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1. Einleitung

Transparente, leitfähige Materialien (TCMs, engl. transparent conductive materials,
früher typischerweise als TCOs bezeichnet, engl. transparent conductive oxides) sind
fundamentale Bestandteile vieler technologischer Anwendungen und im Zeitalter von
Smartphones und Tablet-Computern nicht mehr wegzudenken. Neben den flachen Dis-
plays und Touchscreens werden sie vor allem als Frontkontakt in Solarzellen und in
unzähligen weiteren Bereichen als Dünnschicht eingesetzt, wenn die Kombination eines
möglichst niedrigen elektrischen Materialwiderstands mit einer optischen Transparenz
für das sichtbare elektromagnetische Spektrum erforderlich ist. In den letzten Jahren
ist jedoch nicht nur der Bedarf an hoch leitfähigen Beschichtungen mit freien Ladungs-
trägerdichten im 1020 bis 1021 cm−3-Bereich gestiegen, sondern TCMs bilden mittler-
weile ebenfalls die Grundlage für transparente Elektronik wie Dioden, Dünnschicht-
Transistoren und integrierte Schaltungen [1]. Die Möglichkeit die Materialeigenschaften
gezielt zu beeinflussen und eine kontrollierte Synthese zu gewährleisten, ist daher eine
fundamentale Voraussetzung für den industriellen Einsatz.
Obwohl mit Indiumzinnoxid (ITO) aktuell die niedrigsten spezifischen Materialwider-
stände erreicht werden können, hat sich ein großes Forschungsinteresse an der Suche
nach alternativen Materialien entwickelt, da Indium als eines der kritischen Elemente
identifiziert wurde, deren Ressourcen aufgrund des begrenzten Vorkommens in der Erd-
kruste verbunden mit einer hohen Nachfrage in naher Zukunft erschöpft sein könnten,
was sich bereits akut im stetig steigenden Rohstoffpreis niederschlägt [2–5]. Vor allem
die Abscheidung von Aluminium-dotiertem Zinkoxid (AZO) wird daher intensiv unter-
sucht und optimiert, so dass die erreichbaren spezifischen Schichtwiderstände denen von
Indiumzinnoxid, bei annähernd gleichen optischen Eigenschaften, mittlerweile recht na-
hekommen.
Neben den klassischerweise verwendeten Elementen der dritten Hauptgruppe wie Alu-
minium, Gallium und Indium, die für die Abscheidung mittels Kathodenzerstäubung
dem Target als Feststoff beigemischt werden müssen, ist für Zinkoxid allerdings eben-
falls die n-Typ-Dotierung mit Wasserstoff möglich. Diese bietet den großen Vorteil, dass
sich Wasserstoff dem Prozess über die Gasphase zuführen lässt, so dass der Grad der
Dotierung variabel eingestellt werden kann und nicht fest durch das Target vorgegeben
wird.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden daher Wasserstoff-dotierte Zinkoxidschichten mit-
tels Kathodenzerstäubung abgeschieden und analysiert wie sich das Zusammenspiel der
Gasflüsse von Wasserstoff und Sauerstoff während der Abscheidung auf die Materialei-
genschaften auswirkt. Weiterhin wurden der Einfluss der Substrattemperatur sowie die
thermischen Stabilität und die Langzeitstabilität bei Lagerung an Luft untersucht. Die
Beschichtung mittels Kathodenzerstäubung wurde gewählt, da sie eines der im industri-
ellen Bereich weit verbreiteten Verfahren ist und den Vorteil besitzt, dass die auf kleinen
Laboranlagen entwickelten Prozesse sich in der Regel leicht aufskaliern lassen.
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1. Einleitung

Durch den Übergang zu ternären Mischsystemen lassen sich die Eigenschaften binärer
Ausgangsmaterialien verändern. Einer der interessantesten Parameter ist dabei die Band-
lückenenergie und die damit verbundene energetische Lage von Leitungsbandminimum
und Valenzbandmaximum, die einen entscheidenden Einfluss auf den Transport der
Ladungsträger in Mehrschichtsystemen haben. Die an Heteroübergängen entstehenden
Diskontinuitäten der Energiebänder kann, wie z.B in Quantentopf-Strukturen oder für
Elektronen-Blocker-Schichten, dienlich sein und z. B. den Wirkungsgrad von Leucht-
und Laserdioden erhöhen, allerdings ebenfalls negative Auswirkungen haben, wie z. B.
auf den Ladungsträgertransport in Heterostruktur-Solarzellen.
Für Zinkoxid wurde in der Vergangenheit primär die kationische Substitution unter-
sucht, wobei durch den Einbau von Magnesium die Energie der Bandlücke vergrößert
und durch Zugabe von Cadmium verringert werden kann. Die anionische Substituti-
on rückt jedoch allmählich, vor allem für den Einsatz als Cadmium-freie Pufferschicht
in Dünnschicht-Solarzellen, verstärkt ins Forschungsinteresse [6]. Bis dato wurde die
Substitution von Sauerstoff in Zinkoxid durch Tellur, Selen und Schwefel untersucht,
wobei nur ZnO1-xSx über Dünnschichtverfahren im kompletten Kompositionsbereich
synthetisiert werden konnte [7–10]. Dotierexperimente wurde bisher jedoch nur bedingt
durchgeführt und eine systematische Analyse des Ladungsträgertransports im Mischbe-
reich steht noch aus [9, 11].
ZnO1-xSx ist nicht nur wegen der fehlenden Mischungslücke als Halbleitermaterial inter-
essant, sondern ebenfalls, weil die Elemente Zink, Sauerstoff und Schwefel nicht zu den
als kritisch eingestuften Elementen gehören, deren Einsatz im Zuge des wachsenden Roh-
stoffverbrauchs und des limitierten Vorkommens in der zukunftsorientierten Forschung
vermieden werden sollte [3]. Sauerstoff und Schwefel sowie der Dotierstoff Wasserstoff
werden sogar den „Elements of Hope“, zu deutsch „Elemente der Hoffnung“, zugeord-
net, deren Verfügbarkeit über Jahrzehnte hinweg gesichert ist [4].
ZnO1-xSx-Schichten wurden im Rahmen dieser Arbeit sowohl unter Verwendung eines
Zinkoxid- als auch eines Zinksulfidtargets mittels Kathodenzerstäubung abgeschieden
und charakterisiert. Dabei wurden zunächst die strukturellen, morphologischen, opti-
schen und elektrischen Eigenschaften des undotierten Materials und die Abhängigkeit
der Zusammensetzung von den zur Abscheidung verwendeten Parametern untersucht,
die als Grundlage für nachfolgende Dotierexperimente dienten. Die Dotierung mit Was-
serstoff wurde für den gesamten Kompositionsbereich durchgeführt. Da Zinkoxid relativ
leicht n-leitend synthetisiert werden kann, Zinksulfid jedoch in der Regel einen sehr
hohen spezifischen Widerstand besitzt, eröffnete sich somit die Möglichkeit, die Än-
derungen der elektrischen Eigenschaften beim Übergang zwischen den beiden binären
Materialien zu untersuchen und Einblicke in den Transportmechanismus der freien La-
dungsträger zu gewinnen.

