall beim Wachstum auf dem Si-Substrat diese beiden

Orientierungen annehmen.

Abbildung 2.22 zeigt die Kristallstruktur der Grenzfliche eines Ubergangs von
GaP zu Si in einer Projektion der (1-10)-Kristallebene. Der GaP-Kristall hat in der
Darstellung zwei Bereiche mit unterschiedlicher Orientierung, die als

Antiphasendomdnen bezeichnet werden und entgegengesetzte Polaritit
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aufweisen. Eine Domane heifst Ga-polar (P-polar), wenn die [111]-Ebenen
innerhalb der Domédne mit Ga-Atomen (P-Atomen) abgeschlossen sind. Die
Grenzflachen zwischen den beiden Domanen werden als Antiphasengrenzen
bezeichnet. Letztere stellen einen unerwiinschten Kristalldefekt dar, an dem
anstelle der Ga-P-Bindungen - wie im defektfreien GaP-Kristall - Ga-Ga- bzw. P-P-

Bindungen vorliegen.

Die Bildung der Antiphasendomaénen ist bereits vor Beginn des GaP-Wachstums
durch die Oberflachenstruktur des Si-Substrates bestimmt. Der Si-Kristall weist
durch die Fehlorientierung in [111]-Richtung Stufen auf (Abschnitt 2.3.1), die sich
im einfachsten Fall als Einfachstufen (S) und Doppelstufen (D) Kklassifizieren
lassen [19, 58]. An den Einfachstufen bilden sich - im Gegensatz zu den
Doppelstufen - bei der Nukleation Antiphasengrenzen aus, wenn die erste
Monolage aus demselben Element besteht. Sie konnen sich prinzipiell mit
anderen Antiphasengrenzen - wie in Abbildung 2.22 gezeigt —annihilieren. Eine
Annihilation muss jedoch nicht passieren und abhangig von den

Wachstumsbedingungen konnen sich die Antiphasengrenzen auch senkrecht zur

S g S S

———— e

{ < | B 110 Y Y Y Y Y Y Y Y Y S

Abbildung 2.22: Grenzfliche des Ubergangs von Si zu GaP in einer Projektion der (1-10)-
Kristallebene. Die Bildung von Antiphasengrenzen findet an Si-Stufen mit der HGéhe einer
Atomlage (Einfachstufen, S) statt. Die Antiphasengrenzen kénnen einerseits annihilieren, sich
andererseits aber auch in den Kristall fortsetzen und dort als Rekombinationszentrum wirken.
An Stufen mit einer Héhe von zwei Atomlagen (Doppelstufen, D) findet keine Bildung von
Antiphasengrenzen statt. Eine Domdne, in der die [111]-Ebenen mit einem P-Atom (Ga-Atom)

abschliefsen, wird als P-polar (Ga-polar) bezeichnet.
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(001)-Oberflache fortsetzen [32]. Gelangen sie in die photoaktiven Schichten
einer Solarzelle beeintrachtigen sie dort die Materialeigenschaften erheblich,
indem sie als Rekombinationszentren fiir Elektron-Loch-Paare wirken und damit
die Diffusionslinge der Minoritatsladungstrager reduzieren. Eine Bildung von
Antiphasengrenzen soll deshalb bei der Entwicklung von III-V-Solarzellen auf Si-

Substrat unbedingt vermieden werden.

Eine der wesentlichen Aufgaben dieser Arbeit war es daher antiphasenfreie GaP-
Nukleationen auf Si-Substrat herzustellen. Die Untersuchung der GaP-Schichten
auf Antiphasengrenzen wurde dabei mit drei unterschiedlichen Methoden

durchgefiihrt, die im Folgenden beschrieben werden.

2.4.1 Reflexions-Anisotropie-Spektroskopie

Die Reflexions-Anisotropie-Spektroskopie (RAS) ist ein optisches Messverfahren
zur Analyse der atomaren Struktur einer Oberflache [37, 59, 60]. Linear
polarisiertes Licht wird bei senkrechtem Einfall auf die Probenoberflache
reflektiert. RAS misst die anisotrope Reflexion in zwei zueinander senkrechten
Richtungen in Abhangigkeit von der Photonenenergie. Das komplexe RAS-Signal

ist die Differenz der komplexen Reflexionsamplituden 7, und 7, in den beiden

Richtungen mit einer Normierung auf ihren Mittelwert:

Ar -1, Ary Ar

Der Realteil bzw. Imaginarteil des  RAS-Signals entspricht der
Amplitudendifferenz bzw. Phasendifferenz der Komponenten 7, und 7,. Bei
Halbleitern mit Zinkblendestruktur und (001)-Oberfliche werden die beiden
Richtungen entlang der [110]- und [-110]-Kristallrichtungen gewahlt. Das
komplexe RAS-Signal ist somit definiert als [61]°:

ﬁ _ o M-110] ~ M0
(r) T-110] T M110]

(2.46)

Der experimentelle Aufbau ist schematisch in Abbildung 2.23 dargestellt. Das

weifde, linear polarisierte Licht wird von einer Xe-Bogenlampe in Kombination

9 Beim RAS-Messaufbau in dieser Arbeit geht die Differenz (rji-10)-171107) in das RAS Messsignal ein.
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mit einem Polarisator bereitgestellt. Das Licht trifft nahezu senkrecht auf die
Probenoberflache. Das reflektierte Licht ist aufgrund der anisotropen Reflexion
der Probe im allgemeinen Fall elliptisch polarisiert. Ein photoelastischer
Modulator (PEM) dreht den Polarisationszustand des Lichtes mit einer Frequenz
von 50 kHz. Der darauf folgende Analysator hat eine feste um 45° gedreht
Orientierung und wandelt die Phasenmodulation des PEM in eine
Intensititsmodulation um. Die Detektion und Demodulation des
Intensitatssignals durch eine Kombination aus Gittermonochromator, Si-
Photodiode und Lock-In-Verstarker liefert somit den Realteil des RAS-Signals [37,
62].

Die anisotrope Reflexion hat drei wesentliche Ursachen, die sich im RAS-Signal
tiberlagern. Hauptursache ist die Struktur der Oberflaiche des Halbleiters mit
einer charakteristischen Oberflachenrekonstruktion. Sie bildet sich durch den
Zusammenschluss der freien atomaren Bindungen an der Kristalloberflache aus,
da die Oberflaichenatome keine ndchsten Nachbarn wie im Kristallvolumen
haben. Eine Anisotropie im Halbleitervolumen, z.B.durch ein Ubergitter in
GalnP [63], und Grenzflachen zwischen verschiedenen Halbleitern unterhalb der
Oberflache liefern ebenfalls einen Beitrag zur anisotropen Reflexion, wenn sie im

Bereich der Eindringtiefe des Lichtes liegen.

RAS hat sich als hervorragende Methode zur Untersuchung der Verteilung von

Antiphasendomdnen an GaP-Oberflachen erwiesen [64-66]. Eine Integration des

[-110] [110]
PEM r\ / z
(f = 50 kHz) 457 M/ 45
/7y, \ S Probe
' Fenster

Abbildung 2.23: Schematische Darstellung des experimentellen Aufbaus zur Messung der

Reflexions-Anisotropie-Spektroskopie nach [62]. Zeichnung tibernommen aus [37].
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Messaufbaus zur in-situ Messung wahrend des Wachstumsprozesses lasst das
etwa 2 mm schmale Fenster im Reaktordeckel des CRIUS Showerhead Reaktors
leider nicht zu. Stattdessen wurde RAS an GaP-Oberflachen in einem ex-situ
aufgebauten LayTec EpiRAS 200 in einem speziellen Probenbehilter mit

Sichtfenster unter Ausschluss von Luftsauerstoff gemessen.

Zur Untersuchung einer GaP(001)-Oberfliche wird diese in einer MOVPE-
Umgebung mit Wasserstofftragergas P-reich prapariert [64]. Abbildung 2.24 zeigt
schematisch die GaP-Kristallstruktur in Seitenansicht und Aufsicht fiir eine solche
P-terminierte GaP(001)-Oberflache. An der Oberfliche bilden jeweils zwei

nebeneinanderliegende P-Atome mit einem Wasserstoffatom ein so genanntes P-

Ga-polare Antiphasendomane P-polare Antiphasendomane

Abbildung 2.24: Schematische Darstellung eines GaP-Kristalls mit P-reicher Prdparation der

(001)-Oberfldche. Die Orientierung der P-Dimere an der Oberfldche hdngt von der Orientierung
des darunterliegenden GaP-Kristalls ab. Dies erkennt man in der Seitenansicht, die hier einer
Projektion des Kristalls in die (1-10)-Ebene entspricht. In dieser Darstellung ist die linke
Antiphasendomdne Ga-polar und die recht P-polar. In der Aufsicht sind nur die obersten Atome
bis zur ersten Lage der Ga-Atome gezeigt. Die Dimere der beiden Dimerreihen der Ga-polaren
Domdine sind hier in Phase und haben eine (2x2)-Oberfldchenrekonstruktion. Die Dimerreihen
der P-polare Domdne verlaufen in dieser Ansicht gegenphasig und sind durch eine c(4x2)-
Oberfldchenrekonstruktion charakterisiert [67]. Die P-Dimere der Ga-polaren und P-polaren
Antiphasendomdne sind senkrecht zueinander orientiert. Antiphasendomdnen, die durch eine

Antiphasengrenze getrennt sind, haben damit senkrecht zueinander ausgerichtete P-Dimere.
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Dimer [68, 69]. Diese P-Dimere sind abhdngig von der Orientierung der
darunterliegenden Antiphasendomaéane entlang der [110]- oder [1-10]-Richtung
ausgerichtet. Die P-Dimere der beiden Antiphasendominen sind jeweils
senkrecht zueinander orientiert und werden von einer Antiphasengrenze

voneinander getrennt.

Die H-Atome zweier benachbarter P-Dimere sind jeweils an das
gegeniiberliegende P-Atom gebunden. Die nebeneinanderliegenden Dimere
bilden so genannte Dimerreihen, die senkrecht zur Dimerorientierung verlaufen.
Sind die H-Atome zweier paralleler Dimerreihen in Phase (Ga-polare Domane in
Abbildung 2.24), liegt eine (2x2)-Oberflaichenrekonstruktion vor. Ist die H-
Position der beiden Dimerreihen gegenphasig (P-polare Domaéane in Abbil-
dung 2.24), spricht man von einer c(4x2)-Oberflichenrekonstruktion? [67].
Beide Rekonstruktionen verhalten sich bei der Untersuchung mittels RAS

dquivalent.

Liegt eine eindomanige GaP-Oberflache vor, sind alle P-Dimere in nur eine der
beiden Richtungen ausgerichtet. Bei einer Orientierung der Polarisationsebene
des einfallenden Lichtes parallel oder senkrecht zur Dimerorientierung bleibt
diese erhalten. Das RAS-Signal ist fiir alle Photonenenergien Null, weil keine
Anisotropie zwischen den Reflexionsamplituden in [1-10]- und [110]-Richtung
vorliegt. Maximale Anisotropie ergibt sich dagegen bei einem Winkel von 45°
zwischen Polarisationsebene und Dimerorientierung. Die Reaktion des Dimers
auf das einfallende Licht in [110]- und [1-10]-Richtung ist unterschiedlich, das
reflektierte Licht ist elliptisch polarisiert und es ergibt sich ein maximal

ausgepragtes Reflexions-Anisotropie-Spektrum.

Fir eine GaP-Oberfliche mit gleichverteilten Antiphasendoménen treten die
beiden Dimerorientierung in die [110]- und [1-10]-Richtung in gleicher Menge
auf. Die Anisotropie hebt sich im Mittel auf und das RA-Spektrum entspricht in

diesem Falle einer Nulllinie.

Je grofder der Anteil einer der beiden Domanen ist, desto starker wird die
anisotrope Reflexion, so dass sich das RA-Spektrum dem einer eindomdnigen

GaP-Oberflache anndhert. Der Grad der Eindomanigkeit einer GaP-Oberflache auf

10 Die Zuordnung der beiden Oberflichenrekonstruktionen zur Ga- und P-polaren Domdine ist hier
willkiirlich gewahlt. Allgemein liegt eine Mischung beider Oberflaichenrekonstruktionen vor.
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Si lasst sich daher aus dem Vergleich des RA-Spektrums dieser Oberflaiche mit

dem Spektrum einer eindomanigen GaP-Referenzoberfldche erschlief3en.

Abbildung 2.25  zeigt exemplarisch das RA-Spektrum einer  GaP-
Nukleationsschicht auf Si-Substrat. Zum Vergleich enthilt die Graphik das RA-
Spektrum einer eindomanigen homoepitaktischen GaP-Schicht auf einem GaP-
Referenzsubstrat. Beide Oberflaichen wurden im CRIUS Reaktor prapariert. Ein
qualitatives Maf$ fiir die Eindomanigkeit der GaP-Oberflache ist die Auspragung
des Minimums bei 2.5 eV und des Maximums bei 3.6 eV. Je starker sie ausgepragt
sind bzw. je grofer die Ubereinstimmung mit dem GaP-Referenzspektrum ist,
desto hoher ist die Eindomanigkeit der GaP-Oberflache [64].

Die 94 nm dicke GaP-Schicht auf dem 2°-fehlorientierten Si-Substrat und die GaP-
Referenz weisen die gleiche Auspragung von Minimum und Maximum auf.
Demnach liegt bei der GaP-Schicht auf Si eine eindomanige GaP-Oberflache vor.
Dies wurde mittels TEM- und AFM-Messungen bestatigt. Der unterschiedliche
Verlauf der beiden Spektren zwischen Minimum und Maximum lasst sich auf die
Anwesenheit einer zusatzlichen GaP-Si-Grenzflache bei der GaP-Schicht auf Si
zuruckfiihren, die ebenfalls zum RAS-Messsignal beitragt [65]. Aufgrund der
kubischen Symmetrie der Si- und GaP-Kristalle sind die beiden Materialien im

Kristallvolumen isotrop und tragen nicht zum RAS-Signal bei.
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Abbildung 2.25: Reflexions-Anisotropie-Spektrum einer 94 nm dicken GaP-Schicht auf Si(001)-
Substrat  mit 2°Fehlorientierung nach [111] im Vergleich zu einer GaP(001)-
Referenzoberfidche die ebenfalls um 2° nach [111] fehlorientiert ist. Der Verlauf des RA-
Spektrums der GaP-Schicht auf Si zeigt das charakteristische Minimum bei 2.5eV und
Maximum bei 3.6 €V, die auch bei der GaP-Referenz zu sehen sind. Die starke Ausprdgung der

Extrema weist auf eine hohe Eindomdnigkeit der GaP-Nukleationsschicht auf Si hin.
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2.4.2 Rasterkraftmikroskopie

Die Rasterkraftmikroskopie (engl. atomic force microscopy, AFM) ist ein
wichtiges Werkzeug zur Untersuchung der Oberflaichenbeschaffenheit der
epitaktisch  hergestellten = Proben. @ Mit einer  Ho6henauflosung im
Subnanometerbereich wird die Beschaffenheit der Probenoberfldche in der Form
eines Hohenprofils sichtbar gemacht, das mittels optischer Mikroskopie nicht
mehr erkennbar ist. Die Abtastung der Oberflache erfolgt dabei mit einer feinen
Nadel, die zeilenweise liber die Probenoberflache rastert. Es konnen Bereiche von
einigen Nanometern bis hin zu mehreren Mikrometern Kantenldnge analysiert
werden. Fir die Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit kam ein AFM der
Firma VEECO (Quadrexed D3100) zum Einsatz. Die AFM-Messungen wurden von
Alexander Wekkeli am Fraunhofer ISE durchgefiihrt und vom Autor dieser Arbeit

ausgewertet.

Die GaP-Oberflichen einer Nukleationsschicht auf Si-Substrat kénnen mittels
AFM auf Antiphasengrenzen hin untersucht werden, die an die GaP-Oberflache
durchstofden. Diese Methode dient erganzend zur Untersuchung mittels RAS zur

Verifizierung der Eindomanigkeit einer GaP-Oberflache.

Die GaP-Oberflaiche wird fiir diese Untersuchung speziell prapariert. Nach
erfolgtem GaP-Wachstum wird die Probe nicht wie tblich unter einer
Stabilisierung mit TBP auf Raumtemperatur abgekiihlt. Stattdessen wird die GaP-
Oberflache ohne TBP-Stabilisierung bei etwa 660°C und 100 mbar fiir 6 Minuten
getempert und anschliefend unstabilisiert abgekiihlt. Die schwéacheren Ga-Ga-
bzw. P-P- Bindungen an den Antiphasengrenzen brechen dabei leichter auf als die
Ga-P-Bindungen des GaP-Kristalls. An den Antiphasengrenzen entstehen daher
wahrend des Temperns Vertiefungen in der GaP-Oberflache, die im AFM als
Graben gemessen werden [31, 70]. Beispiele fiir solche AFM-Messungen sind in
Abbildung 3.2 und Abbildung 3.3 im Abschnitt 3.1 zu finden.

2.4.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) eignet sich hervorragend zur
strukturellen Untersuchung von Halbleitermaterialien. Hochenergetische
Elektronen werden auf eine unter 100 nm diinne Probe fokussiert und an ihr
gebeugt. Die Proben werden als Querschnitt der Schichtstruktur oder in Aufsicht

prapariert. Durch die hohen Energien der Elektronen lassen sich Auflosungen im
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Subnanometerbereich und eine Abbildung von nanoskopischen Kristalldefekten

erreichen.

Elektronen, die ohne Richtungsanderung die Probe durchqueren, bilden den
Direktstrahl, der die Hellfeldabbildung der Probe liefert. Im Hellfeldmodus lassen
sich Kristalldefekte wie beispielsweise Versetzungen beobachten. Sie erzeugen
lokale Spannungsfelder im Kristall und ergeben so einen Kontrast in der TEM-
Aufnahme in Form von dunklen Linien. Elektronen, die gebeugt werden, erzeugen
ein Beugungsbild. Bei Auswahl einer der Reflexe dieses Beugungsbildes erhalt

man eine Dunkelfeldabbildung.

Zur  Untersuchung  von GaP-Nukleationsschichten  auf  Si nach
Antiphasendomanen, Stapelfehlern und Zwillingen eignen sich
Querschnittsproben der polaren (110)- oder (1-10)-Praparationsebenen. Im
Dunkelfeldmodus mit den (002)- und (00-2)-Beugungsreflexen lassen sich die
Antiphasendomadnen durch einen Hell-Dunkel Kontrast sichtbar machen [70, 71].
Dunkle Linien entlang der {111}-Ebenen lassen je nach ihrer Dicke Stapelfehler
und Zwillinge erkennen. Das Beispiel einer TEM-Aufnahme einer GaP-Schicht auf
Si mit Antiphasendomanen, einem Stapelfehler und einem Mikrozwilling zeigt
Abbildung 2.26.

Mittels TEM werden im Gegensatz zu RAS und AFM auch Antiphasendomdnen
sichtbar, die unterhalb der GaP-Oberflache liegen und noch vor dem Erreichen

der Oberflaiche annihilieren. Dariiber hinaus konnen weitere unerwiinschte

Antiphasendomanen Zwillin{‘ Stapelfehler

Abbildung 2.26: TEM-Querschnittsaufnahme mit Prdparation der (-110)-Ebene an einer nicht
optimierten etwa 100 nm dicken GaP-Nukleationsschicht auf Si-Substrat (B0255-gap-6°). Die
Probe zeigt sich annihilierende Antiphasendomdnen. AufSerdem sind ein Zwilling und ein
Stapelfehler entlang der [111]-Ebene zu sehen. Die [111]-Ebenen sind in diesem Fall aufgrund
der Substratfehlorientierung um 6° in [111]-Richtung um (54.7-6.0)° zur Substratoberfldche
verkippt. TEM-Aufnahme: Universitdt Marburg, Dunkelfeld, (002 )-Reflex.
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Defekte wie Zwillinge und Stapelfehler in den GaP-Schichten nachgewiesen
werden. Aus diesem Grund ist die Untersuchung mittels TEM eine wichtige
Erganzung zu den Untersuchungen mit RAS und AFM. Die TEM-Aufnahmen an
den in dieser Arbeit hergestellten GaP-Schichten auf Si-Substraten wurden an der
Universitat Marburg in der Arbeitsgruppe von Prof. Volz und Prof. Stolz

durchgefiihrt.

2.5 Fadenversetzungen in metamorphen Pufferstrukturen

Das Wachstum von III-V-Solarzellen bei der Gitterkonstante von GaAs auf Si-
Substrat bringt eine Gitterkonstantendifferenz von etwa 4.1 % mit sich. Der
Ubergang in der Gitterkonstante wird mit Hilfe einer metamorphen
Pufferstruktur vorgenommen (Abschnitt 1.2). Dabei entsteht eine Verzerrung der
gitterfehlangepassten Pufferschichten, die durch die Bildung von Versetzungen
mit Gitterfehlanpassungssegmenten abgebaut wird. Zusatzlich kénnen dabei
Fadenversetzungen auftreten, die sich in Richtung des Kristallwachstums
fortsetzen und in die photoaktiven Schichten der III-V-Solarzelle gelangen. Die
Fadenversetzungen reduzieren dort die Lebensdauer von
Minoritatsladungstrager und fliihren so zu Einbufden in der Spannung und dem
Strom einer Solarzelle. Gemaf [16] sind Defektdichten kleiner als 10° cm™2 in
GaAs-Solarzellen notwendig, damit die Minoritatsladungstragerlebensdauer nicht
durch Fadenversetzungen dominiert wird. Fiir die Entwicklung von III-V-
Solarzellen auf Si mit geringer Versetzungsdichte ist daher die Untersuchung der
Abhéangigkeit der  Versetzungsdichte von den  Wachstums-  und

Strukturparametern der Puffer sehr wichtig.

Eine Abhangigkeit der Fadenversetzungsdichte n;, von den verwendeten
Prozess- und Strukturparametern wurde von Fitzgerald et al. in den
Materialsystemen Sii1-xGex- und GaixInxP- untersucht [72]. Die Versetzungsdichte

nyp liefd sich dabei folgendermafien beschreiben:

R, R
9T . oRpT (2.47)

€orf

g

TlTDZC'

Laut dieser Gleichung ist ny, proportional zur Wachstumsrate R; und zum
Gitterfehlanpassungsgradient R, der Pufferstruktur (Gitterfehlanpassung pro

um gewachsenem Puffer, engl. grading rate). Das Gleiten der Fadenversetzungen
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fiihrt zur Verldngerung der Gitterfehlanpassungssegmente der Versetzungen und
somit zum Abbau der Verzerrung. Dieses Versetzungsgleiten wird durch eine
Aktivierungsenergie U und die Wachstumstemperatur T berticksichtigt. Die
Versetzungsdichte ist dariiber hinaus umgekehrt proportional von der effektiven
Verzerrung €.¢r in der Pufferstruktur abhédngig. Der Exponent m wird dabei
zwischen eins und zwei angenommen. Die Proportionalitatskonstante C enthalt
Materialparameter wie die Elastizititskonstante und den Burgersvektor der

Versetzungen.

Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM, siehe auch Abschnitt 2.4.3) ist
eine gingige Methode zur Defektcharakterisierung in Halbleitern und eignet sich
prinzipiell zur Bestimmung der Fadenversetzungsdichte. Die TEM-
Querschnittsaufnahme einer metamorphen Pufferstruktur erlaubt einen Blick auf
die Defektverteilung und eine Abschitzung der Fadenversetzungsdichte in der
obersten GaAs-Zielschicht des Puffers. Eine solche TEM-Querschnittsaufnahme ist
beispielsweise in Abbildung 2.27 fiir einen GaAsxPix-Puffer gezeigt. In der
Aufnahme ist ein Netzwerk aus Versetzungen zu erkennen, das sich hauptsachlich
iber die Pufferschichten 1 bis 7 erstreckt. Die Grenzflichen zwischen den
einzelnen Schichten werden durch eine Ansammlung von
Gitterfehlanpassungsversetzungen sichtbar. Diese verlaufen in horizontalen
Ebenen senkrecht zur Wachstumsrichtung und tragen zur Kompensation der
Gitterkonstantendifferenz durch Relaxation bei. Gleichzeitig lassen sich auch
Fadenversetzungen erkennen, die durch die GaixIngAs-Uberschussschicht und
die GaAs-Zielschicht verlaufen. Sie erreichen die GaAs-Oberfliche als

Durchstofdversetzungen.

Die Méglichkeit, eine geforderte Versetzungsdichte von 10° cm™2 mittels TEM
nachweisen zu konnen, ist schwierig. Die typische Dicke einer TEM-
Probenlamelle liegt im Bereich von etwa 100nm. Fiir eine Breite der

Querschnittsaufnahme um 10 um entspricht die betrachtete Probenoberflache

lediglich 1078 cm?. Bei der Beobachtung einer einzelnen durchstoflenden
Versetzung an der Oberflache der GaAs-Zielschicht liegt die Auflosungsgrenze der

Fadenversetzungsdichte somit bei 108 cm™2

und damit zwei Grofienordnungen
tiber der Zielversetzungsdichte. Im Fall der vorliegenden TEM-Lamelle in Abbil-
dung 2.27 lassen sich vier durchstofiende Fadenversetzungen auf 4-5 pm Breite
abzahlen. Dies entsprache einer Durchstofdversetzungsdichte

von2 — 5-108% cm™2.
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/ durchstokende Verse@gen \

[001}

[110]~ [-110]

Abbildung 2.27: TEM-Querschnittsaufnahme einer GaAsyP1«Pufferstruktur mit
7 Pufferschichten d 100 nm Dicke auf Si-Substrat mit GaP-Nukleation. Die Struktur enthdlt
auferdem eine GalnAs-Uberschussschicht. Die Probe entspricht Puffer A, der in Abschnitt 5.3 im
Vergleich mit weiteren Puffern diskutiert wird (siehe auch Tabelle 5.3 auf Seite 154). TEM:
Universitdt Kiel, Dr. Hdufsler, Hellfeld, Prdparation der (110)-Ebene.

Der betrachtete Probenausschnitt ist wegen seiner geringen Abmessungen nur
bedingt reprasentativ fiir die untersuchte Probe. Dadurch gestaltet sich ein
quantitativer Vergleich der Versetzungsdichten verschiedener Pufferstrukturen
anhand der TEM-Querschnittsaufnahmen als schwierig. Fiir eine genauere
Bestimmung der Versetzungsdichten - und damit einer besseren
Vergleichbarkeit - wiren mehrere TEM-Querschnittsaufnahmen an
unterschiedlichen Probenstellen notwendig. Die Praparation und Messung einer
Vielzahl von Proben, die mit unterschiedlichen Parametern fiir einen Vergleich
hergestellt wurden, ist jedoch aufderordentlich zeitaufwandig und finanziell nicht

darstellbar.

Eine TEM-Aufsichtsaufnahme einer Probenlamelle, die parallel zur Oberfliche
prapariert ist und nur die GaAs-Zielschicht enthalt, wiirde die Betrachtung einer
grofieren Probenoberfliache zulassen. Beim Wachstum der Pufferstrukturen auf Si
entstehen in den Pufferschichten in der Regel kompressive Verzerrungen als
Folge des gitterfehlangepassten Wachstums oder tensile Verzerrungen durch den
Abktihlvorgang von Prozess- zu Raumtemperatur (siehe auch Abschnitt 2.3.3 und
Abbildung 2.18(b)). Bei der Probenpraparation fiir eine solche TEM-Aufsicht wird
das Substrat entfernt. Durch die fehlende Stabilisierung der Pufferschichten

durch das Substrat verformt sich die GaAs-Zielschicht. Die Beugung des
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Elektronenstrahls bei der TEM-Messung ist dann nicht mehr homogen iiber die
zu untersuchende Probenoberflache. Dies fiihrt zu Schwierigkeiten bei der
Aufnahme von TEM-Aufsichten bei GaAs-Schichten auf Si-Substrat.

Eine wesentliche Aufgabe dieser Arbeit bestand daher in der Untersuchung
alternativer Methoden zur Bestimmung von Fadenversetzungsdichten in
metamorphen Pufferstrukturen. Die verwendeten Methoden werden in den
folgenden Abschnitten vorgestellt. Thre Anwendung beim Vergleich

verschiedener GaAsxP1i-x-Pufferstrukturen wird in Abschnitt 5.3 prasentiert.

2.5.1 Fadenversetzungsdichte mit Rasterkraftmikroskopie

Eine erste Moglichkeit, die Fadenversetzungsdichte in der GaAs-Zielschicht der
metamorphen Pufferstrukturen zu bestimmen, ergab sich bei der Auswertung
von AFM-Messungen an den GaAs-Oberflichen. Auf diesen wurden Locher
entdeckt, die mit an die Oberfliche durchstofenden Fadenversetzungen in
Verbindung gebracht werden konnen. In der Literatur wurde im Zusammenhang
mit der Herstellung metamorpher SiixGex-Puffer von einer Bestimmung der
Fadenversetzungsdichte anhand von Léchern in AFM-Aufnahmen der Oberflache
berichtet [73]. In der vorliegenden Arbeit wurden die Probenoberflachen nach
dem Ende des GaAs-Wachstums bei 645°C bei 100 mbar Reaktordruck auf etwa
350°C unter TBAs-Stabilisierung der GaAs-Oberflaiche abgekiihlt. Der
Abkiihlvorgang zu Raumtemperatur wurde anschlieféend ohne TBAs im Reaktor
fortgesetzt. Ahnlich zur Priaparation von GaP-Oberflichen mit Antiphasengrenzen
(Abschnitt 2.4.2) konnten durch die fehlende TBAs-Stabilisierung schwachere
atomare Bindungen an Defekten wie Versetzungen und Stapelfehlern leichter

aufbrechen und dort Fehlstellen, Locher oder Graben entstehen.

Die AFM-Messungen wurden im Tapping-Modus durchgefiihrt. Dabei wird die
AFM-Spitze zeilenweise und kontaktlos iiber die Probenoberfliche gefahren und
bei einer festen Frequenz und Amplitude in Schwingung versetzt. Trifft die AFM-
Spitze auf eine an- bzw. absteigende Flanke findet eine zu- bzw. abnehmende
Dampfung der Oszillation der Spitze statt, die zu einer Erhohung bzw.
Verringerung der Amplitude fiihrt. So entsteht neben dem typischen Hohenprofil
der Probenoberflaiche ein Amplitudensignal, das der Abweichung von der
Sollamplitude der AFM-Spitze entspricht und Ahnlichkeit mit der 1. Ableitung des
Hohenprofils besitzt.
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Abbildung 2.28 zeigt beispielhaft das mit AFM aufgenommene Hohenprofil und
Amplitudensignal der GaAs-Oberfliche einer GaAsxPi.x-Pufferstruktur auf Si-
Substrat. Neben dem typischen Kreuzmuster sind im Hoéhenprofil Locher und
Graben erkennbar, die sich im Amplitudensignal wiederfinden. Das
Amplitudensignal gibt im Wesentlichen Hohendanderungen wieder, so dass die
Locher und Graben deutlicher sichtbar werden. Die Vergrofderung einer dieser
Graben zeigt, dass dieser von zwei Lochern eingegrenzt wird. Dies bekraftigt die
These, dass es sich bei den Lochern und Griaben um Versetzungen und
Stapelfehler handelt, die durch Versetzungen begrenzt werden. Stapelfehler
verlaufen auf den {111}-Ebenen des Kristallgitters und enden somit an einer
Kristalloberfliche entlang einer der (110)-Richtungen. Der Verlauf dieses
Grabens parallel zur [110]-Richtung spricht daher ebenfalls fiir das Vorliegen
eines Stapelfehlers.

Identifiziert man die Locher an der GaAs-Oberfliche mit durchstoflenden
Fadenversetzungen, so lassen sich diese auszahlen und eine Versetzungsdichte
bestimmen. Die Auszdhlung der Locher erfolgte in dieser Arbeit manuell bei
moglichst hoher Auflésung und hohem Bildkontrast. Die Form und Grofde der
Locher (und Grdaben) war bei den GaAs-Oberflichen verschiedener

Pufferstrukturen vergleichbar und reproduzierbar.

(a) Héhenprofil [001] (b) Amplitudensignal

32.1 P
nm

[110] [-110]

o
m

Versetzungen

Abbildung 2.28: Mit AFM im Tapping-Modus aufgenommenes Hdéhenprofil (a) und
Amplitudensignal (b) an  der  GaAs-Oberfliche eines  GaAsiPix-Puffers auf  Si-
Substrat (B0611-gaasp-6°). Das Amplitudensignal entspricht der Abweichung vom
Amplitudensollwert der AFM-Spitze. Die Oberfldche zeigt das typische Kreuzmuster parallel und
senkrecht zu den Stufenkanten des um 6° nach [111] fehlorientierten Si-Substrates (Stufenkanten
verlaufen parallel zur [-110]-Richtung). An der GaAs-Oberfldche sind Lécher und Grdben zu
finden (siehe Vergréfserung des Amplitudensignals), die sich Versetzungen und Stapelfehlern
zuordnen lassen. AFM-Messung: Alexander Wekkeli (Fraunhofer ISE).
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Fir die Oberfliche der Pufferstruktur in Abbildung 2.28 ergab sich mit 165
gezahlten Lochern auf einer Fliche von 100 um? eine Fadenversetzungsdichte
von 1.7 - 108 cm™2. Die im nichsten Unterabschnitt vorgestellte Methode zur
Auswertung der Leerlaufspannung einer GaAs-Solarzelle wurde auf dieselbe
Pufferstruktur angewendet. Sie lieferte eine vergleichbare Versetzungsdichte von
2.0- 108 cm™2. Fiir weitere GaAsyPixPufferstrukturen, die in Abschnitt 5.3
vorgestellt werden, konnte ebenfalls eine sehr gute Ubereinstimmung aus den

beiden Methoden festgestellt werden.

Der Vorteil dieser Methode zur Analyse ist eine relativ schnelle Auswertung einer
Vielzahl von Pufferstrukturen. Insbesondere lassen sich GaAs-Schichten ,wie-
gewachsen“ untersuchen. Im Gegensatz dazu werden bei der Bestimmung der
Fadenversetzungsdichte anhand der Leerlaufspannung einer Solarzelle
(Abschnitt 2.5.2) oder bei Photolumineszenzmessung an Doppelheterostrukturen
(Abschnitt 2.5.3) die Materialeigenschaften durch das Aufwachsen zusatzlicher

Strukturen verandert.

Die vorgestellte Methode wurde bisher erfolgreich auf GaAs-Zielschichten
angewendet. Sie lieferte z.B.bei der Betrachtung von ,abgebrochenen“
GaAsxP1x-Puffern (Abschnitt 5.2) mit einer GaAsxP1x-Oberflache mit x < 1 leider
keine brauchbaren Ergebnisse. Trotz der guten Ubereinstimmung der
Durchstofdversetzungsdichten, die mit dieser und anderer Methoden ermittelt
wurden, sollte ein endgiiltiger Nachweis, dass es sich bei den Lochern tatsachlich
um Durchstofdversetzungen handelt, in kiinftigen Untersuchungen noch erbracht

werden.

2.5.2 Fadenversetzungsdichte und Leerlaufspannung einer GaAs-Solarzelle

Eine weitere Moglichkeit, die Fadenversetzungsdichte in GaAs-Schichten auf
metamorphen  Pufferstrukturen abzuschitzen, ergab sich aus der
Leerlaufspannung von GaAs-Solarzellen, die auf der Pufferstruktur hergestellt
wurden. Die Anwesenheit von Fadenversetzungen mit einer Dichte ny,1! bewirkt
eine Verringerung der Diffusionslange und damit die Reduzierung der
Leerlaufspannung V,.. Die folgende Darstellung orientiert sich an [16, 22], in
denen der Zusammenhang zwischen n;p und V,, untersucht wurde. Die dortigen

Berechnungen fanden unter der Annahme einer GaAs-Einfachsolarzelle mit

11 Fadenversetzung, engl. threading dislocation, wird mit TD abgekiirzt.
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p-dotiertem Emitter und n-dotierter Basis statt. Diese Polaritat der Solarzelle
wurde auch im Rahmen dieser Arbeit auf den GaAsxPix-Pufferstrukturen

hergestellt.

Die Minorititsladungstragerlebensdauer 7, der Locher in der n-Basis der
Solarzelle ergibt sich aus der inversen Summe der Lebensdauern t ihrer
verschiedenen Rekombinationskanale [74]. Aus dem Zusammenhang zwischen
Diffusionslange L, Lebensdauer T und Diffusionskonstante D (L? = D - 7) ergibt

sich fiir die Diffusionsldnge der Minoritatsladungstréger L, in der n-GaAs-Basis:

1 1 1

S (2.48)
L Ly Lip

Die Diffusionslidnge L,, wird so gewahlt, dass alle Rekombinationskanéle von
Minoritats- mit Majoritatsladungstragern abgesehen von der Rekombination an
Fadenversetzungen beriicksichtigt werden. Hinzu kommen Fadenversetzungen,
welche die Diffusionslange mit einem weiteren Beitrag von L, reduzieren. Bei
gleichmafig verteilten Fadenversetzungen parallel zur Wachstumsrichtung mit
Dichte n;, betragt diese [16]:

w3 npp ~1/2 (2.49)
Lyp ={—F— .

Ist der Dunkelstrom im Wesentlichen durch die Rekombination in der

Raumladungszone bestimmt, so gilt fiir die Leerlaufspannung V. [16]:

2k,T ‘ng WD
Voc = (=2 )-1n(£+ 1) mie Jg =Tt (2.50)
q or %

mit der Kurzschlussstromdichte /s und der Rekombinationsstromdichte J,,
nach [16]. W ist die Ausdehnung der Raumladungszone, n; = 2.10 - 10° cm™3 die
intrinsische Ladungstriagerkonzentration von GaAs [10], kz = 1.38- 10723 JK!
die Boltzmann-Konstante und g = 1.60-1071° C die Elementarladung. Die
Raumladungszone ist wegen der typischerweise geringeren Dotierung der Basis

zum Grofdteil in der Basis lokalisiert weshalb die Lebensdauer L, und

Diffusionskonstante D, der Minoritatsladungstrager in der n-Basis
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fir die Berechnung gewdhlt werden kann. Die Diffusionskonstante D,, ergibt sich

aus der Dotierstoffkonzentration n in der n-GaAs-Basis [16]:

D, = 7.347 - 10° - (6.697 - 105 + n1/3) " cm?s™! (2.51)

Aus den Gleichungen (2.48), (2.49) und (2.50) ergibt sich die Leerlaufspannung

Voc in Abhdngigkeit von der Fadenversetzungsdichte ny, und umgekehrt:

2kyT 2 -Jsc
_ . 2.52
Voc(nrp) ( q ) In (q ‘n; - W-D, - [L55 + (3 - npp) /4] ’ 1> .

2 Jsc Dp

. ) 4Voc T2
Dp q-n,;: w - [eZkBT -1 Lpo

nrp(Voc) = 73 (2.53)

Zur Bestimmung der Minoritatsladunstragerdiffusionslange L,, wurde eine
gitterangepasste GaAs-Referenzsolarzelle auf GaAs-Substrat herangezogen, bei
der die Fadenversetzungsdichte vernachldssigbar war!2. Die Schichtstruktur der
Solarzelle ist schematisch in Abbildung 2.29 gezeigt. Die fiir die Berechnung
verwendeten Parameter der Referenzsolarzelle sind in Tabelle 2.3 aufgelistet. Die
Ausdehnung der Raumladungszone W  errechnete sich aus den
Dotierstoffkonzentrationen von Basis und Emitter zu 106 nm [75]. Die
Diffusionsldnge L,, ergab 4.3 um. Dies entspricht mit Lf,o =D, - Ty einer

Minoritatsladungstrigerlebensdauer 7,, von 34 ns.

Der Einfluss der Fadenversetzungsdichte nrp, auf die beiden Diffusionsldngen L,

und Ly, entsprechend den Gleichungen (2.48) und (2.49) zeigt Abbil-
dung 2.30(a). Fir den Bereich geringer Fadenversetzungsdichten spielt die
Diffusionslange = durch  Versetzungen Ly, gegenilber den anderen

Rekombinationskandlen mit Diffusionslange L,, eine untergeordnete Rolle
(L, = Ly = 4.3 um). Mit dem Uberschreiten einer Versetzungsdichte von etwa
10° cm™ dominieren die Fadenversetzungen die Diffusionslange L, und ab

107 cm™? wird die Diffusionslange L,, vernachlassigbar (L, = Lrp).

12 Die Versetzungsdichte eines n-GaAs-Substrates liegt laut Hersteller unterhalb von 10* cm™.
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. Abbildung 2.29: Schichtstruktur der p-auf-n
pt+ AlpgGag0As Vorderseitenfeld 30 nm

p GaAs Emitter Va0 GaAs-Solarzelle, die sowohl auf GaAs-Substrat,

p=1.8510" cm? als auch auf metamorphen Pufferstrukturen fiir
Basis 1500 nm die Bestimmung der Fadenversetzungsdichte
p=3.1-10" cm? anhand der Leerlaufspannung hergestellt

wurde.

n* GagsolngsoP  Rickseitenfeld 40 nm

Tabelle 2.3: Parameter und I-V-Kennlinienparameter der GaAs-Referenzsolarzelle auf GaAs-
Substrat bei einfacher Sonnenkonzentration (1000 W/m? B0686-so0l-3, Fliche 1cm?). Die
dazugehdrige Solarzellenstruktur ist in Abbildung 2.29 gezeigt. Die Dotierung von n-Basis und p-
Emitter wurden mittels ECV bestimmt. Fiillfaktor und Wirkungsgrad wurden mit FF = 81.2 %
und n = 23.1 % gemessen. Solarzellenprozessierung: Dr. Eduard Oliva (Fraunhofer ISE). I-V-
Kennlinienmessung: Elisabeth Schidiffer (Fraunhofer ISE).

Npasis PEmitter w ]SC VOC LpO TpO

3.10- 1017 cm=3 1.85-108 cm=3 106 nm 27.4mA/cm? 1038 mV 4.3 um 34ns

Die GaAs-Solarzellenstruktur aus Abbildung 2.29 wurde neben dem Wachstum
auf dem GaAs-Referenzsubstrat auch auf metamorphen Pufferstrukturen
abgeschieden. Die I-V-Hellkennlinie der Solarzelle wurde mit einem
Sonnensimulator gemessen, der mit einer kalibrierten Si-Solarzelle auf
1000 W/m? eingestellt wurde. Bei einfacher Sonnenkonzentration betrug die
Kurzschlussstromdichte 19.6 mA/cm? und die Leerlaufspannung 747 mV. Damit
ergab sich aus Gleichung (2.53) die Fadenversetzungsdichte
nyp = 2.0 - 108 cm™2. Die zu dieser Solarzelle auf Si gehérende Funktion V- (np)
aus  Gleichung (2.52) ist in  Abbildung 2.30(b)  aufgetragen. Die
Fadenversetzungsdichte von 1.7 - 108 cm™2, die auf der GaAs-Oberfliche des
Puffers mittels AFM bestimmt wurde (Abschnitt 2.5.1) ist ebenfalls eingezeichnet.
Die Ergebnisse zeigen eine sehr gute Ubereinstimmung aus der Bestimmung von

nyp aus AFM-Messungen und tiber die Leerlaufspannung V. der Solarzelle.

Beim Vergleich der beiden Methoden ist zu bertlcksichtigen, dass die
Fadenversetzungsdichte aus der AFM-Messung an der GaAs-Zielschichtoberflache
der GaAsxPix-Pufferstruktur bestimmt wurde. Dagegen wird die Bestimmung
mittels V,. an einer Solarzelle durchgefiihrt, die auf die GaAs-Zielschicht

abgeschieden wurde. Die vorliegende Pufferstruktur war in der GaAs-Zielschicht
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mit R = 98.4 % fast vollstiandig relaxiert. Es kann daher davon ausgegangen

werden, dass die Versetzungsdichte in der Solarzelle derjenigen am Ende der
Pufferschicht entsprach.

(a) [ MERAAAALLL B AL B rr| LA AL B "'"'" (b) 1.1 I A B I rnvr?ﬁ""""“f‘f‘:‘;fﬁ-'
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Abbildung 2.30: (a) Effektive Diffusionsldnge L, in Abhdngigkeit von der Fadenversetzungsdichte
nyrp. Ab einer Fadenversetzungsdichte von ca. 10° cm™2 dominieren die Versetzungen die
Diffusionsldnge. (b) Nach Gleichung (2.52) berechnete Leerlaufspannung V,c in Abhdngigkeit von
der Fadenversetzungsdichte nrp fiir eine GaAs-Einfachsolarzelle auf einer Pufferstruktur (B0611-
gaasp-6°). Die Versetzungsdichte, die iiber die AFM-Messung an der GaAs-Oberfldche bestimmt

wurde, stimmt sehr gut mit derjenigen liberein, die aus dem V. der Solarzelle errechnet wurde.

2.5.3 Photolumineszenz an Doppelheterostrukturen

Die Photolumineszenz (PL) eines Halbleiters resultiert aus der strahlenden
Rekombination von Ladungstragern, die zuvor durch die Absorption von
Photonen ins Leitungsband des Halbleiters angeregt wurden. Sie kann stationar-
spektral oder zeitaufgelost gemessen werden. Die Rekombination der
Ladungstrager iiber nichtstrahlende Rekombinationskandle, wie z.B.
Fadenversetzungen, reduziert dabei die Photolumineszenzintensitit und die
Lebensdauer der Ladungstrager im Absorbermaterial. Mit dieser Methode kann

daher indirekt auf die Defektdichte in einem Halbleiter geschlossen werden.

Fir PL-Untersuchungen eignen sich so genannte Doppelheterostrukturen. In
einem Schichtstapel wird das zu untersuchende Material (Absorber) von beiden

Seiten mit einem Material mit gréfierer Bandliicke (Barrieren) eingeschlossen.
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Die Barrieren erzeugen ein elektrisches Feld, das die Ladungstrager auf den

Absorber begrenzt, wo sie rekombinieren.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden fiir stationar-spektrale PL-Messungen
AlGaInP/GalnP/AlGalnP-Doppelheterostrukturen verwendet. Die Schichtstruktur
ist in Abbildung 2.5(b) fiir das Wachstum auf GaAs-Substrat gezeigt. Der 600 nm
dicke GaosolnosoP-Absorber (p = 2.2 - 107 cm™3) wurde dabei von 30 nm dicken
(Alo.25Gao.7s)o.s0lno.soP-Barrieren (p = 10'7 cm™3) eingeschlossen. Die Anregung
der Ladungstrager fiir die PL-Untersuchung erfolgte mit einem Argon-lonen-
Laser bei 514 nm Wellenlange. Die Messungen wurden von Alexander Wekkeli

(Fraunhofer ISE) durchgefiihrt und vom Autor dieser Arbeit ausgewertet.