Neben der Nutzung von Sonnen- und Windenergie wird im Zuge der angestrebten Ener-
giewende ebenfalls intensiv an thermoelektrischen Materialien geforscht, in denen ein
thermischer Gradient in eine elektrische Spannung übertragen werden kann. Auf diesem
Weg kann die z. B. in Verbrennungsmotoren entstehende Prozessabwärme genutzt und
dadurch die verlorengehende Energie reduziert werden. Um einen hohen Wirkungsgrad
für ein thermoelektrisches Bauelement zu erzielen, ist es generell günstig, Materialien zu
verwenden, die eine gute elektrische mit einer geringen thermischen Leitfähigkeit ver-
binden. Daher werden Ansätze verfolgt, den phononischen Anteil der Wärmeleitung zu
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minimieren, indem der Transport der Phononen z. B. in Mehrschichtsysteme über die
vorhandenen Grenzflächen oder in Mischsystemen mit Kompositionen nahe der Aus-
gangsmaterialien aufgrund der lokalen Störung durch die Fremdatome behindert wird.
Theoretische Rechnungen zeigen, dass Zinkoxid, Zinksulfid und deren ternäres Misch-
system für diese Zwecke gute Voraussetzungen besitzen [12–14].
Aus diesem Grund wurden die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten ZnO1-xSx-Schich-
ten ebenfalls von der Arbeitsgruppe Klar des I. Physikalischen Instituts der Justus-
Liebig-Universität auf die Verwendbarkeit in thermoelektrischen Bauelementen hin ana-
lysiert, wobei die erzielten Ergebnisse nicht innerhalb dieser Arbeit aufgeführt sind.

Zinkoxid wird neben der Eignung als TCM ebenfalls großes Potential für den Einsatz in
optoelektronischen Bauelementen zugesprochen, die aufgrund der großen Bandlücken-
energie von ca. 3.3 eV Licht im ultravioletten Spektralbereich emittieren sollten [8, 15].
Die Möglichkeit, Zinkoxid nasschemisch ätzen zu können, erleichtert dabei die notwen-
digen Strukturierungsschritte im Vergleich zu Galliumnitrid erheblich.
Im Rahmen des FP7 EU-Projekts Orama, das sich mit der Erforschung oxidischer Ma-
terialien für transparente Elektronik befasst, wurden ZnO/GaN- und ZnO1-xSx/GaN-
Heterostruktur-Leuchtdioden hergestellt, um die Eignung der oxidischen Zinkverbindun-
gen für Licht-emittierende Bauteile zu untersuchen. Dabei wurde betrachtet, ob durch
die Verwendung des ternären Mischsystems ZnO1-xSx und die damit verbundene Be-
einflussung der Banddiskontinuitäten am Heteroübergang die Emissionseigenschaften
verbessert werden können.
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2. Grundlagen der Materialsysteme

2.1. Zinkoxid - (ZnO)
Zinkoxid (ZnO) gehört zur Gruppe der II-VI-Verbindungshalbleiter und kristallisiert in
der hexagonalen Wurtzitstruktur, die der Raumgruppe P63mc zugeordnet ist (Raum-
gruppennummer: 186). Für die beiden Gitterparameter a und c lassen sich in der ICDD-
Datenbank (Iternational Centre for Diffraction Data) Werte im Bereich von 3.2475 bis
3.250Å bzw. 5.2042 bis 5.2075Å finden, wobei die als am zuverlässigsten gekennzeich-
neten bei a = 3.2498Å und c = 5.2066Å liegen (PDF-Nr. 00-0036-1451) [16]. In der
Wurtzitstruktur ist, wie in Abbildung 2.1 zu sehen, jedes Zn2+-Kation tetraedrisch von
vier O2−-Anionen umgeben und umgekehrt, was typisch für sp3-kovalent gebundene Ma-
terialien ist. Aufgrund des hohen Unterschieds der Elektronegativität von Zink und Sau-
erstoff (Zn: 1.65, O: 3.44 [7, 17], Pauling-Skala) besitzt die Bindung allerdings ebenfalls
einen ausgeprägten ionischen Charakter. Zinkoxid liegt daher im Grenzbereich zwischen
den kovalenten und ionischen Halbleitern. Die guten piezoelektrischen Eigenschaften von
Zinkoxid, die aufgrund des fehlenden Inversionszentrums der Wurtzitstruktur auftreten,
ermöglichten den ersten Einsatz des Materials in Bauelementen, die auf dem Prinzip
der akustischen Oberflächenwellen basieren [18].
In der Regel ist für die II-VI-Verbindungshalbleiter die kubische Zinkblendestruktur die
thermodynamisch stabilste Phase. Die II-O-Halbleiter bilden hierbei eine Ausnahme,
da sie entweder wie Zinkoxid und Berylliumoxid (BeO) in der Wurtzitstruktur oder
wie Cadmiumoxid (CdO) und Magnesiumoxid (MgO) in der Kochsalzstruktur kristal-
lisieren. Dennoch ist die Zinkblendestruktur für Zinkoxid eine metastabile Phase, de-
ren Energiedifferenz zur Wurtzitstruktur nach theoretischen Berechnungen etwa 50 bis
150meV/Atom beträgt [19]. Es existieren jedoch nur wenige Veröffentlichungen, die eine
erfolgreiche Herstellung von Zinkblende-Zinkoxid beschreiben. Als zuverlässigste Quel-
len sind hier die Veröffentlichungen von Ashrafi et al. zu nennen, denen die Abscheidung
von Zinkblende-Zinkoxid auf Galliumarsenid-(0 0 1)-Substraten (GaAs) unter Verwen-
dung einer Zinksulfid-Pufferschicht (ZnS) gelungen ist [20, 21]. Für die Gitterkonstante
a der Zinkblendestruktur sind in der ICDD-Datenbank Werte aus experimentellen und
theoretischen Arbeiten zu finden, die im Bereich von 4.370 bis 4.619Å liegen [16]. Unter
hydrostatischem Druck geht Zinkoxid oberhalb von 9.8GPa (bei 300K) in die kubi-
sche Kochsalzstruktur über, wodurch das Kristallvolumen um ca. 17% verringert wird.
Allerdings wechselt das Material bei einer Reduzierung des Drucks zurück in die Wurt-
zitstruktur, so dass die Kochsalzstruktur nicht bei Normaldruck stabilisiert werden kann
[22].
Der optische Eindruck von Zinkoxidkristallen wird durch die große direkte Bandlücke
von ca. 3.3 eV (bei 300K, 3.44 eV bei 4K) bestimmt, so dass diese eine farblose Trans-
parenz aufweisen [8, 15]. Kombiniert mit der hohen Exzitonenbindungsenergie von ca.
60meV (Vergleich: kBT ≈ 26 meV bei 300K) besitzt das Material vielversprechende
Voraussetzungen für einen Einsatz in optoelektronischen Bauelementen, die im UV-
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2. Grundlagen der Materialsysteme

Abbildung 2.1.: Darstellung der Wurtzitstruktur von Zinkoxid. Die Zinkatome sind
blau und die Sauerstoffatome rot dargestellt.
a) Aufbau der strukturellen Einheitszelle mit 2 Zink- und 2 Sauerstoffatomen.
b) 2×2×1-Einheitszellen zur Veranschaulichung der tetragonalen Bindungsanordnung.
c) Sicht in [0 0 0 1]-Richtung zur Verdeutlichung des hexagonalen Charakters.

Bereich arbeiten und bei Raumtemperatur betrieben werden könnten. Um diese auf
reiner Zinkoxid-Basis zu realisieren, ist es jedoch erforderlich das Material sowohl n- als
auch p-leitend abscheiden zu können. Eine zuverlässige, langzeitstabile p-Typ-Dotierung
konnte bisher allerdings nicht erreicht werden, obwohl sich in den letzten Jahrzehnten
viele Arbeitsgruppen intensiv mit der Thematik befasst haben. Vor allem die Dotierung
mit Arsen (As), Phosphor (P) und Stickstoff (N) wurde ausgiebig untersucht [18].
Im Gegensatz zur ungelösten Problematik der p-Typ-Dotierung, ist eine n-Typ-Dotie-
rung bis zu freien Ladungsträgerdichten im niedrigen 1021 cm−3-Bereich gut realisierbar.
Üblicherweise werden zu diesem Zweck Atome aus der Hauptgruppe III wie Bor (B),
Aluminium (Al), Gallium (Ga) oder Indium (In) eingebracht, die auf Zinkgitterplät-
zen als flache Donatoren mit Aktivierungsenergien um die 50 bis 65meV wirken. Ferner
zeigte sich auch der Einbau der Gruppe-IV-Elemente Fluor (F) und Chlor (Cl) auf Sauer-
stoffgitterplätzen als geeignet, wobei die maximal erreichbare freie Ladungsträgerdichte
etwas niedriger ausfällt [23]. Eine besondere Rolle im Zusammenhang mit Zinkoxid stellt
die Möglichkeit der n-Typ-Dotierung durch Wasserstoff (H) dar, die in Abschnitt 4.2.1
(ab Seite 70) ausführlich beschrieben wird.
Auch nominell undotiertes Zinkoxid weist in der Regel eine n-Typ-Leitfähigkeit auf,
die lange Zeit auf eine zinkreiche Stöchiometrie und die damit verbundene Ausbildung
intrinsischer Defekte wie Sauerstoffleerstellen (VO) und Zinkatome auf Zwischengitter-
plätzen (Zni) zurückgeführt wurde, die als Donatoren wirken. Aktuelle Untersuchungen
zeigen jedoch, dass die Sauerstoffleerstelle ein ca. 1 eV tiefer Defekt ist und nicht zu ei-
ner messbaren Leitfähigkeit bei Raumtemperatur beitragen kann [23, 24]. Die Wirkung
des Zni-Defekts wurde mit einer Aktivierungsenergie von ca. 30meV zwar als flacher
Donator identifiziert, allerdings zeigten theoretische Berechnungen, dass aufgrund der
hohen Formationsenergie und einer geringen thermischen Stabilität der Defekt nur sehr
limitiert zur intrinsischen n-Typ-Leitfähigkeit beitragen sollte [23, 25]. In vielen Fäl-
len scheinen bei der Herstellung eingebaute, extrinsische Verunreinigungen, vor allem
Gruppe-III-Elemente und Wasserstoff, die Quelle der unbeabsichtigten n-Typ-Dotierung
zu sein.
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2.2. Zinksulfid - (ZnS)

2.2. Zinksulfid - (ZnS)

Für Zinksulfid (ZnS), das ebenfalls zur Gruppe der II-VI-Verbindungshalbleiter gehört,
ist unter Normalbedingungen die nach ihm benannte Zinkblendestruktur die thermo-
dynamisch stabilste Phase. Diese ist der Raumgruppe F4̄3m zugeordnet (Raumgrup-
pennummer: 216) und besitzt wie die Wurtzitstruktur kein Inversionszentrum, wodurch
piezoelektrischen Eigenschaften entstehen. Auch in der Zinkblendestruktur sind die Ka-
tionen (Zn2+) und Anionen (S2−) jeweils tetraedrisch von 4 Atomen der anderen Sorte
umgeben. Der Unterschied der Elektronegativitäten fällt etwas geringer als bei Zinkoxid
aus (Zn: 1.65, S: 2.58 [7, 17], Pauling-Skala). In der kubischen Phase lassen sich für den
Gitterparameter a Werte im Bereich 5.394 bis 5.4145Å finden [16]. Abbildung 2.2 zeigt
links die strukturelle Einheitszelle der Zinkblendestruktur und rechts den Aufbau von
2×2×1-Einheitszellen, wodurch die Anordnung der einzelnen Atomsorten auf kubisch-
flächenzentrierten Untergittern verdeutlicht wird.
Die hexagonale Wurtzitstruktur ist bei Zinksulfid der kubischen Zinkblendestruktur ge-
genüber energetisch nur leicht benachteiligt. Daher sind auch in kubischen Einkristallen
oft hexagonale Einschlüsse zu finden, wodurch sogenannte polymorphe Materialien ent-
stehen. Ebenso lassen sich auch primär hexagonale Kristalle in natürlichen Vorkommen
finden und als Volumen- oder Dünnschichtmaterial herstellen. Neben der Wurtzitstruk-
tur, die in der Nomenklatur nach Ramsdell mit 2H bezeichnet wird, sind für die hexago-
nale Phase von Zinksulfid unzählige Polymorphe, wie z. B. 4H, 6H, etc. gefunden worden
[26, 27]. Der Unterschied ist dabei in der Periodenlänge entlang der [0 0 0 1]-Richtung zu
finden. Während diese für die Ausgangsform 2H dem einfachen des Gitterparameters c
entspricht, ist sie z. B. für die Modifikationen 4H und 6H entsprechend doppelt bzw. drei-
mal so groß. Der Gitterparameter a und die Winkel zwischen den Basisvektoren bleiben
dabei unverändert. Für die Gitterparameter der grundlegenden Wurtzitstruktur können
für a Werte im Bereich von 3.800 bis 3.836Å und für c von 6.256 bis 6.2573Å gefun-
den werden. Die zuverlässigsten Angaben liegen hier bei a = 3.821Å und c = 6.2573Å

Abbildung 2.2.: Darstellung der Zinkblendestruktur von Zinksulfid. Die Zinkatome
sind blau und die Schwefelatome gelb dargestellt.
a) Aufbau der strukturellen Einheitszelle mit 4 Zink- und 4 Schwefelatomen.
b) 2× 2× 1-Einheitszellen zur Veranschaulichung der kubisch-flächenzentrierten Unter-
gitter der einzelnen Atomsorten.
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2. Grundlagen der Materialsysteme

(PDF-Nr. 00-0036-1450) [16].
Zinksulfid besitzt sowohl in der kubischen als auch in der hexagonalen Phase eine di-
rekte Bandlücke. Für die Zinkblendestruktur wird in der Regel ein Wert von ca. 3.66 eV
angegeben (bei 300K, 3.84 eV bei 4K), während dieser für die Wurtzitstruktur mit ca.
3.77 eV etwas größer ausfällt (bei 300K, 3.91 eV bei 4K). In beiden Konfigurationen
besitzt das Material daher eine farblose Transparenz. Die Exzitonenbindungsenergie ist
mit ca. 40meV ähnlich hoch, wie die in Zinkoxid [28, 29].
Während Zinkoxid, trotz der großen Bandlückenenergie, relativ leicht elektrisch leitfä-
hig hergestellt werden kann, gestaltet sich dies für Zinksulfid völlig anders. Es existie-
ren nur wenige Veröffentlichungen, die eine erfolgreiche n-Typ-Dotierung, meist durch
den Einbau von Aluminium, berichten [30–33]. Die großen Schwierigkeiten, die bei der
Dotierung von Zinksulfid auftreten, sind zunächst intuitiv nicht zu verstehen, da die
grundlegenden Eigenschaften denen von Zinkoxid recht ähnlich sind. Die Aktivierungs-
energie eines Donators kann grob über ein einfaches Modell abgeschätzt werden, bei dem
das Dotieratom als wasserstoffähnliches System betrachtet wird. Die Ionisierungsener-
gie des Wasserstoffatoms lässt sich aus der Bindungsenergie des Elektrons im tiefsten
Energieniveau berechnen. Über die Beziehung