Die Doppelheterostrukturen wurden sowohl auf GaAs-Referenzsubstrat, als auch
auf metamorphen Pufferstrukturen hergestellt. Die Referenzstruktur auf GaAs
besitzt dabei die anvisierte PL-Intensitat. Durchstofdende Fadenversetzungen in
der GaAs-Zielschicht des Puffers setzen sich beim Wachstum der
Doppelheterostruktur fort und reduzieren die PL-Intensitat im Absorber durch
nichtstrahlende Rekombination. Mit dieser Methode lasst sich ein qualitativer
Vergleich der Defektdichte verschiedener Pufferstrukturen untereinander und in

Bezug auf die Referenzstruktur anstellen.

Abbildung 2.31(a) zeigt beispielhaft den Vergleich zweier spektral aufgeloster PL-
Punktmessungen an Doppelheterostrukturen auf einem GaAs-Referenzsubstrat
und auf einer GaAsxPix-Pufferstruktur auf Si-Substrat. Die PL-Intensititen der
Doppelheterostrukturen haben ihre Maxima bei 655 nm auf dem GaAs-
Referenzsubstrat und bei 658 nm auf dem Puffer. Dies bedeutete eine
vergleichbare Materialkombination der beiden GalnP-Absorber. Die maximale
PL-Intensitat auf dem Puffer betrug nur etwa 17 % der Referenz. Dies deutete auf
eine hohere nicht-strahlende Rekombination im GalnP-Absorber beim Wachstum

auf der Pufferstruktur hin.

Diese Doppelheterostruktur auf dem GaAsxPi.x-Puffer diente in dieser Arbeit als
Referenz zum Vergleich mit weiteren Pufferstrukturen auf Si. Die PL-Messungen
wurden dabei an viertel 100 mm-Substraten durchgefiihrt. Abbildung 2.31(b)
zeigt die Verteilung der maximalen PL-Intensitiat liber die Probe aus Abbil-
dung 2.31(a). Die Auswertung der PL-Messungen nach der mittleren Intensitat
und Wellenlange wurde unter Ausschluss der Randbereiche des Substrates in
dem durch eine schwarze Linie markierten Bereich durchgefiihrt. Die Intensitat

der Doppelheterostruktur auf dem Puffer ergab 19+2 % der auf GaAs
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abgeschiedenen Referenzstruktur und stimmt somit gut mit der nebenstehenden

Punktmessung tiberein.
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Abbildung 2.31: (a) Spektral aufgeléste PL-Punktmessung an einer AlGalnP/GalnP/AlGalnP-
Doppelheterostruktur auf GaAs-Referenzsubstrat (B0655-gip-dh-1) und GaAsxP1..-Pufferstruktur
auf Si-Substrat (B0655-gip-dh-4b auf B0595-gaasp-6°). Die maximale PL-Intensitdt der auf dem
Puffer abgeschiedenen Doppelheterostruktur betrug nur etwa 17 % der Intensitit der
Referenzstruktur (Die Intensitdtsspitze bei ca. 650 nm ist ein Messartefakt) (b) PL-
Intensitdtsverteilung bei der Messung iiber ein viertel 100 mm-Substrat der nebenstehenden
Doppelheterostruktur auf der GaAs.Pi.Pufferstruktur. Die Bestimmung der mittleren PL-
Intensitit erfolgte unter Ausschluss des Randbereichs im mit einer Linie markierten Bereich. PL-
Messungen: Alexander Wekkeli (Fraunhofer ISE).
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GaP-Nukleationsschichten auf Si-Substrat waren die
Wachstumsgrundlage fiir metamorphe Pufferstrukturen aus GaixInxP
und GaAsxPix Entscheidend war eine homogene GaP-Schicht ohne
Antiphasengrenzen mit geringer Oberfldchenrauigkeit zu epitaxieren.
Ausgehend von einem GaP-Nukleationsprozess auf 0.1°fehl-
orientierten Si-Substraten an der Phillips-Universitdt Marburg und
dem Helmholtz-Zentrum Berlin wurde der Prozess in dieser Arbeit von
den Forschungsreaktoren auf den industrietauglichen CRIUS-Reaktor
libertragen. Das vorliegende Kapitel beschreibt die in dieser Arbeit
durchgefiihrte Weiterentwicklung und Optimierung eines reproduzier-
baren Nukleationsprozesses antiphasenfreier GaP-Schichten auf Si-
Substraten mit 2°- und 6°-Fehlorientierung. Es wird eine Methode
mittels Reflexions-Anisotropie-Spektroskopie vorgestellt, mit der die
Fehlorientierungsrichtung der  GaP-Nukleationsschichten nach
[111]°A” bestimmt wurde. AufSerdem wird der Einfluss von III-V-
Wachstum auf den Nukleationsprozess und die experimentelle
Bestimmung der kritische GaP-Schichtdicke auf Si mit Hilfe von
Rontgendiffraktometrie beschrieben.

3.1 Antiphasenfreie GaP-Nukleation auf Si

3.1.1 Uberblick liber den GaP-Nukleationsprozess

Eine der entscheidendsten Aufgaben fiir den Erfolg dieser Arbeit war die
Etablierung einer antiphasenfreien GaP-Nukleation auf Si-Substrat. Wie in
Abschnitt 2.4 vorgestellt, sind Antiphasengrenzen unerwiinschte Defekte, die sich
in nachfolgenden III-V-Halbleiterschichten fortsetzen konnen. Diese GaP-
Nukleationsschichten dienten als Grundlage fiir das Wachstum metamorpher

Ga1xIngP- und GaAsxP1.x-Pufferstrukturen.

Aus Arbeiten an der Philipps Universitait Marburg und dem Helmholtz-Zentrum
Berlin war zu Beginn dieser Arbeit die Herstellung antiphasenfreier GaP-
Nukleationen auf 0.1°-fehlorientierten Si-Substraten bekannt [31, 76-80]. Der
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GaP-Nukleationsprozess findet dabei in einer MOVPE-Wachstumsumgebung in
Wasserstoffatmosphare statt. Zur Vorbereitung des Si-Substrates wird zu Beginn
des Prozesses das native Oxid an der Si-Oberflaiche in einem in-situ
Hochtemperaturprozess oberhalb von 900°C vollstindig desorbiert.
Anschliefend wird eine Si-Pufferschicht abgeschieden, die der Abdeckung
moglicher Verunreinigungen dient. Die Verunreinigungen konnten eine
Umordnung der Si-Oberflaichenatome im nachfolgenden Temperschritt
behindern und Nukleationskeime fiir Defekte darstellen. Das Tempern der Si-
Oberflache erfolgt dann bei Temperaturen um 1000°C und dient der Ausbildung
von Doppelstufen fiir eine antiphasenfreie GaP-Nukleation (siehe auch
Abschnitt 2.4). Das Wachstum der GaP-Nukleationsschicht findet in einem
zweistufigen Wachstumsprozess statt. In einem Niedertemperaturschritt um
450°C wird eine dinne GaP-Saatschicht mittels flussmoduliertem
Kristallwachstum (engl., flow rate modulated epitaxy, FME13) abgeschieden.
Dabei werden im Gasfluss abwechselnd die Quellenmolekiile von Ga und P
angeboten, die zu einem zweidimensionalen Wachstumsmodus und einer
Ladungsneutralitit der Wachstumsoberflache fiihrt. In einem
Hochtemperaturschritt bei bis zu 675°C wird der GaP-Kristall in einem
kontinuierlichen Wachstumsprozess weiter geziichtet. Dies flihrte zur
Annihilation von Antiphasendomanen, die trotz Tempern der Si-Oberflache und

Flussmodulation an der GaP-Si-Grenzflache verblieben sind.

Der GaP-Nukleationsprozess lasst sich somit in fiinf wesentliche Schritte

unterteilen:

1. In-situ Oxiddesorption von der Si-Oberflache

2. Wachstum einer Si-Pufferschicht

3. Hochtemperaturtempern der Si-Oberfliche zur Prdparation von
Doppelstufen

4. Flussmoduliertes Wachstum der ersten GaP-Atomlagen bei tiefer
Temperatur

5. Kontinuierliches GaP-Wachstum bei hoher Temperatur

Ziel in dieser Arbeit war die Herstellung der GaP-Nukleationsschichten auf Si-

Substraten mit den Fehlorientierungen von 2° und 6° auf dem industrietauglichen

13 Flow rate modulated epitaxy (FME) in der Metallorganischen Gasphasenepitaxie (MOVPE) ist das
Pendant zu migration enhanced epitaxy (MME) in der Molekularstrahlepitaxie (MBE).
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CRIUS-Reaktor. Fehlorientierte Substrate haben eine hohere Dichte ein- und
zweiatomarer Stufen als exakt orientierte Substratoberflichen, die
vergleichsweise wenig Stufenkanten und dafiir lange Terrassen aufweisen. Bei
der Heteroepitaxie unterschiedlicher III-V-Halbleiter findet die heterogene
Nukleation vornehmlich an den Stufenkanten statt. Dies fiihrt zu einer hoheren
[II-V-Kristallperfektion = auf fehlorientierten  Substraten durch einen
zweidimensionalen Wachstumsmodus [35]. Fiir das Wachstum von III-V-
Mehrfachsolarzellen, die aus einer Vielzahl verschiedener III-V-
Halbleiterschichten bestehen, ist dabei eine hohe Kristallperfektion der Schichten
entscheidend. III-V-Mehrfachsolarzellen mit 41.1 % Wirkungsgrad wurden
bereits erfolgreich am Fraunhofer ISE auf 6°-fehlorientierten Ge-Substraten
hergestellt [23]. Eine Ubertragung der komplizierten Schichtstrukturen mit den
bekannten Prozessbedingungen bei gleicher Fehlorientierung war daher

erstrebenswert.

Beim Transfer des Nukleationsprozesses von den Forschungsreaktoren auf den
Industriereaktor zeigte sich, dass eine einfache Ubertragung der
Prozessparameter keineswegs trivial war. Der bekannte Prozess auf den 0.1°-
fehlorientierten Si-Substraten konnte nicht ohne weiteres fiir die 2°- und 6°-
fehlorientierten Substrate iibernommen werden. Eine zentrale Ursache war die
Ausbildung unterschiedlicher Stufenkonfigurationen, die sich bei sonst gleicher
Praparation der Si-Oberfliche bei hohen Temperaturen ergab [81]. Zur
Herstellung antiphasenfreier GaP-Nukleationsschichten auf diesen Substraten
musste der Nukleationsprozess deshalb in dieser Arbeit zunéachst

weiterentwickelt werden.

Der Nukleationsprozess wird durch eine Vielzahl Faktoren wie z.B.den
Prozessparametern oder dem Reaktorzustand beeinflusst. Tabelle 3.1 gibt eine
Ubersicht iiber Einfliisse, die eine Rolle fiir den Erfolg einer antiphasenfreien
GaP-Nukleation auf Si spielen kénnen. Die zuvor genannten fiinf Prozessschritte
werden dabei insbesondere von Prozessparametern, wie Druck, Temperatur oder
dem Angebot der Quellenmolekiile beeinflusst. Zusatzlich sind die bei der
Temperaturabsenkung vom Si-Tempern zur GaP-Saatschicht und der
Temperaturanstieg von GaP-Saatschicht zum GaP-Wachstum relevant. Vor der
Epitaxie ist neben der Wahl der Si-Substrate auch deren Vorbereitung
entscheidend. Aufderdem kann der Zustand des MOVPE-Reaktors, wie z.B. die
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Tabelle 3.1: Ubersicht der Einflussfaktoren auf den GaP-Nukleationsprozess. Diese lassen sich in

Randbedingungen vor der Epitaxie und die fiinf Prozessschritte der GaP-Nukleation unterteilen.

Die Variation und der Einfluss der markierten Parameter (*) werden im Text ndher beschrieben.

Einflussfaktor

Parameter

mogliche Parameterwahl

Si-Substrat

Art des Substrates
RCA-Reinigung zur

Si (001) 0.1°/2°/6° nach [111]

ja/nein

'é Entfernung des SiO>
-E. P-Eindiffusion riickseitig ja/nein
; Reaktorzustand Ausheizen & Belegung ja/nein
< Quarzceiling gereinigt ja/nein
;5 Suszeptor neu ja/nein
Zustand Abgaskollektor  Art der Belegung
Riickstdnde voriger ja/nein, Art der Riickstinde
Prozesse
Prozessschritt Parameter mogliche Parameterwahl
1. Si-Deoxidation Prozessparameter Prozessgas (Hz, AsH3, SiH4),
(in-situ) Temperatur, Druck, Wachstumsrate
Dauer
2. Si-Pufferwachstum Anwendung ja/nein
Prozessparameter Temperatur, Druck, Wachstumsrate
Quellenmolekiil SiH4
Schichtdicke
3. Si-Annealing Prozessparameter Druck, Temperatur, Prozessgas
Zyklen ja/nein, Druck, Temperatur
Dauer

GaP-Nukleationsprozess

Ubergang Si-Annealing zu GaP-Saatschicht*

Abkitihlrate*

4., GaP-Saatschicht

Quellenmolekiil*
Prozessparameter

Angebot der
Quellenmolekiile*

Pulsparameter

TMGa/TEGa*, TBP
Temperatur, Druck
TEGa-* und TBP-Angebot

Pulsanzahl, Pulsdauer pro Puls,
Pulsbeginn mit Ill-er oder V-er,
Pulse mit/ohne Pause

Ubergang GaP-Saatschicht zu GaP-Wachstum

Aufheizrate, zusatzliches Annealing

5. GaP-Wachstum

Quellenmolekiil*

Prozessparameter

Schichtdicke

TMGa/TEGa*, TBP

Temperatur, Druck, Wachstumsrate,
V/IlI-Verhaltnis
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Menge und Art parasitdarer Abscheidungen auf der Quarzceiling, dem Suszeptor
und dem Abgaskollektor, die Praparation der Si-Oberfliche verdandern
(Abschnitt 3.4).

Im Laufe dieser Arbeit wurde der Einfluss einer Vielzahl der in Tabelle 3.1
aufgefiihrten Faktoren bei der Prozessentwicklung fiir GaP-Nukleationsschichten
auf dem CRIUS-Reaktor untersucht. In den folgenden drei Abschnitten werden
drei Einflussfaktoren naher vorgestellt. Sie sind in der Tabelle mit einem Asterisk
(*) gekennzeichnet und nahmen im Laufe dieser Arbeit eine Schliisselfunktion bei

der Entwicklung antiphasenfreier GaP-Nukleationsschichten ein.

- Die Wahl des Ga-Quellenmolekiils, TMGa bzw. TEGa, zur Abscheidung der
GaP-Saatschicht und fiir das GaP-Wachstum.

- Der Temperaturiibergang vom Si-Tempern bei > 1000°C zur GaP-
Saatschicht bei < 500°C mit dem Parameter der Abkiihlrate.

- Das Angebot des Ga-Quellenmolekiils TEGa beim flussmodulierten

Wachstum der initialen GaP-Saatschicht.

Die Prozesse filir antiphasenfreie GaP-Nukleationsschichten auf 2°- und 6°-
fehlorientierten Si- Substraten wurden dabei auf dem CRIUS-Reaktor mit

folgenden Bedingungen hergestellt.

Fir reproduzierbare Reaktorbedingungen wurde vor jedem GaP-
Nukleationsprozess ein Ausheiz- und Belegungsprozess durchgefiihrt. Nach 30-
miniitigem Ausheizen des Reaktors bei 50 mbar und 1150°C - oberhalb der
maximalen Temperatur eines GaP-Nukleationsprozesses - wurden Quarzceiling

und Suszeptor mit etwa 500 nm Si tiberwachsen.

Die Si-Oberflache wurde einer nasschemischen RCA-Reinigung unterzogen4, um
organische und anorganische Verunreinigungen zu entfernen. Es bleibt eine
definierte native Oxidschicht auf der Si-Oberflache, die eine reproduzierbare

Ausgangsbedingung darstellt.

Das stabile native Oxid wurde vor Beginn der Epitaxie in-situ bei Temperaturen
um 950°C in der Wasserstoffatmosphare vollstandig desorbiert [78, 79]. Bei der
gleichen Temperatur fand die Abscheidung einer 300 nm dicken Si-Pufferschicht

unter Verwendung von SiHs statt. Ein Tempern der Si-Oberflache zur Ausbildung

14 Die RCA-Reinigung ist eine Standardreinigungsprozedur bei der Prozessierung hocheffizienter Si
Solarzellen, dessen Ursprung bei der Radio Corporation of America liegt [82, 83].
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von Doppelstufen wurde anschlieféend bei tiber 1000°C [80] durchgefiihrt. Die
Abkiihlrate vom Tempern der Si-Oberfliche zur Temperatur fiir die GaP-
Saatschicht bei etwa 450°C-560°C erfolgte in einem Bereich zwischen 0.17°C/s
und 1.0°C/s. Fiir das Wachstum der GaP-Schichten wurden die Quellenmolekiile
TEGa, TMGa und TBP verwendet. Die GaP-Saatschicht wurde in Anlehnung
an [77] mit flussmoduliertem Wachstum hergestellt. Das kontinuierliche GaP-
Wachstum wurde bei 580°C bis zu einer Dicke der GaP-Schicht zwischen 30 nm

und 200 nm fortgesetzt.

3.1.2 Wahl der Ga-Quelle fiir GaP-Saatschicht und GaP-Wachstum

Fiir das Wachstum von GaP standen die beiden Ga-Quellen TMGa und TEGa sowie
die P-Quelle TBP zur Verfiigung. Die TBP-Molekiile fangen zwischen 400°C und
450°C an sich zu zerlegen [34] und sind bei etwa 550°C vollstandig zerlegt. Die
Temperatur sollte daher mindestens 450°C betragen, um eine Mindestmenge an
P fiir die Abscheidung der GaP-Saatschicht bereit zu stellen. TMGa fangt erst
oberhalb von 450°C an sich zu zerlegen wiahrend TEGa bereits bei 350°C
vollstandig zerlegt ist[34]. Fiir ein ausreichendes Angebot an zerlegten
Quellenmolekiilen und eine Wachstumsrate einiger zehntel Nanometer pro
Sekunde wurde die GaP-Saatschicht mit TMGa bei 560°C und mit TEGa bei 450°C
mit 10 Pulsen TBP/TMGa bzw. TBP/TEGa hergestellt. Die Fortsetzung des GaP-
Wachstums fand in beiden Fallen bei 580°C mit der jeweiligen Ga-Quelle statt.

Abbildung 3.1 zeigt den Vergleich der XRD Rocking Kurven von zwei mit TMGa
und TEGa gewachsenen GaP-Schichten auf Si-Substrat. Beide Proben wurden auf
Si(001)-Substraten mit 6°-Fehlorientierung nach [111] hergestellt. Die
Schichtdicke wurde aus den Nebenmaxima der GaP-Intensitdtsmaxima fiir die mit
TMGa bzw. TEGa gewachsene GaP-Nukleation zu 37 nm bzw. 46 nm bestimmt.
Die Halbwertsbreiten der GaP-Peaks betrugen 765 arcs bzw. 366 arcs fiir TMGa
bzw. TEGa. Mit TMGa war die Halbwertsbreite trotz der geringeren GaP-
Schichtdicke erheblich grofder. Gleichzeitig liefs sich aus dem Abstand des GaP-
Reflexes zum Si-Substratreflex durch den Vergleich mit der Simulation ablesen,
dass die GaP-Schicht mit TMGa im Gegensatz zu der mit TEGa relaxiert war. Zur
Relaxation ist die Ausbildung von Versetzungen notwendig. Diese Versetzungen
vergrofdern die Halbwertsbreite des GaP-Reflexes. In der mit TMGa gewachsenen
GaP-Schicht lag demnach eine hohere Defektdichte vor, die zu einer Reduzierung

der Kristallperfektion fiihrte. Eine Simulation der mit TEGa gewachsenen GaP-
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Schicht ergab eine berechnete Halbwertsbreite von 353 arcs. Die gute
Ubereinstimmung mit der gemessenen Halbwertsbreite lieR auf eine gute
kristalline Qualitdit der GaP-Schicht - ohne eine Beriicksichtigung von

Antiphasengrenzen - schliefden.

Ein mafdgeblicher Grund fiir die geringe GaP-Kristallperfektion mit TMGa lag in
der hohen Nukleationstemperatur von 560°C. Eine niedrige Temperatur um
450°C ist beim Wachstum der initialen GaP-Saatschicht notwendig, um ein
dreidimensionales Inselwachstum zu vermeiden, welches die Entstehung von
Kristalldefekten hervorruft [77]. Aufgrund der hohen Zerlegungstemperatur von
TMGa lasst sich die Temperatur aber nur bedingt senken. Hinzu kommt ein
weiterer Vorteil von TEGa gegentiber TMGa. TEGa zerlegt unter $-Elimination bis
zum hoch reaktiven Gallan (GaHs)[84]. Dieses kommt auf der
Wachstumsoberflache an, hat eine sehr kurze Diffusionslange und baut sich in

der unmittelbaren Umgebung in den Kristall ein [85]. TMGa zerlegt dagegen
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Abbildung 3.1: Gemessene und simulierte XRD Rocking Kurven einer mit TMGa ((a), B0079-gap)
bzw. TEGa ((b), BO113-gap) hergestellten GaP-Schicht auf Si-Substrat mit einer Dicke von 37 nm
bzw. 46 nm. Die Halbwertsbreite der mit TMGa hergestellten GaP-Schicht war trotz geringerer
Schichtdicke mit 765 arcs grifder als die der mit TEGa hergestellten GaP-Schicht mit 366 arcs.
Damit war die Kristallperfektion der mit TEGa hergestellten Schicht deutlich gréfSer als mit TMGa.
Die simulierten Rocking-Kurven zeigen vollstindig verzerrte GaP-Schichten auf Si aus. Die mit
TEGa gewachsene Schicht war damit aufgrund der exakt gleichen Position der GaP-
Intensitdtsmaxima vollstdndig verzerrt. Die mit TMGa gewachsene Schicht war dagegen trotz ihrer
geringen Schichtdicke bereits relaxiert und folglich mit Versetzungen durchsetzt, die mit der

Relaxation einhergehen.
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unter Abgabe von Methylradikalen zu Monomethylgallium (GaCH3) [86], das auf
der Oberflache eine deutlich groflere Diffusionslange aufweist [85]. Die kurze
Diffusionslange =~ der  TEGa-Produkte kann also  zusatzlich  einen
zweidimensionalen Wachstumsmodus fordern. Die Entwicklung antiphasenfreier
GaP-Nukleationsschichten wurde daher mit TEGa fortgefiihrt.

Die mit TEGa gewachsenen diinnen GaP-Schichten zeigten laut XRD keine
Relaxation und keine Versetzungen. Jedoch ist die Rontgenbeugung nicht sensitiv
auf Antiphasengrenzen im GaP, weshalb erginzende Messungen mit AFM und
TEM notwendig waren. Diese Messungen zeigten in den mit TEGa gewachsenen
Schichten eine Vielzahl von Antiphasendoméanen (Abbildung 3.2). In der AFM-
Aufnahme sind die Antiphasengrenzen als Graben an der GaP-Oberflache
sichtbar. In Ubereinstimmung damit zeigt die TEM-Querschnittsaufnahme
Antiphasengrenzen, die bis an die Oberflache durchstofden. Diese GaP-Schicht war
der Ausgangspunkt fiir die Weiterentwicklung und Optimierung des Prozesses
fiir die GaP-Nukleationen auf Si-Substrat.
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Abbildung 3.2:  GaP-Nukleationsschicht — auf  Si-Substrat  (B0113-gap) mit vielen
Antiphasengrenzen. Diese stofsen bis an die GaP-Oberfldche durch und lassen sich mit AFM nach

einem speziellen Temperschritt im Anschluss an den Wachstumsprozess als Grdben nachweisen
(a). In Ubereinstimmung zeigt eine TEM-Querschnittsaufnahme (b) das Vorliegen von
Antiphasengrenzen an der Si-GaP-Grenzfliche, die sich teilweise nicht annihilieren und bis zur
GaP-Oberfldche fortsetzen. AFM: Alexander Wekkeli (Fraunhofer ISE). TEM: Philipps-Universitdt
Marburg, Dunkelfeld, (002)-Reflex.

3.1.3 Abkiihlvorgang vom Si-Tempern zur GaP-Saatschicht

Ein sehr entscheidender Einflussfaktor fiir die antiphasenfreie GaP-Nukleation
auf Si war der Abkiihlvorgang zwischen dem Si-Tempern bei hohen
Temperaturen und dem Wachstum der GaP-Saatschicht bei niedrigen

Temperaturen. Das Tempern der Si-Oberfliche zur Prdparation einer
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doppelgestuften Si-Oberflache fand bei > 1000°C statt. Anschliefdend wurde die
Temperatur zur Nukleation der initialen GaP-Saatschicht auf < 500°C gesenkt. Die
Dauer des Abkiihlvorgangs wurde variiert. Dabei stellte sich heraus, dass ein
langsamer Abkiihlvorgang mit einer Dauer von 3600 s (~0.17°C/s) eine deutlich
geringere Ausbildung von Antiphasengrenzen zur Folge hatte als ein schneller
Abkiihlvorgang in 700 s (~1°C/s).

Es wurde ein direkter Vergleich zweier GaP-Nukleationsprozesse angestellt, die
sich alleine in der Dauer des Abkiihlvorgangs unterschieden. Die GaP-Schichten
wurden sowohl auf 2°, als auch auf 6°-fehlorientierten Si-Substraten
abgeschieden. Die GaP-Oberflaichen wurden anschlieend mit AFM auf
Antiphasengrenzen und mit RAS auf ihre Eindomanigkeit hin untersucht (siehe
auch Abschnitte 2.4.1 und 2.4.2).

Bei der GaP-Nukleation mit schnellem Abkiihlvorgang (~1°C/s) fand eine
erhebliche Ausbildung von Antiphasengrenzen bei beiden Substrat-
fehlorientierungen statt, wie man anhand von AFM-Messungen (Abbildung 3.3)
an den GaP-Oberflichen sehen kann. Die Menge der durchstofdenden
Antiphasengrenzen an der GaP-Oberfliche konnte durch eine langsame
Abkiihlrampe (~0.17°C/s) auf beiden Substratfehlorientierungen betrachtlich
reduziert werden (Abbildung 3.4). TEM-Querschnittsaufnahmen dieser GaP-

Schichten zeigen dabei weiterhin das Auftreten von Antiphasendominen mit

GaP auf Si(001) 2° nach [111] GaP auf Si(001) 6° nach [111]
(a) & P38 (b) v B Smpis
S nm > - ~ nm
-, -l E
- -

Abbildung 3.3: AFM-Aufnahmen an GaP-Schichten auf Si-Substrat mit 2°- und 6°-
Fehlorientierung in [111]-Richtung. Beide GaP-Nukleationen (B0222-gap) wurden mit ~1°C/s
vom Si-Annealing zum GaP-Saatschichtwachstum abgekiihlt. Beide Proben zeigten an ihrer
GaP-Oberfidche eine hohe Dichte an durchstofsenden Antiphasengrenzen. Die Probenoberfldche
wurde in einem speziellen Temperprozess nach dem Wachstum prdpariert (Abschnitt 2.4.2).
AFM: Alexander Wekkeli (Fraunhofer ISE)
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Ursprung an der Si-GaP-Grenzfliche. Die Mehrzahl der Antiphasengrenzen
annihilieren vor dem Erreichen der GaP-Oberflache. Einige wenige stofen aber
immer noch - wie in der TEM-Aufnahme der GaP-Schicht auf 6°-fehlorientierten
Si - bis an die Oberflache durch. Diese durchstof3enden Antiphasengrenzen lassen

sich den Beobachtungen aus den AFM-Aufnahmen zuordnen.

Untersuchungen an den gleichen Proben mittels RAS fiihrten zu dem gleichen
Ergebnis  (Abbildung 3.5). RAS erfasst dabei die Verteilung der
Antiphasendomadnen im Gegensatz zu AFM und TEM tber einen Bereich von ein
paar Quadratmillimetern der GaP-Oberflache. Die Auspragung der Minima und
Maxima in den RA-Spektren wurde bei beiden Substratfehlorientierungen mit

dem langen Abkiihlvorgang stiarker als mit dem kurzen Abkiihlvorgang. Dies

GaP auf Si(001) 2° nach [111] GaP auf Si(001) 6° nach [111]

[001]
2 \ GaP

[-110]~ [-1-10] .
00 nm SI

Abbildung 3.4: (a) und (b) AFM-Aufnahmen an GaP-Schichten auf Si-Substrat mit 2°- und 6°-
Fehlorientierung in [111]-Richtung. Beide GaP-Nukleationsschichten (B0255-gap) wurden mit
einem langsamen Abkiihlvorgang (~0.17°C/s) von Si-Tempern zum GaP-Saatschichtwachstum
hergestellt. Die Anzahl der an die Oberfldche durchstofsenden Antiphasengrenzen wurde im
Vergleich zu einem langsamen Abkiihlvorgang deutlich reduziert. Die Probenoberfldche wurde
in einem speziellen Temperprozess nach dem Wachstum prdpariert (Abschnitt2.4.2). Die
dazugehérigen TEM-Querschnittsaufnahmen (c) und (d) zeigen Antiphasendomdnen im GaP,
die sich Grofsteils vor Erreichen der Oberfldche annihilieren. Vereinzelt zur Oberfldche
durchstofsende GaP-Antiphasengrenzen lassen sich mit den Ergebnissen der AFM-Aufnahmen
korrelieren. AFM: Alexander Wekkeli (Fraunhofer ISE). TEM: Philipps-Universitidt Marburyg,
Dunkelfeld (002)-Reflex.
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kommt einer Erhéhung des Anteils einer der beiden Antiphasendoméanen auf der
GaP-Oberflache gleich.

Die Verringerung der Antiphasengrenzen an der GaP-Oberflache lasst sich durch
eine verbesserte Praparation der Si-Oberflache mit Doppelstufen erklaren. In der
MOVPE-Wachstumsumgebung ist die Si-Oberfliche bei Raumtemperatur mit
Wasserstoffatomen terminiert [87]. Jeweils zwei benachbarte Si-Atome schliefsen
sich dabei zu einem Si-Dimer zusammen [88]. Oberhalb von 700°C wird die
Passivierung  der  Si-Oberfliche  durch  die @ Wasserstoffatmosphare
aufgehoben [80, 88]. Bei Temperaturen von 700°C bis 1000°C nimmt die
Beweglichkeit der Si-Oberflaichenatome zu und es erfolgt eine Umstrukturierung
der Si-Oberflache. Neben der Bewegung von Si-Fehlstellen findet gleichzeitig ein
Abtrag von Si-Atomen statt [66]. Die Geschwindigkeit der beiden Prozesse ist
dabei abhangig von den vorherrschenden Bedingungen im MOVPE-Reaktor. Thre
relative Geschwindigkeit dndert sich mit sinkender Temperatur wahrend des
Abkiihlvorgangs und bestimmt die resultierende Stufenkonfiguration der Si-
Oberflache [66]. Die gleichen Praparationsbedingungen konnen dabei fir
unterschiedliche Substratfehlorientierungen (wie in dieser Arbeit mit 2° und 6°)
zu verschiedenen Stufenkonfigurationen fithren [66, 81] und missen

idealerweise fiir die entsprechende Fehlorientierung angepasst werden.
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Abbildung 3.5: Vergleich der RA-Spektren von 100 nm dicken GaP-Schichten auf Si-Substraten mit
2° und 6°Fehlorientierung nach [111] in (a) und (b) (B0222- und B0255-gap). Der
Abkiihlvorgang vom Si-Tempern zum GaP-Saatschichtwachstum wurde mit schneller (~1.0°C/s)
bzw. langsamer Abkiihlrate (~0.17°C/s) durchgefiihrt. Die langsame Abkiihlrate fiihrte zu einem
stidrker ausgeprdgten RA-Spektrum im Falle beider Substratfehlorientierungen und damit einer

verbesserten Eindomdnigkeit der GaP-Oberfldche.



86 3 GaP-Nukleation auf Si

Die Ergebnisse zeigen, dass sich durch die Anpassung der Abkiihlrate vom Si-
Tempern zum GaP-Saatschichtwachstum eine hohere Eindomanigkeit der GaP-
Oberflache erzielen liefs. Die Abkitihlrate stellte sich somit als entscheidender

Parameter fiir die Herstellung von antiphasenfreien GaP-Schichten heraus.

3.1.4 TEGa-Angebot beim Abscheiden der GaP-Saatschicht

Die initiale Abscheidung einer GaP-Saatschicht auf dem Si-Substrat fand bei
450°C in einem flussmodulierten Wachstumsverfahren statt [77]. TBP und TEGa
wurden abwechselnd in den Reaktor geleitet und so idealerweise im Wechsel
jeweils eine monoatomare Lage P und Ga auf dem Si-Substrat abgeschieden (Ab-
bildung 3.6(a)). Die gemeinsame Abscheidung einer Kombination aus P- und Ga-
Monolage wird im weiteren Verlauf als ein Puls bezeichnet. Die niedrige
Temperatur beim Abscheiden der GaP-Saatschicht ist erforderlich, um die
Mobilitat der TEGa-Molekiile so weit als moglich zu reduzieren und somit ein
zweidimensionales Wachstum zu gewahrleisten. Ist die Si-Oberflaiche mit
Doppelstufen prapariert und wird beim Abscheiden der ersten P-Monolage
vollstandig mit P-Atomen bedeckt, konnen im Idealfall keine Antiphasengrenzen
am Ubergang von Si zu GaP entstehen (siehe auch Abbildung 2.22). Die
Abscheidung mehrerer Pulse fiihrt dann zu einer geschlossenen eindoméanigen
GaP-Saatschicht, auf der das kontinuierliche GaP-Wachstum bei hoheren

Temperaturen antiphasenfrei fortgesetzt werden kann.

Die bei einem Puls angebotene Menge der Ga- bzw. P-Quellenmolekiilen
entscheidet iiber die Menge Ga bzw. P, die bei einem Puls auf der Oberflache
abgeschieden wird. Bei einem TBP- bzw. TEGa-Unterangebot wird
verstandlicherweise keine vollstandige Monolage P bzw. Ga abgeschieden. Dies
fiihrt zwangsweise zu einer nicht geschlossenen GaP-Saatschicht und birgt die
unerwiinschte Bildung von Defekten. Ein Uberangebot an TBP stellt sich als
unproblematisch dar. Der Dampfdruck von P betragt bei 450°C iiber 4 bar [89].
Damit ist er fliichtig und sorgt bei entsprechendem Angebot nur fiir eine
Benetzung der Wachstumsoberflache. Ga bleibt dagegen bei dem vorliegenden
Reaktordruck von 100 mbar bis tiber 1800°C fliissig (der Dampfdruck von Ga bei
450°C ist deutlich unterhalb von 0.1 mbar [90]). Ein Uberangebot an TEGa fiihrt
daher zur Ansammlung von Ga auf der Wachstumsoberflache, welche bei
entsprechender Konzentration zur Tropfchenbildung fiihren kann. Durch die

Abscheidung mehrerer Pulse verstirkt sich die Anhaufung von Ga an der
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Oberflache und fiihrt unweigerlich zu einem dreidimensionalen Wachstum, das
bei der Fortsetzung der kontinuierlichen GaP-Epitaxie in der Ausbildung von
Antiphasendomadnen resultiert. Bei ausreichendem TBP-Angebot ist der kritische

Parameter somit das Angebot der TEGa-Quellenmolekiile in einem Puls.

Die TEM-Querschnittsaufnahme der GaP-Nukleationsschicht in Abbildung 3.4(d)
zeigt Antiphasendomanen an der Si-GaP-Grenzflache. Die GaP-Saatschicht wurde
in diesem Fall mit 10 Pulsen und einem TEGa-Angebot von 8.27 umol/Puls
hergestellt. Zur Untersuchung der GaP-Saatschicht wurde derselbe
Nukleationsprozess nach der Herstellung der GaP-Saatschicht abgebrochen. Die
Untersuchung der Saatschicht mittels AFM zeigte wie erwartet eine
dreidimensionale Oberflache mit hoher Oberflachenrauigkeit von 2.24 nm (Abbil-
dung 3.6(b)). An der Oberfliche befanden sich Ga-Tropfchen, die sich mit einer
HCI-Behandlung entfernen liefden (Abbildung 3.6(c)), was sich in einer
verringerten Oberflichenrauigkeit von 0.72 nm widerspiegelte. Bei dieser GaP-

Saatschicht lag somit ein Uberangebot an TEGa vor.

Als Mafd fiir die Einstellung des TEGa-Angebots fiir eine geschlossene,
zweidimensionale GaP-Saatschicht eignet sich die Dicke der hergestellten GaP-

Saatschicht. Ein P-Ga-Puls ergibt idealerweise die gemeinsame Dicke einer

(a)
Monolage Ga
Monolage P

Monolage Ga
Monolage P

Si Pufferschicht

Si Substrat

Abbildung 3.6: (a) Beim flussmodulierten Wachstum der GaP-Saatschicht werden idealerweise
abwechselnd eine Monolage P und eine Monolage Ga abgeschieden.(b) Bei einem Uberangebot
von TEGa entstand eine dreidimensionale Oberfidche. Es bildeten sich Ga-Trépfen, die in einer
hohen Oberfldchenrauigkeit von 2.24 nm resultieren. (c) Diese Trépfchen liefSen sich durch eine
Behandlung mit HCI entfernen (Oberfldchenrauigkeit sank auf 0.72 nm). Die hier gezeigten
AFM-Aufnahmen wurden an einer GaP-Saatschicht mit 10 Pulsen und 8.27 umol TEGa pro Puls
bei der Nukleation durchgefiihrt (B0269-gap-6°). Die Dicke der GaP-Saatschicht wurde mittels
XRR zu 5.6 nm bestimmt. AFM: Alexander Wekkeli (Fraunhofer ISE).
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Monolage Phosphor mit einer Monolage Gallium. Die beiden Monolagen
zusammen haben die Dicke einer halben GaP-Gitterkonstante von ag,p/2 =
2.78145 A. Die Schichtdicke einer GaP-Saatschicht mit mehreren Pulsen ist
dementsprechend die Multiplikation der Pulse mit ag,p/2. Ein TEGa-
Unterangebot (bzw. Uberangebot) resultiert in einer geringeren (bzw. gréferen)
Schichtdicke. Diese Abweichung verstarkt sich mit der Anzahl der Pulse. Die GaP-
Saatschicht in Abbildung 3.6(b) maf$ eine Dicke von 5.6 nm anstelle von 2.8 nm,
die man fiir 10 Pulse erwartet, und manifestiert damit das Vorliegen eines TEGa-

Uberangebotes.

Es wurden Versuche mit einer Variation des TBP-Angebotes mit 150, 413 und
676 pmol/Puls und konstantem TEGa-Angebot von 3.4 umol pro 2 s-Puls
durchgefiihrt. Sie ergaben eine gleichbleibende GaP-Saatschichtdicke von jeweils
4.6, 4.8 und 4.5 nm. Das TBP-Angebot hatte in diesem Bereich - wie zu erwarten
war - keinen Einfluss auf die GaP-Saatschichtdicke und war mit 150 pmol/Puls

bereits ausreichend fiir die Bildung einer P-Monolage.

Bei Verdnderung der Pulslange von 2 auf 5 s mit gleichzeitig konstantem TEGa-

Angebot von 2.6 pmol pro Puls blieb auch die Dicke der GaP-Saatschicht
unverdandert. Die Pulsdauer spielte daher bei entsprechender Anpassung des

TEGa-Flusses ebenfalls eine untergeordnete Rolle.

Die Dicke der GaP-Saatschichten wurde in Abhangigkeit von der Anzahl der Pulse
und vom TEGa-Fluss untersucht. Es wurden jeweils 10, 20 und 30 P-Ga-Pulse mit
2.14, 343 und 4.27 pymol TEGa pro Puls abgeschieden. Hieraus resultierten
Schichtdicken von 2.0 nm bis 8.2nm, die mittels Rontgenreflektometriels
bestimmt wurden. Die Messergebnisse sind in Abbildung 3.7(a) graphisch
dargestellt.

Die GaP-Saatschicht wies bei der Schichtdickenbestimmung eine Oxidschicht auf,
die sich im Zeitraum zwischen der Herstellung und der Charakterisierung
unweigerlich ausbildete. Auf einem GaP-Substrat ist die Dicke des Oxids zu etwa
2.5 nm bestimmt worden. Die gemessene GaP-Saatschichtdicke auf Si ist somit die
Summe der Dicken von GaP- und Oxidschicht. Als Maf$ fiir die Schichtdicke von
10 P-Ga-Pulsen liefs sich daher die Schichtdickenzunahme von 10 auf 20 Pulse

bzw. 20 auf 30 Pulse heranziehen. Die mittlere Schichtdickenzunahme ist in Ab-

15 Die Schichtdicken der GaP-Saatschichten wurden am Fraunhofer IAF mittels Rontgenreflektometrie
(engl. X-ray reflectivity, XRR) bestimmt.
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Abbildung 3.7: (a) GaP-Saatschichtdicke (bestimmt mittels XRR) in Abhdngigkeit vom TEGa-
Angebot und der Anzahl P-Ga-Pulse. (b) Zur Bestimmung der Dicke einer GaP-Saatschicht mit
10 Pulsen wird die mittlere Schichtdickenzunahme von 10 auf 20 und von 20 auf 30 Pulse
betrachtet, um den Einfluss eines Oxides an der GaP-Oberflidche zu beriicksichtigen. XRR-
Messung: Lutz Kirste (Fraunhofer IAF).

bildung 3.7(b) gezeigt. Sie nahm wie erwartet linear mit dem TEGa-Angebot zu
und zeigte, dass fiir alle drei TEGa-Fliisse ein Unterangebot an TEGa vorlag. Bei
Extrapolation des linearen Zusammenhangs ergibt sich ein TEGa-Angebot von
4.83 umol/Puls, mit dem die ideale Schichtdicke von 2.78 nm fiir 10 P-Ga-Pulse

erreicht wirde.

Zur Untersuchung der Oberflichenbeschaffenheit auf zweidimensionales
Wachstum wurden AFM-Messungen an GaP-Saatschichten durchgefiihrt, die mit
2.14, 343 und 4.27 pymol TEGa pro Puls hergestellt wurden. Die Abbil-
dung 3.8(a)-(c) zeigen die Oberflaichen dieser GaP-Saatschichten. Insbesondere
die Oberflache der mit 2.14 pmol TEGa pro Puls hergestellten Probe wies durch
das Unterangebot an TEGa Locher auf. Mit zunehmendem TEGa-Angebot wurde
die Oberflache mehr und mehr geschlossen und die RMS-Oberflachenrauigkeit
verringerte sich. Die Oberflaichenrauigkeit reduzierte sich von 0.143 nm bei
2.14 pmol/Puls auf 0.072 nm bei 4.27 pmol/Puls und lag damit in unmittelbarer
Nahe der Oberflachenrauigkeit des Si-Puffers mit 0.054 nm und war nahezu

zweidimensional.

Die GaP-Schichten, die auf diesen GaP-Saatschichten abgeschieden wurden,
bildeten die Grundlage fiir das nachfolgende Pufferwachstum. Eine geringe

Oberflachenrauigkeit dieser GaP-Schichten war vorteilhaft fiir das Wachstum der
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(a) (b) (c)
TEGa: 2.14 ymol/Puls  TEGa: 3.43 ymol/Puls  TEGa: 4.27 pmol/Puls
AFM-RMS: 0.143 nm AFM-RMS: 0.084 nm RMS  AFM-RMS: 0.072 nm RMS
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Abbildung 3.8: AFM-Messungen an Oberfldchen von GaP-Saatschichten, die mit 10 Pulsen
abgeschieden wurden. Das TEGa-Angebot wurde mit 2.14, 3.43 und 4.27 umol/Puls variiert. Die
Oberfldchenrauigkeit nimmt mit steigendem TEGa-Angebot ab, was auf ein zunehmend
zweidimensionales Wachstum mit geschlossener GaP-Oberfldche zurtickzufiihren ist. AFM-
Messung: Alexander Wekkeli (Fraunhofer ISE).

metamorphen  Pufferstrukturen  und  IlI-V-Solarzellen. = Eine  glatte
Wachstumsoberflache resultiert in scharferen Grenzflaichen zwischen den
Pufferschichten und begiinstigt zweidimensionales Wachstum. Zur Untersuchung
der Oberflichenrauigkeit wurden auf den Saatschichten 60 nm dicke GaP-
Schichten hergestellt. Die Rauigkeit der Saatschichten und der GaP-Schichten in
Abhdngigkeit vom TEGa-Angebot ist in Abbildung 3.9 zusammengefasst. Sie nahm
sowohl auf den 60 nm GaP-Schichten, als auch auf den Saatschichten mit
zunehmendem TEGa-Angebot ab und erreichte bei 4.27 umol/Puls einen Wert
von 0.56 nm. Dies entspricht knapp einem Drittel der Oberflichenrauigkeit bei
2.14 pmol/Puls.

Abbildung 3.10 zeigt TEM-Querschnittsaufnahmen an 60 nm dicken GaP-
Nukleationsschichten auf Si-Substraten. Die Reduzierung des TEGa-Angebotes im
Vergleich zum  GaP-Nukleationsprozess in Abbildung3.4 fiihrte zu
antiphasenfreien GaP-Oberflachen. Auf Si mit 2°-Fehlorientierung nach [111]
(Abbildung 3.10(a)) waren auch an der Si-GaP-Grenzflaiche Kkeine
Antiphasengrenzen zu sehen. Auf Si mit 6°-Fehlorientierung nach [111] traten
unabhangig vom TEGa-Angebot von 2.14, 3.43 und 4.27 pmol/Puls (Abbil-
dung 3.10(b)-(d)) nur sehr wenige Antiphasengrenzen an der Si-GaP-Grenzflache
auf. Sie annihilierten allerdings schon nach wenigen Nanometern - wie die TEM-
Aufnahmen zeigen - und gelangten nicht an die GaP-Oberflache, so dass eine

vollkommen antiphasenfreie GaP-Oberflache vorlag.
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Ein Grund fiir die verbleibenden Antiphasendomanen an der Si-GaP-Grenzflache
fiir 6°-Fehlorientierung war moglicherweise eine noch ungeniigende Praparation
der Si-Oberflache mit Doppelstufen. Die Praparation der beiden Si-Oberflachen
mit 2°- und 6°-Fehlorientierung wurde mit den gleichen Prozessbedingungen
durchgefiihrt. Wie in [81] gezeigt wurde, kann die gleiche Praparation einer Si-
Oberfliche zu wunterschiedlichen Stufenkonfigurationen beiden beiden
Fehlorientierungen fiihren. Moglicherweise ist der Abkiihlvorgang vom Si-
Tempern zur Abscheidung der GaP-Saatschicht (Abschnitt3.1.3) fiir eine
weitestgehend doppelgestufte Oberflache auf 2°-fehlorientierten Substraten
eingestellt und konnte fiir 6°-Fehlorientierung fiir eine antiphasenfreie

Grenzfliache noch verbessert werden.