EHn = mee
4

2(4πε0~)2
1
n2 (2.1)

ergeben sich mit n = 1 die bekannten 13.6 eV, wobei me die Elektronenmasse, e die
Elementarladung, ~ das Plancksche Wirkungsquantum dividiert durch 2π und ε0 die
Vakuum-Dielektrizitätskonstante ist [34]. Eine Abschätzung der Donatoraktivierungs-
energie für das untersuchte Material liefert Gleichung (2.1), wenn die Elektronenmasse
me durch die effektive Masse m∗e ersetzt und die Vakuum-Dielektrizitätskonstante ε0
um die relative, statische Dielektrizitätskonstante εlf erweitert wird. Unter Verwendung
der in Tabelle 2.1 aufgelisteten Materialkonstanten ergeben sich für Zinkoxid Energien
von ca. 43 bis 63meV, was recht gut mit den experimentell für Donatoren gefundenen
Werten übereinstimmt. Für Zinksulfid lässt sich eine Energie von ca. 52meV abschät-
zen. Die Literaturwerte für m∗e und εlf werden dabei für Zinksulfid in der hexagonalen
und kubischen Phase als gleich angegeben [28]. Die angeführte Abschätzung lässt da-
her vermuten, dass eine zu hohe Donatoraktivierungsenergie nicht die Ursache für die
Schwierigkeiten bei der n-Typ-Dotierung von Zinksulfid ist.
Zhang et al. befassten sich in ihren theoretischen Berechnungen mit dem Phänomen,
dass bestimmte Halbleiter stets nur p-Typ oder n-Typ dotiert werden können und für
einige, wie Zinksulfid, beide Varianten schwer zu realisieren sind [35]. Ihre Rechnungen

Material m∗e [me] m∗h [me] εlf εhf
ZnO 0.28 ‖ c 0.59×me 7.80 ‖ c 3.70 ‖ c

0.24 ⊥ c 8.75 ⊥ c 3.75 ⊥ c
ZnS 0.28 1.40 ‖ c 8.60 5.20

0.49 ⊥ c

Tabelle 2.1.: Effektive Elektronen- und Lochmassen, sowie statische und optische Di-
elektrizitätskonstanten von Zinkoxid und Zinksulfid [15, 28].
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2.2. Zinksulfid - (ZnS)

Abbildung 2.3.: Relative Bandpositionen berechnet von Zhang et al. für II-IV- und
I-III-VI2-Verbindungshalbleiter, wobei die Energieskala (in eV) auf das Valenzband-
maximum von Zinksulfid referenziert ist. Die Werte E(n)

pin und E(p)
pin (gestrichelte Linien)

begrenzen den Bereich, in dem sich das Fermi-Niveau befinden kann. Die kurzen durch-
gezogenen Linien markieren experimentell erreichte Werte. Grafik aus [35].

zeigten, dass sich die Lage der Fermi-Energie in einem Material nur innerhalb gewisser
Grenzen variieren lässt, wobei die obere Grenze durch E(n)

pin und die untere durch E(p)
pin ge-

geben ist. Wird die Fermi-Energie im Zuge einer n-Typ-Dotierung erhöht, so nimmt die
Formationsenergie für akzeptorartige Defekte stetig ab, wodurch diese vermehrt gebildet
werden, bis sie durch ihre kompensierende Wirkung eine weitere Erhöhung verhindern.
Im Fall von Zinksulfid und Zinkoxid sind dies Zinkleerstellen (VZn) und Schwefel- bzw.
Sauerstoffatome auf Zwischengitterplätzen (Si bzw. Oi). Analoges lässt sich bei Erniedri-
gung der Fermi-Energie durch p-Typ-Dotierung finden, wobei hier die kompensierenden
Defekte Schwefel- bzw. Sauerstoffleerstellen (VS bzw. VO) und Zinkatome auf Zwischen-
gitterplätzen (Zni) sind. Abbildung 2.3 zeigt die von Zhang et al. berechneten, relativen
Bandpositionen, wobei das Valenzbandmaximum von Zinksulfid auf 0 eV gelegt wurde.
Die energetische Lage von E(n)

pin und E(p)
pin wurde für alle II-VI-Verbindungshalbleiter als

gleich gefunden. Die Ergebnisse zeigen, dass für Zinkoxid und Zinksulfid eine p-Typ-
Dotierung zunächst nicht möglich sein sollte, da das Fermi-Niveau nicht dicht genug
an das Valenzbandmaximum gebracht werden kann. Für den Fall der n-Typ-Dotierung
erklären die Berechnungen, wieso diese für Zinkoxid recht gut realisierbar ist, da E(n)

pin

hoch innerhalb des Leitungsbands liegt. Für Zinksulfid liegt die Grenzenergie noch un-
terhalb der Leitungsbandkante, was somit die Ursache der erhöhten Schwierigkeit bei
der Dotierung erklären könnte. Weiterhin muss bedacht werden, dass bedingt durch die
starke Neigung von Zinksulfid zu polymorphem Wachstum die Ausbildung verschiedener
Kristallphasen und eine hohe Anzahl an Stapelfehlern begünstigt wird. Diese können
den elektrischen Transport massiv beeinträchtigen und sind als zusätzliches Hindernis
bei der Herstellung von leitfähigem Zinksulfid zu betrachten.
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2. Grundlagen der Materialsysteme