Gleichzeitig ist aus Untersuchungen des Helmholtz-Zentrum Berlin bekannt [66],
dass die Praparation der Si-Oberflache zu Doppelstufen fiihrt, die in Wirklichkeit
aus zwei Einzelstufen bestehen. Diese Zwischenstufen haben jedoch eine so kurze
Stufenlange, dass sich die direkt aneinandergrenzenden Antiphasengrenzen im
GaP innerhalb weniger Nanometer annihilieren konnen. Durch die hohere Anzahl
an Stufenkanten bei 6°- gegeniiber 2°-Fehlorientierung ist damit ein Auftreten

dieser Antiphasengrenzen wahrscheinlicher.

Wichtig fiir die nachfolgende Epitaxie war jedoch, dass die resultierenden GaP-
Oberflachen frei von Antiphasengrenzen hergestellt werden konnten. Diese
Abwesenheit von Antiphasengrenzen an der Oberfliche bestitigten AFM-
Messungen an den speziell praparierten GaP-Oberflaichen (Abschnitt 2.4.2) wie
Abbildung 3.11 anhand der GaP-Nukleationsschicht aus Abbildung 3.10(d)
und (e) zeigt.
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Die TEM-Aufnahmen zeigen vereinzelt Stapelfehler in den GaP-

Nukleationsschichten, z.B. in Abbildung 3.10(e). Die Ursache der Stapelfehler ist

bisher noch ungeklart. Die derzeitige Vermutung ist, dass trotz des Ausheizens
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Abbildung 3.10: TEM-Querschnittaufnahmen von 60 nm GaP auf Si-Substrat (B0435-gap-2°,
B0435-gap-6°, B0535-gap-6° B0561-gap-6°). (a) Die GaP-Nukleation auf 2°-fehlorientierten Si-
Substrat ist antiphasenfrei. (b)-(d) Auf 6°-fehlorientierten Si-Substraten sind unabhdngig vom
TEGa-Angebot nur noch sehr wenige Antiphasengrenzen an der Si-GaP-Grenzfldiche zu
beobachten, die innerhalb weniger Nanometer annihilieren. Die GaP-Oberfldchen sind
vollkommen frei von Antiphasengrenzen. (d) Vereinzelt sind Stapelfehler bzw. Mikrozwillinge in
den GaP-Schichten auf Si zu finden. TEM: Philipps-Universitdt Marburg, Dunkelfeld (00-2)-
Reflex.
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des Reaktors, einer Belegung der Reaktorkammer mit Si vor einem GaP-
Nukleationsprozess und dem Wachstum einer Si-Pufferschicht Fremdatome
wahrend des Si-Temperns bei hohen Temperaturen auf der Si-Oberfliche

zurluickblieben und fir die Bildung der Stapelfehler verantwortlich waren.

Insgesamt gelang durch eine Anpassung der Prozessbedingungen die Herstellung
antiphasenfreier ~GaP-Oberflachen auf Si-Substraten mit 2°- und 6°-
Fehlorientierung in [111]-Richtung. Diese dienten als Grundlage fiir das
nachfolgende Wachstum der metamorphen Pufferstrukturen und III-V-

Solarzellen.

Abbildung 3.11: AFM-Aufnahmen der speziell prdparierten Oberfliche einer 60 nm dicken GaP-
Nukleationsschicht auf Si-Substrat mit 6°-Fehlorientierung. Die Probe (B0561-gap-6°) ist die
gleiche wie in Abbildung 3.10(d) und (e) und zeigt sowohl fiir einen (a) 2x2 um?, als auch (b)
10x10 pm? grofSen Ausschnitt der Oberfldche keine Antiphasengrenzen.

3.2 Reproduzierbarkeit der GaP-Nukleation

Eine reproduzierbare GaP-Oberfliche ohne Antiphasengrenzen ist fiir die
Vergleichbarkeit der metamorphen GaixInxP- und GaAsxPi-x-Pufferstrukturen auf
Si unbedingt erforderlich. Fiir das Wachstum der GaAsxPix-Puffer wurden in
separaten Wachstumsprozessen GaP/Si-Quasisubstrate mit 60 nm dicken GaP-
Schichten hergestellt. Mittels RAS wurden sie auf ihre Eindomanigkeit hin
untersucht. Abbildung 3.12 zeigt die Zusammenstellung der RA-Spektren an den
GaP-Oberflachen aus jeweils zehn identischen GaP-Nukleationsprozessen auf Si
mit 2°- und  6°-Fehlorientierung nach [111]. Zwischen den  GaP-
Nukleationsprozessen wurde jeweils ein MOVPE-Prozess durchgefiihrt, in dem

die Reaktorkammer bei hohen Temperaturen ausgeheizt und mit etwa 500 nm Si
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iberwachsen wurde, um gleichbleibende Bedingungen fiir die Si-

Oberflachenpraparation zu gewahrleisten.

Die unterschiedliche Auspriagung der RA-Spektren zwischen den GaP-
Oberflachen auf 2°- und 6°-fehlorientierten Si-Substraten lasst sich auf die
unterschiedliche Fehlorientierung zurtlickzufiihren. Ein dhnlicher Unterschied
wurde auch bei GaP-Referenzsubstraten mit den beiden Fehlorientierungen
beobachtet. Es ist aufderdem bekannt, dass die Oberflichenbeschaffenheit,
insbesondere bei dreidimensionalen Oberflachen, einen Beitrag zur Anisotropie
der Oberflache liefern kann und das RAS-Signal beeinflusst [91, 92]. Die
Eindomédnigkeit der GaP-Oberflichen wurde dariiber hinaus fiir beide
Fehlorientierungen mittels AFM und TEM bestatigt (Abschnitt 2.1.3).

Der immer gleiche Verlauf der RA-Spektren im Rahmen der Messgenauigkeit lief3
auf eine sehr hohe Reproduzierbarkeit des GaP-Nukleationsprozesses schliefden.
Die GaP-Schichten wiesen damit die gewiinschte Vergleichbarkeit fiir die

Untersuchung der metamorphen Pufferstrukturen auf.
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Abbildung 3.12: RA-Spektren von jeweils zehn 60 nm GaP-Nukleationsschichten auf Si-Substrat mit
Fehlorientierungen von 2°(a) und 6°(b) in [111]-Richtung. Die Spektren zeigen eine hohe
Reproduzierbarkeit der GaP-Nukleation in Bezug aufihre Eindomdnigkeit.

3.3 Bestimmung der Fehlorientierung von GaP auf Si

GaP-Substrate wurden als Referenzsubstrate fiir die Entwicklung der
metamorphen Pufferstrukturen verwendet. Sie dienten zum Vergleich des

Kristallwachstums auf Si-Substraten mit GaP-Nukleation. Auf diese Weise kann
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der Einfluss der GaP-Nukleation auf Si vom Wachstum des metamorphen Puffers
separiert werden. Bei der Epitaxie auf dem GaP-Substrat spielen insbesondere
mogliche Kristalldefekte in der GaP-Nukleation auf Si, eine zusatzliche
Verzerrung durch die Gitterkonstantendifferenz zwischen GaP und Si und die
thermische Ausdehnung des Si-Substrats keine Rolle. Sowohl das GaP-, als auch
das Si-Substratmaterial lagen mit den beiden Fehlorientierungen um 2° und 6°

Vor.

Der Si-Kristall ist unpolar und die Fehlorientierungen der (001)-Oberfldche in die
vier nichstliegenden (111)-Richtungen sind &quivalent zueinander. GaP ist
dagegen ein polarer Halbleiter. Die Fehlorientierung der (001)-Oberflache des
GaP-Kristalls fiihrt abhingig von der Wahl der (111)-Richtung zu einem
Abschluss der dazugehorigen {111}-Ebene mit Ga- bzw. P-Atomen. Fiir einen
Abschluss der (111)-Ebene mit Ga- bzw. P-Atomen spricht man von GaP“A“ bzw.
GaP“B“ und der GaP-Kristall wird als Ga- bzw. P-polar bezeichnet (siehe auch
Abschnitte 2.3.1 und 2.4). Dieser Unterschied zwischen den beiden
Fehlorientierungsrichtungen kann sich auf das nachfolgende Wachstum der
metamorphen Pufferstrukturen auswirken. Dies wurde beispielsweise in [93]
anhand des Wachstums metamorpher GaixInkP-Puffer auf GaAs“A“ und “B“
gezeigt. Fiir die Vergleichbarkeit des Pufferwachstums auf GaP-Substrat mit
demjenigen auf Si-Substrat mit GaP-Nukleation ist es daher wichtig, dass fur
beide GaP-Oberflachen die gleiche Polaritat vorliegt. Deshalb war eine wichtige
Aufgabe dieser Arbeit die Polaritit der hergestellten GaP-Schichten auf Si zu
bestimmen. Hierfiir wurde eine Methode erarbeitet, bei der die Untersuchung P-
reich praparierter GaP-Oberflichen mittels RAS (Abschnitt 2.4.1) zum Einsatz

kam.

In Abbildung 3.13 sind die Kristallrichtungen, die Richtung der Fehlorientierung
und der Verlauf der Stufenkanten der verwendeten Si- und GaP-Substrate
schematisch dargestellt. Das Koordinatensystem wurde anhand der Position des
Orientation Flats (OF) und Identification Flats (IF) eindeutig festgelegt. Die exakte
Fehlorientierungsrichtung der Substrate in Bezug auf das Koordinatensystem
wurde mittels Rontgenbeugung bestimmt. Fiir die drei verschiedenen Substrate

Si, GaP“A" und GaP“B“ ergeben sich die folgenden Fehlorientierungen:

- Si-Substrat: (001)-Oberflache in [111]-Richtung
- GaP“A“-Substrat: (001)-Oberflache in [-1-11]“A“-Richtung.
- GaP“B“-Substrat: (001)-Oberflache in [1-11]“B“-Richtung.
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(a) Fehlorientierung (p) (c)
nach [111]

[010]

Fehlorientierung Fehlorientierung
001} (100] nach [-1-11]"A" nach [1-11]"B"

Abbildung 3.13: Definition der Kristall- und Fehlorientierungsrichtungen der in dieser Arbeit
verwendeten Si- und GaP-Substrate in Bezug auf die Position ihres Orientation Flats (OF) und
Identification Flats (IF). Die Fehlorientierungsrichtung der Substrate wurde mittels

Réntgenbeugung bestimmt und durch einen Pfeil markiert.

Der Zusammenhang zwischen Fehlorientierungsrichtung (bzw. Verlauf der
Stufenkanten) und P-Dimerorientierung ist bei den GaP“A“- und GaP“B“-
Substraten eindeutig festgelegt und wird in Abbildung 3.14 schematisch
veranschaulicht. Die P-Dimerorientierung an der GaP-Oberfliche nach einer P-
reichen Praparation ergibt sich entsprechend des darunterliegenden GaP-
Kristalls. Die P-Dimere liegen fiir GaP“A“ bzw. GaP“B“ senkrecht bzw. parallel zu
der Fehlorientierungsrichtung (parallel bzw. senkrecht zu den Stufenkanten).
Verknlipft man den Verlauf des RA-Spektrums mit den Fehl-
orientierungsrichtungen “A“ und “B“ unter Zuhilfenahme der Orientierung der
GaP-Referenzsubstrate, so lasst sich die P-Dimerorientierung auch auf den
Oberflachen der GaP-Schichten auf Si ableiten (Abbildung 3.15). Dies wird im

Folgenden naher erklart.

Zur Unterscheidung der RA-Spektren einer GaP“A“- und einer GaP“B“-Oberflache
wird die Fehlorientierungsrichtung im  gleichen  45°-Winkel zur
Polarisationsebene des einfallenden, linear polarisierten Lichtes fiir die RAS-
Messung positioniert (Abbildung 3.15(a) und (b)). Dadurch, dass die P-Dimere
auf GaP“A“ senkrecht und auf GaP“B“ parallel zur Fehlorientierungsrichtung
stehen, ergeben sich unterschiedliche RA-Spektren. Ein GaP“A“-Substrat liefert
ein Spektrum mit Minimum bei2.5eV und Maximum bei 3.6eV. Fiir das
Spektrum eines GaP“B“-Substrates mit Maximum bei 2.5 eV und Minimum bei
3.6 eV ist es genau umgekehrt. Dieser Zusammenhang konnte in dieser Arbeit

experimentell bestatigt werden (Abbildung 3.16).
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Wird die Fehlorientierungsrichtung einer GaP-Schicht auf Si-Substrat - diese
entspricht der Fehlorientierungsrichtung des Si-Substrates — nun im gleichen
Winkel zur Polarisationsebene des einfallenden Lichts orientiert, kann aus dem
Verlauf des RA-Spektrums auf die P-Dimerorientierung an der GaP-Oberflache
geschlossen werden. Hieraus kann unmittelbar bestimmt werden, ob die GaP-
Schicht auf dem Si-Substrat einer GaP“A“- oder GaP“B“-Oberflache entspricht. Alle
bisher durchgefiihrten RAS-Messungen an GaP-Schichten im Rahmen dieser

Arbeit ergaben den gleichen Verlauf des RA-Spektrums mit Minimum bei 2.5 eV
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nach [1-11]"B"

[-1-10]

[1-10
001] 001]
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|| Stufenkanten 1 Stufenkanten

Abbildung 3.14:  Herleitung der Orientierung der P-Dimere in Bezug auf die
Fehlorientierungsrichtung des GaP-Substrates. In der oberen Zeile ist der GaP-Kristall in die
(1-10)- bzw. (-1-10)-Ebenen projiziert. Die Orientierung der P-Dimere ergibt sich aus dem
darunterliegenden Kristallgitter. Die mittlere Zeile zeigt die dazugehérigen Projektionen der
(2x2)-Oberfldchenrekonstruktion in der (001)-Kristallebene. Die Fehlorientierung der (001)-
Oberfidche nach [-1-11] bzw. [1-11] fiir GaP“A" bzw. GaP“B" ist in der dritten Zeile illustriert und

resultiert in einer P-Dimerorientierung senkrecht bzw. parallel zur Fehlorientierungsrichtung.
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und Maximum bei 3.6 eV. Somit war die P-Dimerorientierung senkrecht zur
Fehlorientierungsrichtung (und parallel zu den Stufenkanten) und die GaP-
Nukleationen auf Si entsprachen einer GaP“A“-Oberflache (Abbildung 3.15). Dies
wurde durch eine unabhidngige TEM-Messung mit konvergenter

Elektronenbeugung (CBED) [94] an der Philipps-Universitat Marburg bestatigt.

Insgesamt ergab sich eine Fehlorientierung der GaP(001)-Oberflachen auf Si-
Substrat nach [111]A. Dementsprechend wurden Experimente fiir die
Entwicklung von III-V- Pufferschichten und Solarzellen sowohl auf Sj, als auch auf

GaP-Substraten mit einer Fehlorientierung nach [111]A durchgefiihrt.
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Abbildung 3.15: Die Polarisationsebene des auf die Probenoberfliche einfallenden Lichtes bei
der RAS-Messung wird im 45°-Winkel zur Fehlorientierungsrichtung der Substrate orientiert.
(a) Fiir GaP“A" mit einer senkrechten Orientierung der P-Dimere zur Fehlorientierung ergibt
sich ein RA-Spektrum mit Minimum bei 2.5 eV und Maximum bei 3.6 eV. (b) Fiir GaP“B" ist das
Spektrum aufgrund der P-Dimerorientierung parallel zur Fehlorientierung gerade invertiert.
(c) Bei gleicher Orientierung der Fehlorientierung des Si-Substrates zur Polarisationsebene des
Lichtes ergibt sich fiir die in dieser Arbeit hergestellten GaP-Nukleationen auf Si das RA-
Spektrum eines GaP“A"-Substrates. Damit laufen die P-Dimere senkrecht zur Fehlorientierung
und parallel zu den Stufenkanten. Die RA-Spektren sind in Abbildung 3.16 fiir einen direkten
Vergleich zusammengefasst.
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Abbildung 3.16: Vergleich der RA-Spektren

eines 2°-fehlorientierten GaP-Substrates in

20 : éal‘-r’(0.01[)2;’ nach[111]Aw Richtung [111]A mit einem 2°-fehlorientierten
150 g:ggg:éi;g?f;p;;gﬁ [111] GaP-Substrat in Richtung [111]B. Beide
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I% mf gleiche Ausrichtung der Fehl-
”cE 5: orientierungsrichtung in Bezug auf die Ebene
}j_' ' des einfallenden, linear polarisierten Lichtes
d".’_ = (Abbildung 3.15). Die RA-Spektren sind
g 5 aufgrund  der  zueinander  senkrecht
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Fehlorientierung nach [111]A.

3.4 Trennung von GaP-Nukleationsprozess und llI-V-Epitaxie

Der Einfluss des III-V-Wachstums auf die Bildung von Antiphasengrenzen im GaP
wurde im Zusammenhang mit dem Wachstum von GaixInxP-Pufferstrukturen
untersucht. Eine GaP-Referenznukleation wurde vor Beginn des III-V-Wachstums
hergestellt. Diese war laut AFM-Messung frei von Antiphasengrenzen und zeigte
ein typisches RA-Spektrum einer eindomanigen GaP-Oberflaiche (Abbil-
dung 3.17). Es folgten mehr als zehn Prozesse, in denen jeweils die GaP-
Nukleation auf Si und das Wachstum von Gai.xInyP-Pufferstrukturen mit 1-2 pm
Gesamtdicke durchgefiihrt wurden. Die Prozesse wurden jeweils durch einen
Reinigungsprozess zum Ausheizen (liber 1100°C) und Belegen (500 nm Si) der
Reaktorkammer voneinander getrennt. Zum Schluss fand die Abscheidung einer
GaP-Kontrollnukleation statt. Die GaP-Oberfliche dieser Kontrollnukleation
zeigte in der AFM-Messung im Gegensatz zur Referenznukleation
Antiphasengrenzen. Im dazugehorigen RA-Spektrum war dartiber hinaus eine
verringerte Auspragung der Extrema erkennbar (Abbildung3.17). Dieses
Ergebnis belegt eine reduzierte Eindoméanigkeit der GaP-Nukleation durch das
[II-V-Wachstum trotz zwischenzeitlichem Ausheizen und Belegung der

Reaktorkammer.
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Ursachlich fiir die Bildung der Antiphasengrenzen waren moglicherweise die an
der Quarzceiling, den Reaktorwdnden und auf dem Suszeptor abgeschiedenen
[II-V-Halbleiter, die sich wahrend dem zwischengeschalteten Reinigungsprozess
nicht vollstandig entfernen bzw. tliberdecken liefden. Sie konnen sich wahrend
dem Nukleationsprozess beim Tempern der Si-Oberfliche mit hohen
Temperaturen gelost und auf der Si-Oberfliche abgesetzt haben. Fiir As ist
beispielsweise bekannt, dass es Oberflachendefekte durch eine Herabsetzung der
Oberflaichenenergie hervorruft [36], welche die Umordnung der Si-
Oberflachenatome behindert. In dhnlicher Weise konnten die anderen III-V-
Halbleiterelemente an der Si-Oberfliche die Ausbildung der Doppelstufen

verhindern und die Erzeugung von Antiphasengrenzen provozieren.

Es konnte gezeigt werden, dass nach einem Austausch und einer Reinigung aller
Reaktorkomponenten wieder GaP-Nukleationsschichten mit antiphasenfreien
GaP-Oberflachen hergestellt werden konnten. Aufierdem konnte eine hohe
Reproduzierbarkeit der GaP-Nukleation ohne Antiphasengrenzen nachgewiesen
werden, wenn man diese ohne weiteres III-V-Wachstum herstellte
(Abschnitt 3.2). Dies lag vermutlich an der deutlich geringeren Schichtdicke der
GaP-Schicht mit unter 100 nm im Gegensatz zu den bis zu 2 um dicken III-V-
Strukturen, bei denen auch mehr III-V-Material in der Reaktorkammer

abgeschieden wurde.

Abbildung 3.17: Vergleich der GaP-
Oberfldchen mittels AFM und RAS zweier
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Flr die weitere Untersuchung des III-V-Wachstums auf Si empfahl sich daher eine
Trennung des GaP-Nukleationsprozesses und der III-V-Epitaxie. Aus diesem
Grund wurden zahlreiche GaP-Nukleationsschichten auf Si fiir das Wachstum der
GaAsxP1x-Pufferstrukturen epitaxiert. Es konnte gezeigt werden, dass diese
Nukleationsschichten —auch nach mehreren Monaten Lagerung in

Inertgasatmophare fiir nachfolgendes I1I-V-Wachstum geeignet waren.

3.5 Kritische Schichtdicke von GaP auf Si

Die GaP-Nukleationsschicht auf Si ist Wachstumsgrundlage fiir alle
nachfolgenden Pufferstrukturen. Wichtig ist dabei, mit einer moglichst defekt-
und versetzungsfreien Schicht zu starten. Aufgrund der Gitterfehlanpassung
zwischen GaP und Si von 0.46 % bei 580°C Wachstumstemperatur wachst die
Schicht zunichst pseudomorph verzerrt auf und beginnt nach Uberschreiten
einer  kritischen  Schichtdicke  (Abschnitt2.3.4) zu relaxieren. Die
Gitterfehlanpassung von GaP nimmt mit dem Abkiihlvorgang zu Raumtemperatur
auf 0.36 % ab, was durch einen grofderen thermischen Ausdehnungskoeffizient
von GaP gegenliber Si begriindet ist (Abschnitt2.3.3). Eine bei
Wachstumstemperatur pseudomorphe GaP-Schicht bleibt daher auch bei
Raumtemperatur pseudomorph. Bei Raumtemperatur betrug die elastische
in-plane Verzerrung der pseudomorphen GaP-Schicht -3 543 ppm. Sie war
aufgrund der Definition fiir kompressiv verzerrte Schichten negativ (Glei-
chung (2.21)). Mit Uberschreiten der kritischen Schichtdicke beginnt ein
Relaxationsprozess im  GaP  begleitet durch die Bildung von
Gitterfehlanpassungsversetzungen, was zu einem Anstieg der elastischen in-plane

Verzerrung gegen Null fiihrt.

Zur experimentellen Bestimmung der kritischen Schichtdicke von GaP auf Si
wurde der Anstieg der elastische Verzerrung von GaP-Nukleationen mit
Schichtdicken bis 200 nm mittels XRD bei Raumtemperatur untersucht. Abbil-
dung 3.18(a) fasst die Messergebnisse fiir GaP-Schichten auf 2°- und 6°-
fehlorientierten Si-Substraten zusammen. Fiir GaP-Schichtdicken unterhalb von
100 nm lag die elastische in-plane Verzerrung bei ihrem Minimalwert um -
3543 ppm. Zwischen 100 nm und 200 nm wurde ein Anstieg der elastischen
Verzerrung gemessen und liefd somit auf den Beginn des Relaxationsprozesses

schlief3en. Als Konsequenz wurden GaP-Nukleationsschichten mit Dicken bis
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100 nm verwendet, damit diese versetzungsfrei waren bevor das metamorphe

Pufferwachstum durchgefiihrt wurde.

Neben der Verzerrung lasst auch die Schichtfehlorientierung der GaP-Schicht in
Bezug auf das Si-Substrat Riickschliisse auf die kritische Schichtdicke zu. Die
Schichtverkippung pseudomorph gewachsener Schichten ist in [95] beschrieben.
Durch einen Relaxationsprozess werden Versetzungen gebildet, die in der Regel
eine Verkippungskomponente besitzen und fiir eine zusatzliche Verkippung der

Schicht sorgen.

Eine Abweichung von der Schichtverkippung fiir pseudomorphe Schichten lasst
somit auf den Beginn der Relaxation schliefen. Bei pseudomorphen GaP-
Schichten auf Si mit Fehlorientierung [ gilt fiir die GaP-Schichtverkippung A¢
nach [95]:

AGap,1 — Usi
A¢ = arctan (¥ -tan (3.1)
Asi
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Abbildung 3.18: (a) Elastische in-plane Verzerrung €(T,) bei Raumtemperatur und (b) Schicht-
verkippung A¢ der GaP-Nukleationsschichten auf Si(001) mit 2°- und 6°-Fehlorientierung
nach [111] in Abhdngigkeit von der GaP-Schichtdicke. Bis mindestens 100 nm entsprachen
elastische in-plane Verzerrung und A¢ einer pseudomorphen GaP-Schicht auf Si-Substrat.
Flir 200 nm GaP auf Si hatte bereits ein Relaxationsprozess begonnen, der zu einer Erhéhung
des elastischen in-plane Verzerrung und einer Verringerung der Schichtverkippung senkrecht
zu den Stufenkanten fiihrte. Die Schichtdicken wurden mit aus der Wachstumsdauer und der

mittels in-situ Reflexion bestimmten Wachstumsrate ermittelt.
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Die out-of-plane Gitterkonstante ag,p, von pseudomorphem GaP auf Si erhalt
man aus den Gleichungen (2.21) und (2.29). Fiir ein 2° (bzw. 6°) fehlorientiertes
Si-Substrat ergibt sich eine berechnete Schichtverkippung A¢ von 48 arcs (bzw.
145 arcs). Bei positiver Verkippung Ad > 0 und ag; < agqp,, entspricht dies einer

Schichtverkippung weg von der Oberflichennormalen des Substrates.

Die Schichtverkippung Ad¢d der GaP-Nukleationen in Bezug auf das
darunterliegende Si lief3 sich ebenfalls mittels XRD bestimmen und ist in Abbil-
dung 3.18(b) in Abhangigkeit von der GaP-Schichtdicke gezeigt. Senkrecht zu den
Stufenkanten blieb die Schichtverkippung bis 100 nm Schichtdicke konstant. Sie
lag fiir eine Substratfehlorientierung von 2° (bzw. 6°) bei etwa 35-37 arcs (bzw.
140-145 arcs). Dies entspricht mit einer Messungenauigkeit von etwa 20 arcs den
aus Gleichung (3.1) vorhergesagten Werten fiir pseudomorphes GaP auf Si.
Oberhalb von 100 nm GaP nahm die Verkippung ab, was sich auf die Bildung von
Versetzungen mit Verkippungskomponente zurtickfiihren lasst [96, 97]. Parallel
zu den Stufenkanten war die Substratfehlorientierung ¢ = 0 und es lag in
Ubereinstimmung mit Gleichung (3.1) keine Schichtverkippung von GaP

gegeniiber Si vor.

Sowohl elastische in-plane Verzerrung, als auch Schichtverkippung A¢ deuteten
auf pseudomorphes GaP-Wachstum bis mindestens 100 nm Schichtdicke auf 2°-
und 6°-fehlorientierten Si-Substraten hin. Die experimentell ermittelte kritische
Schichtdicke lag damit zwischen den berechneten Werten von h,,;, = 27 nm
bzw. h.,, = 706 nm nach Matthews/Blakeslee bzw. People/Bean (Abschnitt 3.5)
bei 645°C Wachstumstemperatur. Aus den Ergebnissen ergibt sich, dass die GaP-
Schichtdicke wunterhalb von 100nm gewahlt werden sollte, um einen
Relaxationsprozess dieser Schicht vor Beginn des Wachstums der nachfolgenden

Pufferschichten zu vermeiden.






4 Epitaxie von Ga;_xIn,P-Pufferstrukturen

Mit dem Gai-InyP-Materialsystem lIdsst sich ein Ubergang in der
Gitterkonstante von Si zu GaAs mit einem metamorphen Puffer aus
l1I-V-Halbleitern durchfiihren. Der Gitterkonstanteniibergang von GaP
zur Gitterkonstante von GaAs findet dabei durch den sukzessiven
Austausch des Gruppe-IlI-Elements von Ga zu In statt. Die
Gitterkonstante von GaAs ist bei einem In-Gehalt von 50 %, also
Gao.solnosoP, erreicht. Dieses Kapitel fasst die Ergebnisse der
Untersuchung metamorpher Gai-xInxP-Pufferstrukturen zusammen,
die mit verschiedenen Wachstumsbedingungen und Schichtstrukturen

hergestellt wurden.

4.1 Parameter fiir die Ga;_xIn,P-Epitaxie

Die Gitterkonstante von GaixInxP schlief3t den Bereich von GaP bis GaAs ein (Ab-
bildung 1.3). Dieses Materialsystem ermdglicht daher in einer metamorphen
Pufferstruktur einen  Gitterkonstanteniibergang von Si  (mit GaP-
Nukleationsschicht) zu GaAs. Die GaixInxP-Pufferstrukturen wurden im Rahmen
dieser Arbeit auf Si-Substraten mit 6°-Fehlorientierung nach [111] hergestellt.
Zuvor wurde das Wachstum einer GaP-Schicht auf Si mit den
Prozessbedingungen fiir eine eindomanige GaP-Oberflache durchgefiihrt. Die
Oberflache weist dabei eine Fehlorientierung der GaP(001)-Ebene in Richtung
[111]A auf (siehe auch Abschnitt 3.3).
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Zum Einfahren der Prozessbedingungen fiir das Wachstum des GaixInxP-
Materialsystems und zur Identifikation geeigneter Parameter fiir die Herstellung
eines metamorphen GaixInxP-Puffers wurden mehrere Parameterkombinationen

verwendet. Die wesentlichen Variationen bestanden in der Veranderung...
...der Wachstumstemperatur: 580°C, 620°C und 650°C
...der Wachstumsrate: 0.53 nm/s und 0.85 nm/s
...dem Dotierstoff zur n-Dotierung des Materials: Si und Te
...der Ga Quelle: TMGa und TEGa

...der Schichtstruktur: kontinuierlicher linearer Gitterkonstanteniibergang
und linear-gestufter Gitterkonstantentiibergang mit verschiedenen Dicken und

Anzahl an Pufferschichten.

Tabelle 4.1 gibt einen Uberblick iiber die durchgefiihrten Prozesse inklusive der
verwendeten Parameter. In einigen Prozessen fand bereits wahrend dem
Wachstum eine starke Abnahme des in-situ Reflexionssignals bei 633 nm statt.
Das mittlere Reflexionsniveau gibt Aufschluss tiber die Rauigkeit der Oberflache.
In[39] wurde beim Wachstum von dielektrischen Spiegeln aus
Alos0GaosoAs/AlAsté auf GaAs-Substraten eine Abnahme der in-situ Reflexion
aufgrund der Oberflachenrauigkeit dokumentiert. Bei 310 nm Wellenlange wurde
fiir eine Zunahme der RMS-Oberflachenrauigkeit von etwa 0.25 nm auf 1.25 nm
eine relative Abnahme des Reflexionsniveaus um etwa 2-3 %relativ beobachtet. Es
ist dabei zu beachten, dass eine Reflexionsabnahme durch diffuse Streuung an
einer rauen Oberflaiche bei 310 nm deutlich sensitiver ist als bei 633 nm
Wellenldnge. Die gleiche Abnahme bei 633 nm entspricht daher einer noch
stairkeren Zunahme der Rauigkeit als bei 310 nm. Fir die Herstellung der
einkristallinen  III-V-Halbleiter =~ mit hoher Kristallperfektion ist ein
zweidimensionaler Wachstumsmodus eine wichtige Voraussetzung. Eine hohe
Oberflachenrauigkeit und das damit verbundene dreidimensionale Wachstum
sind unerwiinscht. Wachstumsprozesse mit starker Reflexionsdegradation
wurden daher vorzeitig abgebrochen. Eine Fortsetzung des Wachstums war
wegen der schlechten Oberflichenmorphologie nicht mehr sinnvoll. Die Tabelle
enthdlt deshalb auch die Information in welcher der Pufferschichten ein

Wachstumsprozess abgebrochen wurde.

16 Im Englischen: Alps0GaosoAs/AlAs distributed Bragg reflector (DBR).
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Tabelle 4.1: Ubersicht iiber die wesentlichen Parameter, die zum Wachstum von GajIn.P-
Pufferstrukturen auf Si-Substrat mit GaP-Nukleation verwendet wurden. Alle Proben wurden mit
TMGa bzw. TEGa, TMIn und TBP und einem V/IlI-Verhdltnis von 7.5 hergestellt. In der vorletzten
Spalte ist angegeben, in welcher der Pufferschichten ein Abbruch des Wachstumsprozesses aufgrund
einer starken Degradation des in-situ Reflexionssignals bei 633 nm erfolgte. Die Hohe des Abfalls im

Reflexionssignal ist relativ zum Reflexionsniveau von Gag.solng.soP angegeben (entspricht 100 %).

Prozess- Tem- Pufferschicht- Wachs- Dotier- Ga- Prozess-  Reflexions-
nummer pera- struktur tums-  stoff Quelle  abbruch degradation

tur rate in Schicht [%]

[°C] [nm/s]
B0220 580 94200 nm 0.53 Si TMGa 8von9 -85.5%
B0226 580 94200 nm 0.53 Si TEGa 3von9 -70.5 %
B0232 620 94200 nm 0.53 Si TMGa nein -17.0 %
B0234 650 94200 nm 0.85 Si TMGa nein -27.7%
B0236 650 924200 nm 0.85 Te TMGa 7von9 -18.7 %
B0241 620 1.8 um linear  0.85 Si TMGa  nein -73.8%
B0243 620 94100 nm 0.53 Si TMGa 4von9 -51.5%
B0245 650 204100 nm 0.85 Si TMGa nein -28.1%
B0247 620 94200 nm 0.85 Si TMGa  nein -40.9 %
B0249 650 94200 nm 0.53 Si TMGa 8von9 -67.3 %
B0251 620 202100 nm 0.53 Si TMGa  nein -25.4 %

Zum relativen Vergleich der verschiedenen GaixInxP-Pufferstrukturen wird in Ta-
belle 4.1 zusatzlich angegeben, wie grofd die Degradation des Reflexionssignals
bei 633 nm Wellenlange am Ende des GaixInxP-Wachstums war. Als Bezugspunkt
wurde die Reflexion von GaosolnosoP verwendet, welche dem anvisierten
Reflexionsniveau entsprach. Hierzu wurde eine GaosolnosoP Referenzschicht
verwendet, die bei 580°C gitterangepasst auf einem GaAs-Substrat abgeschieden
wurde (B0619-gipdh). Das Reflexionsniveau von GaosolnosoP wurde bei 633 nm

aus der in-situ Reflexionsmessung zu 34.2 % bestimmt. Bereits aus den Daten zur
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Reflexionsdegradation in Tabelle 4.1 ist ersichtlich, dass keine GaixInxP-

Pufferstuktur mit ausreichender Oberflachengiite hergestellt werden konnte.

4.2 Charakterisierung der Ga;_xIn.P -Pufferstrukturen

Zur Charakterisierung der GaixInkP-Pufferstrukturen kam neben der in-situ
Reflexionsmessung die hochauflosende Rontgenbeugung (Abschnitt 2.3) und die
Transmissionselektronenmikroskopie zum Einsatz. Dies soll anhand der
GaixInxP-Pufferstruktur aus dem Wachstumsprozess B0247 verdeutlicht werden.
Sie wurde bei 620°C, mit einer Wachstumsrate von 0.85 nm/s, dem Dotierstoff Si
und mit den Quellen TMGa, TMIn und TBP hergestellt. Die Schichtstruktur des
Puffers mit neun Pufferschichten a200nm Dicke ist in Abbildung 4.1(a)
dargestellt.

Der In-Gehalt der einzelnen Gai-xInxP-Pufferschichten wurde unter Zuhilfenahme
von hochauflésender Rontgenbeugung mit RSMs bestimmt. Abbildung 4.1(b)
zeigt  die (004)-RSM dieser  GaixIniP-Pufferstruktur  bei  einer
Rontgenbeugungsmessung parallel zu den Stufenkanten. Die anderen drei RSMs,

die ebenfalls zur Auswertung herangezogen wurden (Abschnitt 2.3), sind der

(a) (b)
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Abbildung 4.1: (a) Schichtaufbau der Gai.In.P-Pufferstruktur auf 6° nach [111] fehlorientiertem
Si-Substrat (B0247). (b) (004)-RSM parallel zu den Stufenkanten der nebenstehenden Ga;..InyP-
Pufferstruktur. Die Ausprdgung der Intensitdtsmaxima, welche den einzelnen Gaj.n,P-
Schichten zuzuordnen sind, nahm mit der Dicke des GaixIn.P-Puffers ab. Dies spricht fiir eine

Verringerung der Kristallperfektion.
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Ubersichtlichkeit halber nicht gezeigt. Aus den Positionen der Intensititsmaxima,
die sich den einzelnen Pufferschichten zuordnen lassen, kann der In-Gehalt jeder
Pufferschicht ermittelt werden. Fiir die Bestimmung des In-Gehalts einer
gewissen Pufferschicht muss das zugehorige Intensititsmaximum auf allen vier
Aufnahmen erkennbar sein. Nur die Intensitaitsmaxima der Pufferschichten

1 bis 4 waren auf allen vier RSMs scharf genug, um ihre Positionen festzulegen.

Aus der XRD-Messung ergab sich die in Abbildung 4.2 gezeigte Einbaukurve von
In in den GaixInyP-Kristall bei den verwendeten Prozessbedingungen. Die
Einbaukurve gibt an, welcher In-Gehalt im GaixInxP-Kristall bei einer bestimmten
TMIn-Konzentration in der Gasphase vorliegt (siehe auch Abschnitt 2.1.3). Die
TMIn-Konzentration in der Gasphase bezieht sich dabei auf das Gesamtangebot
der Gruppe-IlI-Molekiile TMIn und TMGa, da sich In und Ga den Gruppe-III-
Gitterplatz im GaixInxP-Kristall teilen. Aus der In-Einbaukurve mit den ersten
vier Schichten liefd sich der In-Gehalt der tibrigen Pufferschichten 5 bis 9 mit der
TMIn-Konzentration in der Gasphase extrapolieren. Es ergab sich, dass die
oberste Pufferschicht 9 einen In-Gehalt von 55 % besafd und damit knapp tiber

der zu GaAs gitterangepassten Materialzusammensetzung von Gao.solno.soP lag.

Anhand der XRD-Messungen liefs sich auf eine abnehmende Kristallperfektion in
den oberen Pufferschichten schliefden. Die Intensitatsmaxima der Pufferschichten
1 bis 3 waren in den RSMs deutlich zu erkennen. Die Auspragung der
Pufferschicht 4 war im Vergleich dazu bereits weniger scharf. Die Maxima der
Schichten 5 bis 7 nahmen in ihrer Auspragung noch weiter ab und die

Pufferschichten 8 und 9 waren nur noch schwer zu identifizieren. Diese Abnahme

10 . E’xper'imer;t /4 Abbildung 4.2: Einbaukurve von In in Ga;.In.P

o Extrapolation 1 mit den Quellenmolekiilen TMGa, TMIn und

081 In-Einbaukurve (k = 0.76) " TBP bei 620°C und einer Wachstumsrate von
Z" 0.85nm/s (B0247). Der In-Gehalt der
SEO,ES-Ga b 1 Schichten 1 bis 4 konnte experimentell aus
£ e A [ e Rontgenbeugungsmessungen bestimmt und
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in der Auspragung der Intensititsmaxima in der Rontgenbeugung (bei gleicher
Schichtdicke) deutete somit auf eine Abnahme der Kristallperfektion in den

oberen Pufferschichten hin.

Die Untersuchung mittels Transmissionselektronenmikroskopie zeigte ebenfalls
einen geringen Grad an Kristallperfektion der oberen GaixIniP-Pufferschichten.
In Abbildung 4.3(a) ist eine TEM-Dunkelfeldaufnahme im Querschnitt des Puffers
zu sehen. Sie zeigt am unteren Rand das Si-Substrat und darauf aufbauend die
GaP-Nukleationsschicht mit den insgesamt neun Pufferschichten. Die gesamte
Struktur war von Versetzungen und planaren Defekten durchsetzt, die
beispielhaft in der Vergrofderung in Abbildung 4.3(b) gekennzeichnet sind. Die
unteren Pufferschichten relaxierten aufgrund einer hohen Gitterfehlanpassung
der dariiber gewachsenen Schichten, so dass dort Versetzungen gebildet wurden.
Die Defekte konzentrierten sich jedoch nicht allein auf die Grenzflachen zwischen

den Pufferschichten. Viele Defekte befanden sich auch in den einzelnen Schichten

(a) (b)
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Abbildung 4.3: TEM-Ubersichtsaufnahme (a) im Querschnitt des Gai.In.P-Puffers B0247 mit
einer VergrifSerung des markierten Bereiches (b). Die gesamte Pufferstruktur ist mit
Versetzungen und planaren Defekten durchzogen, die bis an die Oberfldche reichen.
Insbesondere fiir die oberen Pufferschichten bedeutet dies einen geringen Grad an
Kristallperfektion. Nur von Pufferschicht 1 bis 5 bildet sich ein Versetzungsnetzwerk an den
Grenzfldchen aufeinanderfolgender Pufferschichten aus. Ab Pufferschicht 5 bis 9 setzen sich die
Defekte iiber die Grenzfldchen in das dartiber liegende Material fort. Der runde Ausschnitt im
Ubersichtsbild ist durch eine Apertur im TEM-Mikroskop verursacht. TEM: Philipps-Universitdt
Marburg, Dunkelfeld, weak beam (004).
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und stieflen sogar durch die oberste Pufferschicht an die Probenoberflache
hindurch. Bis einschlief3lich zur vierten Pufferschicht war eine Ansammlung der
Versetzungen an den Puffergrenzflichen erkennbar. Beim Ubergang von der
vierten zur flinften Pufferschicht war die Grenzfliche gerade noch durch die
Lokalisation der Versetzungen sichtbar. Ab Pufferschicht 5 bis 9 setzten sich die
Defekte liber die Grenzflichen der Pufferschichten hinweg und es waren keine

Grenzflichen mehr zu erkennen.

Das in-situ Reflexionssignal bei 633 nm wahrend dem Wachstum dieser
Pufferstruktur ist in Abbildung 4.4(a) gezeigt. Es diente — wie im vorhergehenden
Abschnitt und Abschnitt 2.2 beschrieben - als Indikator fiir die Entwicklung der
Oberflachenrauigkeit wahrend dem Wachstum. In der ersten Pufferschicht war
das mittlere Reflexionsniveau konstant. In den Schichten 2 bis 3 war bereits eine
leichte Abnahme sichtbar; wahrend die Reflexionsminima der Fabry-Perot-
Oszillationen auf gleicher Hohe blieben, fiel das Reflexionsniveau der Maxima
bereits etwas ab. Ab der vierten Pufferschicht fand eine klare Abnahme des

mittleren Reflexionsniveaus statt, was sich bis in die letzte Pufferschicht
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Abbildung 4.4: (a) In-situ Reflexionsmessung wdhrend des Wachstums der in Abbildung 4.1(a)
gezeigten Gai.IniP-Pufferstruktur (B0247). Im Verlauf des Wachstums nimmt das mittlere
Reflexionsniveau stark ab, was auf eine Degradation der Oberfldche schliefSen ldsst. Das zu
erwartende und experimentell bestimmte Reflexionsniveau von GagsolnsoP bei 580°C
Wachstumstemperatur liegt bei etwa 34.2 % (B0619-gipdh). (b) Eine Mikroskopaufnahme zeigt
die  Oberfldchenbeschaffenheit nach dem GaixIn.P-Pufferwachstum mit zahlreichen
Wachstumsdefekten.
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fortsetzte. Die Abnahme des mittleren Reflexionsniveaus wurde durch die
Erhohung der Oberflachenrauigkeit verursacht. Eine Mikroskopaufnahme der
Oberflaiche nach Ende des Pufferwachstums (Abbildung 4.4(b)) zeigte neben
einer generellen Aufrauung der Oberflaiche pyramidenartige Defekte. Die
Zunahme der Oberflachenrauigkeit mit fortschreitendem Pufferwachstum ging
somit mit einer Abnahme der Kristallperfektion - gemessen mit XRD und TEM -

einher.

Ein Zusammenhang zwischen Versetzungsbildung und Oberflachenrauigkeit ist
aus dem gitterfehlangepassten Wachstum in verschiedenen Materialsystemen
wie SiixGex auf Si[98] GaixInkAs und GaixIngP auf GaAs [99] oder GaixIniP auf
GaP [100] dokumentiert. Das Wachstum gitterfehlangepasster Schichtstrukturen
ruft die Ausbildung von Versetzungen hervor, deren Fehlanpassungssegmente
eine Relaxation des Materials herbeiflihren. Die Versetzungslinien miissen sich
dazu im Material bewegen koénnen. Diese Bewegung kann jedoch durch Defekte
(z.B.andere Versetzungen), starke Verspannungsfelder oder unebene
Oberflachen (z.B.Kreuzmuster durch Fehlanpassungsversetzungen [101, 102])
blockiert werden. Unbewegliche Versetzungen konnen dann zu Versetzungsstaus
fihren, die eine Bewegung weiterer Versetzungen blockieren und damit die
Relaxation der gitterfehlangepassten Schichten behindern. Die Versetzungen in
diesen Staus tragen nicht mehr zum Abbau der Verzerrung bei, so dass weitere
Versetzungen fiir eine Relaxation gebildet werden miissen. Die Versetzungsdichte
steigt an und die Versetzungen ihrerseits erzeugen wiederum ein
Verspannungsfeld, das zu einer weiteren Verstarkung der Oberflachenrauigkeit
fihrt, und so weiter. Aus dem Wachstum von Sii.xGex-Pufferstrukturen auf Si-
Substraten ist bekannt [98, 103], dass Versetzungsstaus die Hauptursache fiir
eine Materialdegradation darstellen. Die Oberflachenrauigkeit ist dabei
Hauptgrund fiir die Verankerung von Versetzungen, die zu den Versetzungsstaus
fiihrt. Ausloser fiir die Blockade der Versetzungsbewegung ist in diesem
Materialsystem das Kreuzmuster, das durch die Gitterfehlanpassungssegmente

der Versetzungen entsteht.

Die gemeinsame Betrachtung der Messergebnisse aus XRD, in-situ Reflexion und
TEM zeigt bei dieser Probe eine hohe Defektdichte und eine hohe
Oberflachenrauigkeit mit dreidimensionalen Oberflaichenstrukturen. Die
Defektbildung und Oberflachendegradation traten dabei mit fortschreitendem

GaixIngP-Pufferwachstum gemeinsam auf. Dieses Wachstumsverhalten wurde
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auch bei den anderen GaixIngP-Pufferstrukturen beobachtet, die mit
verschiedenen Prozess- und Strukturparametern hergestellt wurden, und wird
im folgenden Abschnitt anhand einer Variation der Wachstumstemperatur

gezeigt.

4.3 Variation der Wachstumstemperatur

GaixInyP erwies sich im Verlauf der Untersuchungen als schwieriges
Materialsystem  fiir =~ die  Herstellung  einer  Pufferstruktur  zum
Gitterkonstantentiibergang von GaP zu GaAs. Die Pufferstrukturen tendierten
unabhidngig von den verwendeten Wachstumsbedingungen und ihrem
Schichtaufbau zu einer Abnahme der Kristallperfektion und einer starken
Zunahme der Oberflachenrauigkeit in den oberen Pufferschichten. Dies soll
beispielhaft an der Variation der Wachstumstemperatur gezeigt werden. Die
Wachstumstemperatur wurde mit 580°C, 620°C und 650°C in einem Bereich
gewahlt, der typisch fiir die Herstellung von III-V-Solarzellen ist. Abgesehen von
der Wachstumstemperatur wurden die Wachstumsrate (0.53 nm/s), die Ga-
Quelle (TMGa) und der Dotierstoff (Si) konstant gehalten. Die Schichtstruktur war
analog zu dem im vorherigen Abschnitt diskutierten linear gestuften GaixInxP-
Puffer (Abbildung 4.1(a)) mit neun Schichten a 200 nm. Die experimentellen
Ergebnisse der in-situ Reflexionsmessungen sind in Abbildung 4.5 fiir 580°C, 620°C
und 650°C zusammen mit einer Mikroskopaufnahme der jeweiligen Oberflache
nach Wachstumsende und den (004)-RSMs abgebildet.

Die in-situ Reflexion der GaixInxP-Oberflache nahm bei 580°C und 650°C bereits
ab der vierten Schicht so stark ab, dass der Wachstumsprozess noch vor
Erreichen der GaixIniP-Zielschicht Nummer 9 abgebrochen wurde. Bei 620°C
blieb dagegen das mittlere Reflexionsniveau verhaltnismafdig stabil und zeigte
eine offensichtliche Degradation erst in den letzten drei GaixInxP-Schichten. Die
zu den Proben gehorigen XRD-Messungen zeigten wie bei der Probe im
vorhergehenden Abschnitt eine abnehmende Auspragung der Intensitatsmaxima
durch eine Verbreiterung in g,- und q,-Richtung in den oberen Pufferschichten.
Dariiber hinaus liefd sich die Abnahme in der Kristallperfektion wieder mit dem
Zeitpunkt der Reflexionsdegradation korrelieren. Die Mikroskopaufnahmen

zeigten eine bei allen drei Pufferstrukturen deutlich unterschiedliche
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Abbildung 4.5: In-situ Reflexionssignale bei 633 nm, Mikroskopaufnahmen der gewachsenen Oberfldche
und (004)-RSMs aus Réntgenbeugung an GaixIniP-Pufferstrukturen auf Si-Substrat. Bei einer
mit der Ga-Quelle TMGa und dem Dotierstoff Si wurde die
Wachstumstemperatur von 580°C ((a),(b),(c)) tiber 620°C ((d),(e),(f)) bis 650°C ((g),(h).(i)) variiert. Die
neun GaixInyP-Schichten der Pufferstruktur (analog zu Abbildung 4.1(a)) sind mit 1 bis 9 nummeriert.
Eine Schicht, die wegen eines vorzeitigen Prozessabbruches nicht mehr abgeschieden wurde, ist
durchgestrichen markiert. Die experimentell bestimmte Reflexion einer Gag.solnosoP Oberfldche (B0619-
gipdh), gewachsen auf einem GaAs-Substrat, betrdgt 34.2 %. Das entsprechende Reflexionsniveau ist in der
Reflexionsmessung markiert.

Wachstumsrate von 0.53 nm/s,
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Oberflachenbeschaffenheit und liefsen eine Rauigkeit erkennen, die auf allen drei
Pufferoberflichen zu hoch fiir die Fortsetzung des Wachstums hocheffizienter
[1I-V-Solarzellen war. Die hohe Oberflachenrauigkeit spiegelte sich auch in der
Oberflachenreflexion der letzten Gai-xInxP-Schichten wider. Sie war mit 85.5 %,
17.0 % und 67.3 % relativer Abnahme der Reflexion fiir 580°C, 620°C und 650°C
Wachstumstemperatur gegeniiber der experimentell bestimmten Reflexion einer

spiegelnden Gao.solno.soP-Schicht mit 34.2 %absoiut bei 633 nm deutlich abgefallen.

Die hochste Reflexion und den hochsten Grad der Kristallperfektion laut XRD
wurden beim Wachstum mit 620°C erreicht. Aber auch diese Pufferstruktur war
bis in die obersten Schichten mit Defekten durchsetzt, wie die TEM-Aufnahme in
Abbildung 4.6(a) zeigt. Schiatzt man die bis an die Oberflaiche durchstofdenden
Versetzungen in diesem Bildausschnitt mit 5-10 Stiick auf etwa 1 um Lange und
100 nm Dicke der TEM-Lamelle ab, so ergibt sich eine Durchstof3-
versetzungsdichte in der Gréfenordnung von 5 — 10 - 10° cm™2. Diese Dichte ist

2

weit von den geforderten 10° cm™2 entfernt, die fiir I1I-V-Mehrfachsolarzellen

notwendig sind.

Stapelfe hh‘_ -

P 3
I
1

Abbildung 4.6: TEM-Querschnittaufnahmen am GaxIn.P-Puffer B0232. (a) Der gesamte Puffer
ist mit Versetzungen und Stapelfehlern durchzogen, die bis an die Kristalloberfliche
durchstofsen. (b) Die Grofaufnahme in der Ndhe der Si-GaP-Grenzfliche zeigt, dass die
Stapelfehler sowohl an der Si-GaP-Grenzfldche, als auch im GaixIniP-Puffer entstehen. Die
Antiphasengrenzen an der Si-GaP-Grenzfldche annihilieren sich noch in der GaP-Schicht und
sind daher nicht fiir die geringe Kristallperfektion des Ga;i.AnxP-Puffers verantwortlich. TEM:
Philipps-Universitdt Marburg, Dunkelfeld (002).
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Die vergroflerte Aufnahme (Abbildung4.6(b)) zeigt, dass vereinzelt
Antiphasendomadnen an der Si-GaP-Grenzflache vorlagen, diese sich aber noch in
der GaP-Schicht annihilierten. Die GaP-Oberflache, auf der das Gai-xIngP-
Wachstum stattfand, war somit antiphasenfrei. Die vergrofderte Aufnahme zeigt
aufderdem, dass Stapelfehler nicht nur an der Si-GaP-Grenzfliche entstanden,
sondern auch im GaixInyP-Puffer selbst. Es kann daher davon ausgegangen
werden, dass das Si-Substrat mit der GaP-Nukleation nicht fiir die

Materialdegradation im GaixInxP-Puffer verantwortlich war.

Die Zunahme der Defektdichte lasst sich moglicherweise mit der Relaxation der
GaixInkP-Schichten in Verbindung bringen. Abbildung 4.7 zeigt die elastische
in-plane-Verzerrung bei Wachstumstemperatur bis zur dritten bzw. vierten
Pufferschicht fiir die drei Gai-xInxP-Pufferstrukturen bei 580°C, 620°C und 650°C.
Wahrend die GaP-Nukleationsschicht und die erste Pufferschicht nahezu
vollstandig relaxiert waren (¢,(T;) = 0), nimmt die kompressive Verzerrung fir
die Schichten 2 bis 4 zu (¢,(T;) < 0). Die kompressive Verzerrung der GaP-
Schicht bei 580°C ist moglicherweise auf die niedrige Temperatur
zurlickzufiihren. Obwohl mindestens weitere 800 nm GaixIniP nach der dritten
Pufferschicht abgeschieden wurden, sind die Schichten 2 bis 4 nicht vollstandig
relaxiert. Die unvollstindige Relaxation lasst sich durch eine hohe Ansammlung
von Versetzungen in diesen Schichten erkldren, die sich nicht mehr bewegen
konnen und in Versetzungsstaus verankert sind. Durch eine hohe Anzahl von
Versetzungen steigt die Harte eines Kristalls durch so genanntes
Versetzungsharten wie es aus dem Bereich der Metalle bekannt ist [104]. Eine

weitere Relaxation kénnte dann bevorzugt in den dariiber liegenden Schichten

2 . B0220- BOZ32- BE'Z-IQﬂi‘uﬁul-i'
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stattfinden und somit zu hohen Versetzungsdichten in den oberen
Pufferschichten fiihren. Die Relaxation dieser oberen Schichten liefd sich jedoch
nicht ermitteln, weil die Positionen ihrer Intensitaitsmaxima nicht mehr in allen

vier RSMs bestimmbar waren.

Insgesamt schien das GaixInkP-Pufferwachstum sehr sensitiv auf eine
Veranderung der Wachstumsbedingungen zu reagieren. Dies wird insbesondere
an der unterschiedlichen Entwicklung der in-situ Reflexion deutlich. Ausgehend
von 620°C Wachstumstemperatur und 0.53 nm/s Wachstumsrate (Abbildung 4.5(d))
gentiigte bereits eine Senkung bzw. Erhohung der Wachstumstemperatur auf
580°C (Abbildung4.5(a)) bzw. 650°C (Abbildung 4.5(g)), die fiir eine starke Abnahme
der Oberflachenrauigkeit und Kristallperfektion wahrend des Wachstums sorgte.
Das gleiche gilt fiir eine Erhohung der Wachstumsrate auf 0.85 nm/s (Vergleich
mit Abbildung 4.4(a)).

Kim et al. untersuchten das Wachstum von Gai-xInxP auf GaP-Substraten [100]. Sie
identifizierten in diesem Materialsystem planare Defekte als Ursache fir
Versetzungsstaus, die sie als ,branch defects“ bezeichneten?’. Sie erzeugen starke
Verspannungsfelder und fiihren zur Blockade der Versetzungsbewegung, die die
Versetzungsstaus hervorrufen. Schliefdlich findet bei fortgesetztem Wachstum
eine Zunahme der Oberflachenrauigkeit durch die starken Verspannungsfelder
statt. Die Bildung dieser ,branch defects" war gleichzeitig von
Wachstumstemperatur  und In-Gehalt  abhéngig. Die niedrigsten
Versetzungsdichten mit geringer Oberflachenrauigkeit wurden bei GaixInxP-
Pufferstrukturen erreicht, bei denen die Wachstumstemperatur an die jeweilige
In-Konzentration angepasst wurde. Bei konstanter Wachstumstemperatur - wie
im Falle der hier beschriebenen Pufferstrukturen - kann solch ein
Wachstumsverhalten zur Materialdegradation fiihren, wenn eine oder mehrere
der Pufferschichten nicht bei den zur In-Konzentration passenden
Wachstumsbedingungen abgeschieden wird. Méglicherweise spielten dabei auch
die planaren Defekte in den TEM-Aufnahmen der Gai.xInxP-Pufferstruktur (Abbil-
dung 4.3) eine dhnliche Rolle wie die ,branch defects, welche in [100] gefunden
wurden. Diese gehen laut [100] auch mit der Ausbildung von Stapelfehlern
einher, wie sie in der TEM-Aufnahme in Abbildung 4.6 zu sehen sind. In [100]

17 Die Beschreibung als ,branch defekt”, zu deutsch ,Zweigdefekt, kommt von der Erscheinung der
planaren Defekte, die in den TEM-Aufsichtsaufnahmen wie Zweige aussehen [72].
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wurden jedoch vorwiegend TEM-Aufsichtsaufnahmen der Oberfliche zur
Identifikation dieser Defekte verwendet, die in dieser Arbeit leider nicht zur

Verfiigung stehen und somit einen Vergleich nicht ermdglichen.

Als weitere Ursache fiir die geringe GaixInxP-Kristallqualitit kann die Richtung
der Substratfehlorientierung eine Rolle spielen. Klinger et al. [93] untersuchten
metamorphe GaixInxP-Pufferstrukturen auf GaAs-Substrat mit
Fehlorientierungen in Richtung [111]A und [111]B. Der Unterschied zwischen
den Richtungen “A“ und “B“ besteht im jeweiligen Abschluss der Stufenkanten mit
dem Gruppe-III- und Gruppe-V-Element. Dieser kann sich unterschiedlich auf die
heterogene Versetzungsnukleation an diesen Stufenkanten und auf das Gleiten
der Versetzungen auswirken [44]. Das GaixInxsP-Wachstum auf GaAs“A“ fiihrte
in [93] zu mehr als zweimal so hohen Oberflachenrauigkeiten als auf GaAs“B“.
Wahrend die Oberflachen auf GaAs“B“ das erwartete Kreuzmuster [101, 102]
zeigten, waren die Oberflichen auf GaAs“A“ von unregelméafiigem
dreidimensionalem Wachstum gepragt. Diese Praferenz fiir eine Fehlorientierung
nach [111]B spiegelt sich beispielsweise auch in [99, 105] wider. Dort wurden
nur GaAs “B“-Substrate fliir die Entwicklung metamorpher GaixInxP-
Pufferstrukturen verwendet, mit denen hohe GaixIniP-Oberflachengiiten mit
geringen Versetzungsdichten erreicht wurden. Die hier verwendeten GaP-
Nukleationsschichten auf Si-Substrat zeigten durchweg eine Fehlorientierung
nach [111]A (Abschnitt 3.3). Diese Oberflache konnte daher ausschlaggebend fiir
die Degradation der Oberflichenmorphologie und der Kristallperfektion bei

fortgesetztem Gai.xInxP-Pufferwachstum gewesen sein.

Zusammenfassend zeigte die Variation der Wachstumstemperatur eine
abnehmende Kristallperfektion und eine hohen Oberflaichenrauigkeit der
GaixInkP-Puffer auf GaP“A“-Nukleationsschichten. Das Wachstum von III-V-
Solarzellen auf Grundlage dieser Pufferstrukturen war nicht erfolgsversprechend,
da sich die hohe Dichte an Versetzungen in die aktiven Solarzellenschichten
fortsetzen wiirde. Aufderdem war von einer weiteren Degradation der
Kristallperfektion aufgrund der hohen Oberflaichenrauigkeit auszugehen. Auch
mit weiteren Parametervariationen (Tabelle 4.1) konnte kein Parametersatz
identifiziert werden, der fiir das Wachstum von metamorphen GaixInxP-
Pufferstrukturen geeignet gewesen ware. Der Fokus der Entwicklung

metamorpher Pufferstrukturen fiir die Herstellung der III-V-Solarzellen auf Si-



4.3 Variation der Wachstumstemperatur 119

Substraten wurde daher im weiteren Verlauf dieser Arbeit verstarkt auf das

GaAsxP1x-Materialsystem gerichtet.






5 Epitaxie von GaAs,P;.,-Pufferstrukturen

Dieses Kapitel beschdiftigt sich mit der Entwicklung von metamorphen
GaAsxP1x-Pufferstrukturen fiir den Gitterkonstantentibergang von GaP
zu Gads. Der Ubergang von GaP zu GaAs wird mit einem graduellen
Wechsel im System der Gruppe-V-Atome von P zu As bewerkstelligt.
Zundchst  werden die  Ergebnisse  zum  Einfahren  der
Prozessbedingungen fiir das GaAsxPix-Wachstum auf dem CRIUS-
Reaktor vorgestellt. Dabei wurden insbesondere die Abhdngigkeit der
Wachstumsraten und GaAsxPi1x-Materialzusammensetzung von den
Quellenmolekiilen und Wachstumsbedingungen untersucht.
Entscheidende Voraussetzung fiir das Wachstum von GaAs- und
Galno.soPo.s0/GaAs-Solarzellen mit hoher Materialqualitdt ist eine
vollstindig relaxierte GaAs-Zielschicht mit geringer Oberfldchen-
rauigkeit und niedriger Fadenversetzungsdichte. Fiir das Verstdndnis
der Relaxation des Puffers in den verschiedenen Stadien des
Gradienten = wurden  abgebrochene  GaAsxPix-Pufferstrukturen
hergestellt. An ihnen wurde das Relaxationsverhalten der einzelnen
Pufferschichten im Verlauf des Wachstums der Pufferstruktur
analysiert. Es wurden weiter GaAsxPix-Pufferstrukturen unter der
Variation der Wachstumsbedingungen und Schichtstrukturparameter
durchgefiihrt, um deren Einfluss auf die Relaxation, die
Oberflichenmorphologie und die Fadenversetzungsdichte der Puffer
zu untersuchen. Dabei stellte sich die Photolumineszenz an
Doppelheterostrukturen, die auf den Puffern abgeschieden wurden, als

hervorragender Indikator fiir die Fadenversetzungsdichte heraus.

5.1 Prozessbedingungen fiir die GaAs,P,-x-Epitaxie

5.1.1 GaAs,P,-Epitaxie mit TMGa und TEGa
TMGa und TEGa sind die beiden Ga-Quellenmolekiile, die typischerweise fiir die

[II-V-Epitaxie von Ga-haltigen Kristallen mittels MOVPE verwendet werden. Im
Rahmen dieser Arbeit wurden beide Quellenmolekiile eingesetzt, wie bereits in
Abschnitt 3.1.2 bei der GaP-Nukleation auf Si-Substrat dargestellt wurde. Es
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konnte gezeigt werden, dass mit TEGa eine hohere Kristallperfektion der GaP-
Nukleationsschicht zu erzielen war. Dies lag insbesondere am zweidimensionalen
Wachstumsmodus in der initialen Phase der GaP-Nukleation, die wegen der
geringeren Zerlegungstemperatur von TEGa und der geringeren Diffusionslange
seiner Zerlegungsprodukte auf der Wachstumsoberfliche erreicht werden
konnte. Aufgrund der unterschiedlichen Wachstumsergebnisse bei der
Verwendung von TEGa gegeniiber TMGa wurde ein Vergleich der beiden Ga-
Quellenmolekiile auch fiir das GaAsxPix-Wachstum im CRIUS-Reaktor

vorgenommen. Die Quellenmolekiile fiir As und P waren dabei TBAs und TBP.

Fiir das Wachstum einer GaAsxPix-Schicht mit bekannter Komposition x und
Dicke mussten zundchst das Einbauverhalten der Gruppe-V-Atome und die
Wachstumsraten in Abhédngigkeit von den verwendeten Prozessparametern
(z.B. Temperatur, V/IlI-Verhdltnis, etc.) untersucht werden. Dabei fiel ein
unterschiedliches Verhalten der Wachstumsraten der beiden Precursoren auf. Die
Wachstumsrate mit TMGa zeigte eine starke Abhdngigkeit von der GaAsxPix-
Komposition, die mit TEGa nicht zu beobachten war. Die dazugehodrigen

Ergebnisse werden in diesem Abschnitt vorgestellt und diskutiert.

Anstelle der Wachstumsrate (nm/s) wird im Folgenden die Wachstumseffizienz
(um/mol) verwendet. Sie gibt an, wie viele Mikrometer Schichtwachstum beim
Angebot von einem Mol der jeweiligen Ga-Quelle stattgefunden hat. Sie ergibt sich
aus dem Produkt von Wachstumsrate (nm/s) mit dem Ga-Molfluss (mol/min)
und ,normiert® dadurch Wachstumsprozesse mit unterschiedlichen

V/IlI-Verhaltnissen bzw. Wachstumsraten. Die Wachstumseffizienz wurde unter
Variation der TBAs-Konzentration in der Gasphase x52P"*® = TBAs/(TBAs +

TBP), der Wachstumstemperatur, dem Molfluss der Ga-Quelle und dem
V/IlI-Verhaltnis bestimmt.

Um die Wachstumseffizienz zu bestimmen, wurde die Wachstumsrate
experimentell aus den Fabry-Perot-Oszillationen der in-situ Reflexionsmessung
bei 633 nm ermittelt (Abschnitt 2.2) und mit dem Mol-Fluss der Ga-Quelle
verrechnet. Fiir das Wachstum der GaAsxPi.x-Pufferstrukturen mit TMGa und
TEGa wurden GaP-Nukleationsschichten auf Si(001)-Substrat mit 6°-
Fehlorientierung nach [111] verwendet. Nur die die Bestimmung der GaAs-
Wachstumsraten mit TMGa wurde auf GaAs(001)-Substraten mit 6°-
Fehlorientierung nach [111]A durchgefiihrt.
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GaAs,P, ,-Epitaxie mit TMGa

Die Wachstumseffizienz von GaAs im CRIUS-Reaktor mit TMGa in Abhangigkeit
von der Wachstumstemperatur ist in Abbildung 5.1(a) gezeigt. Einerseits wurde
die Wachstumseffizienz bei einem konstanten V/III-Verhaltnis von 5 fiir die
TMGa-Molfliisse mit 25, 50 und 75 mmol/min bestimmt. Andererseits wurde der
TMGa-Molfluss mit 25 mmol/min konstant gehalten und das V/III-Verhaltnis mit
5, 10 und 20 variiert. Fiir beide Variationen nahm mit steigender Temperatur
auch die Wachstumseffizienz von GaAs zu. Sie lief auf einen maximalen und
konstanten Wert fiir alle Parameterkombinationen zu, der bei etwa 645°C

erreicht wurde.

Die GaAs-Wachstumseffizienz wird abhangig von der Temperatur in einer der
Phasen des MOVPE-Wachstumsprozesses limitiert (siehe auch
Abschnitt 2.1.1, [34]). TMGa sollte in Hz-Tragergas ab 460°C bereits vollstandig
zerlegt sein [106], so dass flr alle Temperaturen die gleiche Wachstumseffizienz
zu erwarten ware und der Prozess diffusionslimitiert ist. Die Zunahme der
Wachstumseffizienz mit steigender Temperatur deutet jedoch auf einen kinetisch

limitierten Wachstumsprozess hin. Dieser lasst sich durch die Showerhead-
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Abbildung 5.1: (a) Wachstumseffizienz von GaAs mit TMGa auf GaAs(001)-Substrat mit 6°-
Fehlorientierung nach [111]A in Abhdngigkeit von der Temperatur. Einerseits wurde der TMGa-
Fluss bei konstantem V/IlI-Verhdltnis von 5 und andererseits das V/III-Verhdltnis bei konstantem
TMGa-Molfluss von 2.5 mmol/min variiert. (b) Wachstumseffizienz von GaAsxPi1.x mit TMGa auf Si-
Substraten mit 6°Fehlorientierung nach [111] in Abhdngigkeit vom TBAs-Angebot in der
Gasphase. Die Wachstumseffizienzen wurden mit konstantem TMGa-Molfluss von 2.5 mmol/min bei

verschiedenen Temperaturen und den V/IlI-Verhdltnissen 10 und 20 bestimmt.



124 5 Epitaxie von GaAsxP1-x-Pufferstrukturen

Geometrie des CRIUS-Reaktors erklaren. Der Abstand zwischen dem Einlass der
Prozessgase in den Reaktor und der Substratoberfliche betragt nur 11 mm.
Dieser Weg - und damit die Verweildauer der TMGa-Molekiile im Reaktor vor
Erreichen der Substratoberflache - ist somit deutlich kiirzer als in Experimenten
zur Bestimmung der temperaturabhingigen Zerlegung der Quellenmolekiile.
Ublicherweise ~werden hierfir horizontale Reaktoren mit lingerer
Aufenthaltsdauer der Quellenmolekiile im Reaktor verwendet [34]. Die verkiirzte
Aufenthaltsdauer im CRIUS-Reaktor fiihrt anscheinend zu einer unvollstindigen
Zerlegung des TMGa und damit zu einer reduzierten Wachstumseffizienz fiir

Temperaturen unterhalb von ca. 600°C.

Abbildung 5.1(a) zeigt aufderdem, dass die Wachstumseffizienz unterhalb von
600°C zusatzlich zur sinkenden Temperatur auch mit steigendem TMGa-Molfluss
abnimmt. Dies deutet auf eine zusatzliche Diffusionslimitierung des
Wachstumsprozesses hin, bei dem der Massentransport der Quellenmolekiile und
Reaktionsprodukte durch die Diffusionsschicht an der Wachstumsoberflache die
Wachstumseffizienz begrenzt. Diese Limitierung des GaAs-Wachstumsprozesses
hob sich bei etwa 645°C auf und die Wachstumseffizienzen waren unabhangig

vom verwendeten TMGa-Molfluss.

Die letzte Variation in Abbildung 5.1(a), ndmlich des V/III-Verhaltnisses bei
konstantem TMGa-Molfluss, zeigte bei Temperaturen unterhalb von 575°C einen
geringfligigen Anstieg der Wachstumseffizienz mit dem V/III-Verhaltnis. Dieser
Anstieg lasst sich auf eine Zunahme der TBAs-Konzentration in der Gasphase
zurlckfithren, die zu eine erhohten TMGa-Zerlegung fiihrt. Dies wird im
Folgenden bei der Beschreibung der GaAsxPix-Wachstumseffizienz in

Abhangigkeit von der TBAs-Konzentration im Reaktor diskutiert.

Abbildung 5.1(b) zeigt die Wachstumseffizienz von GaAsxP1x in Abhdngigkeit von
der TBAs-Konzentration in der Gasphase x5***"**® = TBAs/(TBAs + TBP) fiir
die Wachstumstemperaturen 514°C, 543°C und 584°C. Ahnlich zu Abbil-

dung 5.1(a) nahm die Wachstumseffizienz mit steigender Temperatur fiir alle

Gasphase

X4 zu. Zusatzlich zeigt Abbildung 5.1(b) eine deutliche Zunahme der

.. . . Gasphase
Wachstumseffizienz mit steigendem x,; "

. Die Wachstumseffizienz fiir GaAs
war dabei im untersuchten Temperaturbereich zwischen 1.4 und 2.9 mal grofier
als fiir GaP. Demnach war das TMGa beim GaP-Wachstum noch nicht vollstandig

zerlegt (kinetische Limitierung) und die Zugabe von TBAs fiihrte zu einer
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Erh6hung der TMGa-Zerlegung, so dass mehr Ga-Atome fiir das Kristallwachstum
zur Verfiigung standen. Diese Beobachtung wird dadurch unterstiitzt, dass die
Wachstumseffzienz von GaP bei 543°C mit der Erhéhung des V/III-Verhaltnisses
von 10 auf 20 - und damit einer Verdopplung des TBAs-Angebotes bei gleichem
TMGa-Angebot - konstant blieb und fiir GaAsxP1.x dagegen anstieg.

Zur Erklarung dieser Ergebnisse ist es nitzlich, sich die Zerlegungsreaktionen
von TMGa, TBP und TBAs anzusehen. Die Zerlegung und gegenseitige
Wechselwirkung von Quellenmolekiilen in verschiedenen Tragergasen ist
komplex und in der Literatur umfangreich beschrieben. Eine ausfiihrliche
Zusammenfassung der wissenschaftlichen Literatur bietet z.B.[34], dem
nachfolgend  wesentliche  Zerlegungsreaktionen und Zusammenhinge

entnommen wurden.

Das Gruppe-IlI-Quellenmolekiil Trimethylgallium (TMGa) zerlegt Tber
homolytische Spaltung (5.1) in ein Methylradikal (CH3-) und Dimethylgallium
(DMGa), das in ein weiteres Methylradikal und Monomethylgallium (MMGa)
aufgespalten wird. Letzteres wird in einer Reaktion mit den Zerlegungsprodukten
der Gruppe-V-Quellenmolekiile in den Kristall eingebaut. Bei der Zerlegung von
TMGa spielt zusatzlich die Attacke eines Wasserstoffradikals (H-) auf das
Muttermolekiil eine wichtige Rolle, bei der direkt MMGa erzeugt wird (5.2).

Ga(CH3)3 = CHs- + Ga(CH3s)z: (5.1)

Homolyse Ga(CHs)2' = CHsz 4+ GaCHs-

Radikalattacke H- + Ga(CH3)3 = CH4 + GaCHz-- + CHz- (5.2)
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Die Zerlegung von Tertidarbutylphosphin (TBP) erfolgt liber seine homolytische
Spaltung (5.3) und eine reduzierende Kopplungsreaktion (5.4) zu PHy--Radikalen.
Neben diesen unimolekularen Reaktionen spielen fiir die Spaltung von TBP
bimolekulare Reaktionen eine wichtige Rolle. Insbesondere die Radikalattacke
von C4Ho- (z.B. aus seiner Homolyse) auf das Muttermolekiil (5.5) ist ein

wesentlicher Zerlegungspfad von TBP.

Homolyse (C4Ho)PHz = C4Ho- + PHy- (5.3)
Reduzierende . (C4Ho)PHz — C4Hio + PH- (5.4)
Kupplungsreaktion

Radikalattacke C4Ho* +(C4Ho)PHz — C4H10 + (C4Ho)PH- (5.5)

Die Radikalattacke tritt bei der Spaltung von TBAs ebenfalls auf (5.9), spielt aber
eine geringere Rolle als fliir TBP. TBAs zerlegt im Gegensatz zu TBP deutlich
starker Uber unimolekulare Reaktionen. Zur homolytischen Spaltung (5.6) und
der reduzierten Kopplungsreaktion (5.7) kommt die so genannte B-Elimination
(5.8). Sie ist der dominierende Zerlegungspfad von TBAs in der MOVPE-
Wachstumsumgebung und spielt bei TBP keine Rolle. Die 3-Elimination ist eine
intramolekulare Reaktion mit geringer Aktivierungsenergie bei der im Falle der

TBAs-Zerlegung AsHz entsteht.

Homolyse (C4Ho)AsH2 — C4Ho' + AsHg- (5.6)
Reduzierte . C4HoAsH, — CaH1o + AsH- (5.7)
Kupplungsreaktion

B-Elimination C4H9AsHz — C4Hg* + AsH3z (5.8)
Radikalattacke C4Ho* +(C4Ho)AsHz — C4H1o + (C4Ho)AsH- (5.9)

Die Kombination verschiedener Quellenmolekiile in einem MOVPE-Reaktor fiihrt
in der Regel zu einer Verdnderung der Zerlegungsreaktionen (eine vereinfachte
Ubersicht gibt Tabelle 5.1). Beispielsweise wird die Zerlegungsrate von AsH3
durch die Anwesenheit von TMGa deutlich erhéht. Bei Temperaturen iiber ca.
750°C findet die Spaltung von TMGa tUberwiegend homolytisch zu MMGa statt.
Die CH3--Radikale aus der TMGa-Spaltung greifen das AsHz-Molekiil an und bilden
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AsHz- und CHs. Die beiden Zerlegungsreaktionen laufen getrennt voneinander in
der Gasphase ab und ihre Produkte, MMGa und AsH:, reagieren an der
Wachstumsoberfliche zu GaAs. Bei niedrigeren Temperaturen erfolgt die
Reaktionen hauptsachlich durch die Bildung eines TMGa:AsH3-Adduktes. Die
Wechselwirkung der beiden Molekiille in der Gasphase und an der
Wachstumsoberflache verringert die Ga-CHz- und As-H-Bindungsenergien und

reduziert dadurch die Zerlegungstemperaturen von AsHz und TMGa.

Im Gegensatz zu AsHz wird fir TBAs keine Verdnderung der
Zerlegungstemperatur durch die Anwesenheit von TMGa beobachtet. Umgekehrt
wird im Vergleich zur TMGa-Zerlegung ohne TBAs die Zerlegungstemperatur von
TMGa in Anwesenheit von TBAs um etwa 75°C reduziert. Gleichzeitig wird eine
Abwesenheit der Zerlegungsprodukte aus der TMGa-Homolyse (5.1) beobachtet.
Die Ergebnisse lassen daher darauf schliefien, dass die Zerlegungstemperatur

von TMGa tliber die zuvor beschriebene Adduktbildung mit AsHz abgesenkt wird.

Die Kombination von TMGa und TBP im Reaktor verhalt sich wiederum anders
als die Kombination von TMGa mit TBAs. TMGa unterdriickt sogar die
Kupplungsreaktion von TBP (5.4) und verringert dadurch die TBP-Zerlegung.

Tabelle 5.1: Die Ubersicht fasst die gegenseitigen Einfliisse auf die Zerlegung der fiir diese
Arbeit relevanten Quellenmolekiile bei gleichzeitiger Verwendung im MOVPE-Reaktor

vereinfacht zusammen.

Zugabe Zerlegung von Zerlegung von Zerlegungvon  Zerlegung von

von... TMGa wird... AsH3 wird... TBAs wird... TBP wird...

..TMGa ...erhoht (CHs-- ..nicht ..verringert [34]
Radikalattacke, verandert [34]

Adduktbildung, [34])

..AsH; ..erhoht (Addukt-
bildung, [34] )

..TBAs ...erhoht (Addukt- ...erhoht (C4Ho'-
bildung, [34]) Radikalattacke,
Abschnitt 5.1.2)

...TBP ...erhoht (PHy-
Radikalattacke, [34])
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TBP dagegen erhoht die Zerlegung von TMGa, das mit den PHy-Radikalen aus
(5.3) und (5.4) reagiert. Eine Adduktbildung aus PH3 und TMGa im
Zusammenhang mit der TMGa-Zerlegung wird in der Literatur nicht beschrieben.
Dies konnte auf die fehlende -Elimination bei TBP zuriickzufiihren sein, die bei

der TBAs-Zerlegung zur AsHz-Bildung filihrt.

Dieser zusatzliche Zerlegungspfad von TBAs tuber die (-Elimination kann
demnach in dem vorliegenden Temperaturregime fiir die erhohte GaAsxPix-
Wachstumseffizienz mit steigender TBAs-Konzentration in der Gasphase sorgen.
Dieser Effekt dann dabei durch die geringere Zerlegungstemperatur von TBAs
gegeniiber TBP noch verstarkt werden. Wahrend TBP erst bei 550°C vollstandig
zerlegt ist, ist die Zerlegung von TBAs bei 450°C bereits abgeschlossen.

Insgesamt zeigte das GaAsxPix-Wachstum mit TMGa in dem untersuchten
Temperaturbereich eine nicht zu vernachlassigende Abhangigkeit der
Wachstumseffizienz von Wachstumstemperatur, TMGa-Molfluss, V/III-Verhaltnis
und gewiinschter As-Konzentration im Festkorper. Dieses Verhalten machte das
Wachstum von GaAsxPix-Puffern mit sehr unterschiedlichen Kompositionen
kompliziert. Insbesondere beim Wachstum von GaAsxPix-Pufferschichten mit
konstanter Wachstumsrate musste abhangig von der gewiinschten Komposition

des GaAsxP1x-Kristalls der TMGa-Molfluss angepasst werden.

GaAs zeigt bei 645°C eine Wachstumseffizienz, die unabhiangig vom TMGa-Fluss
und dem V/III-Verhaltnis ist (Abbildung 5.1(a)). Ein Losungsansatz fiir das
GaAsxP1x-Wachstum mit konstanter Wachstumseffzienz bestiinde daher in der
Wahl ausreichend hoher Temperaturen, ebenfalls im Bereich von 645°C. Leider
zeigte sich, dass beim GaAsxPix-Wachstum mit TMGa bei steigender
Wachstumstemperatur die Rauigkeit der GaAsxP1x-Oberflache stark zunahm. Dies
dufderte sich in einer drastischen Abnahme der in-situ Reflexion wahrend des
GaAsxP1x-Pufferwachstums. Das Wachstum musste daher mit zunehmender
Wachstumstemperatur bei immer geringeren As-Konzentrationen im GaAsxP1x-
Puffer abgebrochen werden. Dies wird anhand der abnehmenden Anzahl von
Datenpunkten (entsprechend der Anzahl gewachsener GaAsxPix-Schichten) in
Abbildung 5.1(b) fiir steigende Temperaturen deutlich. Das Wachstum eines
GaAsxP1-x-Puffers bei Temperaturen oberhalb von 543°C lief$ sich mit den bis dato

verwendeten Wachstumsbedingungen nicht durchfiihren.
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Abbildung 5.2(a) zeigt beispielhaft die in-situ Reflexion des Wachstums eines
GaAsxP1x-Puffers auf GaP- und Si-Substrat mit GaP-Nukleation bei 543°C mit acht
Pufferschichten 4 175 nm Dicke. Die GaP(001)-Oberflaichen der beiden Substrate
wiesen eine 6°-Fehlorientierung nach [111]A auf. Das Niveau der in-situ

™
H
Lk

-

capi [1]:[2]: (3] [4] ! [B]: 6] [7){ [e]"

n r | n | WU%"\W“‘""“

Eu Uiu E H H H N H
| —Ssi(001)6° nach [111] |
GaP(001) 6° nach [111]A
0o 2000 4000
Zeit [s]

In-situ Reflexion, . = 633 nm [%]

251

' [001]
1000 nm

Abbildung 5.2: (a) In-situ Reflexion (A = 633 nm) beim Wachstum eines GaAsxPix-Puffers mit
TMGa (B0384-gaasp, 543°C, 100 mbar, V/III=10, 8 Pufferschichten d175nm). Die
Wachstumsraten lagen zwischen 0.27 nm/s und 0.38 nm/s bei konstantem TMGa-Molfluss von
2.5 mmol/min. Das Reflexionsniveau nahm beim Wachstum der letzten Pufferschichten sowohl
auf GaP-, als auch Si-Substrat deutlich ab und deutet auf eine Degradation der
Oberfldchenmorphologie hin. (b) Die Mikroskopaufnahme der auf Si gewachsenen Struktur
bestitigt die hohe Rauigkeit der GaAs-Oberfldche. (c) Die TEM-Querschnittsaufnahme an dem
GaAs.Pix-Puffer auf Si zeigte eine hohe Anzahl an Kristalldefekten, wie Stapelfehler und
Versetzungen, die teilweise bis an die Oberfldche durchstiefsen. TEM: Universitdt Kiel, Hellfeld.
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Reflexion nahm in den letzten Pufferschichten auf beiden Substraten deutlich ab,
was die Folge einer Degradation der Oberflachenmorphologie war. Die hohe
Rauigkeit der GaAs-Oberflache bestatigte sich anhand der Mikroskopaufnahme
an der auf Si gewachsenen Struktur (Abbildung 5.2(b)). Das bedeutet, dass die
Zunahme der Oberflaichenrauigkeit nicht auf das Si-Substrat oder die GaP-
Nukleation zurtickzufiihren war, sondern auf das Wachstum des GaAsxP1.x-Puffers
selbst.

Die TEM-Aufnahme in Abbildung 5.2(c) zeigt einen Querschnitt durch die
Pufferstruktur auf dem Si-Substrat. Der Puffer wies eine hohe Dichte an
Versetzungen und Stapelfehlern innerhalb des Puffers auf, die sogar durch die
GaAs-Zielschicht an die Oberflaiche durchstief3en. Diese hohe Defektdichte
kombiniert mit der hohen Oberflachenrauigkeit der GaAs-Zielschicht eignete sich
nicht fiir ein nachfolgendes Wachstum GaAs-basierter III-V-Solarzellen. Aus
diesem Grund und der starken Abhangigkeit der Wachstumseffizienz von den
verwendeten Wachstumsparametern wurde von der Verwendung von TMGa fiir

das weitere Wachstum von GaAsxP1.x-Puffern abgesehen.

GaAs, P, -Epitaxie mit TEGa

Die Abhiangigkeit der GaAsxPix-Wachstumseffizienz mit TMGa von der TBAs-
Konzentration im CRIUS-Reaktor lag insbesondere an einer unvollstindigen
Zerlegung von TMGa bei den verwendeten Prozessbedingungen. Wahrend TMGa
liberwiegend Uber die Homolyse (5.1) gespalten wird, ist die dominante
Zerlegungsreaktion von TEGa Uber den  Mechanismus der f3-
Elimination (5.10) [106]. Durch die geringere Aktivierungsenergie bei der [3-
Elimination fiir das Aufbrechen der Bindungen sollte TEGa in H: laut [106] bei
330°C vollstandig zerlegt sein und somit bei 130°C geringerer Temperatur als
TMGa.

B-Elimination Ga(CzHs)3 = Ga(CzHs)2 + C2Ha (5.10)

Die GaAsxP1x-Wachstumseffizienzen mit TEGa in Abhangigkeit von Temperatur,
Molfluss und V/III-Verhaltnis sind in Abbildung 5.3(a) und (b) zusammengefasst.
Das GaAsxPix-Wachstum fand auf Si-Substraten mit GaP-Nukleation und 6°-
Fehlorientierung der (001)-Oberflache nach [111]A statt. Zusatzlich wurden die
Wachstumseffizienzen auf Si- und GaP-Substraten fiir feste Temperatur, TEGa-
Molfluss und V/III-Verhaltnis ermittelt (Abbildung 5.3(c)). Beide Substrattypen
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lagen dabei mit einer Fehlorientierung der (001)-Oberflaiche um 2° und 6°
nach [111]A vor.

Die Variation der Wachstumstemperatur erfolgte mit 595°C, 612°C, 645°C und
674°C bei konstantem V/IlI-Verhaltnis von 5 und Molfluss von 3.85 mmol/min.
Die Temperaturen konnten im Gegensatz zur Verwendung von TMGa deutlich
hoher gewahlt werden, weil das in-situ Reflexionsniveau wahrend dem gesamten
GaAsxP1x-Wachstum nicht degradierte (siehe auch Abschnitt 5.3.2). Folglich
lief3en sich die Wachstumsraten aller GaAsxP1x-Pufferschichten bestimmen. Die
GaAsxP1x-Wachstumseffizienz hing im Gegensatz zum Wachstum mit TMGa nur
geringfligig von der Temperatur ab und lief somit auf keine Kkinetische
Limitierung des Wachstumsprozesses im betrachteten Temperaturbereich
schlief3en. Die gleichzeitige Unabhangigkeit der Wachstumseffizienz vom TEGa-

Molfluss und dem V/III-Verhdltnis deutete aufierdem auf einen nicht
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diffusionslimitierten =~ Wachstumsprozess  hin. Insgesamt  war  die
Wachstumseffizienz fiir die betrachteten Parameterbereiche ndherungsweise

konstant.

Auffallig an der Wachstumseffizienz war ein schwacher Anstieg mit zunehmender
TBAs-Konzentration in der Gasphase. Im Bereich von 595°C bis 674°C war sie flir
GaAs etwa 1.05- bis 1.10-mal grofder als fiir GaP. Eine physikalische Ursache
konnte der Verzerrungszustand der jeweils obersten GaAsxPi.x-Schicht sein.
Letzterer wird durch das gitterfehlangepasste Wachstum induziert und kénnte
die Oberflachenkinetik und somit die Wachstumsrate verandern. Fur die hier
verwendete Dicke von 180 nm pro GaAsxPix-Pufferschicht nahm die Verzerrung
der jeweils obersten Schicht mit zunehmendem As-Gehalt ab. Dies wurde an
abgebrochenen Pufferstrukturen mittels XRD gemessen (siehe auch
Abschnitt 5.2.2 und Abbildung5.10). Demnach wiirde im vorliegenden Fall eine
erhohte Verzerrung zu einer Verringerung der Wachstumsrate fiihren. Dass ein
verzerrtes Gitter Einfluss auf das Kristallwachstum nehmen kann, wurde
z.B.in [107] an der Anderung der Gai-xInsAs-Kristallkomposition in hoch
verspannten GalnAs/GaAs-Quanten Wells gegeniiber unverspanntem Gai.xInxAs-
Wachstum gezeigt.

Alternativ konnte es sich bei dem Anstieg der Wachstumseffizienz mit xjf sphase

aber auch um einen systematischen Fehler bei der Bestimmung aus den Fabry-
Perot-Oszillationen der in-situ Reflexion handeln (siehe auch Abschnitt 2.2).
Diese erfolgte iiber eine Fitroutine an den Reflexionsverlauf mit dem von der
Firma LayTec mitgelieferten Programm zur Auswertung der in-situ Reflexion. In
die Berechnung geht unter anderem die anfangliche Reflexion des jeweilig
verwendeten Substrates ein, um eine Eichung des Reflexionssignals
durchzufiihren. Diese Eichung birgt eine Unsicherheit, da es durchaus
Abweichungen von der gemessen und der berechneten Reflexion der Oberflache

geben kann.

Abbildung 5.3 zeigt eine auf den Si-Substraten im Mittel etwa 4 % hohere
Wachstumseffizienz als auf den GaP-Substraten. Gleichzeitig waren die
Wachstumseffizienzen unabhdngig von der vorliegenden Fehlorientierung der
(001)-Oberflache. Dies ist nicht mit dem Verzerrungszustand der obersten
GaAsxP1x-Schicht zu erkliren. Rontgenbeugungsmessungen an abgebrochenen
Pufferstrukturen haben einen vergleichbaren Verzerrungszustand der obersten

GaAsxP1x-Schichten fiir Si- und GaP-Substrate unabhdngig von ihrer



5.1 Prozessbedingungen fiir die GaAs,P;_x-Epitaxie 133

Fehlorientierung gezeigt (siehe auch Abschnitt5.2.3 und Abbildung 5.12).
Realistischer scheint daher die Abweichung aus der Bestimmung der
Wachstumsrate mittels dem in-situ Reflexionssignal zu sein. Da zwei
unterschiedliche Substrate verwendet wurden, war auch eine jeweils andere
Eichung notwendig. Auf diese Weise konnte es zu einem systematischen Fehler
gekommen sein, der zur Kkonstanten Abweichung zwischen den

Wachstumseffizienzen auf den Si- und GaP-Substraten fiihrte. Die Grinde fir den

. - . Gasphase
Anstieg der Wachstumseffizienz mit zunehmendem x,; ©

konnten noch nicht
eindeutig identifiziert werden. Der maximale Unterschied zwischen den
Wachstumseffizienzen bei 645°C lag jedoch unterhalb von 10 %. Dies entspricht
im Extremfall einer Ungenauigkeit der gewachsenen Schichtdicke von ebenfalls

10 % und wurde daher im weiteren Verlauf der Arbeit unbertcksichtigt gelassen.