2.3. ZnO1-xSx

Die Synthese von ZnO1-xSx ist im Hinblick auf thermodynamische Gleichgewichtsprozes-
se zunächst nicht ohne Schwierigkeiten zu realisieren, da die Bildung von Sulfaten und
Schwefeldioxid energetisch bevorzugt ist [7, 10]. Locmelis et al. befassten sich 2007 mit
der Herstellung von Volumenkristallen durch chemische Transportreaktion. Aufgrund
der hohen Temperatur von ca. 900 ◦C und der langen Reaktionszeit kann die Synthese
als im thermischen Gleichgewicht erfolgt angesehen werden. Auf diese Weise konnten bis
zu 5% Sauerstoff in Zinksulfid und ebenfalls bis zu 5% Schwefel in Zinkoxid eingebaut
werden. Das Material kristallisierte dabei auf der sulfidischen Seite in der Zinkblende-
struktur, während auf der oxidischen Seite die Wurtzitstruktur beobachtet wurde [10].
Um die Limitierung der synthetisierbaren Materialkomposition zu umgehen, bieten
sich Dünnschichtverfahren an, bei denen die Abscheidung nicht im thermodynamischen
Gleichgewicht erfolgt. Während die Grenzen der Mischbarkeit für Volumenmateriali-
en eindeutig abgesteckt werden konnten, wurden für Dünnschichten unterschiedlichste
Ergebnisse gefunden. Der herstellbare Kompositionsbereich wird dabei stark durch die
Wachstumstemperatur und die verwendete Abscheidemethodik bestimmt.
Yoo et al. gelang 2002 mittels gepulstem Laserstrahlverdampfen (PLD) die Herstellung
von ZnO1-xSx ohne Phasenseparation bis zu einem Schwefelgehalt von x < 0.15. Die
Abscheidung erfolgte bei 700 ◦C auf c-Saphir von einem Zinkoxid- und einem Zinksul-
fidtarget, die alternierend beschossen wurden [36]. He et al. erzielten 2012, ebenfalls
mittels PLD, Materialzusammensetzungen mit x < 0.23 und 0.94 < x, während im
Zwischenbereich eine Separation in oxidische und sulfidische Phasen auftrat. Die Ab-
scheidung erfolgte in diesem Fall von einem Zinksulfidtarget unter Zugabe von Sauerstoff
bei einer Substrattemperatur von 750 ◦C, wobei gleichfalls c-Saphir verwendet wurde.
Für alle Schichten konnte die Wurtzitstruktur nachgewiesen werden, die im sulfidischen
Bereich von leichten kubischen Anteilen begleitet wurde [37].
2004 waren Meyer et al. die Ersten, denen die Synthese von kristallinem Material oh-
ne Phasenseparation über den gesamten Kompositionsbereich hinweg gelang. Die Ab-
scheidung erfolgte durch reaktive RF-Kathodenzerstäubung (siehe Abschnitt 3.1, ab
Seite 15) mit Sauerstoff bei Verwendung eines Zinksulfidtargets auf Kalk-Natron-Glas
und c-Saphir, wobei die Substrattemperatur ca. 340 ◦C und niedriger betrug. Für die
Zinksulfid-Ausgangsschichten konnte die Wurtzitstruktur nachgewiesen werden, die über
den gesamten Mischbereich erhalten zu bleiben schien. Aus den aufgenommenen Θ-2Θ-
Diffraktogrammen konnte der Gitterparameter c bestimmt werden, für den ein Ve-
gardsches Verhalten beobachtet wurde [8, 9, 38, 39]. Das Vegardsche Gesetzt besagt,
dass für Mischsysteme, bei denen beide Grenzmaterialien in der gleichen Struktur kris-
tallisieren, die Gitterparameter linear mit der Komposition variieren. Die grundlegende
Idee basiert dabei auf einer unregelmäßigen Atomsubstitution, so dass keine neue Über-
struktur entsteht [40]. Pan et al. schieden 2010 ZnO1-xSx-Schichten nach dem gleichen
Verfahren auf Quarzglas bei einer Substrattemperatur von 300 ◦C ab, konnten aller-
dings lediglich im Bereich x < 0.23 und 0.77 < x phasenreines Material herstellen.
Dabei identifizierten sie für den sulfidischen Bereich im Gegensatz zu Meyer et al. eine
Kristallisierung in der Zinkblendestruktur. Für den Zwischenbereich wurde eine Sepa-
ration in sulfidische und oxidische Phasen beobachtet [41].
2012 untersuchten Thankalekshmi et al. die Synthese mittels Spray-Pyrolyse und konn-
ten auf diesem Weg ZnO1-xSx mit 0.05 < x < 0.90 herstellen. Die Beschichtung erfolgte
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2.3. ZnO1-xSx

Abbildung 2.4.: Optische Eigenschaften von ZnO1-xSx:
Links: Von Meyer et al. bestimmte Energie der optischen Bandlücke in Abhängigkeit
von der Materialzusammensetzung. Grafik aus [39].
Rechts: Von Persson et al. berechnete (schwarze Linien) und gemessene (rote Balken)
relative Bandpositionen von ZnO1-xSx referenziert auf das Valenzbandmaximum von
Zinkoxid. Grafik aus [46].

bei ca. 300 ◦C auf Quarzglas. Für Kompositionen im oxidischen Bereich mit x < 0.30
kristallisierte das Material in der Wurtzitstruktur, während im sulfidischen Bereich mit
x > 0.44 die Ergebnisse der Θ-2Θ-Diffraktogramme der Zinkblendestruktur zugeordnet
wurden. Im Zwischenbereich (0.30 < x < 0.44) kam es zu einer Phasenseparation, so
dass gleichzeitig Reflexe beider Strukturen beobachtet werden konnten [42].
Auch mittels ALD (engl. atomic layer deposition) kann ZnO1-xSx über den gesamten
Kompositionsbereich hinweg abgeschieden werden. Die umfassendsten Ergebnisse sind in
der 2006 erschienen Publikation von Platzer-Björkman et al. zu finden, die ihre Schich-
ten nach dem gleichen Verfahren abschieden, wie zuvor Sanders et al. (1992) und Yousfi
et al. (2000) [43–45]. Als Sauerstoff- und Schwefelvorstufe wurden in allen Fällen H2O
und H2S verwendet. Die Abscheidung erfolgte bei 120 ◦C auf Kalk-Natron-Glas und
CIGS-Solarzellen (Cu(In,Ga)Se2), da die Schichten auf ihre Eignung als Pufferschicht
zwischen Absorber und Frontkontakt untersucht wurden. Die Strukturanalysen erga-
ben, dass das Material im mittleren Kompositionsbereich zwischen ca. 0.50 < x < 0.80
amorph bzw. nanokristallin aufwächst, so dass keine Beugungsmaxima in den aufgenom-
men Θ-2Θ-Diffraktogrammen beobachtet werden konnten. Im oxidischen Bereich wurde
die erwartete Wurtzitstruktur ermittelt, während für den sulfidischen Bereich nicht ent-
schieden werde konnte, ob es sich um eine hexagonale oder kubische Struktur handelt.
Als Zwischenfazit ist festzuhalten, dass die Abscheidung von ZnO1-xSx-Dünnschichten
mit Verfahren, bei denen die Limitierung des thermodynamischen Gleichgewichts zum
Teil umgangen werden kann, über den gesamten Kompositionsbereich möglich ist. Aller-
dings ist eine große Abhängigkeit vom gewählten Herstellungsverfahren und der Wachs-
tumstemperatur zu beobachten. Zusätzlich sind, unter zunächst augenscheinlich ähnli-
chen Bedingungen, deutliche Unterschiede für den Bereich, in dem das Material pha-
senrein synthetisiert werden kann, und die resultierende Kristallstruktur festzustellen.
Selbst kleine anlagebedingte Unterschiede scheinen einen großen Einfluss auf den Ab-
scheidungsprozess auszuüben.
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2. Grundlagen der Materialsysteme

Abbildung 2.4 (links) zeigt die von Meyer et al. bestimmte Energie der optischen Band-
lücke in Abhängigkeit von der Zusammensetzung des Materials [39]. Diese änderte sich
im Gegensatz zum Gitterparameter c nicht linear mit der Komposition, sondern zeigte
einen gebogenen Verlauf (engl. bowing). Die Bandlückenenergie wird dabei sowohl von
der sulfidischen als auch von der oxidischen Seite aus kommend zunächst kleiner, so
dass bei etwa gleicher Konzentration der beiden Anionen eine minimale Energie von
ca. 2.5 eV gemessen wurde. Meyer et al. beschrieben diesen Verlauf über die empirische
Gleichung