Insgesamt war die GaAsxPix-Wachstumseffizienz mit TEGa vergleichsweise
unempfindlich auf die TBAs-Konzentration in der Gasphase, das V/III-Verhaltnis,
die =~ Wachstumstemperatur  und den TEGa-Molfluss.  Auch die
Oberflaichenmorphologie der mit TEGa gewachsenen GaAsxP1.x-Puffer war hoher
als mit TMGa. In den weiteren Untersuchungen wurde daher TEGa als bevorzugte

Ga-Quelle fiir das Wachstum der GaAsxP1x-Pufferstrukturen verwendet.

5.1.2 As-Einbau in GaAs,P,., mit TEGa

Die Grundlage fiir das kontrollierbare Wachstum vergleichbarer GaAsxP1.x-
Schichtstrukturen ist die Kenntnis der Komposition des GaAsxP1-x-Kristalls. Sie ist
abhangig vom Anteil des As-Quellenflusses am Gesamtmolfluss der Gruppe-V-
Quellen in der Gasphase und variiert in der Regel mit den verwendeten
Prozessparametern. Dieser Zusammenhang zwischen der As-Konzentration im
Kristall und in der Gasphase wird fiir einen bestimmten Satz an
Prozessparametern experimentell ermittelt und in einer As-Einbaukurve
festgehalten (siehe auch Abschnitt 2.1.3).

Das GaAsxP1x-Pufferwachstum im weiteren Verlauf dieser Arbeit wurde mit TEGa
als Ga-Quelle und den Metallorganika TBP und TBAs durchgefiihrt. Zur
Bestimmung der As-Einbaukurven wurde die As-Konzentration im GaAsxPix-
Kristall xXrstall mittels XRD bestimmt, wobei der Fehler fiir xX7st! weniger als
0.7 %absolut betrug (siehe Kapitel 2). Die Einbaukurven wurden bei verschiedenen
Wachstumstemperaturen, Wachstumsraten und V/III-Verhéltnissen ermittelt, um

bei verschiedenen Prozessbedingungen die Schichtstrukturen mit definierter
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Materialzusammensetzung wachsen zu konnen. Wenn nicht anders erwahnt,
wurde das Wachstum auf Si(001)-Substraten mit GaP-Nukleation und einer 6°-

Fehlorientierung nach [111]A durchgefiihrt.

Es zeigte sich im Rahmen dieser Arbeit, dass die As-Einbaukurven im
verwendeten CRIUS-Reaktor mit den Quellen TBAs und TBP nicht der erwarteten
Einbaufunktion aus Gleichung (2.2) entsprachen. Die experimentellen
Einbaukurven lieflen sich dabei nicht mit einem  konstanten
Einbaukoeffizienten k,; beschreiben (Gleichung (2.1)). Abbildung 5.4 zeigt
berechnete As-Einbaukurven mit k;; > 1 im Vergleich zu zwei experimentell
bestimmten. Die erste experimentelle Kurve wurde fiir den As-Einbau in einem
AIXTRON AIX2800-G4 Planetenreaktor mit AsHz und PHs (618°C, 100 mbar,
V/IlI=50, TMGa, 1.56 nm/s) bestimmt. Sie liefS sich mit einem konstanten

Koeffizienten k,; = 36.0 beschreiben. Die zweite experimentelle Kurve zeigt eine
reprasentative As-Einbaukurve, die mit TBAs und TBP im CRIUS-Reaktor
hergestellt wurde (645°C, 100 mbar, V/III=5, TEGa, 0.94 nm/s). Sie lief sich aber
nicht an die Einbaufunktion aus Gleichung (2.2) mit einem konstanten Wert
von k,, anpassen. Diese Abweichung von den berechneten Einbaukurven mit
konstantem k,; wurde auch fiir weitere Prozessbedingungen beobachtet und soll

im Folgenden diskutiert werden.

Abbildung 5.4: Vergleich von experimentellen
mit berechneten As-Einbaukurven in GaAsxP1x
aus Gleichung (2.2) mit verschiedenen Einbau-
koeffizienten k,s. Die Einbaukurve in AsH;
und PH3 in einem AIX2800-G4 Planeten-
reaktor (618°C, 100 mbar, V/III=50, TMGa,

1.56 nm/s) verhdlt sich entsprechend einer

Einbaukurve mit k,; = 36. Dagegen Idsst sich
die Einbaukurve mit TBAs und TBP im CRIUS-
Reaktor (645°C, 100 mbar, V/IlI=5, TEGa,

0.94 nm/s) nicht mit einem konstanten

—=— TBAs, TBP (CRIUS)
o AsH,, PH, (G4)

------- Einbaukurve, Theorie | |
P und 7.0. In beiden Fdllen wurden Si-Substrate

0‘1Gaspha$9'6 0.8 1.0 mit GaP-Nukleation und 6°-Fehlorientierung
. nach [111]A verwendet. Das Wachstum auf
dem AIX2800-G4 Reaktor wurde gemeinsam

mit  David  Lackner  (Fraunhofer ISE)

durchgefiihrt.

Koeffizienten k beschreiben. Abhdngig von der
TBAs-Konzentration liegt k,, zwischen 2.5
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Der Einbaukoeffizient k,; hdngt prinzipiell von einer Reihe von Faktoren ab. Dazu
zahlen beispielsweise die Kinetik der Zerlegung der Quellenmolekiile, der
Massentransport der Quellenmolekiile von und zur Wachstumsoberflache, die
Bindungsenergien der Phosphide bzw. Arsenide oder die Adsorptions- bzw.
Desorptionsraten der Quellenmolekiile an der Wachstumsoberflache.
Insbesondere der erste Aspekt, die Zerlegung der Quellenmolekiile, spielt fiir den
Einbaukoeffizienten beim Wachstum von GaAsxPix mit AsHz und PH3z eine
wichtige Rolle. AsH3z bzw. PH3 zerlegen ohne die Anwesenheit anderer
Precursoren in sehr wunterschiedlichen Temperaturbereichen zwischen
400-700°C bzw. 500-900°C [34, 108]. Dies fiihrt dazu, dass bei einer
Wachstumstemperatur um 600°C bereits deutlich mehr AsH3 als PH3 zerlegt ist.
Dementsprechend reicht bereits ein geringes AsHz/(AsH3+PH3)-Verhaltnis aus,
weil der tatsiachliche Anteil der zerlegten As-Quellenmolekiile grofier ist und
somit mehr As in den GaAsxPix-Kristall eingebaut wird (Abbildung 5.4). Eine
Erhohung der Temperatur resultiert in der Zunahme des Anteils zerlegter PHz-
Molekiile in der Gasphase bei gleichem AsH3z/(AsH3+PH3)-Verhaltnis. Der
Einbaukoeffizient nimmt ab und strebt gegen eins, d.h. AsHz und PH3 sind beide
vollstandig zerlegt und das Verhiltnis der As- zu P-Atome in der Gasphase
entspricht demjenigen im GaAsxPix-Kristall. Die Temperaturabhangigkeit der
Einbaukurve wurde in [109] fiir das GaAsxPix-Wachstum mit AsHz und PH3
untersucht und dabei eine Temperatur von 850°C fiir das Erreichen von k,, = 1

ermittelt.

Fir die Zerlegung von TBAs bzw. TBP werden Temperaturbereiche von
350-450°C bzw. 400-550°C angegeben [110, 111]. TBP zerlegt folglich erst bei
hoheren Temperaturen als TBAs. Geht man von einem durch die Zerlegung
dominierten Einbau von As und P in GaAsxP1-x aus, sollte der Einbaukoeffizient fiir
Temperaturen unterhalb von 550°C k,; = 1 sein - analog zu AsHs und PHs.
Oberhalb von 550°C sollte er aufgrund der vollstindigen Zerlegung beider
Quellenmolekiile k,; = 1 betragen. Die As-Einbaukurve mit TBAs und TBP bei
645°C in Abbildung 5.4 liegt dagegen im Bereich von Einbaukoeffizienten grofder
als eins und ldsst sich nicht anhand der Einbaufunktion von Gleichung (2.2)
beschreiben. Dies war unerwartet, weil in der Literatur von konstanten As-
Einbaukoeffizienten beim MOVPE-Wachstum mit TBP und TBAs berichtet
wurde [112]. Diese waren grofier als eins, nahmen mit steigender Temperatur ab

und erreichten bei 575°C Wachstumstemperatur einen Wert von k,, = 8.36. Die
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Zerlegung von TBAs und TBP scheint sich demnach im vorliegenden Fall anders
zu verhalten. Sie ldsst sich - analog zur reduzierten TMGa-Zerlegung in
Abschnitt 5.1.1 - durch die kurze Verweildauer im CRIUS-Reaktor mit seiner
Showerhead-Geometrie und der damit verbundenen unvollstindigen Zerlegung
erkliren. Eine Erhohung der Wachstumstemperatur sollte folglich eine
Veranderung des As-Einbaukoeffizienten in Richtung k,; = 1 zur Folge haben. In
Abbildung 5.5(a) sind die As-Einbaukurven in GaAsxPix bei Temperaturen
zwischen 595°C und 673°C mit TBAs und TBP gezeigt. Mit zunehmender
Temperatur nahrt sich ihr Verlauf einer As-Einbaukurve mit k,; =1 an und
unterstiitzt damit die Hypothese einer unvollstindigen Zerlegung der TBAs- und
TBP-Quellenmolekiile. Trotzdem lief3en sich unabhangig von der Temperatur die

As-Einbaukurven nicht an die Einbaufunktion (2.2) mit konstantem k,, anpassen.

Die zuvor genannten Zerlegungstemperaturen von TBAs und TBP gelten fiir den
Fall, dass die Quellenmolekiile getrennt voneinander im Reaktor verwendet
werden. Sind sie aber gleichzeitig im Reaktor, koénnten die TBAs-
Zerlegungsprodukte die Spaltung von TBP unterstiitzen (siehe auch
Zerlegungsreaktionen in Abschnitt 5.1.1 und Tabelle 5.1). Die
Zerlegungsreaktionen von TBAs tuber die Homolyse (5.6) und reduzierte
Kupplungsreaktion (5.7) liefern C4Ho--Radikale. Diese konnen die Zerlegung von
TBP tuber die CsHo--Radikalattacke steigern, die ein wesentlicher Zerlegungspfad
von TBP ist [111, 113]. Je mehr TBAs im Verhaltnis zu TBP zur Verfligung steht,
desto hoher wird der Uberschuss an C4Ho--Radikalen, die das TBP angreifen und
dessen Zerlegung fordern konnen. Daraus lief3e sich folgern, dass mit steigender
TBAs-Konzentration in der Gasphase der Anteil von zerlegtem TBP zunimmt.
Dadurch wiederum steht mehr P zum Einbau in den GaAsxP1.x-Kristall bereit und
der As-Einbaukoeffizient nimmt mit steigender TBAs-Konzentration in der

Gasphase ab. Diese Erklarung passt im Falle der hier gezeigten experimentellen

As-Einbaukurve in Abbildung 5.4, fiir die mit steigendem xffsl)hase eine Abnahme

von k,, = 7.0 auf etwa 2.5 stattfand. Dieses Verhalten findet sich auch bei den
vier untersuchten Wachstumstemperaturen in Abbildung 5.5(a) wieder. Das
beobachtete Verhalten lasst sich somit sehr gut erklaren. Eine Veranderung des
V/1lI-Verhaltnisses bei sonst gleichen Wachstumsbedingungen sollte bei dieser
Betrachtung keine Anderung der Einbaukurve herbeifiihren, weil das Verhiltnis

von TBAs und TBP im zerlegten Zustand gleich bleibt. Dies bestatigte sich dann
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auch bei einer Veranderung des V/III-Verhaltnisses von 5 auf 10 mit ansonsten
gleichen Wachstumsbedingungen (siehe Abbildung 5.5(b)).

Die Variation der Wachstumsrate bei gleichem V/IlI-Verhaltnis von 5 fiihrte
ebenfalls zu einer Veranderung der As-Einbaukurve (Abbildung5.5). TEGa-
Molfluss und TEGa-Wachstumsrate waren in dem betrachteten Bereich von
1.9-7.7 mol/min wegen der konstanten Wachstumseffizienz (siehe Abbil-

dung 5.3(b)) proportional zueinander. Eine hohere Wachstumsrate fiihrte zu
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Abbildung 5.5: Einbaukurven von As in GaAsiPix mit TEGa, TBAs und TBP auf 6°-
fehlorientiertem  Si-Substrat  mit  GaP-Nukleationsschichten bei  verschiedenen
Wachstumstemperaturen  (a), V/IlI-Verhdltnissen (b) und Wachstumsraten (c). Die
Einbaukurven wurden aufSerdem auf Si-Substraten mit GaP-Nukleationsschichten und GaP-
Substraten mit jeweils 2°- und 6°-Fehlorientierung nach [111]A ermittelt. Die Bestimmung der

kristallinen Zusammensetzung von GaAsxP:x wurde mittels Rontgenbeugung durchgefiihrt.
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einer hoheren P-Konzentration im GaAsxP1x-Kristall iiber den gesamten Bereich
von GaP bis GaAs. Eine mogliche Erklarung ist hierbei, dass die C2Hs--Radikale aus
der Zerlegung von TEGa iiber die [(-Elimination (5.10) eine ahnliche
unterstiitzende Wirkung auf die Zerlegung von TBP haben wie die C4Ho--Radikale
aus der TBAs-Zerlegung. So wiirde bei erhohten TEGa-Molfliissen mehr TBP
zerlegt und damit mehr P in den Kristall eingebaut. Uber die gegenseitige
Wechselwirkung der Zerlegung von TEGa mit TBP bzw. mit TBAs sind dem Autor

dieser Arbeit leider keine Untersuchungen bekannt.

Zum Schluss wurde das Einbauverhalten von As beim Wachstum auf GaP-
Substraten im Vergleich zu GaP-Nukleationsschichten auf Si-Substraten
untersucht (Abbildung 5.5(d)). Die GaP-Oberflachen waren um 2° bzw. 6° in
Richtung [111]A fehlorientiert und die Abscheidung der GaAsxP1.x-Schichten fand
im selben Wachstumsprozess statt. Die As-Einbaukurven beim Wachstum auf den
Si-Substraten mit 2°- und 6°-Fehlorientierung war dabei nahezu identisch. Auf
dem 2°-fehlorientierten GaP-Substrat war nur eine geringe Abweichung vom
Wachstum auf Si erkennbar. Dagegen war beim Wachstum auf dem 6°-
fehlorientierten GaP-Substrat der As-Einbau im GaAsxP1x-Kristall bis zu 6 %absolut
geringer als auf Si mit GaP-Nukleation. Dieses Verhalten wurde auch bei anderen
Wachstumsversuchen festgestellt und macht somit eine fehlerhafte Bestimmung
der Kristallzusammensetzung unwahrscheinlich. Ein Zusammenhang mit der
Oberflachentemperatur (GaP: 650°C, Si: 645°C) lief3 sich ebenfalls ausschliefden,
da die gemessene Temperaturdifferenz der Substratoberflaiche mit 5°C zu gering
war. Die genaue Ursache dieser Abweichung konnte nicht festgestellt werden. Die
Differenz im Einbau blieb beim Wachstum der GaAsxPix-Puffer im weiteren
Verlauf dieser Arbeit unbertcksichtigt, da die Pufferstrukturen immer im

gleichen Wachstumsprozess auf GaP- und Si-Substrat hergestellt wurden.

Die hier beschriebenen GaAsxPix-Einbaukurven wurden fiir einen breiten
Parameterbereich fiir Wachstumstemperatur, Wachstumsrate, V/III-Verhaltnis
und Substratmaterial eingestellt. Sie erlaubten somit das Wachstum von
GaAsxPix-Pufferstrukturen mit definierter Kristallzusammensetzung bei

unterschiedlichen Prozessbedingungen.

5.1.3 Dotierung von GaAs,P;., mit Si

Die GaAsxP1x-Schichten fungieren als elektrisch leitende Verbindung zwischen

dem n-dotierten Si-Substrat und der n-dotierten GaAs-Zielschicht. Sie sollen
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daher ebenfalls n-dotiert sein. Eine Zieldotierstoffkonzentration von etwa
108 cm™3 - entsprechend dem Si-Substrat und der GaAs-Zielschicht - wurde
dabei fiir eine ausreichende Leitfahigkeit des GaAsxPix-Puffers anvisiert. Der
Dotierstoff war Si, welcher in Form von 2 % SiHs verdiinnt in Hz dem
Kristallwachstum beigemischt wurde. Die Bestimmung der
Dotierstoffkonzentration erfolgt mit dem Verfahren des Elektrochemischen CV-
Profiling (ECV), das die tiefenaufgeloste Bestimmung der aktiven

Dotierstoffkonzentration ermoglicht.

Eine schematische Darstellung der untersuchten GaAsxP1.x-Pufferstrukturen zeigt
Abbildung 5.6(a). Das Wachstum des Puffers mit insgesamt sieben Schichten
4180 nm Dicke wurde auf GaP- und Si-Substraten mit 6°-Fehlorientierung
nach [111]A durchgefiihrt. Als Wachstumstemperatur wurde 645°C bei einem
V/IlI-Verhiltnis von 5 gewihlt. Das Verhiltnis von SiHs zu TEGa wurde mit 1073

(a) (b) 1019 T . . BOGU4.. BOGOS., BIGDT., BIBIE. grasp.6” und 67

Substrat

MECV —=— Si(001) 6° nach [111]
essung —a— GaP(001) 6° nach [111]A
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6. Schicht
5. Schicht
4. Schicht

n-Dotierung [cm™]

3. Schicht

2. Schicht
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GaP Nukleation

—_

o
—
@

GaP Substrat GaP 02 04 06 08 GahAs
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Abbildung 5.6: ECV-Messung an mit Si dotierten GaAsxPix-Abbruchpuffern. (a) Das GaAsiPix
Wachstum fand auf Si- und GaP- Substraten mit 6°-Fehlorientierung der (001)-Oberfldche
nach [111]A statt. Das Wachstum wurde jeweils nach der 2., 4. und 6. Pufferschicht sowie nach
der GaAs-Zielschicht gestoppt und die Dotierung tiefenaufgelédst mittels ECV in den letzten beiden
Schichten (Pfeile) bestimmt. (b) Die n-Dotierung des GaAs.Pi.-Puffers bei einem konstanten
SiH4/TEGa-Verhiltnis von 10-3 lag im Bereich von 1-4-10'8 cm3 und nahm von der GaAs-Schicht
zur GaP-Nukleation ab. In den GaAsiPix-Schichten in der Ndhe des Si-Substrates stieg die
n-Dotierung etwas an. Diese Schichten wurden durch die Diffusion der Si-Atome aus dem Si-
Substrat zusdtzlich dotiert. Dieser Effekt war beim Wachstum auf GaP-Substrat nicht zu finden.
Die ECV-Messung wurde mit Unterstiitzung von Simon Heller (Fraunhofer ISE) durchgefiihrt und

vom Autor dieser Arbeit interpretiert.
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konstant gehalten. Die Wachstumsrate fiir GaP lag bei 0.44 nm/s und fiir
GaAsxP1x bei 0.94 nm/s. Nach jeweils zwei GaAsxPix-Schichten wurde der
Wachstumsprozess abgebrochen und eine ECV-Messung an den beiden jeweils
zuletzt gewachsenen GaAsxPix-Schichten durchgefiihrt. Dieses Vorgehen war
notwendig geworden, da bei einer einzigen ECV-Messung durch alle Schichten
der vollstindigen Pufferstruktur ein unregelmifiger Atzprozess an der
Oberfliche beobachtet wurde und dieser zu einer Verfidlschung der

Dotierstoffkonzentrationsbestimmung flihrt.

Die = ECV-Messungen ergaben die in  Abbildung 5.6(b) gezeigte
n-Dotierstoffkonzentration in Abhingigkeit vom As-Gehalt x5! im GaAsxP1x-
Kristall. Die n-Dotierstoffkonzentration lag fiir das Wachstum von GaAsxP1x auf
Si- und GaP- Substrat fiir alle As-Konzentrationen zwischen 1-10'® und
4 -10'® cm~3. Die gewiinschte elektrische Leitfiahigkeit war somit gewéhrleistet.
Beim Wachstum auf GaP-Substrat nahm die Dotierstoffkonzentration monoton
von GaP bis hin zum GaAs zu. Auf dem Si-Substrat war die n-Dotierung in
GaAsxP1x in der Ndhe des Si-Substrates etwas erhoht. Dies ist auf die Nahe der
Schichten zum Si-Substrat zuriickzufiihren. Si ist ein n-Dotierstoff fiir III-V-
Halbleiter wie GaAsxPix und kann beim Wachstum des Puffers in die ans Si-
Substrat angrenzenden GaAsxPi1x-Schichten eindiffundieren. Dies fiihrte zur
Erhohung der n-Dotierung in den ersten GaAsxP1x-Pufferschichten im Vergleich
zum Wachstum auf GaP-Substrat. Der Dotierstoffeinbau von Si in GaAsxP1.x auf Si-
und GaP-Substraten mit einer Fehlorientierung von 2° nach [111]A ergab analoge

Dotierstoffkonzentrationen.

5.2 Relaxation , abgebrochener” GaAs,P;_x-Pufferstrukturen

Ziel bei der Herstellung metamorpher GaAsxP1.x-Pufferstrukturen ist eine GaAs-
Zielschicht mit geringer Fadenversetzungsdichte, die gleichzeitig vollstandig
relaxiert ist. Letzteres ist notwendig, damit das III-V-Solarzellenwachstum bei der
GaAs-Gitterkonstante unverspannt fortgefiihrt werden kann. Ohne vollstandige
Relaxation der GaAs-Zielschicht konnten sonst bei fortgesetztem
Kristallwachstum Versetzungen gebildet werden, die zum Abbau der
Restverzerrung fiihren und sich als unerwiinschte Fadenversetzungen in die

aktiven Schichten der Solarzelle ausbreiten.
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Zum besseren Verstindnis der Relaxation in den einzelnen Schichten der
GaAsyP1.x-Puffer

Untersuchungen an ,abgebrochenen“ Pufferstrukturen durchgefiihrt. Das

wahrend des  Wachstums  wurden  systematische
Wachstum wurde dabei gezielt nach Erreichen einer bestimmten Schicht
abgebrochen, die Probe abgekiihlt und der Relaxationszustand jeder einzelnen

Schicht mittels Rontgenbeugung gemessen.

Der Aufbau dieser abgebrochenen GaAsxPix-Puffer ist in Abbildung5.7
schematisch dargestellt. Die vollstandige Pufferstruktur bestand aus einer GaP-
Schicht, sieben GaAsxPix-Pufferschichten und einer GaAs-Zielschicht. Die
Komposition x von GaAsxPi1x wurde linear gestuft von GaP bis GaAs verandert.
Das Wachstum wurde an bis zu fiinf verschiedenen Stellen abgebrochen: nach der
ersten, zweiten, vierten, sechsten Pufferschicht und nach der GaAs-Zielschicht
(Abbildung 5.7(a) bis (e)). Die Proben wurden alle bei 645°C, 100 mbar, einem
V/IlI-Verhaltnis von 5 und einer Wachstumsrate von 0.94 nm/s hergestellt. Die
wesentliche  Parametervariation bestand in der Verdnderung der
Pufferschichtdicke d. Wenn nicht anders erwahnt, wurden die Proben auf Si-
Substraten mit GaP-Nukleationsschichten hergestellt, deren (001)-Oberflaiche um

2° nach [111]A fehlorientiert waren.

abgebrochene GaAs,P;., Pufferstrukturen
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Abbildung 5.7: Schematischer Schichtaufbau der abgebrochenen GaAsxPix-Pufferstrukturen.
Das Wachstum wurde abhdngig von der jeweiligen Untersuchung nach der ersten, zweiten,
vierten, sechsten Pufferschicht oder der GaAs-Zielschicht abgebrochen ((a) bis(e)). Der
Relaxationszustand jeder einzelnen Schicht wurde mittels Rontgenbeugung bestimmt. Zentraler
Parameter war dabei ihre Dicke d. Der Schichtaufbau ist hier auf einem Si-Substrat dargestellt,

wurde aber auch auf GaP-Substrat hergestellt.
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Der Relaxationszustand jeder einzelnen GaAsxP1x-Schicht wurde mittels
Rontgenbeugung bestimmt (siehe Kapitel 2). Zur Charakterisierung des
Relaxationszustandes wurden die beiden Materialparameter der mittleren
elastischen in-plane Verzerrung €,(T;) und des mittleren Relaxationsparameters
R*(T;) in Bezug auf die vorhergehende Schicht bei Wachstumstemperatur Ty
ermittelt (ab hier ¢ und R*). ¢ ist ein Maf} fir den intrinischen
Verzerrungszustand der jeweiligen Schicht ausschlieflich in Bezug auf
Gitterparameter eben dieser Schicht. R* dagegen ist ein Maf} fiir die Relaxation
mit Bezug auf die vorhergehende Schicht. Wahrend €, = 0 bzw. R* = 100 % einer

vollstandigen Relaxation entsprechen, ist das Kristallgitter fir ¢, <0 bzw.

0% < R* <100 % kompressiv verzerrt. Die genauen Definitionen der beiden
Parameter wurden in Abschnitt 2.3.2 eingefiihrt. Abbildung 2.16 auf Seite 41 gibt
einen Uberblick zu verschieden Verzerrungszustinden in einem

Zweischichtsystem auf einem Substrat mit moglichen Werten fiir €, und R".

5.2.1 Relaxation der GaAs,P,_-Pufferschichten

Zunachst wurde die Entwicklung des mittleren Relaxationsparameters in Bezug
auf die vorhergehende Schicht R* in der GaP-Nukleationsschicht und den ersten
beiden GaAsxPix-Pufferschichten untersucht. Hierzu wurden abgebrochene
GaAsxPix-Pufferstrukturen mit einer bzw. den ersten beiden GaAsxPix-
Pufferschichten hergestellt (Abbildung 5.8(a) und (b)). Die Dicke der jeweils
obersten GaAsxP1.x-Schicht wurde verdndert wahrend die darunter befindliche
Schichtstruktur unverandert blieb. Ziel war es, das Relaxationsverhalten der
einzelnen Pufferschichten zu verstehen. Zum Vergleich wurde die Pufferschicht
neben dem Si-Substrat auch auf GaP-Referenzsubstraten mit 2°-Fehlorientierung
nach [111]A epitaxiert, um den Einfluss der zusatzlichen Gitterkonstanten-

differenz zwischen Si und GaP zu untersuchen.

Die Relaxation von GaP-Nukleationsschichten auf Si-Substrat in Abhangigkeit von
der GaP-Schichtdicke wurde in Abschnitt 3.5 anhand der elastischen in-plane
Verzerrung betrachtet. Die Gitterfehlanpassung von GaP auf Si betragt 0.47 % bei
645°C Wachstumstemperatur. Bis etwa 100 nm war das GaP pseudomorph auf
dem Si-Substrat und damit noch nicht relaxiert (R*(T,) = R*(T;) = 0 %). Als
Grundlage fiir das nachfolgende Wachstum der GaAsxP1x-Schichten wurde daher
eine 90 nm GaP-Nukleationsschicht auf Si gewahlt, die folglich als pseudomorph

angenommen werden kann.
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In einem ersten Schritt wurde auf dieser pseudomorphen GaP-Schicht das
Wachstum einer ersten GaAsxPix-Pufferschicht (Abbildung5.7(a)) mit
Schichtdicken zwischen 80 nm und 275 nm durchgefiihrt. Die As-Konzentration x
fir das Wachstum auf Si- und GaP-Substrat betrug 11 %, was einer
Gitterfehlanpassung von 0.42 % bei 645°C Wachstumstemperatur in Bezug auf
GaP entspricht. Die mittleren Relaxationsparameter R* der GaP- und GaAsxPix-
Schichten in Abhadngigkeit von der GaAso.11Posgo-Schichtdicke sind fiir das
Wachstum auf Si- bzw. GaP-Substrat in Abbildung5.8(a) bzw. (b)

zusammengefasst.

Ohne GaAso.11Po.go-Pufferschicht war die GaP-Nukleationsschicht auf dem Si-
Substrat mit R* = 0 % wie erwartet pseudomorph, d.h. vollstiandig verzerrt (Ab-
bildung 5.8(a)). Bei einer GaAso.11Posgo-Schichtdicke von 80 nm war die GaP-
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Abbildung 5.8: Mittlere Relaxationsparameter der ersten GaAso.i1Poso-Pufferschicht in Bezug auf
die vorhergehende Schicht R*(T;) bei Wachstumstemperatur T; = 645°C und in Abhdngigkeit von
der Schichtdicke d der GaAso.11Poge-Schicht. Die Proben wurden einerseits auf Si-Substrat mit 90 nm
pseudomorpher GaP-Nukleation (a) und andererseits auf GaP-Substrat (b) hergestellt. Die
Fehlorientierung der GaP(001)-Oberfldchen betrug 2° nach [111]A. Beim Wachstum auf Si-
Substrat ist zusdtzlich R* der GaP-Schicht angegeben. Die Fehlerbalken gehdéren zur

Fehlerabschdtzung aus der Relaxationsparameterbestimmung mittels XRD.
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Schicht in Bezug auf das Si-Substrat mit R > 20 % teilweise relaxiert. Dagegen
war das GaAsoi11Pogy mit R*= 0% pseudomorph beziglich der
darunterliegenden GaP-Schicht. Dies entspricht dem Verzerrungszustand in Ab-
bildung 2.16(b). GaP und GaAso.11Poss haben beide die gleiche in-plane
Gitterkonstante und es Dbilden sich in GaAsoi11Pogs noch keine
Gitterfehlanpassungsversetzungen aus. TEM-Aufnahmen an  GaAsxPix-
Pufferstrukturen zeigten die Haufung von Versetzungen an den Grenzflachen
zwischen den jeweiligen Pufferschichten (siehe z.B.Abbildung2.27 in
Abschnitt 2.5). Dies deutet darauf hin, dass die Relaxation der Pufferschichten
vorwiegend durch Fehlanpassungssegmente der Versetzungen an den
Grenzflachen und nicht in den Pufferschichten erfolgte. Aus diesem Grund ist
davon auszugehen, dass wegen R* = 0 an der GaP-GaAso.11Posgo-Grenzflache
ebenfalls keine Versetzungen vorlagen und die Relaxation der GaP-Schicht durch

Gitterfehlanpassungsversetzungen an der Si-GaP-Grenzflache passierte.

Fir GaAso.11Pogo-Schichtdicken tuber 80nm nahm die Relaxation der
darunterliegenden GaP-Schicht weiter zu. Gleichzeitig begann die GaAso.11Po.go-
Schicht ebenfalls zu relaxieren. Bei 120 nm GaAso.11Po.gs war R* bereits grofder als
10 %. Dies lasst auf die Ausbildung von Gitterfehlanpassungsversetzungen an den
Si-GaP- und GaP-GaAso.11Po.go-Grenzflachen schliefien.

Das Relaxationsverhalten der ersten GaAso.11Po.go-Schicht auf GaP-Substrat (Abbil-
dung 5.8(b)) verhielt sich dhnlich zum Wachstum auf der GaP-Nukleationsschicht
auf Si. Bis zu einer Schichtdicke von 80 nm GaAso11Pogs hatte noch keine
Relaxation der GaAso.11Po.g9-Schicht stattgefunden. Bei fortgesetztem Wachstum
begann das GaAso.11Pogo zu relaxieren. Dieses Vorgehen entspricht einer
experimentellen Bestimmung der kritischen Schichtdicke von GaAso.11Posgs auf

GaP, welche damit zwischen 80 nm und 120 nm lag.

In einem zweiten Schritt wurde das zuvor untersuchte Zweischichtsystem aus
GaP und GaAso11Pogs um eine weitere GaAsxPix-Pufferschicht zu einem
Dreischichtsystem auf Si-Substrat erweitert (Abbildung5.7(a)). Als
Wachstumsgrundlage dienten ein Si-Substrat mit 90 nm GaP- und 80 nm
GaAso.11Po.go-Schicht bzw. ein GaP-Substrat mit 80 nm GaAso.11Po.g9-Schicht.
Entsprechend Abbildung 5.8(a) bzw. (b) waren die GaAso.11Po.g9-Schichten dabei
noch vollstindig verzerrt. Die As-Konzentration der zweiten GaAsxP1x-
Pufferschicht betrug auf beiden Substraten 23 %. Dies entspricht einer

Gitterfehlanpassung von 0.45 % zur vorhergehenden GaAso.11Poso-Schicht. Die
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mittleren Relaxationsparameter R* der Schichten in Abhangigkeit von der
GaAso.23Po.77-Schichtdicke sind in Abbildung 5.9(a) und (b) gezeigt.

Auf dem Si-Substrat (Abbildung 5.9(a)) war bei einer GaAso.23Po.77-Schichtdicke
von 80nm die GaAso23Po77-Schicht in Bezug auf die darunterliegende
GaAso.11Pogo-Schicht mit R* = 0 % vollstandig verzerrt. Die Schicht und die
Grenzflache zwischen der letzten und vorletzten Pufferschicht waren somit frei
von Gitterfehlanpassungsversetzungen. GaP- bzw. GaAso.11Pogo-Schicht waren
dagegen mit tiber 90 % bzw. 60 % bereits stark relaxiert. Oberhalb von 80 nm
Dicke begann auch die oberste GaAso.23Po.77-Schicht wieder zu relaxieren und

wurde von der Ausbildung von Versetzungen zum Abbau der Gitterfehlanpassung

begleitet.
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Abbildung 5.9: Mittlere Relaxationsparameter der ersten GaAsei1Poss- und der zweiten
GaAsoz3Pos7-Pufferschicht in  Bezug auf die vorhergehende Schicht R*(T;) bei
Wachstumstemperatur T; = 645°C und in Abhdngigkeit von der GaAso23Po.77-Schichtdicke. Die
beiden GaAsxPix-Pufferschichten wurde einerseits auf Si-Substrat mit 90 nm pseudomorpher GaP-
Nukleationsschicht (a) und andererseits auf GaP-Substrat (b) hergestellt. Die Fehlorienterung der
GaP(001)-Oberfldchen betrug 2° nach [111]A. Die Fehlerbalken sind aus der Fehlerabschdtzung
zur Bestimmung des Relaxationsparameters mittels XRD.
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Die Relaxation der GaAso.11Po.go- und GaAso.23Po.77-Schichten auf GaP-Substrat (Ab-
bildung 5.9(b)) zeigte bei 80 nm GaAso.23Po.77 wieder ein dhnliches Verhalten zum
Wachstum auf Si mit GaP-Schicht. Wahrend die GaAso.11Po.go-Schicht relaxierte,
blieb die GaAso23Po77-Schicht mit R*=0% pseudomorph auf der
darunterliegenden GaAso.11Po.go-Schicht. Im Gegensatz zum Wachstum auf Si-
Substrat blieb die zuletzt gewachsene GaAso23Po.77-Schicht jedoch auch fur
groflere Schichtdicken bis mindestens 120 nm vollstandig verzerrt. Dies lag
moglicherweise an der hoheren Gitterfehlanpassung der GaAso.23Po.77-Schicht in
Bezug auf das Wachstumssubstrat. Wahrend die Gitterfehlanpassung von
GaAso.23Po77 zum Si 1.34 % ist, betrdgt sie zu GaP nur 0.87 %. Ein weiterer
Unterschied zum Wachstum auf Si war die hohere Relaxation der GaAso.11Po.go-
Schicht auf dem GaP-Substrat. Diese lasst sich damit erklaren, dass beim
Wachstum auf Si-Substrat ein Teil der Spannung zusatzlich zur GaAso.11Po.go-
Schicht auch in der GaP-Schicht abgebaut werden konnte und so die Relaxation

von GaAso.11Po.g9 auf Si geringer war.

Die hier vorgestellten Ergebnisse zeigen, wie die GaAsxP1.x-Puffer in Abhangigkeit
von ihrer Zusammensetzung und Schichtdicke so angepasst werden konnen, dass
jeweils die oberste Schicht frei bleibt von Gitterfehlanpassungsversetzungen.
Sowohl auf Si-, als auch GaP-Substrat gab es beim Wachstum der ersten beiden
GaAsxP1x-Pufferschichten eine Dicke unterhalb der alle bis auf die letzte
Pufferschicht relaxierten. Diese lag den Ergebnissen zufolge zwischen 80 nm und
130 nm. Die letzte Pufferschicht war dabei mit R* = 0 % pseudomorph auf der
vorletzten Pufferschicht. Entsprechend blieben die letzte Schicht und die
Grenzflache zwischen letzter und vorletzter Pufferschicht frei von

Gitterfehlanpassungsversetzungen.

5.2.2 Einfluss der Dicke der einzelnen Pufferschichten

Ziel im weiteren Verlauf war es, den Einfluss der Dicke der einzelnen
Pufferschichten auf ihre Relaxation zu untersuchen. Dies geschah in drei Serien
abgebrochener GaAsxPix-Pufferstrukturen, bei denen die Dicke der einzelnen
Pufferschichten von 80 nm auf 100 nm und 180 nm verandert wurde. Es erfolgte
ein Abbruch des Wachstums in jeder Serie nach der zweiten, vierten, sechsten
Pufferschicht und nach der GaAs-Zielschicht (Abbildung 5.7(b) (e)). Nur bei den
80 nm dicken Pufferschichten wurde das Wachstum zusatzlich nach der ersten
Pufferschicht abgebrochen (Abbildung 5.7(a)).
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Von allen Puffern wurden R*(T;), €,(T;) und der As-Gehalt x jeder GaAsxPix-
Pufferschicht mittels Rontgenbeugung bestimmt. Fiir jede der drei Pufferserien
zeigt Abbildung5.10 jeweils R*(T;) und €,(T;) in Abhangigkeit vom As-Gehalt der
einzelnen GaAsxPi1x-Schichten. Jede Datenkurve gehort dabei zu einer
abgebrochenen Pufferstruktur. Die letzte Schicht, in der das Wachstum
abgebrochen wurde, ist durch den letzten Datenpunkt der Kurve gekennzeichnet.
Zur Orientierung wurde als einzelner Datenpunkt auch R*=0% und
€, = —4 673 ppm einer bei 645°C Wachstumstemperatur pseudomorphen GaP-

Schicht auf Si in die Graphen eingezeichnet.

Beim Wachstum der Serie mit 80 nm dicken GaAsxP1.x-Schichten (Abbildung5.10(a)
und (b)) war die GaP-Nukleationsschicht nach dem Wachstum der ersten
GaAsxP1-x-Schicht bereits etwas relaxiert (R* = 25 % und ¢, > —4 673 ppm). Die
erste GaAsxPix-Schicht selber war dagegen noch pseudomorph auf der GaP-
Schicht (R* = 0). Nachdem die zweite GaAsxP1x-Schicht abgeschieden wurde,
hatte auch die erste GaAsxP1x-Schicht begonnen zu relaxieren. Diese Entwicklung
der Relaxation entspricht dem in Abbildung 5.8 und Abbildung 5.9 gezeigten
Relaxationsverhalten beim Wachstum der ersten beiden GaAsxP1.x-Schichten. Das
Wachstum weiterer Schichten fiihrte zu einer Relaxation der darunterliegenden
Schichten bis diese mit €, = 0 vollstandig realaxiert waren. Nur die letzten zwei
bis drei Pufferschichten - je nach Abbruch des Wachstums - wiesen eine
Restverzerrung mit €, < 0 auf. Die jeweils letzte Schicht war unabhangig von der
abgebrochenen Pufferstruktur so gut wie pseudomorph auf der vorletzten
Schicht geblieben (R* = 0). Das bedeutet, dass die oberste Pufferschicht und die
Grenzflaiche zwischen der letzten und vorletzten Pufferschicht frei von

Gitterfehlanpassungsversetzungen waren.

Beim Wachstum der Serie mit 100 nm dicken GaAsxPi.xPufferschichten (Abbil-
dung 5.10(c) und (d)) nahm ebenfalls die anfangs tensile Verzerrung der Schichten
mit €; < 0 bei der Fortfilhrung des Wachstums ab. Die Verzerrung ¢, der jeweils
letzten beiden Pufferschichten hatte im Gegensatz zur Serie mit 80 nm
Schichtdicke etwas abgenommen, was an der grofieren Dicke lag. Insbesondere
waren die jeweils obersten Pufferschichten in Bezug auf ihre vorhergehende
Schicht bereits etwas relaxiert, was sich in einem Relaxationsparameter R* > 0 %

aufderte. Folglich lag fiir diesen GaAsxP1x-Puffer mit insgesamt sieben GaAsxP1x-



148 5 Epitaxie von GaAsxP1-x-Pufferstrukturen
a 160 b DOE,‘} BOEED. MB!S BOEGT-, DD&B& g { asp-1-2"
( ) ( ) ol GaP T ! T T T
— 140
s —_
o1 E ol EATTTE
x 100 =
5} I X oL 4
o 80 -
g 60 - ; 4l i
2 0 = '
g 4 2 !
% 2 : o '
[7] >
o 0 sl |
80nm| GaP 20 40 60 80 GaAs 80nm| GaP 20 40 60 80 GaAs
xin GaAs P, [%] xin GaAs P, [%]
(C) 160 BOE1E-, nnaw BT, DOE.‘I'!ua[ 5p- 2.2 (d) B0615, B0616- HH'.' BOG1E :
GaP ol GaP GaAs
= 140
= E
o 120 - a 07 . |
& 100 |- S
I ~ 2L J
% 80 %‘i |
g_ 60 ETJ 4L a
=] y
S 40r 5 |
3 20¢ | >
& [ T L. 8l ]|
100 nm GaP 20 40 60 80 GaAs 100 nm GaP 20 40 60 80 GaAs
xin GaAs P, [%] xin GaAs P, [%]
e 160 . . ., B0604.. BOES.. BOBOT.. BIGE.gaasp 22" f pasns. goans. pos .
©) .GéP' ® ol GaP | GaAs
= 140 - .
°: F 1 £
o120 1 8 ol g3 __ |
& §§ = 1
o =, \
Q — 2L .
k3] - 2 Iy
£ — I
o o 0
g 2 4 y
2 g ] 1
(1] — _6 L .
3 >
[7]
a4
8L 4
180 nm GaP 20 40 60 80 GaAs 180 nm GaP 20 40 60 80 GaAs
xin GaAs P, [%] xin GaAs P [%]

Abbildung 5.10: Mittlere Relaxationsparameter in Bezug auf die vorhergehende Schicht R*(Ty;) links und
elastische in-plane Verzerrung €,(T;) rechts bei Wachstumstemperatur T; = 645°C der einzelnen
Pufferschichten in abgebrochenen GaAsxPi.-Pufferstrukturen. Die Dicke der GaAsxPi.-Pufferschichten
betrug 80 nm ((a), (b)), 100 nm((c), (d)) und 180 nm((e), (f)). Die GaAs.P:.x-Pufferstrukturen wurden auf

Si-Substrat mit GaP-Nukleationsschicht mit 2°-Fehlorientierung nach [111JA hergestellt.

Die

Fehlerbalken ergaben sich aus der Fehlerabschitzung bei der Bestimmung der Relaxationsparameter
und Verzerrung mittels XRD.
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Pufferschichten die kritische Dicke der einzelnen Schichten im Bereich zwischen
80 nm und 100 nm und schien sogar unabhdngig vom As-Gehalt der obersten

GaAsxP1x-Schicht im gleichen Bereich zu liegen.

Betrachtet man als Letztes das Wachstum der Serie mit 180 nm dicken GaAsxP1x-
Pufferschichten (Abbildung5.10(e) und (f)), so sieht man, dass die kritische Dicke
der jeweils letzten GaAsxP1.x-Pufferschicht bereits deutlich liberschritten war. Die
teilweise

oberste Pufferschicht war was man am

jeweils relaxiert,
Relaxationsparameter R* > 0 % deutlich erkennt. Die elastische Verzerrung ¢
der Puffer war beinahe ausschliefilich in der obersten Pufferschicht lokalisiert
und die vorhergehende Schicht war so gut wie vollstandig relaxiert (¢, = 0). Bei
einer Fortsetzung des Kristallwachstums konnte die Relaxation der zusatzlichen
Restverzerrung demnach nicht mehr in den unteren Pufferschichten stattfinden,
sondern erfolgte ausschlieflich unter Bildung von Gitterfehlanpassungs-

versetzungen in der obersten Pufferschicht.

Es konnte gezeigt werden, dass die elastische Verzerrung der letzten
Pufferschicht mit zunehmender Dicke der Einzelschichten abnimmt. Das
bedeutet, dass fiir dickere Schichten ein grofderer Anteil der Restverzerrung des
Puffers in der letzten Schicht relaxiert wird. Dieser Zusammenhang wird in Abbil-

dung 5.11 anhand der elastischen Verzerrunge, der jeweils letzten drei
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Abbildung 5.11: (a) Schemazeichnung der abgebrochenen GaAsyPix-Pufferstrukturen auf Si-
Substraten mit 2°-Fehlorientierung nach [111]A. (b) Elastische in-plane Verzerrung €,(T;) der
letzten, zweitletzten und drittletzten Pufferschicht der abgebrochenen Pufferstrukturen bei

Wachstumstemperatur T, = 645°C und einer Variation der Pufferschichtdicke d.
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Pufferschichten der zuvor gezeigten Pufferstrukturen zusammenfassend
dargestellt. Fiir einen GaAsxPi1x-Puffer mit sieben Schichten ergab sich eine
kritische Schichtdicke zwischen 80 und 100 nm fiir die Dicke einer Einzelschicht.
Unterhalb blieb die oberste Pufferschicht pseudomorph zu der vorhergehenden,
d.h. es fand keine Bildung von Gitterfehlanpassungsversetzungen in dieser letzten
Pufferschicht mehr statt.

5.2.3 Einfluss von Substratmaterial und —fehlorientierung

Das Wachstum gitterfehlangepasster Schichten kann auf Substraten mit
unterschiedlicher Fehlorientierung der (001)-Oberflache zu verschiedenartigem
Relaxationsverhalten fiihren. Goodhew und Giannakopoulos [114] berichteten
beim Wachstum von Gapoglno1As-Schichten auf GaAs-Substrat mit 1°- und 2°-
Fehlorientierung nach [111]A und [111]B von der bekannten Anisotropie der
Relaxation in die beiden senkrecht zueinander stehenden [110]- und [1-10]-
Richtungen [44]. Diese Anisotropie war dabei sowohl fiir die Winkel, als auch
Richtungen der insgesamt vier Fehlorientierungen sehr unterschiedlich
ausgepragt. Dieses Verhalten beobachteten auch Klingeretal [93] beim
Wachstum metamorpher GaixInkP-Puffer auf GaAs-Substrat mit 2°- und 6°-
Fehlorientierung nach [111]A oder [111]B. lhre Ergebnisse zeigten dariiber
hinaus, dass die Relaxation gemittelt iiber die beiden [110]- und [1-10]-
Richtungen (siehe auch Abschnitt 2.3.2 tiber den mittleren
Relaxationsparameter) fiir die unterschiedlichen Oberflaichenorientierungen

vergleichbare Werte annahmen.

Die Relaxation der abgebrochenen GaAsxPix-Pufferstrukturen wurde in den
letzten beiden Abschnitten systematisch anhand von Substraten mit GaP(001)-
Oberflaichen untersucht, die eine 2°-Fehlorientierung nach [111]A aufwiesen.
Zeitgleich erfolgte die Entwicklung von GaAsxPix-Puffern mit unterschiedlichen
Struktur- und Wachstumsparametern auf 6°-fehlorientierten Substraten
(nachster Abschnitt 5.3). In beiden Féllen fand das Wachstum sowohl auf GaP-
Substrat, als auch auf Si-Substrat mit GaP-Nukleation statt. Zum Vergleich des
Relaxationsverhaltens auf den verschiedenen Oberflachenorientierungen wurden
daher abgebrochene Puffer mit 100 nm dicken GaAsxP1.x-Pufferschichten auf GaP-
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und Si-Substraten mit 2°- und 6°-Fehlorientierung nach [111]A epitaxiert!8. Der
Abbruch des Wachstums erfolgte jeweils nach der zweiten, vierten und sechsten
Pufferschicht sowie nach der GaAs-Zielschicht (Abbildung 5.12(a)).

Die mittlere elastische in-plane Verzerrung €,(T;) der jeweils letzten drei
Schichten der Puffer ist in Abhdngigkeit von ihrer As-Konzentration in Abbil-
dung 5.12(b) zusammengefasst. Die letzten Pufferschichten wiesen die grofdte
Restverzerrung auf, wahrend die zweitletzten Schichten noch nicht komplett
relaxiert waren. Die drittletzten Schichten waren dagegen mit €(T;) =~ 0 nahezu
vollstindig relaxiert. Die elastische Verzerrung einiger vergleichbarer
Pufferschichtsysteme wies jedoch eine grofiere Streuung als den Fehler auf, der
sich aus der Bestimmung mittels XRD ergab (siehe auch Abschnitt 2.3.3). Die
Streuung der Verzerrung einzelner Schichten kann einerseits darin begriindet
sein, dass die gesamte Verzerrung der Pufferschicht auf unterschiedlich auf
mehrere Schichten verteilt war. Andererseits erfolgt Relaxation tiber die Bildung

und Multiplikation von Versetzungen mit Gitterfehlanpassungssegmenten. Die

(a) (b) 1 . . - . r . T - BI"G‘S-' EG‘E-E'T A8 (i'»‘\]
I drittletzte
OF--- 'L*—:.%- rE = = Fm- - - - Schicht
g L R AR .:::::‘ I:I 4
s -1r % et ;it,: zweitletzte
o> - “=14=7" 1 ~~._ T Schicht 1
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5. GaAs,Py, |0 g -S| letzte o ]
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Abbildung 5.12: (a) Schemazeichnung der abgebrochenen GaAs.Pi.«-Pufferstrukturen auf GaP-
Substraten und Si-Substraten mit GaP-Nukleation mit jeweils 2°- und 6°-Fehlorientierung
nach [111]A. Die Schichten haben jeweils eine Dicke von 100 nm. (b) Mittlere elastische in-plane
Verzerrung €,(T;) der letzten, zweitletzten und drittletzten Pufferschicht gemessen bei
Wachstumstemperatur T; = 645°C und in Abhdngigkeit von der As-Konzentration x. Die

Fehlerbalken ergeben sich aus der Fehlerabschditzung bei der Bestimmung der Verzerrung mittels
XRD.

18 Die Untersuchung erfolgte nur auf GaP-Substraten mit einer Fehlorientierung nach [111]A, da die GaP-
Nukleationen auf Si ausschlieflich nach [111]A fehlorientiert waren (Abschnitt 3.3).
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Anzahl und Verteilung dieser Quellen fiir Bildung und Multiplikation kénnen von
Substrat zu Substrat variieren - selbst bei gleicher Fehlorientierung - und bei
nominell gleichen Puffern zu geringfligig unterschiedlichen Relaxationszustanden
fihren [114]. Insgesamt zeigen die Pufferschichten auf den verschieden
fehlorientierten Substraten dennoch ein dhnliches Relaxationsverhalten. Somit
lassen sich die Ergebnisse aus den beiden vorhergehenden Abschnitten zur
Untersuchung abgebrochener GaAsxPix-Pufferstrukturen auf 6°-fehlorientierte

GaP- und Si-Substrate iibertragen.

5.3 Parametervariationen an GaAs,P,_.-Pufferstrukturen

5.3.1 Uberblick iiber die verwendeten Parameter

Wichtige Anforderungen an eine metamorphe GaAsxP1.x-Pufferstruktur sind die
vollstandige Relaxation der GaAs-Zielschicht bei gleichzeitig geringer
Oberflachenrauigkeit und Fadenversetzungsdichte. Diese Materialeigenschaften
hangen unter anderem von den verwendeten Wachstumsbedingungen und vom
Schichtaufbau des Puffers ab. Das Ziel war daher den Einfluss der Substrat-,
Prozess- und Schichtstrukturparameter der GaAsxPix-Puffer auf ihre
Materialeigenschaften hin zu untersuchen. Die Herstellung der Pufferstrukturen
wurde dabei mit den metallorganischen Quellen TEGa, TBAs und TBP bei einem
V/IlI-Verhaltnis von 5 durchgefiihrt. Die n-Dotierung erfolgte mit 2 % SiH4 in H>
und einem Dotierstoff zu TEGa Verhiltnis von 1073. Im Fokus standen
Pufferstrukturen mit linear gestuftem Ubergang in der Gitterkonstante. Tabel-
le 5.2 fasst die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Parameter zusammen. Die
Tabelle zeigt dartiiber hinaus den grundsatzlichen Schichtaufbau einer GaAsxP1x-

Pufferstruktur mit einer Kennzeichnung der Schichtstrukturparameter.

Substratseitig dienten GaP und 60nm dicke antiphasenfreie GaP-
Nukleationsschichten auf Si als Wachstumsgrundlage. Zusatzlich wurde zum
Vergleich eine GaP-Nukleation auf Si mit Antiphasengrenzen an der GaP-
Oberflache herangezogen Die GaP(001)-Oberflachen waren alle um 6° nach
[111]A fehlorientiert. Beziiglich der Prozessbedingungen wurde eine Variation
der Wachstumsrate und der Temperatur untersucht. Der Schichtaufbau der
GaAsxP1x-Pufferstrukturen wurde hinsichtlich Anzahl N.,,,p und Dicke d; a5p
der Pufferschichten sowie Dicke der GaAs-Zielschicht d;, 45 und der GaixInxAs-

Uberschussschicht  djss (x = 4 %) variiert. Beim Vergleich verschiedener
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Pufferstrukturen wurde jeweils einer der Parameter verdndert wahrend alle
anderen unberiihrt blieben. Tabelle 5.3 gibt eine Ubersicht der bei den
verschiedenen Parametern hergestellten Proben. Die fett gedruckten Parameter
geben an, bei welchen Variationen die jeweilige Probe fiir einen Vergleich

herangezogen wurde.

Zum Vergleich der Materialeigenschaften erfolgte die Charakterisierung der
Pufferstrukturen anhand verschiedener Methoden. Die Oberflichenmorphologie
und RMS-Oberflachenrauigkeit der GaAs-Zielschichten wurde mit AFM an
10x10 um? grofRen Ausschnitten gemessen. Zusétzlich diente die in-situ Reflexion
der Wachstumsoberflaiche als Indikator fiir eine Zunahme der
Oberflachenrauigkeit wahrend dem Wachstum (siehe auch Abschnitt 2.2). Die
Restverzerrung der GaAs-Zielschicht bei Wachstumstemperatur wurde mittels
Rontgenbeugung bestimmt und wird in den folgenden Abschnitten anhand der

mittleren elastischen in-plane Verzerrung €,(T;) angegeben.

Tabelle 5.2: Uberblick iiber die variierten Parameter zur Untersuchung ihres Einflusses auf die
Materialeigenschaften metamorpher GaAsyPix-Puffer. Wachstumsgrundlage waren GaP-Substrate und
antiphasenfreie GaP-Nukleation auf Si mit einer 6°-Fehlorientierung der GaP(001)-Oberfldchen
nach [111]A. Alle GaAsxPi.«-Puffer wurden mit einem linear gestuften As-Gradienten und mit einem
V/111-Verhdltnis von 5 abgeschieden.

Substratparameter

Substrat GaP, GaP/Si mit und ohne APDs an der GaP-Oberflache
Prozessparameter

Temperatur 595, 612, 645, 673°C

Wachstumsrate 0.24,0.46, 0.94 nm/s GaAs Zielschicht [SH

Gao_galno_MAS USS dUSS
Gahs
Anzahl der Pufferschichten N;gap 4,7, 10 GaAs,P:, dgansp

Schichtstrukturparameter

Ngaasp Schichten

Dicke der Pufferschichten d;,45p 60, 100, 180, 275 nm GaAs,P,,

Dicke der GaAs-Zielschicht d; 4 100, 200,400 nm GaAs,Py.,
GaP Nukleation
Gai-«InkAs-Uberschussschicht dggs  ohne, 100, 200 nm

mitx ~ 4 %

Substrat
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Eine der entscheidenden Materialeigenschaften bei der Entwicklung
metamorpher Pufferstrukturen fiir die Herstellung von Solarzellen ist eine
geringe Fadenversetzungsdichte in der GaAs-Zielschicht. Die Bestimmung der

Versetzungsdichte wurde daher mit den drei in Abschnitt 2.5 vorgestellten

Tabelle 5.3: Ubersicht iiber die Proben, die zur Untersuchung der Substrat-, Schichtstruktur und
Prozessparameter auf das GaAs<Pix-Pufferwachstum hergestellt wurden. Die fett gedruckten
Parameter geben an, bei welchen Variation eine Pufferstruktur berticksichtigt wurde. Das Wachstum

wurde bei allen Strukturen mit einem V/III-Verhdltnis von 5 durchgefiihrt.

Puffer T Rate NGaasp  dgaasp daas duss Substrat  Probe
A 645°C 094nm/s 7 100nm 400nm 100nm Si/GaP B0611
A-APD 645°C 094nm/s 7 100nm 400nm 100nm Si/GaP B0611
mit APDs
A-GaP 645°C 094nm/s 7 100nm 400nm 100nm GaP B0611
B 645°C 094nm/s 4 100nm 400nm 100nm Si/GaP B0634
C 645°C 0.24nm/s 7 100 nm 400 nm ohne Si/GaP B0602
D 645°C 0.46nm/s 7 100nm 400nm ohne Si/GaP B0596
E 645°C 0.94nm/s 7 100nm 400nm ohne Si/GaP B0609
F 595°C 0.46nm/s 7 180nm 400nm ohne Si/GaP B0600
G 612°C 0.46nm/s 7 180 nm 400nm ohne Si/GaP B0594
H 645°C 0.46nm/s 7 180 nm 400nm ohne Si/GaP B0593
| 673°C 0.46nm/s 7 180 nm 400nm ohne Si/GaP B0597
J 645°C 094nm/s 7 100nm 400nm 200nm Si/GaP B0612
K 645°C 094nm/s 7 100nm 100 nm ohne Si/GaP B0618
L 645°C 0.46nm/s 4 180nm 400nm ohne Si/GaP B0592
M 645°C 0.46nm/s 10 180 nm 400 nm ohne Si/GaP B0591
N 645°C 0.46nm/s 7 60nm 400 nm ohne Si/GaP B0601
0 645°C 0.46nm/s 7 275nm 400nm ohne Si/GaP B0595
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Methoden durchgefiihrt. Die quantitative Auswertung der
Fadenversetzungsdichte n;, erfolgte anhand der Auszdhlung von Griibchen in
AFM-Messungen an der GaAs-Oberfliche (Abschnitt 2.5.1). Sie wurde zusatzlich
anhand der Leerlaufspannung V,. von GaAs-Einfachsolarzellen ermittelt, die auf
den Pufferstrukturen abgeschieden wurden (Abschnitt 2.5.2). Ergdnzend wurden
Photolumineszenzmessungen an AlGalnP/GalnP/AlGalnP-Doppelhetero-
strukturen durchgefiihrt, die auf den Pufferstrukturen abgeschieden wurden, und
einen qualitativen Vergleich der Fadenversetzungsdichte
zulassen (Abschnitt 2.5.3). Die PL-Intensititen wurden dabei auf die Intensitit
einer Referenzprobe (B0655-gipdh-4b-B0595-gaasp) normiert, die in im gleichen
Abschnitt vorgestellt wurde.

In den folgenden Abschnitten werden die Ergebnisse der durchgefiihrten
Parametervariationen auf die Materialeigenschaften vorgestellt. Bei der
Prozessierung der Solarzellenstrukturen (Abscheidung der Antireflexschicht,
Aufdampfen der Vorder- und Riickseitenkontakte, etc. auf die Halbleiterschichten
der Solarzelle) gingen einige Proben zu Bruch. Diese konnten daher nur
unvollstindig bzw. nicht einheitlich prozessiert werden. An diesen Solarzellen
war daher keine bzw. keine vergleichbare Charakterisierung in Bezug auf ihre
[-V-Kennlinienparameter und der Versetzungsdichte anhand ihres V. moglich.
Nicht zur Verfiigung stehende bzw. nicht vergleichbare Ergebnisse der GaAs-

Solarzellen sind in den folgenden Abschnitten mit n/v gekennzeichnet.

5.3.2 Oberflachenmorphologie und Einfluss des Substrates

Eine wichtige Grundvoraussetzung fiir das Wachstum von III-V-Solarzellen auf
einem GaAsxPix-Puffer ist  eine GaAs-Zielschicht  mit  geringer
Oberflachenrauigkeit. Eine GaAs-Oberfliche mit hoher Rauigkeit kann bei
fortgesetztem GaAs-Wachstum durch dreidimensionales Wachstum zu einer
weiteren Erhohung der Rauigkeit und zur Ausbildung von Defekten flihren -
dahnlich zum Wachstum von GaixInkP-Puffern in Kapitel 4. Aus diesem Grund
wurde die Entwicklung der Oberflaichenrauigkeit wahrend dem GaAsxP1x-
Wachstum anhand der in-situ Reflexion und die Oberflaichenmorphologie der
GaAs-Zielschicht mittels AFM untersucht. Die Oberflachenuntersuchungen
wurden dabei mit dem GaAsxP1x-Pufferwachstum auf verschiedenen Substraten
verbunden. Die Puffer wurden auf GaP-Nukleationsschichten mit und ohne

Antiphasengrenzen sowie auf Si- und GaP-Substraten hergestellt. Alle (001)GaP-



156 5 Epitaxie von GaAsxP1.x-Pufferstrukturen

Oberflaichen waren um 6° nach [111]A fehlorientiert. Die schematische
Schichtstruktur des verwendeten linear gestuften GaAsxPix-Puffers mit
7 Pufferschichten 4 100 nm Dicke und einer GaixInkAs-Uberschussschicht mit
ca. 4 % Indium ist in Abbildung 5.13 dargestellt. Der Puffer wurde bei 645°C mit
einer Wachstumsrate von 0.94 nm/s und einem V/III-Verhaltnis von 5 auf den

verschiedenen Substraten im selben Wachstumsprozess abgeschieden.

Calla Zielschicht 400 ni Abbildung 5.13: Schichtstruktur eines linear

- estuften GaAsyP;x-Puffers mit
GageslnosAs  Uberschussschicht 100 nm gestuft WP Puff

GaAs 100 nm 7 Pufferschichten d100nm  Dicke und

GaAs,P;, X=86% 100 nm GayxIniAs-Uberschussschicht mit 4% In-
GaAs,P;.x x=72% 100 nm Gehalt (B0611-gaasp, 0.94 nm/s
GaAs, P, X =59 % 100 nm
GaAs,P,., X =47 % 100 nm

Wachstumsrate und V/III = 5). Diese
Pufferstruktur wurde auf GaP-Substrat

GaAs,P,., x=34% 100 nm

GaAs,P,., =24 % 100 nm (Puffer ~A-GaP) und  Si-Substrat  mit

GaAsP,., Xx=12% 100 nm unterschiedlichen GaP-Nukleationsschichten

GaP 100 nm hergestellt (Puffer A und Puffer A-APD), um

+ den Einfluss verschiedener
Si-Substrat mit GaP-Nukleationsschicht

oder
GaP-Substrat Pufferwachstum zu untersuchen.

Wachstumsgrundlagen auf das GaAsiPix-

Vergleich von GaP-Nukleationsschichten mit und ohne Antiphasengrenzen

Es wurde ein Versuch durchgefiihrt, bei dem der Einfluss von Antiphasengrenzen,
die an die Oberfliche einer GaP-Nukleationsschicht durchstofien, auf die
Oberflachenmorphologie untersucht wurde. Als Wachstumsgrundlage dienten
eine nicht-optimierte 100 nm GaP-Nukleationsschicht mit Antiphasengrenzen
und eine optimierte eindoméanige 60 nm GaP-Nukleationsschicht auf Si-Substrat.
Beide GaP-Schichten waren unterhalb der kritischen Schichtdicke und kénnen
somit als pseudomorph auf Si angenommen werden (Abschnitt 3.5). Die An- bzw.
Abwesenheit der Antiphasengrenzen wurde mittels RAS und AFM {iiberpriift. Die
AFM-Aufnahmen der beiden GaP-Oberflachen befinden sich in Abbildung 5.14.

Abbildung 5.15 =zeigt die in-situ Reflexion bei 633 nm, die wahrend dem
GaAsxP1x-Wachstum gemessen wurde. Die Fabry-Perot-Oszillationen beginnen
aufgrund der etwas unterschiedlichen GaP-Nukleationsschichtdicken auf einem
jeweils anderen Reflexionsniveau. Das Niveau, um das die Oszillationen
stattfinden, verdandert sich grundsatzlich mit dem Brechungsindex der obersten
Schicht und folgt den Fresnelschen Gleichungen fiir senkrecht einfallendes
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GaP-Nukleation auf Si mit Antiphasen optimierte GaP-Nukleation auf Si
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Abbildung 5.14: AFM-Oberfldchenaufnahmen zweier GaP-Nukleationsschichten auf Si, die als
Wachstumsgrundlage fiir den in Abbildung 5.13 gezeigten Puffer dienten, um den Einfluss von

Antiphasengrenzen an der GaP-Oberfldche auf das Wachstum des GaAscPix-Puffers zu
untersuchen. Die Abscheidung des GaAsxPi«Puffers auf den beiden GaP-Nukleationsschichten
fand im gleichen Wachstumsprozess (B0611-gaasp) statt. Die GaP(001)-Oberfldchen waren um
6° in Richtung [111]A fehlorientiert. (a) 100 nm nicht optimierte GaP-Nukleationsschicht mit
durchstofsenden Antiphasengrenzen an der Oberfldche. (b) 60 nm GaP-Nukleationsschicht auf
Si mit optimierten Abscheidebedingungen ohne Antiphasengrenzen. AFM-Messung: Alexander
Wekkeli (Fraunhofer ISE).

Licht (siehe auch Abschnitt 2.2). Fiir GaP liegt das Reflexionsniveau bei 633 nm
niedriger (experimentell bestimmt zu ~31.5% bei 645°C) als fiir GaAs
(experimentell bestimmt zu ~38.5% bei 645°C). Demnach nimmt das
Reflexionsniveau bei steigendem Brechungsindex mit dem As-Gehalt x im
GaAsxP1x zu. Das Reflexionsniveau von GaAs ist in den Graphen in Abbildung 5.15
eingezeichnet. Ein grundsatzlicher Anstieg des Reflexionsniveaus beim GaAsxP1-x-
Wachtum ist somit auf eine Materialeigenschaft zuriickzufiihren, die bei beiden
Substrattypen unabhangig von der Morphologie der Wachstumsoberflache zu

beobachten war.

Die Auswirkung von Antiphasengrenzen auf das Wachstum eines GaAsxPix-
Puffers zeigt der Reflexionsverlauf des Puffers auf Si-Substrat mit GaP-Nukleation
und Antiphasengrenzen (Puffer A-APD). Das Reflexionsniveau blieb in den ersten
Pufferschichten in der gleichen Grof3enordnung wie beim Wachstum auf der
antiphasenfreien GaP-Nukleationsschicht (Puffer A). Ab der flinften bzw. sechsten
Pufferschicht nahm das Reflexionsniveau jedoch mehr und mehr ab und deutet
somit auf eine Zunahme der Rauigkeit an der Wachstumsoberflache hin. Die
Reflexion erreichte in der GaAs-Zielschicht offensichtlich nicht das gleiche Niveau

wie bei der Verwendung einer eindomanigen GaP-Nukleationsschicht. Bei
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Abbildung 5.15: In-situ Reflexionsmessung bei
633 nm wdhrend dem Wachstum der in Abbil-
dung 5.13 gezeigten Pufferstruktur auf zwei
GaP-Nukleationsschichten auf Si-Substrat mit
und ohne Antiphasengrenzen an der GaP-
E Oberfldche (GaP-Nukleationen: Abbil-

] dung 5.14, Puffer A-APD und Puffer A). Die
R Reflexion beginnt auf unterschiedlichen
Niveaus, da die Dicken der GaP-

Nukleationsschichten mit 60 nm bzw. 100 nm
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unterschiedlich sind. Das Reflexionsniveau

In-situ Reflexion, A

lf ! GaP-Oberfléche auf Si
i | i |—— eindomanig (A)
i m|t AF’DS (A APD) ] wurde experimentell bei 645°C zu 31.5 % bzw.

0 — 560 1000 1500 38.5% fiir die Wellenlinge von 633 nm
Zeit [s] bestimmt (B0611-gaasp, B0003-gip).

einer spiegelnden GaP- bzw. GaAs-Oberfldche

fortgesetztem Wachstum konnte von einer weitere Degradation der Reflexion
und schlussendlich der Kristallperfektion ausgegangen werden. Der Puffer auf
der GaP-Nukleation mit Antiphasengrenzen eignete sich daher nicht fiir das

Wachstum von III-V-Solarzellen.

Im Gegensatz zur GaP-Nukleationsschicht mit Antiphasengrenzen erreicht das
Reflexionsniveau beim Wachstum auf der antiphasenfreien GaP-Schicht nahezu
das Reflexionsniveau einer glatten GaAs-Oberflache. Dies spricht fiir eine gute
Morphologie mit geringer Oberflachenrauigkeit, wie im Folgenden beim Vergleich

mit dem Pufferwachstum auf GaP-Substrat gezeigt wird.

Die Reflexionsmessungen belegen somit die Bedeutung einer antiphasenfreien
GaP-Nukleation fiir erfolgreiches GaAsxPix-Pufferwachstum. Nur mit einer
antiphasenfreien GaP-Nukleation ist die GaAsxPix-Pufferentwicklung tiberhaupt

zielfihrend.

Vergleich von GaP-Nukleationsschicht auf Si-Substrat mit GaP-Referenzsubstrat

Die Herstellung von GaAsxP1x-Puffern auf GaP-Substrat diente als Referenz zum
Wachstum auf Si-Substrat mit GaP-Nukleationsschicht. Ein Vergleich des
Wachstums auf den beiden Substraten ermoglicht die Untersuchung des
Einflusses des Si-Substrats und der GaP-Nukleation auf das Pufferwachstum.
Hierzu wurde die GaAsxPix-Pufferstruktur aus Abbildung 5.13 auf einem GaP-
Referenzsubstrat und einer antiphasenfreien GaP-Nukleationsschicht auf Si im

gleichen Prozess hergestellt.
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Die in-situ Reflexion bei 633 nm ist in Abbildung 5.16(a) gezeigt. Die Reflexion
des GaAsxP1x-Pufferwachstums auf den beiden Substraten erreichte ein ahnlich
hohes Niveau in der obersten GaAs-Zielschicht. Das Reflexionsniveau lag dabei
sogar in der Ndhe einer glatten GaAs-Oberflache.

Die Oberflachenmorphologie der GaAs-Oberflaichen der beiden Puffer wurden
zusatzlich mittels AFM untersucht (Abbildung 5.16(b) und (c)). Beide Aufnahmen
zeigen ein Kreuzmuster, das typischerweise bei der Ausbildung von

Gitterfehlanpassungsversetzungen in metamorphen Pufferstrukturen beobachtet

(b) A—GaP auf GaP(001) 6° nach [111]A
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Abbildung 5.16: (a) In-situ Reflexionsmessung bei 633 nm Wellenldnge wdhrend des
Wachstums der in Abbildung 5.13 gezeigten GaAs.P1x-Pufferstruktur. Das Wachstum wurde auf
einem GaP-Referenzsubstrat (Puffer A-GaP) und einer antiphasenfreien GaP-Nukleationsschicht
auf Si-Substrat (GaP-Nukleation: Abbildung 5.14(b), Puffer A) durchgefiihrt. Beide erreichen ein
dhnlich hohes Reflexionsniveau welches vergleichbar ist mit einer glatten GaAs-Oberfldche
(experimentell zu 38.5 % mit 633 nm bei 645°C bestimmt, B0003-gip). (b) bzw. (c) zeigen die
AFM-Aufnahmen der Oberflichen der obersten GaAs-Zielschichten auf GaP- bzw. Si-Substrat
nach Ende des Pufferwachstums. Die RMS-Oberfldchenrauigkeit betrdgt 3.55 nm bzw. 3.69 nm.
Beide Oberflichen zeigen fiir das metamorphe Pufferwachstum typisches Kreuzmuster. AFM:
Alexander Wekkeli (Fraunhofer ISE).
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wird. Die RMS-Oberflaichenrauigkeiten der auf GaP- bzw. Si-Substrat
gewachsenen Puffer ist mit 3.69 nm bzw. 3.55 nm praktisch gleich. Um diese
Werte einordnen zu konnen, ist ein Vergleich mit anderen metamorphen Puffern
sinnvoll. Als Grundlage fur die Herstellung metamorpher
Gao.3slno.ssP/Gaosslne.17As/Ge-Solarzellen mit tiber 41 % Wirkungsgrad wurden
GaixInyAs-Puffer auf Ge verwendet[23]. Die GaixInxAs-Zielschichten dieser
Puffer hatten eine Oberflichenrauigkeit im Bereich von 5-10 nm [115]. Die
Oberflachenrauigkeit der GaAs-Zielschichten der hier vorgestellten GaAsxPi1x-
Puffer mit unter 4 nm ist somit vergleichbar mit derjenigen von GaixInxAs-
Puffern auf Ge.

Die Ergebnisse zeigen, dass der Verlauf des Reflexionssignals bei 633 nm fiir
Pufferstrukturen auf GaP-Referenzsubstrat und Si-Substrat vergleichbar ist.
Zudem konnen planare Oberflachen mit geringer Rauigkeit erzielt werden. Diese
Oberflachen bilden daher eine gute Ausgangslage fiir das weitere Wachstum von

GaAs-basierten Strukturen.

Neben der Oberflaichenmorphologie wurde die Durchstof3versetzungsdichte der
beiden Puffer A und A-GaP an der GaAs-Oberfliche mittels AFM bestimmt
(Abschnitt 2.5.1). Beim Wachstum des GaAsxP1.x-Puffers auf Si- bzw. GaP-Substrat
ergab sich mit dieser Methode eine Versetzungsdichte von 1.7 -10% cm™2
bzw.1.9-108cm™ in der GaAs-Zielschicht. Das Si-Substrat und die
antiphasenfreie GaP-Nukleation zeigten somit kaum Einfluss auf die

Oberflaichenmorphologie und Versetzungsdichte der GaAs-Zielschicht.

Vergleich von GaAs,P,_,-Pufferstrukturen mit unterschiedlichem As-Gradient

Es wurde ein Versuch durchgefiihrt, die Anzahl der Pufferschichten in der
GaAsxP1x-Pufferstruktur von sieben auf vier zu reduzieren. Die in-situ Reflexion
und die Schichtstrukturen der beiden Puffer sind in Abbildung 5.17 gezeigt. Die
beiden Puffer wurden bei gleichen Prozessbedingungen hergestellt. Der erste
Puffer A hatte wieder den in Abbildung 5.13 gezeigten Schichtaufbau. Der zweite
Puffer B hat mit insgesamt 100 nm eine diinnere GaP-Schicht und tberbriickt die
Gitterkonstantendifferenz von GaP zu GaAs in nur vier statt sieben

Pufferschichten, unterscheidet sich aber ansonsten nicht von Puffer A.

Beide Puffer erreichten praktisch das gleiche Reflexionsniveau in der GaAs-
Zielschicht und ihre Reflexion blieb wahrend dem Wachstum von 400 nm GaAs

auf einem konstanten Niveau. Passend hierzu waren die Oberflichenrauigkeiten
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von Puffer A und B laut AFM mit 3.69 nm und 3.54 nm ebenfalls vergleichbar.
Auch die Relaxation der 400 nm dicken GaAs-Zielschicht verhielt sich mit 98.4 %
fir Puffer A und 99.0 % fiir Puffer B sehr dhnlich. Deutlich unterschiedlich
dagegen verhielten sich die Fadenversetzungsdichten, die mit AFM an der GaAs-
Oberfliache fiir Puffer A bzw. B zu 1.7 - 108 cm™2 bzw. 5.2 - 108 cm™2 bestimmt
wurden. Die hohere Versetzungsdichte hdangt moglicherweise mit dem hdéheren
As-Gradienten des GaAsxPix-Puffers zusammen. Dieser Zusammenhang wird in
Abschnitt 5.3.4 bei der Variation der Anzahl und Dicke der Pufferschichten
nochmal aufgegriffen.

Der Vergleich dieser beiden Pufferstrukturen zeigt, dass eine vergleichbare
Oberflachenmorphologie nicht auf eine vergleichbare Versetzungsdichte
schliefen ldsst. Die Untersuchung der Oberflichenmorphologie sollte daher
durch weitere Charakterisierungsmethoden wie der Bestimmung der
Versetzungsdichte ergdanzt werden, um die Materialeigenschaften eines GaAsxP1.x-

Puffers und seiner GaAs-Zielschicht umfassender zu beschreiben.

(a) GBE i) folt=re: Gahs e (b) Puffer A Puffer B

404 Pzl 1 GaAs 400 nm
9 P n ]
£ [ [/
; I ] GaAs 100 nm
@ 351 ] GaAsy sPos 100 nm [ GaAs 400 nm
" P 1 GaAsy 75Po25 100 nm
< L GaAsysoPos1 100 nm [l GaAs 100 nm
-l% ol ‘\ qusféxc-r:z:teern o | GaAs; 47Poss 100 nm [l GaAs76Po2: 100 nm
‘g:-, [ 4 Schichten (B) GaAsg14Pogs 100 nm [l GaAsg57Pg4s 100 nm
- _:] |_ _ 4100 nm Dicke GaAsg,4Po76 100 nm [l GaAsg 35Pos2 100 nm
:‘E | oo '] GaAsg 12Poss 100 nm [l GaAsg 15Posr 100 nm
T oosbig i 0oL GaP 160 nm [l GaP 100 nm

Y PBEEEETE 2 caas |
0 500 1000 1500 Si-Substrat Si-Substrat

Zeit [s]

Abbildung 5.17: In-situ Reflexionsmessung bei 633 nm Wellenldnge wdhrend dem Wachstum
zweier GaAsxP1x-Puffern auf 60 nm dicken optimierten GaP-Nukleationsschichten auf Si-Substrat
mit 6°-Fehlorientierung nach [111]A. Puffer A hat wieder den in Abbildung 5.13 gezeigten
Schichtaufbau. Puffer B wurde mit den gleichen Prozessbedingungen hergestellt hat aber anstelle
von 7 nur 4 GaAsiPi.-Schichten d 100 nm Dicke. Anhand der Oberfldchenreflexion der GaAs-
Zielschichten, die bei beiden Puffern in etwa gleich ist, ldsst sich kein Unterschied zwischen den
Materialeigenschaften der Pufferstrukturen feststellen.
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5.3.3 Wachstumsrate und —temperatur

Seitens der Prozessparameter wdhrend dem Wachstum der GaAsxPix-
Pufferstrukturen wurde der Einfluss von Wachstumsrate und -temperatur auf
die Materialeigenschaften untersucht. Der Schichtaufbau bestand fiir beide
Parametervariationen aus 7 GaAsxPix-Pufferschichten ohne Uberschussschicht
und einer 400 nm GaAs-Zielschicht. Die Herstellung der Strukturen erfolgte auf
Si-Substraten mit GaP-Nukleationen und 6°-Fehlorientierung der (001)-
Oberflachen nach [111]A.

Die Wachstumsrate wurde bei 645°C mit 0.24 nm/s, 0.46 nm/s und 0.94 nm/s
variiert (Proben C, D und E in Tabelle 5.3, Messergebnisse in Tabelle 5.4). Die
Dicke der Pufferschichten betrug dabei jeweils 100 nm. Die Restverzerrung
€,(Tg) der GaAs-Zielschicht lag zwischen —1.4-10% ppm und —1.7 - 103 ppm.
Damit wiesen alle drei Proben im Rahmen des Messfehlers von 0.4 - 103 ppm eine

vergleichbare und signifikante tensile Restverzerrung auf.

Die Fadenversetzungsdichten nyp, anhand des V,. der GaAs-Solarzelle und der
AFM-Messung lagen in einer vergleichbaren Gréfienordnung fir die jeweilige
Wachstumsrate. Die mit AFM bestimmte Versetzungsdichte ist in Abbildung 5.18
abhangig von der Wachstumsrate aufgetragen und durch die PL-Intensitat der
dazugehorigen Doppelheterostrukturen erganzt. Die Ergebnisse der PL-

Messungen geben dabei den Verlauf der Versetzungsdichte mit der

Tabelle 5.4: Messergebnisse aus der Charakterisierung verschiedener GaAs.Pi.«-Pufferstrukturen
bei der Variation der Wachstumsrate. Sonstige Parameter: 645°C, V/IIl = 5, 7 Pufferschichten d
100 nm, keine Uberschussschicht, 400 nm GaAs-Zielschicht. Puffer C (0.24 nm/s), D (0.46 nm/s)
und E (0.94 nm/s).

Wachs- nTp RMS €,(T¢) PL GaAs-Solarzelle
tums-

Voc AFM AFM XRD Intensitat Voc Jsc FF n
rate
[nm/s] [cm2] [nm] [103ppm]  [%] [mV]  [mA/cm?] [%] [%]
0.24 n/v 21108 9.6 -1.4+0.4 4045 n/v n/v n/v. n/v

046 1.3-10%8 1.6-108 4.8 -1.7+x0.4 59+9 767.6 21.5 71.1 11.7

094 1.6-108 3.5-108 4.2 -1.7x0.4 37+4 761.2 21.0 69.5 11.1




5.3 Parametervariationen an GaAs,P,_,-Pufferstrukturen 163

Abbildung 5.18: Fadenversetzungs-

. . , e e TR 120 dichte ngpp und PL-Intensitdt in
e n., mit AFM Abhdngigkeit von der Wachstumsrate
— 10° | o Pl-ntensitat 1100 E bei den GaAs.Pi.«-Pufferstrukturen C, D
E&. _ 180 % und E (siehe auch Tabelle 5.4). nrp
f E wurde mittels AFM-Messungen an der
5 {60 s  Oberfliche  der  GaAs-Zielschicht
2 E bestimmt. Die PL-Intensitdten wurden
E 140 E an AlGaInP/GalnP/AlGalnP-Doppel-
E 10°} 10 D:F_ heterostrukturen gemessen, die auf den
I Pufferstrukturen abgeschieden wurden.
: . ! L 0 Als Referenz fiir die PL-Intensitdt diente

0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

die Doppelheterostruktur auf dem

Wachstumsrate [nm/s]
Puffer O.

Wachstumsrate qualitativ sehr gut wieder. Mit steigender (fallender)
Versetzungsdichte nimmt die Anzahl der nichtstrahlenden
Rekombinationszentren im GalnP-Absorber der Doppelheterostruktur zu (ab), so

dass die PL-Intensitat entsprechend fallt (steigt).

Ausgehend von der niedrigsten Durchstofdversetzungsdichte bei 0.46 nm/s nahm
diese mit der Wachstumsrate bei 0.94 nm/s etwas zu. Dies entspricht dem Modell
von Fitzgerald et. Al (siehe auch Gleichung (2.47) in Abschnitt 2.5, [72]), das
einen linearen Anstieg der Versetzungsdichte mit der Wachstumsrate vorhersagt.
Gleichzeitig nahm die Versetzungsdichte mit fallender Wachstumsrate bei
0.24 nm/s ebenfalls zu. Die Abweichung vom Modell von Fitzgerald et. Al lief3e
sich mit einer ungiinstigen Kombination der Wachstumsbedingungen
(Wachstumsrate, Temperatur, V/III-Verhaltnis) erkldren, die eine etwa zweimal
hohere Oberflachenrauigkeit der GaAs-Zielschicht von 9.6 nm zur Folge hat. Wie
in Abschnitt 4.2 diskutiert kann eine erhohte Oberflachenrauigkeit die zusatzliche
Ausbildung von Versetzungen zum Abbau der Verzerrung bedeuten, weil das
Versetzungsgleiten durch die raue Oberflache erschwert wird. Ein eindeutiger
Zusammenhang zwischen Wachstumsrate und Versetzungsdichte konnte daher
nicht abgeleitet werden. Im weiteren Verlauf wurden GaAsxP1.x-Pufferstrukturen
sowohl mit 0.46 nm/s, als auch mit 0.94 nm/s Wachstumsrate hergestellt. Vom
Wachstum mit 0.24 nm/s wurde aufgrund der hohen Oberflichenrauigkeit
abgesehen, da sich raue Oberflachen bei weiterem Wachstum typischerweise

verstarken.
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Die Temperatur wurde als weiterer Prozessparameter mit 595°C, 612°C, 645°C
und 673°C variiert (Proben F, G, H und I in Tabelle 5.3, Messergebnisse in Tabel-
le 5.5). Das Wachstum der Pufferstrukturen wurde dabei mit 0.46 nm/s
Wachstumsrate und 180nm dicken Schichten durchgefiihrt. Die RMS-
Oberflachenrauigkeiten der GaAs-Zielschichten waren mit Werten zwischen

3.9 nm und 5.1 nm in etwa vergleichbar.

Die Restverzerrung €;(T;) der GaAs-Zielschichten war wie schon bei der
Variation der Wachstumsrate tensil. Sie lag bei 645°C mit €,(T;) = —2.1-
103 ppm am groften und nahm sowohl fiir gréfere, als auch Kkleinere
Wachstumstemperaturen ab. Die GaAs-Zielschichtdicke betrug anhand der
Wachstumsrate aus den Fabry-Perot-Oszillationen und der Wachstumsdauer
jeweils 400+10 nm. Laut XRD waren alle darunterliegenden GaAsxP1x-
Pufferschichten vollstandig relaxiert (¢,(T;) =~ 0). Es war daher zu erwarten, dass
die verbleibende Restverzerrung in den GaAs-Zielschichten der vier
Pufferstrukturen lokalisiert war und den gleichen Wert haben sollte. Andererseits
sollen Versetzungen bei hoheren Temperaturen leichter gleiten kénnen und
konnten somit zu einer geringeren Restverzerrung dieser Schichten gefiihrt
haben. Die Restverzerrung schien aber mit steigender Temperatur im Rahmen

eines Messfehlers von 0.4 ppm eher zuzunehmen. Dies sprach somit auch gegen

Tabelle 5.5: Messergebnisse aus der Charakterisierung verschiedener GaAs.Pi.«-Pufferstrukturen
bei der Variation der Wachstumstemperatur. Sonstige Parameter: 0.46 nm/s, V/IIl = 5,
7 Pufferschichten d 180 nm, keine Uberschussschicht, 400 nm GaAs-Zielschicht. Puffer F (595°C),
G (612°C), H (645°C) und I (673°C).

Tem- nTp RMS €,(T¢) PL GaAs-Solarzelle

pera- o

¢ Voc AFM AFM XRD Intensitat Voc Jsc FF n
ur

[°C] [cm?] [nm] [10°ppm]  [%] [mV]  [mA/em?] [%] [%]

595 n/v 51108 51 -1.4+04 19+3 n/v n/v n/v.n/v
612 1.0-108 2.7-108 39 -1.1+04 6210 782.1 20.8 70.8 11.5
645 0.9-108 0.9-108 4.8 -2.1+x04 95x12  787.0 22.2 714 12.5

673 n/v 16108 48 -1.7+04 75+11  n/v n/v.. n/v n/v
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eine verstarkte Relaxation der bei hoherer Temperatur gewachsenen Proben
wahrend des Abkiihlvorgangs. Der thermische Ausdehnungskoeffizient der
GaAsxP1x-Schichten ist namlich grofder als derjenige vom Si-Substrat, so dass die
tensile Verzerrung durch das Abktihlen von Prozess- zu Raumtemperatur sogar
noch abnimmt und die treibende Kraft fiir den Relaxationsprozess verringert
wird. Eine abschliefdende Erklarung fiir dieses Verhalten der Restverzerrung

wurde im Rahmen dieser Arbeit noch nicht gefunden.

Die Fadenversetzungsdichte in der GaAs-Zielschicht wird von der
Wachstumstemperatur T mafdgeblich beeinflusst. Die Versetzungsdichte laut des
Modells von Fitzgerald et al. (siehe auch Gleichung (2.47) in Abschnitt 2.5, [72])

U/keT  Die Aktivierungsenergie fiir das Versetzungsgleiten

ist proportional zu e
wurde dabei fiir GaixIngP-Schichten auf GaP-Substrat zu U = 2 eV bestimmt. Die
in dieser Arbeit gemessene Fadenversetzungsdichte anhand von AFM in
Abhangigkeit von der Temperatur ist in Abbildung 5.19 dargestellt. Bei 595°C lag
sie mit 5.1-10% cm™2 am héchsten und ging mit steigender Temperatur auf
0.9 - 108 cm™2 bei 645°C zuriick. Dieser Verlauf wurde - wie auch schon bei der
Variation der Wachstumsrate - hervorragend von einer zunehmenden PL-
Intensitit der Doppelheterostrukturen begleitet. Die Abnahme der
Versetzungsdichte verlief dabei proportional zu eY/*8T mit einer
Aktivierungsenergie von U=22eV (siehe  Abbildung 5.19). Die
Temperaturabhangigkeit der Versetzungsdichte lief sich somit in diesem

Temperaturbereich sehr gut mit dem Modell von Fitzgerald et al. nachvollziehen.

Abbildung 5.19: Fadenversetzungs-

. e 120 dichte ngpp und PL-Intensitdt in

e, mit AFM Abhdngigkeit von der Wachstums-
o | [°— PL-Intensitat 1100 = ]

— 10°F S temperatur bei den GaAsyPix-
E;, _ 180 ;:E Pufferstrukturen F, G, H und I (siehe
c = auch Tabelle 5.5). nyp wurde mittels
% 160 EE AFM-Messungen an der Oberfldche der
2 ®™  GaAs-Zielschicht bestimmt. Die PL-
E 140 E Intensitdten wurden an
E 10°F 150 ; AlGaInP/GalnP/AlGalnPDoppelhetero-

strukturen gemessen, die auf den Puffer-

strukturen abgeschieden wurden. Als
Referenz fiir die PL-Intensitdt diente die
Doppelheterostruktur auf dem Puffer O.

580 600 620 640 660 680
Wachstumstemperatur [°C]
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Obwohl man fiir eine weitere Steigerung der Wachstumstemperatur von 645°C
auf 673°C eine weitere Reduzierung der Versetzungsdichte auf unter 5-

107 cm~2erwarten wiirde, wurde ein Anstieg auf 1.6 - 108 cm™2

gemessen, der
sich auch in einer fallenden PL-Intensitit der dazugehorigen
Doppelheterostruktur widerspiegelte. Der zusatzliche Temperaturanstieg konnte
fir eine verstirkte Desorption der As-Quellenmolekiile von der
Wachstumsoberflache fiihren, so dass das verwendete V/III-Verhaltnis von 5 in
der Gasphase zu gering ist, sich die Umordnung der Atome auf der
Wachstumsoberflache verandert und auf diese Weise das Kristallwachstum
beeintrachtigt. Liefde sich der Trend der Fadenversetzungsdichte mit der
Temperatur fortsetzen ware das Pufferwachstum bei noch hdoheren
Temperaturen sehr attraktiv. Aus diesem Grund sollte in kiinftigen
Untersuchungen die Wachstumsbedingungen bei Temperaturen oberhalb von
650°C genauer untersucht und deren Einfluss auf die Fadenversetzungsdichte

geklart werden.

Insgesamt zeigte sich anhand der Variation von Wachstumsrate und -temperatur
eine hervorragende Ubereinstimmung von der gemessenen
Fadenversetzungsdichte in der GaAs-Zielschicht und der PL-Intensitit der
Doppelheterostrukturen, die auf den jeweiligen Puffern abgeschieden wurden.
Dieses Ergebnis zeigt, dass die PL von Doppelheterostrukturen fiir einen
qualitativen Vergleich der Fadenversetzungsdichte in der GaAs-Zielschicht
verschiedener Puffer sehr gut geeignet ist. Die Messergebnisse zeigten aufderdem,
dass sich die Fadenversetzungsdichte in der GaAs-Zielschicht fiir die Reduzierung
der Wachstumsrate von 0.94 nm/s auf 0.46 nm/s etwas verringern lief3. Dagegen
fiihrte die Erhohung der Wachstumstemperatur von 595°C auf 645°C zu einer
Reduzierung auf fast ein Sechstel der Versetzungsdichte auf unter 108 cm™2. Die
weiteren Proben zur Variation der Schichtstruktur wurden daher bei 645°C

Wachstumstemperatur epitaxiert.

5.3.4 Dicke und Anzahl der Pufferschichten

Die Relaxation der Schichten einer GaAsxP1x-Pufferstruktur hangt sowohl von der
Gitterkonstantendifferenz, die in einer Schicht uberbriickt wird, als auch ihrer
Dicke ab, wie bereits im Abschnitt 5.2 anhand , abgebrochener” Pufferstrukturen
gezeigt wurde. Bis zum Erreichen einer kritischen Schichtdicke, die von der

Gitterkonstantendifferenz abhdngt, wird die Schicht elastisch verzerrt. Mit
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Uberschreiten der kritischen Schichtdicke wird die Verzerrung durch eine
plastische Verformung mit dem Gleiten bereits vorhandener und der Bildung
neuer Versetzungen abgebaut. Damit sind Dicke und Anzahl der GaAsxPix-
Schichten zwei wichtige Parameter, die sich auf die Relaxation und
Fadenversetzungsdichte einer Pufferstruktur auswirken. Ihr Einfluss auf die
Materialeigenschaften von GaAs-Zielschicht, AlGalnP/GalnP/AlGalnP-
Doppelheterostruktur und GaAs-Solarzelle wird im Folgenden geschildert.