EZnO1-xSx = xEZnS + (1− x)EZnO − b(1− x)x, (2.2)

wobei b als bowing-Parameter bezeichnet wird, der zu ca. 3 eV bestimmt wurde. EZnS und
EZnO entsprechen den Bandlückenenergien von Zinksulfid bzw. Zinkoxid und wurden in
der Anpassung nach Gleichung (2.2) mit EZnS = 3.48 eV und EZnO = 3.18 eV gefunden
[9]. Die ermittelte Abhängigkeit der Bandlückenenergie von der Materialkomposition
wurde qualitativ von allen bisherigen experimentellen und theoretischen Arbeiten zu
ZnO1-xSx bestätigt und der bowing-Parameter b zu Werten zwischen 2.0 und 3.6 eV be-
stimmt [9, 10, 36, 39, 41–47].
Persson et al. ermittelten für ihre mit ALD abgeschiedenen ZnO1-xSx-Schichten (Pro-
ben von Platzer-Björkman et al. [43]) mittels UPS-Messungen (engl. ultraviolet photo-
electron spectroscopy) die energetische Lage des Valenzbandmaximums [46]. Die Lage
des Leitungsbandminimums konnte anschließend über die Bandlückenenergie bestimmt
werden. Zusätzlich führten sie Dichtefunktionaltheorie-Rechnungen (für T = 0 K) durch,
um diese mit den experimentell ermittelten Werten zu vergleichen. Die Ergebnisse dieser
Arbeit sind in Abbildung 2.4 (rechts) zu sehen, wobei die experimentellen Werte durch
rote Balken und die theoretischen Berechnungen mit schwarzen Linien markiert sind.
Alle Energiewerte sind auf das Valenzbandmaximum von Zinkoxid referenziert, das ca.
0.9 eV unter dem von Zinksulfid liegt. Für die Leitungsbanddiskontinuität der beiden bi-
nären Materialien ergibt sich ein Wert von ca. 1.06 eV, wobei auch hier entsprechend das
Leitungsband von Zinksulfid energetisch höher liegt. Von der oxidischen Seite kommend
wird zunächst das Valenzbandmaximum durch Zinksulfid-artige Zustände angehoben,
bis es bei x ≈ 0.50 nur noch ca. 0.08 eV unter dem Valenzbandmaximum von Zinksul-
fid liegt. Das Leitungsbandminimum bleibt im gleichen Kompositionsverlauf annähernd
auf der energetischen Ausgangslage von Zinkoxid. In der zweiten Hälfte des Kompositi-
onsdurchlaufs hebt sich das Leitungsbandminimum schließlich kontinuierlich bis auf die
Lage für Zinksulfid an, während das Valenzbandmaximum noch die fehlenden 0.08 eV
überbrückt [46]. Die Ergebnisse von Persson et al. wurden 6 Jahre später nochmals von
Kieven et al. in vergleichbaren Messungen bestätigt [48].
Für die elektrischen Eigenschaften sind, wie für die Kristallstruktur, je nach Herstel-
lungsmethode unterschiedliche Ergebnisse zu finden. Bei den mit RF-Kathodenzerstäu-
bung abgeschiedenen Schichten von Meyer et al. ergaben weiterführende Dotierexpe-
rimente mit Wasserstoff und Aluminium (Polity et al. 2006), dass nur für sehr sauer-
stoffreiche Schichten mit x < 0.07 eine messbare n-Typ-Leitfähigkeit gefunden werden
konnte, während die undotierten Schichten alle hochohmig waren [11]. Pan et al. fanden
für ihre nach dem gleichen Verfahren hergestellten, undotierten Schichten eine n-Typ-
Leitfähigkeit bis zu x < 0.16 [41]. Das mittels PLD undotiert gewachsene Material von
Yoo et al. zeigt ein ähnliches Verhalten, wobei Messungen einer n-Typ-Leitfähigkeit
bis x < 0.03 gezeigt wurden [36]. He et al. führten an ihren Proben keine elektrischen
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2.3. ZnO1-xSx

Messungen durch [37]. Für die mit Spray-Pyrolyse und ALD abgeschiedenen Schichten
wurden, bis auf von Sanders et al., nur Widerstandsmessungen veröffentlicht, so dass
die Polarität der Ladungsträger unklar bleibt, jedoch als n-Typ vermutet werden kann.
Platzer-Björkman et al. und Yousfi et al. fanden beide bis zu etwa x < 0.30 eine mess-
bare Leitfähigkeit an ihren undotierten ALD-Schichten, während Sanders et al. für den
gesamten Bereich eine n-Typ-Leitfähigkeit, der ebenfalls undotierten Schichten, ermit-
telten [43–45]. Letzteres wurde ebenso von Thankalekshmi et. al gemessen, nur dass
hier, wie erwähnt, keine Analyse der Ladungsträgerpolarität durchgeführt wurde. In
beiden Fällen wurde ein deutlicher Anstieg des Widerstands zur sulfidischen Seite hin
festgestellt, was sich mit der zuvor beschriebenen Problematik bei der n-Typ-Dotierung
von Zinksulfid deckt [42, 44].
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3. Schichtherstellung

3.1. Physikalische Gasphasenabscheidung - PVD

Unter dem Begriff physikalische Gasphasenabscheidung (PVD, engl. physical vapor de-
position) wird eine Gruppe vakuumbasierter Verfahren zur Herstellung von Dünnschich-
ten mit typischen Schichtdicken im Bereich einiger nm bis µm zusammengefasst. Da-
bei wird das Ausgangsmaterial durch physikalische Effekte in die Gasphase gebracht
und anschließend gezielt auf einem zu beschichtenden Substrat kondensiert. Neben den
klassischen Verfahren, wie dem thermischem Verdampfen und dem Elektronenstrahl-
verdampfen, zählt auch die Beschichtung mittels Kathodenzerstäubung, die im Rahmen
dieser Arbeit zur Abscheidung von ZnO1-xSx-Dünnschichten genutzt wurde, zu dieser
Klasse. Die Kathodenzerstäubung, deren Prinzip im folgenden Abschnitt ausführlich
erläutert wird, ist eines der im industriellen Bereich weit verbreiteten Verfahren, da
es vor allem für die Beschichtung großer Flächen geeignet ist. Schichtprozesse, die in
der Regel auf kleineren Laboranlagen entwickelt werden, lassen sich meist gut auf große
Industrieanlagen übertragen. In der nicht standardisierten, innerhalb der Beschichtungs-
branche allerdings gebräuchlichen, Generationen-Skala für die Größe optischer Gläser
lassen sich die 2009 eingeführten, momentan größten zu beschichtenden Substrate un-
ter GEN 10 finden, was einer Fläche von 2880× 3130 mm2 entspricht. Weiterhin zählen
noch das Laserstrahlverdampfen (PLD, engl. pulsed laser deposition) und die Molekular-
strahlepitaxie (MBE, engl. molecular beam epitaxy) in die Klasse der PVD-Verfahren.
Beide Verfahren besitzen produktionstechnisch gesehen den Nachteil einer sehr geringen
Beschichtungsrate und sind darüber hinaus nicht großflächig aufskalierbar. Die Mole-
kularstrahlepitaxie findet dessen ungeachtet allerdings vor allem in der Grundlagenfor-
schung ihre Anwendung, da hochkristalline, im Idealfall einkristalline, Dünnschichten
mit geringer Defektdichte abgeschieden werden können. Zusätzlich ist die Herstellung
von Mehrschichtsystemen, wie z. B. Quantentopf-Strukturen, mit atomar glatten Grenz-
flächen möglich.
Neben den beschriebenen Prozessen lassen sich noch einige Methoden finden, die nach
ähnlichen Prinzipien arbeiten und Spezialfälle der Hauptverfahren darstellen. Von die-
sen sei hier noch das Kathodenzerstäuben mittels Ionenstrahl (IBS, engl. ion beam
sputtering) explizit hervorgehoben, das sich am I. Physikalischen Institut in den letzten
Jahren zu einem Forschungsschwerpunkt entwickelt hat. Als Ionenquellen werden modi-
fizierte Ionentriebwerke der in der Arbeitsgruppe Meyer konstruierten RIT-Serie (engl.
radiofrequency ion thruster) verwendet.