Es wurden GaAsxPi.x-Pufferstrukturen mit 7 Schichten mit den Dicken d;,4p =
60, 100, 180 und 275 nm hergestellt (Proben N, D, H und O in Tabelle 5.3). Der
schematische Schichtaufbau fiir die Variation der Pufferschichtdicke ist in Abbil-
dung 5.20(a) dargestellt und die dazugehorigen Messergebnisse in Tabelle 5.6
zusammengefasst. Zudem wurde die Anzahl der Pufferschichten mit N;g45p = 4, 7
und 10 bei konstanter Dicke von 180 nm variiert (Proben L, M und H in Tabel-
le 5.3). Dies entspricht einem Ubergang von GaP zu GaAs in 5, 8 und 11 Schritten.
Die Gitterkonstantendifferenz pro Schritt betragt dann 0.76, 0.48 und 0.35 % bei
645°C Wachstumstemperatur. Zum Vergleich: GaP hat zu Si bei 645°C eine
Gitterkonstantendifferenz von 0.47 %. Die dazugehorige Struktur und die
Messergebnisse zeigen Abbildung 5.20(b) und Tabelle 5.7.

Die Dicke der GaAs-Zielschicht betrug bei allen Pufferstrukturen 400 nm. Die
kritische Schichtdicke von GaAs auf der letzten Pufferschicht war damit bereits

Uberschritten. Sie liegt bei 7 Pufferschichten anhand der Untersuchungen in

(@) deanep = 60, 100, 180, 275 nm (b)

GaAs Zielschicht 400 nm

GaAs,Py, x=88%
GaAs,P;., X=73%
GaAs,P,., x =60 %

Ngaase =4, 7,10

7 Schichten GaAs Zielschicht 400 nm

TR GaAs,Pi, x=48%

GaAs,P., 180 nm
GaAs,P,, x=36% ?’“:G;as:; .
= chichten
GaAs, P, x=25% GaAs,P,,

GaAs,P,, x=13%
GaP

GaAs,P,,
GaP

Si Substrat i Substrat

Abbildung 5.20: Schichtaufbau der GaAs.Pix-Pufferstrukturen bei der Variation der
Schichtdicke d;qasp (a) und ihrer Anzahl Schichten Nggasp (b). Der As-Gehaltx in (a)
entspricht dem der Probe E.



168 5 Epitaxie von GaAsxP1-x-Pufferstrukturen

Tabelle 5.6: Messergebnisse aus der Charakterisierung verschiedener GaAsxP1..-Pufferstrukturen bei
der Variation der Dicke je GaAsxPix-Pufferschicht. Sonstige Parameter: 645°C, 0.46 nm/s, V/III =
5, 7 Pufferschichten, 400 nm GaAs-Zielschicht, keine Uberschussschicht. Puffer N (60 nm),
D (100 nm), H (180 nm) und O (275 nm).

Dicke ntp RMS ¢/(T¢) PL GaAs-Solarzelle
Puffer- .
Voc AFM AFM XRD Intensi- Voc Jsc FF n
schicht .
tat
[nm] [cm2] [nm]  [103ppm]  [%]  [mV] [mA/cm?] [%] [%]

60 2.3-108 4.3-108 5.1 -1.7£0.4 19+2  740.6 21.7 67.7 10.9
100 1.3-108 1.6-108 4.8 -1.7+0.4 59+9 767.6 21.5 71.1 11.7
180  0.9-108 0.9-108 3.9 -2.1+0.4  95x12 787.0 22.2 714 12.5

275 1.0-108 0.8-108 5.6 -2.0£0.4 100+12 782.7 21.9 71.1 12.2

Abschnitt 5.2.2 im Bereich unter 100 nm. Durch die Abwesenheit einer
Gai-xInyAs-Uberschussschicht (siehe auch folgenden Abschnitt 5.3.5) war bei allen
GaAsxPix-Pufferstrukturen die Restverzerrung vollstandig in der GaAs-

Zielschicht lokalisiert und betrug fiir alle Pufferstrukturen im Rahmen des

Tabelle 5.7: Messergebnisse aus der Charakterisierung verschiedener GaAsxP1..-Pufferstrukturen bei
der Variation der Anzahl der GaAs\Pix-Pufferschichten. Sonstige Parameter: 645°C, 0.46 nm/s,
V/IIl = 5, 180 nm Pufferschichtdicke, 400 nm GaAs-Zielschicht, keine Uberschussschicht. Puffer
L (4 Schichten), H (7 Schichten) und M (10 Schichten).

Anzahl nTp RMS  €/(T¢) PL GaAs-Solarzelle
Puffer- .
Voc AFM AFM XRD Intensi- Voc Jsc FF n
schich- N
tat
ten
[-] [cm?] [nm] [103ppm]  [%]  [mV] [mA/cm?] [%] [%]

4 1.4-108 2.1-108 4.6 -2.1x0.4 42+2 766.2 22.0 70.1 11.8
7 0.9-108 0.9-108 3.9 -2.1+0.4  95x12 787.0 22.2 714 125

10 0.8-10%8 0.7-108 4.4  -2.4+04 104x16 795.2 22.3 71.8 12.8
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Messfehlers etwa —2.0 - 10 ppm. Die dhnliche Relaxation der GaAs-Zielschichten
macht den Vergleich der Fadenversetzungsdichten legitim. Letztere wurde
sowohl mittels AFM-Messung an den GaAs-Oberflachen, als auch anhand der
Leerlaufspannung V,. von GaAs-Solarzellen bestimmt, die auf den
Pufferstrukturen abgeschieden wurde. Die mit den beiden Methoden ermittelten
Versetzungsdichten stimmten dabei sehr gut liberein. Die GaAs-Oberflachen aller
Pufferstrukturen wiesen dabei eine vergleichbare Oberflachenrauigkeit zwischen

3.9 nm und 5.6 nm auf.

Die Fadenversetzungsdichte n;, aus AFM-Messungen in Abhangigkeit von der
Pufferschichtdicke ist in Abbildung 5.21 gezeigt. Sie reduzierte sich ausgehend
von 4.3 - 108 cm™2 bei 60 nm Schichtdicke auf 0.8 - 108 cm™2 bei 275 nm. Analog
zeigt Abbildung 5.22 die n;p-Abhangigkeit von der Anzahl der Schichten. Die
Versetzungsdichte nahm mit einer Zunahme von 4 auf 10 Pufferschichten
4180 nm Dicke von 2.1-108 cm™2 auf 0.7 - 108 cm™2 ab. Beide Abbildungen
enthalten neben der Fadenversetzungsdichte auch die PL-Intensititen der auf
den Puffern hergestellten Doppelheterostrukturen. Wie bereits bei der Variation
von Wachstumsrate und -temperatur in Abschnitt 5.3.3 zeigte sich wieder eine
hervorragende Ubereinstimmung der Entwicklung der PL-Intensitit, die mit

abnehmender Versetzungsdichte anstieg.

Abbildung 5.21: Fadenversetzungs-

dichte ngpp und PL-Intensitdt in

e n, n;it AFr\:ﬂ TR 120 Abhdingigkeit von der Dicke dg,asp je
o |[—o— PL-Intensitat o {100 w Pufferschicht bei den  GaAsxPix-
“-‘g [ E Pufferstrukturen N, D, H und O (siehe
o 180 &  auch Tabelle 5.6). nyp wurde mittels
_ac_: E AFM-Messungen an der Oberfldche der
-E 160 & GaAs-Zielschicht bestimmt. Die PL-
g’ a0 % Intensitdten wurden an
% § AlGaInP/GalnP/AlGalnP-Doppelhe-
E 108:' {20 & terostrukturen gemessen, die auf den
[ o Pufferstrukturen abgeschieden wur-
0 '50 100 '1ég '2('30' 'zéol 3{')0' 358 den. Als Referenz fiir die PL-Intensitdt
Pufferschichtdicke d__, , [nm] diente die Doppelheterostruktur auf

dem Puffer O.
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Abbildung 5.22: Fadenversetzungs-

dichte ngpp und PL-Intensitdt in
H(II!E!M’.].IS .HIJ!\EIZ!;]-IE BO%E1-1-46° 120

""'"l”m St AEM | Abhiingigkeit ~ von  der  Anzahl
pr —o— PL-Intensitét /0 {100 @ Pufferschichten = Ngaasp  bei  den
‘?‘g [ E GaAs.PixPufferstrukturen L, H und M
o 180 &  (siehe auch Tabelle 5.4). nyp, wurde
_uc_s % mittels ~ AFM-Messungen an  der
% 16 iﬁ- Oberfliche der GaAs-Zielschicht
g’ i 140 E bestimmt. Die PL-Intensitdten wurden
% f:I:J an AlGaInP/GalnP/AlGalnP-Doppel-
g 10° - . 120 &  heterostrukturen gemessen, die auf den

e Pufferstrukturen abgeschieden wurden.
0 - 2 :; - é 3 1|0' ' 120 Als Referenz fiir die PL-Intensitdt diente
Anzahl Pufferschichten N__, die Doppelheterostruktur auf dem

Puffer O.

Die Erhohung von Dicke dg;,45p und Anzahl N, 45p der Pufferschichten entspricht
beides einer Reduzierung des Gitterfehlanpassungsgradienten, d.h. der
Uberbriickung der Gitterfehlanpassung pro pm gewachsenem Puffer. Fiir beide
Variationen ist in Abbildung 5.23 die Versetzungsdichte n;, in Abhangigkeit vom
mittleren Gradienten R, iiber den gesamten Puffer mit einer Gitterfehlanpassung
von 3.7 % von GaP zu GaAs gezeigt. Der Gradient betragt fiir 7 Pufferschichten
mit 60, 100, 180 bzw. 275 nm Dicke 8.9, 5.3, 3.0 bzw. 1.9 %/um. Fiir 4, 7 bzw. 10
Pufferschichten 4 180 nm ist er 5.2, 3.0 bzw. 2.1 %/um. Die Ergebnisse zeigen, je

kleiner Rg, - und damit die Gesamtdicke des Puffers - desto geringer war auch

die Versetzungsdichte in der GaAs-Zielschicht. Nach dem Modell von Fitzgerald et

10° ~———rr— Abbildung 5.23: Mit AFM ermittelte
—B— Variation Schichtanzahl N, ., Fadenversetzungsdichte nrp in der
— O Variation Schichtdicke d,,., GaAs-Zielschicht in Abhdngigkeit vom
E 0 Gitterfehlanpassungsgradienten  Rg,..
& Gezeigt sind die Ergebnisse aus den
% Variationen der Anzahl der
E, Pufferschichten Ngqasp (Proben L, H, M)
N und der Dicke dGaasp je
E 10°F ' Pufferschicht (Proben N, D ,H, O).

0 2 4 6 8 10 12
Gitterfehlanpassungsgradient Rgr [%/um]
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al. (Gleichung (2.47) in Abschnitt 2.5,[72]) verhalten sich Ry, und ngpp

proportional zueinander. Der hier gefundene Zusammenhang ist dagegen eher
unterproportional. Dies konnte mit einem linear gestuften Gradienten der
Gitterfehlanpassung der hier untersuchten Pufferstrukturen zusammenhangen

wohingegen im Modell ein kontinuierlicher Gradient angenommen wurde.

Insgesamt zeigte sich bei der Variation des Schichtaufbaus der GaAsxPix-
Puffersturkturen ein ausgezeichneter @ Zusammenhang zwischen den
Fadenversetzungsdichten, die mittels AFM und V,. bestimmt wurden, mit den
PL-Intensitdten der Doppelheterostrukturen und den [-V-
Hellkennlinienparametern. Insbesondere die Herstellung und Charakterisierung
der Doppelheterostrukturen war mit deutlich geringerem experimentellen
Aufwand zu bewerkstelligen als die vollstandige Prozessierung und
Charakterisierung von Solarzellen. Die PL-Intensitiaten der
Doppelheterostrukturen lassen sich daher fiir einen qualitativen Vergleich der
Fadenversetzungsdichten in der GaAs-Zielschicht verschiedener GaAsxPix-
Pufferstrukturen einsetzen. Auch die Fadenversetzungsdichtenbestimmung
mittels AFM bietet eine hervorragende quantitative Methode zur Bewertung der
Strukturen. Sie hat im Gegensatz zum Wachstum von Doppelheterostrukturen
oder Solarzellen den Vorteil, dass sich die GaAsxPix-Pufferstruktur in ihrem
Zustand ,wie-gewachsen“ untersuchen ldsst und sich der Verzerrungszustand

durch das Wachstum weiterer Schichten nicht andert.

5.3.5 Dicke der GaAs-Zielschicht
und Ga,.,In,As-Uberschussschicht

Ein Ziel bei der Herstellung metamorpher GaAsxPix-Pufferstrukturen auf Si-
Substrat ist die vollstandige Relaxation der GaAs-Zielschicht, um unverspanntes
Kristallwachstum bei der Gitterkonstante von GaAs fortzufithren. Wie auch schon
beim Wachstum abgebrochener GaAsxP1x-Pufferstrukturen in Abschnitt 5.2 oder
den Strukturen in den vorhergehenden Abschnitten beschrieben, blieb beim
Wachstum einer GaAs-Zielschicht als Abschluss der Pufferstruktur eine tensile
Restverzerrung €,(T;) < 0 {Ubrig. Diese Restverzerrung sollte zundchst

kompensiert werden bevor mit der Epitaxie weiterer Schichten begonnen wird.
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Setzt man im einfachsten Fall das Wachstum der GaAs-Zielschicht fort, so wird
eine Reduktion der Restverzerrung beobachtet. Hierzu wurden zwei GaAsxP1x-
Pufferstrukturen mit unterschiedlicher Dicke der GaAs-Zielschicht miteinander
verglichen. Der Schichtaufbau der auf 6°-fehlorientierten Si-Substraten
hergestellten Proben K und E unterschied sich in der Dicke der GaAs-Schicht mit
100 nm und 400 nm (Abbildung 5.24, Tabelle 5.8). Die GaAs-Zielschicht mit
100 nm Dicke war in Bezug auf die vorhergehende Pufferschicht nahezu
pseudomorph (R*(T;) = 9 + 9 %). Die tensile Restverzerrung €,(T;) in dieser
Pufferstruktur verteilte sich auf die GaAs-Zielschicht und die darunterliegende
GaAsxP1«-Pufferschicht mit jeweils —5.4-10%3 ppm und —1.0-103 ppm. Bei
fortgesetztem GaAs-Wachstum verringerte sich die Restverzerrung der beiden
Schichten. Mit 400 nm GaAs-Dicke war die Restverzerrung vollstindig in der
Zielschicht lokalisiert und lag bei —1.7 - 103 ppm. Die GaAs-Schicht iiberschritt

dgans = 100, 400 nm Abbildung 5.24: Schichtaufbau der GaAsxPix-

Pufferstrukturen bei der Variation der GaAs-
GaAs Zielschicht

Zielschicht mit dg,4s = 100 nm und 400 nm.

GaAs,Pr,  x=88% (Proben K und E in Tabelle 5.3). Der As-Gehalt
GaAs,P,, x=73%

GaAsP,, x=60%

x entspricht dem der Probe E.

7 Schichten
IR GaAs,P,, x=48%

GaAs,P,, x=36%
GaAs,P;, Xx=25%
GaAs,P;, x=13%
GaP

Si Substrat

Tabelle 5.8: Messergebnisse aus der Charakterisierung verschiedener GaAsxPix-
Pufferstrukturen bei der Variation der Dicke der GaAs-Zielschicht ohne
Gay.InAs-Uberschussschicht. Sonstige Parameter: 645°C, 0.94 nm/s, V/III = 5,
7 Pufferschichten & 100 nm, keine Uberschussschicht. Puffer K (100 nm) und
E (400 nm).

Dicke nrp RMS €,(Te) R*(T¢)
Zielschicht
AFM AFM XRD XRD
[nm] [cm?] [nm] [103 ppm] [%]
100 1.7-108 4.2 -5.4+0.4 9+9

400 3.5-108 4.2 -1.7+0.4 66%13




5.3 Parametervariationen an GaAs,P,_,-Pufferstrukturen 173

klar ihre Kkritische Schichtdicke und war mit R*(T;) = 66 + 13 % bereits
weitgehend relaxiert. Die Erhohung der GaAs-Zielschichtdicke von 100 nm auf
400 nm fiihrte laut AFM zu einer Zunahme der Fadenversetzungsdichte von
1.7-108 cm™2 auf 3.5-10% cm™2. Dies zeigt, dass die Relaxation der GaAs-
Zielschicht neben horizontal verlaufenden Gitterfehlanpassungsversetzungen
auch Fadenversetzungen zuriticklasst. Dies erscheint plausibel, da die Relaxation
der obersten GaAs-Schicht durch Versetzungshalbringe an der Oberflache
ausgelost werden kann. Dies sollte in kiinftigen Experimenten noch genauer

untersucht und mit weiteren Messmethoden bestatigt werden.

Bei der Fortsetzung des Wachstums der GaAs-Zielschicht blieb die RMS-
Oberflachenrauigkeit mit 4.2 nm konstant. Dies passt sehr gut zum konstanten

Verlauf des Reflexionsniveaus der in-situ Reflexionsmessungen in Abschnitt 5.3.2.

Die Relaxation der GaAs-Zielschicht kann durch das zusatzliche Wachstum einer
sogenannten Uberschussschicht weiter erhoht werden. Solche
Uberschussschichten wurden bereits erfolgreich in metamorphen III-V-
Dreifachsolarzellen auf Ge-Substrat eingesetzt [57]. Sie wird unterhalb der
Zielschicht eingefiigt und ihre Materialzusammensetzung so gewahlt, dass ihre
Gitterkonstante grofder ist als die der Zielschicht. Durch die grofdere
Gitterkonstante wird im Idealfall die gesamte Restverzerrung der
darunterliegenden Pufferstruktur aufgenommen und ein unverspanntes

Kristallwachstum bei der Zielgitterkonstante ermaoglicht.

Im Falle einer GaAsxPix-Pufferstruktur mit GaAs-Zielschicht bietet sich der
Einsatz einer GaixInsAs-Uberschussschicht an. Die Zugabe von In zu GaAs erhéht
die Gitterkonstante wie in Abbildung 1.3 zu sehen ist. Im Rahmen dieser Arbeit
wurden erste Versuche mit einschichtigen Ga1.xInxAs-Uberschussschichten, einem
In-Gehalt von x = 4% und einer Dickenvariation mit 0, 100 und 200 nm
durchgefiihrt. Eine Schemazeichnung des Schichtaufbaus und die dazugehérigen
Ergebnisse der Charakterisierung dieser Pufferstrukturen befinden sich in Abbil-
dung 5.25(a) und Tabelle 5.9.

Die mittlere elastische in-plane Verzerrung ¢,(T;) der 400 nm GaAs-Zielschicht
bei Wachstumstemperatur wurde mittels XRD bestimmt. Es ergab sich der in Ab-
bildung 5.25(b) gezeigte Verlauf in Abhdngigkeit von der Dicke der Gai.xInxAs-

Uberschussschicht. Ohne Uberschussschicht war die tensile Restverzerrung der
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GaAs-Zielschicht mit —1.7 - 10® ppm am gréfdten. Durch das Einfligen einer
100 nm bzw. 200 nm dicken Gai-xInyAs-Uberschussschicht verringerte sich die
Verzerrung auf —0.7 - 10° ppm bzw. —0.3 - 103 ppm und nihrte sich damit der

angestrebten vollstindigen Relaxation der GaAs-Zielschicht mit ¢,(T;) = 0 an.

(a) dUSS=0‘ 100’ 200 nm (b) R e e e A — .EOBOB-.BDGII-MSWZ-?BBSE-S-&:

GaAs Zielschicht 400 nm

Gao_gﬁmg_mAS USS

GaAs 100 nm
GaAs,P;., x=86% 100nm
GaAs,Py x=72% 100 nm

| GaAsP.,  x=59% 100 nm
YT GaAs,P,,  x=47% 100 nm
GaAs,P,., x=34% 100 nm
GaAsP,, x=24% 100nm
GaAs,P,, x=12% 100nm
GaP 160 nm

Verzerrung, ¢ (T,) [x10° ppm]

1
48]
T
]

0 50 100 150 200
Dicke Ga, _In As USS, d . [nm]

Uss

Si Substrat

Abbildung 5.25: (a) Schichtstruktur eines GaAsxPix-Puffers auf Si-Substrat mit Gai.xIn.As-
Uberschussschicht, die in ihrer Dicke variiert (0, 100, 200 nm). (b) Mittlere elastische in-plane
Verzerrung €,(T¢) der 400 nm dicken GaAs-Zielschicht eines metamorphen GaAsxP1.x-Puffers auf
Si-Substrat bei 645°C Wachstumstemperatur (Proben E, A und J).

Tabelle 5.9: Messergebnisse aus der Charakterisierung verschiedener GaAsxPix-
Pufferstrukturen bei der Variation der Dicke der Gai..In.As-Uberschuss
schicht (~4 % In). Sonstige Parameter: 645°C, 0.94 nm/s, V/IIl = 5, 7 Pufferschichten
d 180 nm, 400 nm GaAs-Zielschicht. Puffer E (0 nm), A (100 nm) und ] (200 nm).

Dicke no RMS €,(T¢), XRD PL

USS
AFM AFM GaAs- Gai-xInxAs- Intensitit

Zielschicht Uss

[nm] [cm™2] [nm]  [10°ppm]  [10°ppm] [%]
0 3.5-108 4.2 -1.7+0.4 n/v 37+5
100 1.7-108 3.7 -0.7£0.4  -2.4%0.4 44+3

200 1.4-108 3.5 -0.3+0.4 -2.3+0.4 38+4
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Bei der Betrachtung der Ergebnisse zur Relaxation sei zu berticksichtigen, dass
bei den hier vorgestellten Strukturen ein Grofdteil der Relaxation auch in der
400 nm dicken GaAs-Zielschicht stattfand (siehe auch Tabelle 5.8). Fiir das
Wachstum kiinftiger Pufferstrukturen mit GaixInxAs-Uberschussschicht sollte die
Dicke der GaAs-Zielschicht unterhalb der kritischen Schichtdicke gewahlt
werden. Auf diese Weise kann die Dicke und Zusammensetzung der GaixInxAs-
Uberschussschicht so eingestellt werden, dass bereits diinne GaAs-Zielschichten
unterhalb der kritischen Schichtdicke verspannungsfrei abgeschieden werden
konnen. Hierzu sollte die in-plane Gitterkonstante der GaixInxAs-
Uberschussschicht der relaxierten Gitterkonstante der GaAs-Zielschicht
entsprechen. In diesem Fall kann GaAs unverspannt auf die Uberschussschicht
abgeschieden werden. Abhdngig von der zu kompensierenden Verzerrung durch
eine  GaixInxAs-Uberschussschicht  sollte auch iiber  mehrschichtige
Uberschussschichten unter Beriicksichtigung der kritischen Schichtdicken von
GaixInxAs auf GaAs nachgedacht werden. Auf diese Weise werden die
Uberschussschichten rein elastisch verzerrt und relaxieren nicht schon vor
Beginn des GaAs-Zielschichtwachstums durch Versetzungsbildung, was

andernfalls das Risiko hoherer Fadenversetzungsdichten birgt.

Wie man anhand der Ergebnisse in Tabelle 5.9 erkennen kann, fiihrte der Einbau
einer 100 nm bzw. 200 nm dicken GaixInAs-Uberschussschicht zu einer
Reduzierung der Fadenversetzungsdichte von 3.5-108 auf 1.7 - 10% bzw. 1.4 -
108 cm™2. Auch die Oberflichenrauigkeit der GaAs-Zielschicht nahm geringfiigig
von 4.2nm dber 3.7nm auf 3.5nm ab. Die PL-Intensitit der
AlGaInP/GalnP/GalnP-Doppelheterostruktur, die auf den drei Pufferstrukturen
abgeschieden wurde, blieb dagegen im Rahmen ihres Messfehlers relativ

konstant bei etwa 40 % der Referenz.

Insgesamt bestatigen die Versuche, dass bei der Entwicklung von GaAsxP1x-
Pufferstrukturen eine vollstindige Relaxation der GaAs-Zielschicht durch das
Einfiigen einer GaixIniAs-Uberschussschicht méglich ist. Ein signifikanter
Zusammenhang zwischen der Anwendung einer GaixInxAs-Uberschussschicht
und der Kristalleigenschaften GaAs-Zielschicht liefd sich abgesehen von der
Relaxation noch nicht endgiiltig herstellen. Hierzu wird in Zukunft die Auslegung
der GaixInkAs-Uberschussschichten mit GaAs-Zielschichten unterhalb der
kritischen Schichtdicke und gegebenenfalls die Verwendung mehrschichtiger

Uberschussschichten sinnvoll sein.






6 IlI-V-Solarzellen auf Si

Dieses Kapitel stellt die Ergebnisse der Herstellung von III-V-
Solarzellen aus GaAs und GaosolnosoP/GaAs auf Si-Substrat mit
metamorphen GaAsxP1x-Pufferstrukturen vor. GaAs-Einfachsolarzellen
auf Si-Substraten erreichten bis zu 12.8 % Wirkungsgrad bei einfacher
Sonnenkonzentration mit 1000 W/m? eingestrahlter Leistung und bis
zu 14.8 % bei 46-facher Sonnenkonzentration. Gao.solnoe.soP/GaAs-
Zweifachsolarzellen wurden mit bis zu 16.4 % Wirkungsgrad
gemessen. In beiden Fdllen zeigte sich eine reduzierte Leistung
gegentiber dem Wachstum auf GaAs-Referenzsubstraten. Dies lief3 sich
auf eine geringe Diffusionslinge der Minoritdtsladungstrdger
aufgrund einer zu hohen Versetzungsdichte in den aktiven Schichten

der Solarzellen zurtickfiihren.

6.1 GaAs-Einfachsolarzellen auf Si

Die Entwicklung von GaAs-Solarzellen auf Si-Substrat ist schon seit liber zwei
Jahrzenten Gegenstand der Forschung. GaAs-Solarzellen, die mittels MOVPE
direkt, d.h. ohne metamorphen Puffer, auf das Si-Substrat abgeschieden wurden,
erreichten in den 80er Jahren Wirkungsgrade zwischen 14.5 % und 18 % unter
dem AM1.5g-Spektrum [15, 116]. Metamorphe Si1xGex-Pufferstrukturen, die mit
chemischer Gasphasenabscheidung im Ultrahochvakuum hergestellt wurden,
stellen einen alternativen Ubergang in der Gitterkonstante von Si zu Ge
(bzw. GaAs) dar. Mit ihnen wurden in Ge vergleichsweise niedrige

Durchstoversetzungsdichten im Bereich von wenigen 10° cm™2

erreicht, die
iber die Atzgrubendichte an der Oberfliche bestimmt wurden [26]. Diese
geringen Versetzungsdichten wurden jedoch nur in Verbindung mit einem
zusatzlichen Prozessschritt erzielt. Das SiixGex-Pufferwachstum wird bei
etwa x = 0.5 unterbrochen und die Oberflache chemisch-mechanisches poliert,
um die hohe Oberflachenrauigkeit zu beseitigen. Letztere resultiert aus dem
gitterfehlangepassten Wachstum und fiihrt bei einem weiteren Wachstum zu
einer Erhohung der Durchstofdversetzungsdichte [26]. Auf diesen SiixGex-

Pufferstrukturen wurden Anfang der 2000er Jahre GaAs-Solarzellen mittels
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MOVPE abgeschieden und Wirkungsgrade bis 18.1 % unter dem AM1.5g-
Spektrum gemessen [22, 117]. Vom Einsatz der in dieser Arbeit vorgestellten
metamorphen GaAsxP1x-Pufferstrukturen ist in den letzten Jahren insbesondere
zur Integration von GaAso.70Po.30-Solarzellen auf Si-Substrat berichtet worden. Die
GaP-Nukleationen, GaAsxPix-Pufferstrukturen und GaAso.70Po30-Einfachsolar-
zellen wurden mittels MOVPE [118] und MBE [119, 120] hergestellt. Die
Bestimmung der Durchstofdversetzungsdichten erfolgte mittels electron-beam-
induced current (EBIC). Sie lag in beiden Fillen im Bereich von 108 cm™2. Der
Wirkungsgrad dieser Solarzellen ist nur in der ersten Veroffentlichung [118]
bestimmt worden und betrug 9.8 % unter dem AM1.5g-Spektrum. Nach dem
Wissen des Autors wurde in dieser Arbeit erstmals der Weg zur Herstellung von
GaAs-Einfachsolarzellen auf Si-Substrat mit vollstandig MOVPE-gewachsener
GaP-Nukleation und GaAsxPix-Pufferstruktur fiir den Ubergang von Si zu GaAs
verfolgt.

GaAs-Einfachsolarzellen wurden im CRIUS MOVPE-Reaktor auf GaAs-
Referenzsubstraten und GaAs/Si-Substraten!® mit GaAsxPi-x-Pufferstruktur
hergestellt. Die Schichtstruktur der GaAs-Solarzelle ist in Abbildung 6.1(a)
gezeigt. Die (001)-Oberflichen der GaP-Nukleationsschichten auf Si und der
GaAs-Substrate waren um 6° nach [111]A fehlorientiert. Die GaAs- und GaAs/Si-
Substrate waren n-dotiert, so dass eine n-Basis (1500 nm, n = 3.1-10' cm™3
und ein p-Emitters (170 nm, p = 1.9 - 10*® cm™3) verwendet wurden. Als Riick-
und Vorderseitenfeld kamen GaosolnosoP (40 nm, n~2-10%cm™3) und
AlosoGao20As (30 nm, p=2-10®cm™3) zum Einsatz. Die Dotierstoff-
konzentrationen und Wachstumsraten wurden zuvor in separaten Prozessen
eingefahren. Die Wachstumstemperatur zur Abscheidung der Solarzelle betrug
595°C. Die riickseitige Kontaktierung des n-Si-Substrates erfolgte mit einem
Ti/Pd/Ag-Metallkontakt. Auf den vorderseitigen p-GaAs-Kontaktschichten und
auf der Riickseite von n-GaAs-Referenzsubstraten wurden ohmsche Kontakte auf
der Basis von Pd/Zn/Pd/Au und Pd/Au/Ge verwendet. Auf der Vorderseite der

Solarzellen wurden TiO2/MgF> als Antireflexbeschichtung aufgedampft20.

Die ,p-auf-n“ GaAs-Solarzellen dienten im Rahmen dieser Arbeit insbesondere

zur Bestimmung der Durchstofdversetzungsdichten in den aktiven Schichten der

19 Dije Si-Substrate mit GaP-Nukleation, GaAsyPi.-Pufferstruktur und GaAs-Zielschicht werden der
Verstdndlichkeit halber in diesem Kapitel als GaAs/Si-Substrate bezeichnet.
20 Die Prozessierung der GaAs-Solarzellen erfolgte im Team von Dr. Eduard Oliva (Fraunhofer ISE).
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Solarzellen mit Hilfe der Leerlaufspannung V,. (siehe Abschnitt 2.5.2). Fiir die
GaAs-Solarzelle auf GaAs/Si-Substrat mit der hochsten gemessenen
Leerlaufspannung von V,, = 795.2 mV (bei einer Sonne, ohne Konzentration)

2 ermittelt. Die

wurde eine DurchstoRversetzungsdichte von nyp, = 7 - 107 cm™
GaAs-Solarzelle auf GaAs/Si-Substrat wird im Folgenden beispielhaft mit der
gleichen GaAs-Solarzelle auf GaAs-Referenzsubstrat verglichen. Der
Schichtaufbau des verwendeten GaAsxPix-Puffers auf Si ist in Abbildung 6.1(b)

dargestellt.

Flr die Charakterisierung der GaAs-Einfachsolarzellen auf GaAs und GaAs/Si mit
1 cm? Zellfliche wurde ein Sonnensimulator mit Xenon-Lichtquelle verwendet.
Zur Messung der I-V-Hellkennlinie wurde die Intensitat mit einer kalibrierten
Silicium Referenzsolarzelle auf 1000 W/m? entsprechend AM1.5g [121]
eingestellt. Eine Korrektur der sogenannten spektralen Fehlanpassung (engl.
spectral mismatch, [122, 123]) wurde nicht berticksichtigt, wodurch sich eine
erhohte Messunsicherheit fiir den Strom der Solarzellen ergibt, die im Bereich
von 5% liegt?l. Zusatzlich zu den [-V-Hellkennlinien wurden I-V-
Dunkelkennlinien ohne Beleuchtung der Solarzelle aufgenommen. Die I[-V-
Hellkennlinien und die I-V-Dunkelkennlinien sind in Abbildung 6.2(a) und (b)

(a) , (b)
Vorderseitenkontakt GaAs 400 nm
GaAs Kontaktschicht GaAsgg:Poge 180 nm
GaAsg g3P,

TiO,/MgF, Antireflexschicht G aA:O'aaPG'” 123 :m

p+ Al goGagAs Vorderseitenfeld 30 nm —
p GaAs Emitter 170 nm GaAso 5035 180 nm
: GaASQ 57Pﬂ 43 180 nm

n GaAs Basis 1500 nm =

' GaAsg4gPos2 180 nm
n* GagsolngsoP  Ruckseitenfeld 40 nm GaAs; 40Poso 180 nm
: : GaAsg 31Poee 180 nm

GaAsg 1oPpgr 180 nm
GaASQ_OEPg‘gg 180 nm
| GaP 160 nm
Si-Substrat Si(001)-Substrat
Ruckseitenkontakt 6° nach [111]

GaAs-Substrat _ : S

Ruckseitenkontakt

Abbildung 6.1: (a) Schichtstruktur der GaAs-Einfachsolarzelle mit n-Basis und p-Emitter, wie sie
auf GaAs-Referenzsubstrat und Si-Substrat mit GaAs.<Pi.-Pufferstruktur (,GaAs/Si“-Substrat)
hergestellt wurde. (b) Detaillierter Aufbau der GaAsyP1.x-Pufferstruktur auf Si-Substrat, auf der die
nebenstehende GaAs-Einfachsolarzelle abgeschieden wurde (B0591-gaasp-1-6°).

21 Personliche Kommunikation mit Gerald Siefer (Fraunhofer ISE).
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dargestellt. Die Leerlaufspannung V,., die Kurzschlussstromdichte [, der
Fullfaktor FF und der Wirkungsgrad n der Solarzellen auf den beiden Substraten

sind in Tabelle 6.1 zusammengefasst.

Im Gegensatz zur GaAs-Referenz mit V). = 1038 mV und n = 23.1 % erreichte
die GaAs-Solarzelle auf GaAs/Si-Substrat nur V,. = 795.0 mV und n = 12.8 %.
Die I-V-Dunkelkennlinie der Solarzelle auf GaAs/Si-Substrat zeigt tiber den
gemessen Spannungsbereich eine um etwa zwei Grofdenordnungen hohere
Dunkelstromdichte als in der Solarzelle auf GaAs-Referenzsubstrat. Die
Dunkelstromdichte J(V) setzt sich im 2-Dioden-Modells zur Beschreibung von
[-V-Kennlinien [74] aus den beiden Sperrstromdichten J,;, fiir Band-zu-Band-
Rekombination und J,, fiir Storstellenrekombination in der Raumladungszone

zusammen. Sie lautet bei einer Naherung ohne Parallel- und Serienwiderstand:

J) = Jo: - (e'gTVT - 1) + oy - (9% - 1) (6.1)

Die Steigung der beiden Dunkelkennlinien verlauft bei Raumtemperatur im
Spannungsbereich bis 800 mV nahezu proportional zu (e?"/?%8T — 1) (Abbil-

dung 6.2(b)). Dies deutete somit auf eine Erhohung der Rekombination in der

(a) 30 : . . 50563-;&5-3—3-6"-::.‘..B:EESH&&S-E-? -1 (b) 10'1 . T ,&JGSG'?”G'Gé:'g"go?kusv'“tm
107
25+ b
[l 1Seeeeieseecacssesess s —_— '10 Tk
E_ 20+ qQ 1 riE,
T % 2 107
= & ©
o] Y —
2 15F 6 1 510
© =
§ 10l i | g0y
ZE| 9 1 ? 107 B o7
5 || AM1.5g, 1000 W/m? | io? /
—=— GaAs-Referenz 0 10° ka7 —s=— GaAs-Referenz
0' ---&--CjiaAs/Sl-Substratl A J | '& ---o---- GaAs/Si-Substrat
. " 1 . L " 10.9 B L . L . 1 ; ] ; ] ;
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Abbildung 6.2: Vergleich der ,p-auf-n“ GaAs-Einfachsolarzellen auf GaAs-Referenzsubstrat und
GaAs/Si-Substrat (Abbildung 6.1(a)) anhand (a)ihrer I-V-Hellkennlinien bei einfacher
Sonnenkonzentration (1000 W/m?) und (b) ihrer I-V-Dunkelkennlinien. Die Fldche der
Solarzellen betrug 1cm? Eine Zusammenfassung der I-V-Hellkennlinienparameter befindet
sich in Tabelle 6.1. Die Solarzellencharakterisierung wurde von Elisabeth Schdffer (Fraun-
hofer ISE) durchgefiihrt.
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Tabelle 6.1: Zusammenfassung der I-V-Hellkennlinienparameter der GaAs-
Einfachsolarzellen auf GaAs-Referenzsubstrat und GaAs/Si-Substrat unter
einfacher Sonnenkonzentration und 1000 W/cm? eingestrahlter Leistung
(B0665-s0l-5-b1, B0686-sol-3-b2, Fliche jeweils 1cm?). Die dazugehérigen
Messungen sind in Abbildung 6.2(a) gezeigt.

Substrat VOC ]SC FF n
[mV] [mA/cm?] [%] [%]

GaAs 1038.0 27.4 81.2 23.1

GaAs/Si 795.2 22.3 71.2 12.8

Raumladungszone hin. Die erhohte Rekombination ladsst sich dabei auf die hohe
Versetzungsdichte in den aktiven Schichten der Solarzelle auf GaAs/Si-Substrat
zurlckfithren, die aus der Leerlaufspannung abgeleitet werden kann (siehe
Abschnitt 2.5.2).

Die Externe Quanteneffizienz (EQE) und Reflexion der beiden Solarzellen auf
GaAs- und GaAs/Si-Substrat sind in Abbildung 6.3 gezeigt. Beide Solarzellen
wiesen im Wellenldngenbereich, in dem die Lichtabsorption von GaAs stattfindet,
eine dhnliche Reflexion auf, so dass sich die EQEs der Solarzellen gut vergleichen
lief3en. Im Bereich kurzer Wellenldngen von 300 nm bis etwa 500 nm waren die
EQEs der beiden Solarzellen praktisch identisch. Ab etwa 500 nm Wellenlange
nahm die EQE der Solarzelle auf GaAs/Si-Substrat im Gegensatz zur GaAs-

Referenzsolarzelle stark ab.

100 ———————— =555 Abbildung 6.3:  Externe  Quanteneffizienz
1 (EQE) und Reflexion der GaAs-
80 - 7 Einfachsolarzelle auf GaAs-Referenzsubstrat
und GaAs/Si-Substrat. Die Messung von EQE
60 - 1  und Reflexion wurden von Elisabeth Schidiffer
Ea.ﬂ_\s-EFg;erenz " N (Fraunhofer ISE) durchgefiihrt.
40 o
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Die Abnahme der EQE bei Wellenlangen oberhalb von 500 nm lasst sich durch
eine unzureichende Lebensdauer der Locher in der n-Basis der Solarzelle
erkliaren. Hierzu wird die spektrale Photonenflussdichte j;(z) in GaAs in
Abhéangigkeit von Eindringtiefe x und Wellenlange A abgeschitzt. Die
Gleichungen, die in der folgenden Abschatzung verwendet werden, orientieren

sich an den Darstellungen in [13, 74].

Die spektrale Photonenflussdichte j;(0) des AM1.5g-Spektrums bei 1000 W/m?
und der Absorptionskoeffizient von GaAs agg 4s(41)?22 im relevanten
Wellenlangenbereich bis 1000 nm sind in Abbildung 6.4 gezeigt. Die spektrale
Photonenflussdichte j;(z) nimmt in Abhdngigkeit von der Eindringtiefe x in GaAs

und dem wellenlangenabhingigen Absorptionskoeffizient a;,,(1) ab:

ja(z) = ]A(O) . e_aGaAs(A)'Z (62)

Der Anteil noch nicht absorbierter Photonen j;(z)/j;(0) ist in Abbildung 6.5
dargestellt. Bis zu einer Tiefe von 200 nm werden fast alle Photonen mit einer
Wellenldnge unter 500 nm absorbiert. Photonen mit Wellenlangen oberhalb von
500 nm werden mit zunehmender Wellenldnge weniger stark absorbiert. lhre
Absorption erfolgt daher immer tiefer in der n-Basis, so dass sich der Abstand
zwischen dem Ort der Anregung der Minorititsladungstrager und der

Raumladungszone vergrofiert. [st die Diffusionslange der

. ' ' 10° Abbildung 6.4: Spektrale Photonenfluss-
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22 Der Absorptionskoeffizient hingt leicht von der GaAs-Dotierung ab [10]. Die Anderungen sind jedoch
nur gering und die Berechnungen wurden mit dem Absorptionskoeffizienten bei der Dotierung der n-
Basis durchgefiihrt.
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Minoritdtsladungstrager kleiner als die jeweilige Dicke von p-Emitter bzw. n-
Basis, treten Rekombinationsverluste auf, die in einer Reduzierung der EQE

resultieren.

Die Durchstofdversetzungsdichte der Solarzelle auf GaAs/Si-Substrat wurde
mittels Vo zu ngp = 8-10” cm™2 bestimmt. Die durch Fadenversetzungen
resultierende Diffusionslange Ly, betragt nach Gleichung (2.49) etwa 400 nm.
Dies entspricht unter Berticksichtigung der Dotierung fiir Elektronen bzw. Locher
in p-Emitter bzw. n-Basis einer Lebensdauer von etwat, = 500 ps bzw. 7, =
290 ps (23). Im 170 nm dicken p-Emitter geniigt diese Diffusionslange fiir eine
Diffusion der Elektronen zur Raumladungszone. Selbst unter der Annahme einer
vergleichsweise  geringen  Schockley-Read-Hall Lebensdauer in der
Grofdenordnung von 1 ns [11] aufgrund der hohen Dotierung ist die Dicke des
Emitters ausreichend. Der geringe Unterschied im Verlauf der EQEs der beiden
Solarzellen auf GaAs/Si und GaAs bis etwa 500 nm Wellenlange bestatigt, dass
keine Limitierung durch die Diffusionsldnge im Emitter vorliegt. Eine
Diffusionslange von L, = 200 nm entspricht in einem Emitter mit p = 1.9-
1018 cm™3 einer Elektronenlebensdauer t,, unter 6 ps. Eine Schockley-Read-Hall
Lebensdauer fiir Elektronen in p-GaAs in der Grofienordnung von etwa 1 ns
reicht somit fiir eine Diffusion der angeregten Elektronen im p-Emitter aus, um

die Raumladungszone zu erreichen und zum Strom der Solarzelle beizutragen.

900 —r——rrrrm . , ,
[1@)1,0) (%] Abbildung 6.5:  Anteil = der  spektralen
800: ?0 Photonenflussdichte j,(z)/j,(0), der nach
I %g einer Eindingtiefe z in GaAs noch nicht
E 700 _ gg absorbiert wurde.
= I 60
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2 600 80
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Eindringtiefe, z [nm]

1
23 Berechnung mit L = D - T und D,, = 1.232 - 10°/ (5.793 - 10° + p3 ) cm?s™"
1
und D,, = 7.347 - 105/ (6.697 - 10° + 13) cm?s™ [16]
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Fir eine Versetzungsdichte von nyp, = 8 - 107 cm™2 wird die Diffusionslinge der
Locher in der n-Basis durch die Durchstofdversetzungen dominiert (Abbil-
dung 2.30) und betragt etwa 400 nm. Ein Grofsteil der Locher, die durch die
Absorption von Photonen grofderer Wellenldngen tiefer in der 1500 nm dicken
Basis generiert werden, rekombiniert daher, bevor sie die Raumladungszone
erreichen. Der Abfall der EQE der Solarzelle auf GaAs/Si-Substrat im
Wellenlangenbereich oberhalb von 500 nm im Gegensatz zur GaAs-Referenzzelle
lasst sich deshalb auf eine zu geringe Diffusionsldange durch die hohe

Versetzungsdichte zurtickfiihren.

Zusitzlich zu den GaAs-Einfachsolarzellen mit 1cm? Zellfliche fir die
Charakterisierung unter einfacher Sonnenkonzentration wurden auf denselben
Substraten Solarzellen mit 5.47 mm? Zellfliche fiir die Charakterisierung unter
konzentriertem Sonnenlicht prozessiert. Die Solarzellen unterscheiden sich dabei
nur in ihrer Zellflaiche durch die Prozessierung mit verschiedenen Geometrien
der Vorderseitenmetallisierung. In Abbildung 6.6 sind der Fiillfaktor FF und der
Wirkungsgrad n der GaAs-Solarzelle auf GaAs- und GaAs/Si-Substrat in
Abhangigkeit von der Konzentration C aufgetragen. Die [-V-Helllinienparameter
dieser Solarzellen bei der Konzentration, bei welcher der maximale

Wirkungsgrad erreicht wurde, sind in Tabelle 6.2 zusammengefasst.

Beide Solarzellen auf GaAs bzw. GaAs/Si erreichten ihren maximalen
Wirkungsgrad von 22.8 % bzw. 14.8 % unterhalb von 50-facher Konzentration.
Die Abnahme von Fiillfaktor und Wirkungsgrad tritt bereits bei verhaltnismafig
geringer Konzentration auf. Beide Solarzellen zeigen ein dhnliches Verhalten, so

dass die Ursache in der Struktur der aktiven Schichten liegen muss. Dies kann auf

188 L Abbildung 6.6: Vergleich der ,p-auf-n“ GaAs-
8ol 1  Einfachsolarzellen auf GaAs-Referenzsubstrat
70 [ ]l und  GaAs/Si-Substrat  anhand  ihrer
60 — Fiillfaktoren —und Wirkungsgrade unter
50 1  konzentriertem Sonnenlicht (C - 1000 W/m?).
40,_; Nax = 22.8 %\E‘C = 46) ;_, Die Fliche der Solarzellen betrdgt 5.47 mm?Z

Wirkungsgrad n, Fillfaktor FF [%]

0L b Eine Zusammenfassung der I-V-Hellkenn-
Z =148 Zo )(s(;;_fj?oo linienparameter befindet sich in Tabelle 6.2.