3.2. Dünnschichtabscheidung mittels Kathodenzerstäubung

Die Grundlage der Schichtabscheidung mittels Kathodenzerstäubung wurde eher zufäl-
lig bei der Durchführung von Niederdruck-Gasentladungsexperimenten entdeckt, da für
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3. Schichtherstellung

lange Entladungszeiten eine Erosion der Kathodenoberfläche festzustellen war. Diese
wurde folgerichtig dem Auftreffen von Ionen aus dem Entladungsplasma zugeschrieben,
die aufgrund ihrer hohen Energie Atome aus der Kathode ausschlagen. Während der
zugrundeliegende Prozess zunächst als unerwünschter Nebeneffekt die Oberflächen der
verwendeten Kathoden beschädigte, wurde recht schnell erkannt, dass er sich zur ge-
zielten Abscheidung von Dünnschichten eignet, da sich die ausgelösten Atome auf den
Oberflächen im Randbereich des Plasmas ablagern.
Die gezielte Beschichtung eines Substrats erfolgt in einer den Anforderungen entspre-
chend dimensionierten Vakuumkammer, die durch ein mehrstufiges Pumpensystem auf
einen möglichst niedrigen Unterdruck gebracht wird, um Verunreinigungen durch Rest-
gasatome gering zu halten. Für die Erzeugung des Entladungsplasmas wird ein inertes
Arbeitsgas in die Kammer eingeströmt, bis sich ein typischer Arbeitsdruck von ca. 10−2

bis 10−3 mbar einstellt. Aufgrund des zur Aufrechterhaltung des Enladungsplasmas ge-
nutzten Mechanismus, wird im wesentlichen zwischen DC- und RF-Kathodenzerstäu-
bung unterschieden.
Bei der DC-Kathodenzerstäubung (engl. direct current) wird zwischen Kathode und
Anode, wobei letztere in der Regel die gesamte Kammerwand darstellt, wie bei einer
Gasentladungslampe, eine Gleichspannung von ca. 500 bis 1000V angelegt. Die Entla-
dung wird im Bereich der anormalen Glimmentladung gezündet, wodurch die Kathode
komplett vom Plasma bedeckt ist. Aufgrund des großen Potentialgefälles vor der Katho-
de (Kathodenfall) werden die Ionen des Entladungsplasmas in deren Richtung beschleu-
nigt und zerstäuben beim Auftreffen die Kathodenoberfläche. Gleichzeitig werden dabei
Sekundärelektronen aus der Kathode ausgelöst, die in Richtung Anode beschleunigt
werden und auf ihrem Weg neue Gasatome ionisieren, wodurch die Entladung aufrecht
erhalten wird. Anders als bei Gasentladungslampen ist der Abstand der beiden Elektro-
den klein gehalten, so dass es nicht zur Ausbildung einer positiven Säule kommt, die in
Entladungslampen hauptsächlich zur Lichterzeugung genutzt wird. Um ein Substrat zu
beschichten, wird dieses unterhalb der Kathode, meist auf einem mobilen Probenteller,
platziert. Das Grundmaterial für die Beschichtung wird in Form eines Festkörpertargets
(engl. target, wörtlich übersetzt: Zielscheibe) auf die Kathode aufgebracht, so dass es
als neue Kathodenoberfläche dient und im laufenden Prozess anstelle der eigentlichen
Kathode zerstäubt wird.
Bei der RF-Kathodenzerstäubung (engl. radio frequency) wird die Energie zur Erzeu-
gung und Aufrechterhaltung der Entladung durch ein hochfrequentes Wechselfeld (in
der Regel 13.56MHz) eingekoppelt. Dieses wird wie bei der DC-Kathodenzerstäubung
zwischen den beiden Elektroden angelegt, wobei sich in der Zuleitung zur Targetelek-
trode ein Blockkondensator befindet. Die Elektronen innerhalb des Entladungsplasmas
besitzen aufgrund ihrer kleinen Masse eine viel höhere Beweglichkeit als die schwereren
Ionen, die schon bei einer Frequenz von etwa 50 kHz dem Feld nicht mehr folgen können.
Wenn die positive Halbwelle an der Targetelektrode anliegt, gelangen daher mehr Elek-
tronen zum Target als Ionen in der negativen Halbwelle. Aufgrund des Kondensators in
der Zuleitung bildet sich infolgedessen eine Eigenvorspannung aus, wodurch die Ionen
des Plasmas zur Targetoberfläche hin beschleunigt werden. Da handelsübliche Hoch-
frequenzgeneratoren fast ausnahmslos eine Impedanz von 50W besitzen, die Impedanz
des Entladungsplasmas dagegen in der Regel zwischen 1 bis 10 kW liegt, ist es bei der
RF-Kathodenzerstäubung nötig, diese Impedanzen anzupassen. Die Angleichung erfolgt
über einen einfachen Aufbau aus Kondensatoren und Spulen (engl. matchbox), der eine
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3.2. Dünnschichtabscheidung mittels Kathodenzerstäubung

Abbildung 3.1.: Schematische Darstellung der Abscheidung von Aluminiumoxid mit-
tels RF-Magnetron-Kathodenzerstäubung unter Verwendung eines metallischen Targets
und molekularen Sauerstoffs als Reaktivgas. Grafik aus [49].

reflexionsfreie Einkopplung des Wechselfeldes ermöglicht.
Die Verwendung von Anlagen, die mit DC-Kathodenzerstäubung arbeiten, wird im in-
dustriellen Einsatz generell bevorzugt, da diese im Aufbau wesentlich einfacher und
billiger sind. Ebenso ist die Beschichtung großflächiger Substrate leichter umsetzbar.
Der große Nachteil der Methode ist jedoch, dass nur leitfähige Materialien zerstäubt
werden können, da sich ein isolierendes Target durch den ständigen Ionenbeschuss po-
sitiv aufladen würde. Infolgedessen wird entweder der Ionenfluss unterbrochen, so dass
die Entladung nicht aufrecht erhalten werden kann, oder es kommt zu einer Bogen-
entladung, in deren Folge meist lokal größere Atomcluster aus dem Target ausgelöst
werden. Isolierende oder schlecht leitende Targets erfordern daher die Verwendung ei-
nes RF-Zerstäubungsprozesses, da hier nur Verschiebungsströme fließen, wodurch die
beschriebenen Effekte unterbunden werden.
Als Arbeitsgas wird für alle Anlagetypen meist Argon verwendet, da es den besten
Kompromiss zwischen hoher Zerstäubungsrate, aufgrund der großen Atommasse, und
kostengünstiger Verfügbarkeit bietet. Die Verwendung von Edelgasen ist aufgrund ih-
res inerten Verhaltens gegenüber dem Targetmaterial sinnvoll. Damit eine Beschichtung
erfolgreich durchgeführt werden kann, muss die Energie der auf das Target gelenkten
Ionen höher als die Bindungsenergie der Targetatome sein, die typischerweise zwischen
30 bis 50 eV liegt. Je nach Anlagentyp und Gasdruck liegt die Ionenenergie beim Auf-
treffen im Bereich einiger 100 bis zu einigen 1000 eV, was dementsprechend mehr als
ausreichend ist. Die aus dem Target ausgelösten Atome sind in der Mehrheit ungela-
den und besitzen Energien von ca. 10 bis 40 eV. Durch eine Erhöhung der Ionenenergie
kann die Beschichtungsrate zunächst gesteigert werden, bis sie oberhalb eines Schwel-
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3. Schichtherstellung