P o, g Die Solarzellencharakterisierung wurde von
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Tabelle 6.2: Zusammenfassung der I-V-Hellkennlinienparameter der GaAs-Einfachsolarzellen
auf GaAs-Referenzsubstrat und GaAs/Si-Substrat unter konzentriertem Licht (C - 1000 W/mz,
B0665-s0l-5-x9y3, B0686-s0l-3-x0y4, Fliche jeweils 5.47 mm?). Die dazugehdrigen Messungen
sind in Abbildung 6.6 gezeigt.

Substrat C VOC ]SC FF Nmax

[mV] [mA/cm?] [%] [%]
GaAs 46 1121.4 1141.0 82.1 22.8
GaAs/Si 47 986.2 918.6 76.1 14.8

den Schichtwiderstand im p-Emitter zurickgefiihrt werden. Er stellt einen
Serienwiderstand beim Transport der Ladungstrager zu den Kontaktfingern der
Solarzelle dar. Mit steigenden Stromdichten durch konzentriertes Licht fiihrt er
zur Zunahme von Widerstandsverlusten, so dass Fiillfaktor und Wirkungsgrad
der Solarzellen abnehmen. Der Schichtwiderstand betrug bei der vorliegenden
Solarzelle bei einer Emitterdicke von 170 nm, einer Dotierung von
p=19-10® cm™3 und einer Lochermobilitit in GaAs von 100 cm2V-1s-1[10]
etwa 1900 Q/Quadrat. Er war damit deutlich hoéher als bei iiblicherweise
n-dotierten  GaAs-Emittern. Letztere haben aufgrund einer hoheren
Elektronenmobilitit einen geringeren Schichtwiderstand, der bei gleicher
Emitterdicke unterhalb von 200 (0/Quadrat liegt [11].

Auf eine Schwierigkeit beim Wachstum GaAs-basierter Solarzellen auf Si soll hier
noch hingewiesen werden. Die III-V-Halbleiter haben einen etwa zweimal so
grofsen thermischen Ausdehnungskoeffizient wie Si (siehe auch Abschnitt 2.3.3).
In GaAs-Schichten auf Si-Substrat mit Dicken oberhalb einiger Mikrometer
konnen daher thermisch induzierte Spannungen beim Abkiihlvorgang von
Prozess- zu Raumtemperatur auftreten, die zu Mikrorissen fiihren kénnen [124,
125]. Solche Risse wurden bei den in dieser Arbeit hergestellten I1I-V-Solarzellen
auf Si nicht beobachtet. Selbst GaAs-Schichten mit 5 um Dicke - die fiir Einfach-
und Zweifachsolarzellen ausreichend ist - wurden ohne Anzeichen von
Rissbildung hergestellt [29]. Moglicherweise werden die thermisch induzierten
Spannungen in den defektreichen GaAsxPix-Pufferschichten aufgenommen und

verhindern so eine Rissbildung.
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Zusammenfassend ist der in dieser Arbeit erreichte Wirkungsgrad von 14.8 % fiir
eine GaAs-Solarzelle auf Si-Substrat nach Kenntnis des Autors der derzeit hochste
Wirkungsgrad einer GaAs-Einfachsolarzelle auf Si-Substrat mit GaAsxP1x-
Pufferstruktur. Die verringerte Leistung im Gegensatz zur GaAs-
Referenzsolarzelle liefd sich auf eine hohe Fadenversetzungsdichte im Bereich

2 in den aktiven Schichten der Solarzelle zuriickfithren. Dieses

von 107 cm™
Ergebnis bestatigt die essentielle Bedeutung der Reduzierung der
Versetzungsdichte in den Solarzellenschichten durch eine effizientere
Begrenzung der Versetzungen auf die metamorphen Pufferschichten, die fiir eine

Weiterentwicklung der III-V-Solarzellen auf Si-Substrat notwendig ist.

6.2 GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle auf Si

Den hochsten bisher berichteten Wirkungsgrad von knapp 21 % einer mit
Kristallwachstum hergestellten Zweifachsolarzelle auf Si-Substrat erreichte eine
Kombination aus AlGaAs/Si mit aktiver Si-Unterzelle [18]. Der Ubergang in der
Gitterkonstante von Si zu derjenigen von AlGaAs, das praktisch die gleiche
Gitterkonstante wie GaAs hat, erfolgte bei dieser Solarzelle direkt ohne die
Verwendung eines metamorphen Puffers. Abgesehen von einem direkten
Ubergang von Si zu GaAs kamen beim Wachstum von IlI-V-Zweifachsolarzellen
auf Si-Substrat insbesondere metamorphe Pufferstrukturen aus SiixGex und
GaAsxP1x zum Einsatz. Derzeit am erfolgreichsten sind metamorphe SiixGex-
Pufferstrukturen, die mit Chemischer Gasphasenabscheidung im
Ultrahochvakuum hergestellt wurden und Versetzungsdichten im Bereich von
10° cm™3 erreichten [26]. Auf diesen Pufferstrukturen wurden in [25] mittels
Molekularstrahlepitaxie GalnP/GaAs-Zweifachsolarzellen hergestellt, die bis zu
18.6 % Wirkungsgrad unter dem AM1.5g-Spektrum erreichten. Auch
metamorphe GaAsxP1x-Pufferstrukturen wurden bereits fiir die Herstellung einer
GaAso.70Po.30/Si-Zweifachsolarzelle mittels MOVPE verwendet [126]. Fiir diese
Solarzelle wurde ein Wirkungsgrad von 9.2 % unter dem AMO-Spektrum
gemessen. Wie auch schon bei der Herstellung von GaAs-Einfachsolarzellen auf
Si-Substrat (Abschnitt 6.1) sind dem Autor dieser Arbeit keine Gao.s0lnosoP/GaAs-
Zweifachsolarzellen auf Si-Substrat bekannt, die unter Verwendung einer
GaAsxP1x-Pufferstruktur und vollstandig mittels MOVPE hergestellt wurden.
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Der Schichtaufbau der GaosolnosoP/GaAs-Zweifachsolarzelle auf Si-Substrat, die
in dieser Arbeit hergestellt wurde, ist in Abbildung 6.7(a) dargestellt. Sie bestand
aus einer GaAs-Unterzelle und GaosolnosoP-Oberzelle mit ,,n-auf-p“-Polaritat. Die
beiden Teilzellen waren mit einer Tunneldiode (#2) elektrisch verbunden. Die
Solarzellenstruktur wurde auf einem GaAs/Si-Substrat und einem GaAs-
Referenzsubstrat hergestellt. Das GaAs/Si-Substrat entsprach einer GaAsxPix-
Pufferstruktur mit 7 Pufferschichten 4180 nm Dicke und einer 100 nm
Ga1-xInxAs-Uberschussschicht (Abbildung 6.7(b)) und wurde im CRIUS-Reaktor
hergestellt. Sowohl das Si-Substrat, als auch die GaAsxP1.x-Pufferstruktur waren
n-dotiert. Daher wurde eine weitere Tunneldiode (#1) zwischen der GaAs-
Zielschicht der Pufferstruktur und der Gao.solnosoP/GaAs-Solarzelle eingefiigt. Das
GaAs-Referenzsubstrat war ebenfalls n-dotiert, damit dieselbe
Solarzellenstruktur im gleichen Prozess abgeschieden werden konnte. Die
GaAsxP1x-Pufferstruktur auf Si wurde - wie bisher beschrieben - im CRIUS-
Reaktor hergestellt. Anschlieffend wurde sie fiir die Epitaxie der

(a) (b)
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Abbildung 6.7: (a) Schichtaufbau der GaosolnosoP/GaAs-Zweifachsolarzelle, die auf GaAs-
Referenzsubstrat und einem GaAs/Si-Substrat abgeschieden wurde. (b) Schichtstruktur des
GaAs/Si-Substrates mit GaAsxPix-Pufferstruktur, auf dem nebenstehende Zweifachsolarzelle
abgeschieden wurde (B0632-gaasp-2-6°).
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GaosolnosoP/GaAs-Solarzelle in einen AIXTRON AIX2800-G4 MOVPE-Reaktor
transferiert, in dem der Wachstumsprozess dieser Solarzellenstruktur bereits

eingefahren war?24.

Die I-V-Hellkennlinien beider Solarzellenstrukturen auf GaAs-Referenzsubstrat
und GaAs/Si-Substrat wurden mit einem Mehrfach-Sonnensimulator kalibriert
gemessen. Dabei wurde eine Spektralkorrektur durchgefiihrt und die spektralen
Bedingungen entsprechend AM1.5g (1000 W/m?) angepasst [127]. Die
Kennlinien sind in Abbildung 6.8(a) dargestellt und die dazugehorigen
Hellkennlinienparameter sind in  Tabelle 6.3 zusammengefasst. Die
Gao.solnosoP/GaAs-Solarzelle auf Si-Substrat zeigte eine reduzierte Leistung im
Vergleich zum Wachstum auf dem GaAs-Referenzsubstrat. Dies spiegelte sich in
allen Kennlinienparametern der Solarzelle wider. Der Wirkungsgradn der
Solarzelle auf GaAs/Si-Substrat betrug dabei 16.4% im Vergleich zur

Referenzsolarzelle mit 27.1 %.

In Abbildung 6.8(b) sind die EQEs von Gao.solnosoP-Oberzelle und GaAs-Unterzelle
auf den beiden Substraten gegeniibergestellt. Die zusatzlich aufgetragene
Reflexion der beiden Solarzellen zeigte bis zur Bandliicke von GaAs einen
analogen Verlauf, so dass sich die EQEs der beiden Solarzellen gut miteinander
vergleichen liefden. Die GaAs-Unterzelle zeigte - wie schon bei der GaAs-
Einfachsolarzelle (Abschnitt 6.1) - eine mit zunehmender Wellenldnge stark
abnehmende EQE aufgrund einer erhéhten Versetzungsdichte. Die Gao.solno.soP-
Oberzelle auf GaAs/Si-Substrat weist hingegen einen nahezu identischen Verlauf
der EQE auf, die im Vergleich zur Referenz nur geringfiigig abfiel. Die Stromdichte
der Oberzelle auf GaAs/Si nimmt im Vergleich zur Referenz bei der Berechnung
aus der EQE mit dem AM1.5g-Spektrum (Tabelle 6.4) von 13.5 mA/cm?® auf
13.0 mA/cm? ab. Die Stromdichten in der GaAs-Unterzelle ergeben sich auf GaAs-
bzw. GaAs/Si-Substrat zu 13.1 mA/cm? bzw. 10.4 mA/cm? Wihrend die
Teilzellen der Referenz auf GaAs fast stromangepasst sind, wird die
Zweifachsolarzelle auf GaAs/Si durch eine 2.6 mA/cm? geringere Stromdichte der
GaAs-Unterzelle limitiert. Dies dufdert sich in der stark reduzierten EQE der GaAs-

Unterzelle und fiihrt zu einer Reduzierung der Kurzschlussstromdichte der

24 Die Konzipierung der Schichtstruktur und das Wachstum der GaogsolnesoP/GaAs-Solarzelle wurde in
Zusammenarbeit mit Stephanie Essig und Matthias Grave (Fraunhofer ISE) durchgefiihrt.
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Zweifachsolarzelle von 13.2 mA/cm? auf 11.2 mA/cm?. Aus der EQE der GaAs/Si-
Zelle wire eine Kurzschlussstromdichte von 10.4 mA/cm? (Js¢ der GaAs-
Unterzelle) zu erwarten. Bei der Hellkennlinie operiert die strombegrenzende
Oberzelle im Kurzschluss der Zweifachsolarzelle jedoch bei einer negativen
Spannung. Dies liegt daran, dass die Oberzellen einen Uberschussstrom aufweist

und daher bei Strombegrenzung durch die Unterzelle bei einer Spannung nahe
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Abbildung 6.8: (a) I-V-Hellkennlinien der GagsolnesoP/GaAs-Zweifachsolarzellen auf GaAs-
Referenzsubstrat und GaAs/Si-Substrat bei einfacher Sonnenkonzentration (1000 W/m?). Die
Hellkennlinienparameter befinden sich in Tabelle 6.3. (b) Externe Quanteneffizienz (EQE) von
Gao.solng.s0P-Oberzelle und GaAs-Unterzelle auf GaAs-Referenzsubstrat und GaAs/Si-Substrat. Der
Graph enthdlt auflerdem die Reflexion an der Solarzellenoberfldche. Die Fldche der Solarzellen

betrigt 4 cm® Messung der I-V-Kennlinien: Elvira Fehrenbacher (Fraunhofer ISE), Messung der

EQE: Tobias Gandy (Fraunhofer ISE), Messung der Reflexion: Vera Klinger (Fraunhofer ISE).

Tabelle 6.3: Hellkennlinienparameter der 4 cm? Gay.solngsoP/GaAs-

Zweifachsolarzellen auf GaAs- und GaAs/Si-Substrat bei der Messung mit
1000 W/m? eingestrahlter Lichtleistung in einem Dreiquellen-Sonnensimulator.
Die dazugehdérigen I-V-Kennlinien sind in Abbildung 6.8(a) gezeigt.

Substrat Isc Voc FF n
[mA/cm?] [Vl [%] [%]

GaAs 13.2 2.45 84.2 27.1

GaAs/Si 11.2 1.94 75.3 16.4
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ihrer Leerlaufspannung operiert. Da die Unterzelle jedoch einen verhaltnismaf3ig
niedrigen Parallelwiderstand aufweist - erkennbar am linearen Abfall der I-V-
Hellkennlinie zwischen 0V und 1.5V - nimmt ihr Strom unter negativer
Spannung zu. Sowohl der reduzierte Parallelwiderstand, als auch die reduzierte
EQE der GaAs-Unterzelle bei grofden Wellenldngen deuten wieder auf eine hohe

Versetzungsdichte in den aktiven Solarzellenschichten hin.

Die hier vorgestellte Zweifachsolarzelle ist nach dem Wissen des Autors die erste
GaosolnosoP/GaAs-Zweifachsolarzelle auf Si-Substrat, die inklusive GaP-
Nukleation und GaAsxPix-Pufferstruktur vollstandig mittels MOVPE hergestellt
wurde. Ein erster Optimierungsansatz zur Erhohung des Wirkungsgrades kénnte
die Wahl einer diinneren GaAs-Basis sein. Insgesamt wird die wichtigste
Mafénahme zur Verbesserung der Solarzellenleistung - wie auch schon bei der
GaAs-Einfachsolarzelle im vorherigen Abschnitt - eine weitere Optimierung der

Pufferstruktur mit geringer Fadenversetzungsdichte in der GaAs-Zielschicht sein.

Tabelle 6.4: Kurzschlussstromdichten von Gag.solng.soP-Oberzelle und GaAs-Unterzelle berechnet
aus der Externen Quanteneffizienz (Abbildung 6.8(b)) mit dem AM1.5g-Spektrum. Berechnung:
Stephanie Essig (Fraunhofer ISE).

Substrat Stromdichte

Gao.solnosoP-Oberzelle GaAs-Unterzelle

GaAs 13.5 mA/cm? 13.1 mA/cm?

GaAs/Si 13.0 mA/cm? 10.4 mA/cm?
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Silicium ist als kostengiinstiges und nahezu unbegrenzt verfligbares
Substratmaterial mit hoher Kristallqualitit eine &dufderst interessante
Wachstumsgrundlage  fiir  IlI-V-Halbleiter. Die  Epitaxie von  III-V-
Halbleiterschichten auf Si bringt jedoch grundlegende Herausforderungen mit
sich. Erstens kénnen beim Ubergang vom einatomigen Si zum (mindestens)
zweiatomigen III-V-Halbleiter unerwiinschte Defekte wie Antiphasengrenzen
entstehen. Zweitens hat die Mehrzahl der III-V-Halbleiter eine deutlich grofiere
Gitterkonstante als Si, wie beispielsweise GaAs mit 4.1 %
Gitterkonstantendifferenz. Diese fiihrt bei der Epitaxie zu einer Verzerrungen des
Kristallgitters, bei deren Relaxation es zur Ausbildung von Fadenversetzungen
kommen kann, die sich in den III-V-Schichten ausbreiten. Sowohl
Antiphasengrenzen, als auch Versetzungen sind Kristalldefekte, die in den
photoaktiven Schichten von III-V-Solarzellen als Rekombinationszentren wirken.
Sie  filhren zu  einer  Reduzierung der  Diffusionslinge  von
Minoritatsladungstragern und beeintrachtigen so die Leistung einer Solarzelle.
Ziel dieser Arbeit war daher die Entwicklung eines epitaktischen Ubergangs
zwischen Si und GaAs ohne Antiphasengrenzen und mit geringer
Fadenversetzungsdichte. Solche GaAs/Si-Proben wurden dann im weiteren
Verlauf der Arbeit fiir die Herstellung von GaAs-basierenden Einfach- und
Zweifachsolarzellen genutzt. Dabei wurde erstmals eine GaosolnosoP/GaAs-
Solarzelle mit zwei aktiven pn-Ubergingen auf Si in Kombination mit einem
Gitterkonstanteniibergang im GaAsxP1x-Materialsystem erfolgreich realisiert. Sie
erreichte dabei einen Wirkungsgrad von 16.4 % bei einer Beleuchtung mit dem
AM1.5g-Spektrum.

Die Halbleiterstrukturen wurden auf einer fiir die III-V-Epitaxie auf Silicium
ausgelegten Anlage zur Metallorganischen Gasphasenepitaxie (MOVPE)
hergestellt, welche im Rahmen dieser Dissertation am Fraunhofer ISE aufgebaut
wurde. Diese Maschine erlaubt es Substrate mit einem Durchmesser von bis zu
300 mm zu epitaxieren und bietet Eigenschaften, die fiir eine erfolgreiche
Prozessentwicklung von III-V-Halbleitern auf Si erforderlich sind. Zunachst
konnen mit dieser Maschine Prozesstemperaturen tiber 1100°C erreicht werden.

Solch hohe Temperaturen werden fiir die Praparation der Si-Oberflache benétigt,
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um eine Deoxidation und kontrollierte Ausbildung von Doppelstufen an der Si-
Oberflache durchzufiihren. In dieser Prozessphase sind die Si-Oberflaichenatome
nicht abgesattigt. Beim Abkiihlvorgang zur GaP-Nukleationstemperatur sind sie
daher sehr bindungsfreudig fiir den unerwiinschten Einbau von Fremdatomen
auf der Si-Oberflache, so dass es zu Kristalldefekten in den Nukleationsschichten
kommen kann. Zu diesen Fremdatomen zahlen III-V-Elemente aus
vorhergehenden Prozessen, die als parasitire Abscheidungen in der
Reaktorkammer bleiben. Eine weiteres Merkmal des MOVPE-Reaktors - neben
den hohen Temperaturen - ist sein sogenannter ,Close Coupled Showerhead®, bei
dem die Prozessgase nur wenige Millimeter iiber den Substraten durch 15 000
Locher gleichmafdig eingeleitet werden. Dieses Konzept minimiert eine
gegenseitige Beeinflussung von Si und III-V-Halbleitern beim Wachstum im
selben Reaktor. Durch die Geometrie des Showerhead Reaktors wird der Kontakt
mit den Reaktorwinden und dadurch die Querkontamination drastisch reduziert,

so dass eine defektfreie Nukleation auf Si begiinstigt wird.

Die Abscheidung der III-V-Schichten auf Silicium in diesem Reaktor erfolgte in
einem mehrstufigen Prozess. Hierzu wurde zunachst die Oxidschicht von der Si-
Oberflache desorbiert und mit einer diinnen Si-Schicht epitaktisch liberwachsen,
um mogliche Verunreinigungen zu tiberdecken. Die Si-Oberflache wurde dann bei
hohen Temperaturen bis 1100°C fiir die Ausbildung von Doppelstufen getempert.
Anschlief3end fand eine Abkiihlung auf niedrigere Temperatur unter 500°C statt,
bei der die Nukleation der III-V-Halbleiter durchgefiihrt wurde. Fiir den Ubergang
vom einatomigen Halbleiter Si zu zweiatomigen III-V-Schichten wurde GaP
gewahlt, das nahezu gitterangepasst zu Si ist und sich daher besonders gut als

Nukleationsschicht eignet.

Ausgehend von Arbeiten am Helmholtz-Zentrum Berlin und an der Philipps-
Universitait Marburg auf nahezu exakt orientierten Si-Substraten, wurden die
Prozesse auf dem neuen MOVPE-Reaktor am Fraunhofer ISE eingefahren. Dabei
wurde direkt auf Si(001)-Substraten mit einer Fehlorientierung von 2° bzw. 6°
nach [111] gearbeitet, um kompatibel mit der Herstellung von III-V-
Mehrfachsolarzellen zu sein. Es hat sich herausgestellt, dass die Praparation der
Si-Stufenkonfiguration auf den fehlorientierten Substraten eine grundlegende
Uberarbeitung der Prozessparameter fiir die Nukleation bedurfte. Eine

entsprechende Anpassung - insbesondere des Abkiihlvorgangs vom Tempern bei
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hoher zur Nukleation bei niedriger Temperatur - wurde im Rahmen dieser

Dissertation gemeinsam mit den oben genannten Arbeitsgruppen erarbeitet.

Die GaP-Nukleation auf den doppelgestuften Si-Oberflachen erfolgte bei niedrigen
Temperaturen von 450°C durch das abwechselnde Einleiten von Triethylgallium
(TEGa) und Tertiarbutylphosphin (TBP) in kurzen Pulsen. Bei der niedrigen
Temperatur haben die Zerlegungsprodukte der Quellenmolekiile eine geringe
Beweglichkeit an der Wachstumsoberfliache. So werden sie bei Erreichen der
Oberflaiche direkt in den Kristall eingebaut und ein zweidimensionaler
Wachstumsmodus ermdoglicht die Abscheidung diinner, planar geschlossener
Schichten. Es hat sich herausgestellt, dass die Menge an TEGa in jedem Puls sehr
genau eingestellt werden muss, um morphologische Stérungen und
Antiphasengrenzen in den GaP Schichten zu vermeiden. Mit Hilfe der
Rontgenreflektometrie konnte die Dicke von Nukleationsschichten mit wenigen
Atomlagen bestimmt und so die Menge an TEGa exakt eingestellt werden. Mittels
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurde nachgewiesen, dass die GaP-
Schichten nach diesen Anpassungen frei von Antiphasengrenzen waren und
somit eindomanige GaP-Oberflachen erzielt wurden. In Abbildung 7.1(a) und (b)
sind GaP-Nukleationsschichten vor und nach der Optimierung des
Nukleationsprozesses gezeigt. Im (002)-Beugungsreflex erscheinen die Ga- bzw.
P-polaren Antiphasendomdnen dunkel bzw. hell und koénnen so eindeutig
zugeordnet werden. Die ersten Nukleationsschichten waren noch von einer
hohen Dichte an Antiphasengrenzen gepragt, die sich bis an die GaP-Oberflache
fortsetzten. Nach der Optimierung waren hingegen keine Antiphasen mehr zu
erkennen. Dies wurde mit AFM-Aufnahmen an 2x2pm?-Ausschnitten an den GaP-
Oberflachen bestatigt. Die Abwesenheit von Antiphasengrenzen wurde zusatzlich
mit Reflexions-Anisotropie-Spektroskopie (RAS) an den GaP Nukleations-
schichten nachgewiesen. Hierbei erhdlt man charakteristische Spektren in
Abhangigkeit von der Orientierung und Verteilung von P-Dimeren auf der GaP-
Oberflache. Mit einer wahrend dieser Arbeit entwickelten Methode wurde durch
den Vergleich mit dem Referenzspektrum eines GaP-Substrates gezeigt, dass die
hergestellten GaP-Schichten Ga-polar und somit die Wachstumsoberfliche in
Richtung [111],A“ fehlorientiert war.

Auf den GaP-Nukleationsschichten wurden metamorphe Pufferstrukturen
entwickelt. Diese Puffer bestehen aus mehreren Schichten, deren

Kristallzusammensetzung sich sukzessive von der GaP- zur GaAs-Gitterkonstante
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andert. Sie zeichnen sich durch eine vollstandige Relaxation der zuletzt
gewachsenen GaAs-Zielschicht aus, bei der das Kristallgitter seine natiirliche
Gitterkonstante annimmt. Dies ist fiir die Fortsetzung eines unverspannten
Kristallwachstums wichtig, weil eine Restverzerrung des Kristallgitters zur
Relaxation und damit Ausbildung von Fadenversetzungen fithren kann. Dabei ist
der Verzerrungszustand der letzten Schicht bei Wachstumstemperatur relevant.
Die Messungen konnen aber nur bei Raumtemperatur mittels hochauflésender
Rontgenbeugung durchgefiihrt werden, so dass die Verzerrungswerte nicht
denjenigen bei Wachstumstemperatur entsprechen. Insbesondere im Fall der
Herstellung von III-V-Halbleitern auf Si haben die IlI-V-Materialien einen etwa
doppelt so grofden thermischen Ausdehnungskoeffizienten wie Si. Dies fiihrt zu
einer unterschiedlich starken Kontraktion des Kristallgitters bei der Abkiihlung
auf Raumtemperatur, so dass sich der Verzerrungszustand beim Abkiihlvorgang
stark verdndert. In dieser Arbeit wurde daher eine Methode hergeleitet, mit der
sich die Gitterparameter - und damit der Verzerrungszustand - von III-V-
Materialien auf Si bei Wachstumstemperatur bestimmen lassen. Abbildung 7.1(c)
zeigt beispielhaft die Verzerrung ¢, des Kristallgitters senkrecht zur
Wachstumsrichtung eines GaAsxPix-Puffers auf Si. Bei der Raumtemperatur-

messung T, wurde eine grofie tensile Verzerrung der Pufferschichten mit

x <80% beobachtet. Dieses Ergebnis ist unphysikalisch, weil das
Kristallwachstum auf einem Substrat mit kleinerer Gitterkonstante nur zu
pseudomorphen oder kompressiv verzerrten Schichten fiihren kann. Die
Anwendung der Methode auf die GaAsxPix-Puffer zeigt eine hervorragende
Ubereinstimmung mit der Annahme, dass tieferliegende Pufferschichten durch
die dariiber epitaxierten Schichten vollstandig relaxieren und bei
Wachstumstemperatur T; keine Verzerrung (¢, = 0) mehr aufweisen (Abbil-
dung 7.1(c)). Der Graph zeigt auch, dass sich ohne die Temperaturkorrektur
falschlicherweise eine vollstindige Relaxation der GaAs-Zielschicht ableiten lasst,
obwohl diese mit tber 2000 ppm eine deutlich erkennbare kompressive
Restverzerrung aufweist. Die Bestimmung des Verzerrungszustandes bei
Wachstumstemperatur war eine wichtige Voraussetzung fiir das Verstandnis des
Relaxationsverhaltens der metamorphen Puffer. Diese Methode wurde unter
anderem verwendet, um die Relaxation einzelner Pufferschichten im Verlauf des

GaAsxP1.x-Wachstums zu untersuchen.
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Zur Herstellung metamorpher Puffer auf der Grundlage von GaP-Nukleationen
auf Si fir den Ubergang zu GaAs eignen sich die GaixInyP- und GaAsxPix-
Materialsysteme. Als besonders vielversprechend haben sich dabei Puffer aus
GaAsxP1x herausgestellt. Dabei spielen neben der vollstindigen Relaxation auch
eine geringe Oberflichenrauigkeit und Fadenversetzungsdichte in der GaAs-
Zielschicht der Puffer eine entscheidende Rolle. Oberhalb von 10° Versetzungen
pro cm™2 fithren diese ndmlich zu einer Limitierung der Minorititsladungstrager-
diffusionslange in einer [II-V-Solarzelle. Wachstums- und
Schichtstrukturparameter der Puffer haben dabei einen wesentlichen Einfluss auf
die Versetzungsdichte und wurden daher ausfiihrlich untersucht. Zur
quantitativen Analyse von Fadenversetzungsdichten eignet sich TEM wegen der
kleinen Probenausschnitte erst deutlich oberhalb von 107 cm™2. Auch weil diese
Messmethode nur eingeschrankt zur Verfiigung stand und sehr zeit- und
kostenintensiv ist, wurde nach alternativen Methoden zur Bestimmung der
Versetzungsdichte gesucht. Hierzu wurde eine neuartige Methode angewendet,
bei der Griibchen in Rasterkraftmikroskopieaufnahmen an der GaAs-Oberflache
durchstofdenden Versetzungen zugeordnet werden konnten. Die Ergebnisse
wurden mit einer erginzenden Methode verglichen, welche sich die
Leerlaufspannung einer GaAs-Einfachsolarzelle zunutze macht und analoge
Versetzungsdichten lieferte. Als  weiteres Instrument wurde die
Photolumineszenzintensitit in AlGalnP/GalnP/AlGalnP-Doppelheterostrukturen
untersucht, die auf den metamorphen Pufferstrukturen abgeschieden wurden. Es
ergab sich eine hervorragende Ubereinstimmung in der Ab- bzw. Zunahme der
Fadenversetzungsdichten mit der Zu- bzw. Abnahme der dazugehorigen
Photolumineszenzintensitidten. Die Ergebnisse zeigen, dass mit Hilfe der
Doppelheterostrukturen eine qualitative Vorevaluierung der Versetzungsdichten
im Vergleich mit einer Referenzstruktur moglich ist. Unter Anwendung dieser
Methoden zeigte sich, dass mit Temperaturen um 645°C und moéglichst kleinem
Gitterfehlanpassungsgradient, d.h. tiberbriickte Gitterkonstantendifferenz pro um
gewachsenem Puffer, die geringsten Durchstofdversetzungsdichten erreicht
wurden. Auf Si-Substrat mit GaP-Nukleation wurden im besten Fall 7-
107 Versetzungen pro cm 2
Oberflachenrauigkeiten bis unter 4 nm auf (Abbildung 7.1(d)). Diese Oberflachen

eignen sich sehr gut fiir ein nachfolgendes Wachstum von III-V-Solarzellen.

gemessen. Die Puffer wiesen dabei sehr geringe

Insbesondere wurde gezeigt, dass identische GaAsxP1x-Puffer auf Si- und GaP-

Substrat gleiche Werte fiir Rauigkeit und Versetzungsdichten lieferten. Dies war



196 7 Zusammenfassung und Ausblick

eine zusatzliche Bestatigung fiir die hohe Gilite der GaP-Nukleationsschichten auf

den Si-Substraten.

Erst auf Grundlage der in dieser Arbeit entwickelten antiphasenfreien GaP-
Nukleationen auf Si und GaAsxPix-Pufferstrukturen mit geringer
Oberflachenrauigkeit konnten erste GaAs-Einfachsolarzellen und
GaosolnosoP/GaAs-Zweifachsolarzellen auf Si hergestellt werden. Die GaAs-
Solarzellen wurden ebenfalls im Showerhead Reaktor abgeschieden. Fiir die
Epitaxie der GaosolnosoP/GaAs-Solarzellen wurden die GaAsxPi-x-Puffer auf Si in
einen zweiten horizontalen MOVPE-Reaktor transferiert, in dem das Wachstum
der komplizierten Solarzellenstruktur optimiert war. Die GaAs-Solarzellen
erreichten mit der Beleuchtung bei einfacher Sonnenkonzentration bis zu 12.8 %
Wirkungsgrad im Vergleich zu 23.1 % fiir die GaAs-Referenzsolarzelle. Die
GaosolnosoP/GaAs-Zweifachsolarzellen auf Si wurden bei gleichen Bedingungen
mit 16.4 % Wirkungsgrad anstelle von 27°% bei der Referenzstruktur auf GaAs
gemessen. Die Externe Quanteneffizienz der GaAs-(Teil-)Solarzelle zeigte fiir
beide Strukturen eine Limitierung durch die Fadenversetzungen in der Basis, die
zu einer Reduzierung der Minoritatsladungstragerdiffusionsldnge fiihrten.
Dagegen zeigte die Gao.solnosoP-Teilzelle eine sehr gute Quanteneffizienz (Abbil-
dung 7.1(e)), die sich nur wenig von der Referenzsolarzelle unterschied. Sie
lieferte unter dem AM1.5g-Spektrum 13.0 mA/cm? anstelle von 13.5 mA/cm?
Stromdichte und deutet somit auf eine Stromlimitierung durch die GaAs-Teilzelle
hin. Diese GaAs- und GaosolnosoP/GaAs-Solarzellen sind nach dem Wissen des
Autors die ersten auf Si-Substrat mit einer GaP-Nukleation und GaAsxP1x-

Pufferstruktur.

Der Schliissel zu hoheren Wirkungsgraden dieser Solarzellen auf Si wird eine
weitere Senkung der Versetzungsdichte durch die Optimierung der GaAsxPix-
Pufferstrukturen sein. Eine Reduzierung der Versetzungen ist seitens der
Wachstumsbedingungen durch thermische Zyklen und das Tempern der
Pufferstrukturen [20, 128, 129] denkbar, bei der die Bewegung und Annihilation
von Fadenversetzungen begiinstigt wird. Strukturell kann die Integration von
stickstoffhaltigen Blockerschichten [115, 130] in den Puffer eine Rolle spielen, die
durch ihre grofde Harte das durchstofen von Versetzungen in die aktiven
Solarzellenschichten  verhindern.  Vielversprechend ist  auch eine

Vorstrukturierung des Si-Substrates bei der Herstellung kleiner III-V-
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Konzentratorsolarzellen mit wenigen Millimetern Durchmesser. Durch selektives
Wachstum auf kleinen Flachen, die durch Graben voneinander getrennt sind,
haben die Fadenversetzungen einen deutlich kiirzeren Weg bis zum ,Rand” der
Schicht [131]. Auf diese Weise ist die Wahrscheinlichkeit einer gegenseitigen
Blockade beim Gleiten der Versetzung deutlich gesenkt und es lassen sich

geringere Fadenversetzungsdichten erreichen. Zum tieferen Verstindnis der
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Abbildung 7.1: (a) bzw. (b) TEM-Aufnahmen (Philipps-Universitdt Marburg) von GaP-
Nukleationsschichten auf Si-Substraten vor bzw. nach der Optimierung der
Nukleationsbedingungen. (c) Elastische in-plane Verzerrung €, der Schichten eines GaAsPi«x-
Puffers bei Raumtemperatur Ty und temperaturkorrigiert bei Wachstumstemperatur Tg.
(d) Oberfliche der GaAs-Zielschicht eines GaAsxPix-Puffers auf Si mit unter 4 nm
Oberfldchenrauigkeit. (e) Vergleich der externen Quanteneffizienz von zwei Gao.solnesoP/GaAs-
Zweifachsolarzellen auf Si-Substrat mit GaAsxPix-Puffer und GaAs-Referenzsubstrat.
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Versetzungsbildung im Verlauf des GaAsxPix-Pufferwachstums bietet sich die
Auswertung von durchstofdenden Fadenversetzungen an den Oberflaichen
abgebrochener Pufferstrukturen an. Hierfiir eignen sich die Methoden der
cathodolumineszenz (CL) oder electron-beam-induced current (EBIC) in einem
Rasterelektronenmikroskop. Bei beiden Methoden wirken die an die Oberflache
durchstofienden Versetzungen als Rekombinationszentren fir Ladungstrager
und heben sich als Punkte von der defektfreien Umgebung in den Aufnahmen ab,
so dass eine grofdflachige und quantitative Auswertung der Fadenversetzungs-
dichte und -verteilung moglich wird. Zu guter Letzt ist flr die Ausschopfung des
Potentials der hocheffizienten III-V-Solarzellen auf Si-Substrat noch die
Aktivierung des Si-Substrates in einer GalnP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle sinnvoll.
Auf diese Weise stehen dann Wirkungsgrade wie beim gitterangepassten Pendant
auf Ge-Substrat in Aussicht (Abbildung 1.1).
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Abklirzungs- und Variablenverzeichnis

Abk. Abkiirzung
AFM Rasterkraftmikroksopie, engl. atomic force microscopy
Al Aluminium
AlGalnP Alumininiumgalliumindiumphosphid
AM Luftmasse, engl. air mass
AMO Extraterrestrisches Sonnenspektrum
AM1.5d Terrestrisches Sonnenspektrum mit AM1.5 ohne Diffusionsanteil
AM1.5g Terrestrisches Sonnenspektrum mit AM1.5 mit Diffusionsanteil
As Arsen
AsH3 Arsin
Au Gold
C Kohlenstoff
CPV Konzentrierende Photovoltaik, engl. concentrated photovoltaics
CCS Close Coupled Showerhead
DMGa Dimethylgallium
DMZn Dimethylzink
EBIC engl. electron-beam-induced current
ECV Elektrochemische Kapazitdts-Spannungs-Messung,
engl. electrochemical capacitance voltage profiling
EQE Externe Quanteneffizienz
InAs Indiumarsenid
InP Indiumphosphid

[-V-Kennlinie

FME

Fraunhofer IAF

Fraunhofer ISE

Strom-Spannungs-Kennlinie einer Solarzelle
engl. flow rate modulated epitaxy
Fraunhofer Institut fiir Angewandte Festkorperphysik

Fraunhofer Institut fiir Solare Energiesysteme
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eAbk. Abkiirzung
Ga Gallium
GaAs Galliumarsenid
GaAs/Si Si-Substrat mit GaP-Nukleation und GaAsxPix-Pufferstruktur

GaAsP, GaAsyP1.x
GalnAs, GaixInxAs
GalnP, Gai«InsP
GaP

Ge

H, H»

HCI

HZB

[F

In

MBE

MEE

MgF,

MMGa
MOVPE

N, N

OF
Q/Quadrat

P

Pd

PH3
p-n-Ubergang

PUM

Galliumarsenidphosphid
Galliumindiumarsenid
Galliumindiumphosphid
Galliumphosphid

Germanium

Wasserstoff, atomar und molekular
Salzsdure

Helmholtz-Zentrum Berlin
Identification Flat (eines Substrates)
Indium

Molekularstrahl Epitaxie, engl. molecular beam epitaxy
engl. migration enhanced epitaxy
Magnesiumfluorid
Monomethylgallium

Metallorganische Gasphasenepitaxie,

engl. metalorganic vapor phase epitaxy

Stickstoff, atomar und molekular

Orientation Flat (eines Substrates)

Einheit des Schichtwiderstandes

Phosphor

Palladium

Phosphin

Ubergang von einem p- zu einem n-dotierten Halbleiter

Philipps-Universitit Marburg
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Abk. Abkiirzung
PV Photovoltaik
RAS Reflexions-Anisotropie-Spektroskopie,
engl. reflection anisotropy spectroscopy
RCA Radio Corporation of America
rlu Reziproke Gittereinheit, engl. reciprocal lattice unit

RMS-Rauigkeit
RSM

Si

SiH4

SiGe, Sii1«Gex
TEM

TBAs

TBP

TEGa

Ti

TiO,

TMAI

TMIn

TMGa

XRD

XRR

Zn

Mittlere quadratische Rauigkeit, engl. rough-mean-squared
Reziproke Gitterkarte, engl. reciprocal space map
Silicium

Silan

Silicium-Germanium
Transmissionselektronenmikroskopie
Tertidrbutylarsin

Tertidarbutylphosphin

Triethylgallium

Titan

Titandioxid

Trimethylaluminium

Trimethylindium

Trimethylgallium

Rontgendiffraktometrie, engl. X-ray diffraction
Rontgenreflektometrie, engl. X-ray reflectivity

Zink




Verzerrung einer Schicht bzgl. der Substratgitterkonstante

212 Abkiirzungs- und Variablenverzeichnis
Variable Beschreibung Einheit
a Gitterkonstante [m]

a* Gitterkonstante einer vorhergehenden Schicht [m]
dq, d,, dg Basisvektoren einer Einheitszelle im Ortsraum [m]
apr Relaxierte Schichtgitterkonstante [m]
Aref Referenzgitterkonstante [m]
ag Substratgitterkonstante [m]
Ay, Ay, Ay Gitterkonstanten einer orthorhombischen Einheitszelle [m]
.. In-plane Schichtgitterkonstante:
ay, A, A, mittlere, entlang [110], entlang [1-10] [m]
a; Out-of-plane Gitterkonstante [m]
a(d) Optischer Absorptionskoeffizient [m1]
a(T), as(T), Thermischer Ausdehnungskoeffizient: (mK1]
a;(T) allgemein, Substrat, Schicht
b, b Burgersvektor: Betrag, Vektor [m]
B Winkel zwischen Substratoberflache und (001)-Netzebene [°]
C Lichtkonzentration (mal 1000 W/m?) -
€11, C12 Elastische Konstanten -
d Dicke [m]
dhri Netzebenenabstand der Netzebenenschar {hkl} [m]
D, Dy, D, Diffusionskonstante: allgemein, Elektronen, Lochern [m2s-1]
bij Kronecker Delta -
Ad Winkel der Fehlorientierung [°]
E, Bandliickenenergie eines Halbleiters [eV]
€ij Verzerrungstensor -
Ecff Effektive Verzerrung in einer Pufferstruktur -
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Variable Beschreibung Einheit
o Elastische in-plane Verzerrung:

€I Er ) mittlere, entlang [110], entlang [1-10] )

€, Elastische out-of-plane Verzerrung entlang [001] -
Gitterfehlanpassung bzgl. Substrat fiir relaxierte, in-plane,

I hv 1a out-of-plane Gitterkonstante der Schicht )

FF Fullfaktor einer Solarzelle -

1) Winkel zwischen Burgersvektor und Grenzflachennormale [°]

J1,G> und gs Basisvektoren einer Einheitszelle im reziproken Raum [m-1]

Gl Reziproker Gittervektor [m-1]
Winkel der Verkippung zwischen Substrat und

v Epitaxieschicht §

h k1l Millersche Indizes fiir eine Netzebene (hkl) -

h, h, Schichtdicke und kritische Schichtdicke [m]

hemb Kritische Schichtdicke nach Matthews und Blakeslee [m]

hepp Kritische Schichtdicke nach People und Bean [m]

] Wirkungsgrad einer Solarzelle -

1 Lichtintensitat [Wm-2]

Iy Anfangliche Lichtintensitat [Wm-2]

leinfatiena Einfallende Lichtintensitit [Wm-]

Lrefiektiert Reflektierte Lichtintensitat [Wm-2]

] Stromdichte [Am-2]

Jo1 Sperrstromdichte durch Band-zu-Band Rekombination [Am-2]

Jo2 Sperrstromdichte durch Storstellenrekombination in der [Am-2]
Raumladungszone

Jsc Kurzschlussstromdichte [Am-2]

ja(2) Spektrale Photonenflussdichte [m-2s-im-1]

k,kq, ky

Extinktionskoeffizienten




214 Abkiirzungs- und Variablenverzeichnis
Variable Beschreibung Einheit
k Wellenvektor [m-1]
kg, kas Einbaukoeffizient eines Elementes A, von Arsen -
kg Boltzmann Konstante [eV/K]
ky, ky, k; Komponenten des Wellenvektors [m-1]
Ein Einfallender Wellenvektor [m-1]
Eout Gestreuter Wellenvektor [m-1]
L Ly Loy Ly, Diffusionslange: allgemein, \./.0n Elektronen, von Lochern, von
- Elektronen ohne TDs, von Lochern ohne TDs, verursacht [m]

por =TD durch Fadenversetzungen

A Wellenlange [m]

Ag Wellenlange der Bandliickenenergie eines Halbleiters [m]

Aout Wellenliange der gestreuten Rontgenstrahlung [m]

n Dotierstoffkonzentration im n-Halbleiter [cm-3]

n, ny, Ny,

Mg pisasisochicht Reelle Brechungsindizes -

4, fly Komplexe Brechungsindizes -

n; Intrinsische Ladungstriagerkonzentration [cm-3]
Faden- bzw. Durchstof3versetzungsdichte,

nrp engl. threading dislocation [em-?]

v Querkontraktionszahl -

W Einfallswinkel [°]

Woffset Winkel zw. (001)- und zu untersuchender Netzebene [°]
Dotierstoffkonzentration im p-Halbleiter [cm-3]

Y Winkel zwischen Burgersvektor und Versetzungslinie [°]

q Elementarladung [C]

Ax 9y 4z Reziproke Koordinaten [rlu]

q

Vektor im reziproken Raum
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Variable Beschreibung Einheit

qg’[‘”, qukl); Reziproke Koordinaten g, und q, von Schicht (L) und

qglskl)’ q;hskl) Substrat (S) fiir einen Beugungsreflex an einer (hkl)-Ebene [rlu]

T, T Ty Komplexe Reflexionsamplitude -

T Ortsvektor [m]

R Reflexion -

R Gittervektor [m]

R AR Relaxationsparameter bzgl. der Substratgitterkonstante: ]
mittlere, entlang [110], entlang [1-10]
Relaxationsparameter bzgl. der in-plane Gitterkonstante der

R* R* R* vorhergehenden Schicht: -
mittlere, entlang [110], entlang [1-10]

R'(Ty) Relaxation bei Raumtemperaﬁur f‘ilr Schi.chten, die bei ]
Wachstumstemperatur vollstandig relaxiert waren

Ry Wachstumsrate [ms1]

Rgr Gitterfehlanpassungsgradient, engl. grading rate [m-1]

a;j Verspannungstensor [Nm-2]

t Zeit [s]

T Temperatur [K], [°C]

Ty Raumtemperatur [K], [°C]

Te Wachstumstemperatur [K], [°C]

Tep Periodendauer einer Fabry-Perot-Oszillation [s]
Minoritatsladungstragerdauer, von Elektronen, von Lochern,

b Tpr Tno: Tpo von Elektronen ohne TDs, von Lochern ohne TDs s}

6, 26 Einfacher, doppelter Bragg-Winkel [°]

u,v,w Millersche Indizes fiir eine Richtung [uvw] -

U Aktivierungsenergie flir Versetzungsgleiten [eV]

%4 Spannung [V]

Voc Leerlaufspannung [V]
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Variable Beschreibung Einheit
w Raumladungszone [m]

x Materialzusammensetzung -
Gasphase
As ’
xgaSphase, Konzentration von As, P und In in der Gasphase -
Gasphase
In
Krsitall
xASTSL a ,
xKrsitall Konzentration von As, P und In im Kristall -
xllglristall
Y Young Modul [Nm-2]
z Eindringtiefe [m]
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