lenwertes abermals abfällt, da die Ionen zunehmend tiefer in das Target eindringen und
weniger Energie oberflächennah deponiert wird. Soll die Zerstäubungsrate weiter erhöht
werden, ist die Verwendung eines Magnetrons, das aus einer Anordnung von Perma-
nentmagneten hinter dem Target besteht, üblich. Das erzeugte Magnetfeld zwingt die
geladenen Teilchen des Plasmas auf Zykloidenbahnen parallel zur Targetoberfläche, wo-
durch sich deren Weg im Plasma verlängert und vor allem in Targetnähe eine höhere
Ionendichte erzeugt wird. Durch die Verwendung eines Magnetrons kann ebenfalls der
Arbeitsdruck bei einer gleichbleibenden Beschichtungsrate verringert werden. Dies kann
sich positiv auf die Qualität der Beschichtung auswirken, da die abgestäubten Targeta-
tome auf ihrem Weg zum Substrat weniger Stöße erfahren und ihre kinetische Energie
beim Erreichen der Substratoberfläche dementsprechend größer ist. Ein großer Nachteil
der Verwendung von Magnetrons in Kombination mit planaren Targets ist, dass in der
Regel nur etwa 50% der Targetoberfläche zerstäubt werden können, so dass die Materi-
alausbeute entsprechend schlecht ist. Um diesem Problem Abhilfe zu schaffen, hat sich
in den letzten Jahren der Einsatz von Rohrkathoden industriell etabliert. Diese drehen
sich um ein im Inneren des Rohres fest montiertes Magnetron, wodurch ein gleichmäßi-
ger Materialabtrag erzielt wird.
Die Verwendung von Reaktiv- oder Dotiergasen, die zusätzlich zum Arbeitsgas im Be-
schichtungsprozess eingeströmt werden, ermöglicht es, chemische Verbindungen mit den
Targetatomen zu erzeugen und aufzuwachsen. Die Zugabe von molekularem Sauerstoff
(O2) erlaubt beispielsweise, bei Verwendung metallischer Targets, die Abscheidung von
Metalloxiden. Ein solcher Prozess ist in Abbildung 3.1 am Beispiel der Abscheidung von
Aluminiumoxid mittels RF-Magnetron-Kathodenzerstäubung schematisch dargestellt.
Für einen detaillierten Einblick in die Elementarprozesse der Kathodenzerstäubung und
den konkreten Anlagenaufbau, der hier zusammengefasst dargestellt wurde, sei auf die
entsprechende Fachliteratur verwiesen [50–52].

3.3. Verwendte Beschichtungsanlagen, Targets und Gase

Für die Abscheidung von undotierten und Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-Dünnschich-
ten sowie einiger Gallium-dotierter Zinkoxid-Schichten wurde eine Mehrkammer-RF-Ka-
thodenzerstäubungsanlage der Firma Pfeiffer Vacuum vom Typ SLS-TWIN 400/1000
verwendet, die in Abbildung 3.2 zu sehen ist. Die beiden Beschichtungskammern der
Anlage, von denen eine mit vier und die andere mit nur einem Target bestückt wer-
den kann, sind über ein Transfermodul mit einer Beladekammer verbunden. Diese ist
bewusst klein gehalten, um ein schnelles Be- und Entlüften für den Probeneinbau zu
ermöglichen, während die restlichen Kammern dauerhaft evakuiert bleiben. Die Durch-
führungen zwischen den vier Vakuumkammern sind mit Schleusen versehen, die nur für
den Probentransport geöffnet werden.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde nur die kleinere der beiden Beschichtungskammern
(PM-I ) genutzt, da in dieser die Möglichkeit besteht, den Substratteller über die inte-
grierte Heizung auf Temperaturen bis zu ca. 750 ◦C zu bringen. Die aktuelle Tellertem-
peratur wird über ein Pt100-Widerstandsthermometer ausgelesen, das im Teller verbaut
ist. Entsprechend der gewünschten Soll-Temperatur wird über einen Eurotherm-Regler
die Leistung der 4 × 400 W Lampenheizung geregelt. Zur elektrischen Kontaktierung
des Pt100 sind in der Tellerauflage Nadelkontakte verbaut, auf denen zwei am Teller
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3.3. Verwendte Beschichtungsanlagen, Targets und Gase

Abbildung 3.2.: Zur Herstellung der undotierten und Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-
Dünnschichten verwendete RF-Kathodenzerstäubungsanalge vom Typ SLS-TWIN
400/1000.

befestigte Kupferkontaktplatten aufliegen. Die Vakuumerzeugung erfolgt über ein zwei-
stufiges Pumpsystem aus einer trockenen Vorpumpe (Unidry 050 ) und einer Turbomo-
lekularpumpe (TMH 521 ), beide von Pfeiffer Vacuum. Der Basisdruck der Beschich-
tungskammer pendelt sich nach mehrtägigem Pumpenbetrieb im mittleren 10−7 mbar-
Bereich ein. Die Targethalterung erlaubt die Verwendung von planaren, runden 3- und
4-Zoll-Targets. Diese werden mit Epoxidharzkleber auf dem Kupferblock, der als Ka-
thode dient, befestigt. Innerhalb der Kupferkathode lässt sich wahlweise ein Magnetron
einbetten, das die geladenen Teilchen vor dem Target auf eine Kreisbahn von ca. 2 Zoll
Durchmesser zwingt. Dadurch wird für beide möglichen Targetgrößen das Plasma vor
der Targetoberfläche eingeschnürt. Die RF-Leistung zur Plasmaerzeugung wird durch
einen Hochfrequenzgenerator der Firma Dressler (CESAR RF Power Generator) über
einen Impedanzwandler (ebenfalls von Dressler, Typ CM 700 A) eingekoppelt, der eine
Maximalleistung von 1200W zur Verfügung stellen kann. Als Arbeitsgas wurde Argon
(5.0) und als Reaktivgase Sauerstoff (4.8), Schwefelwasserstoff (2.0) und Wasserstoff
(5.0) verwendet. Die Massenflusswächter (MFC, engl. mass flow controller), die den je-
weiligen Gasfluss regeln, werden entweder über eine Kontrolleinheit der Firma MKS
INSTRUMENTS (Multi Gas Controller 647B) oder über selbstkonstruierte Regler, aus
der Elektronikwerkstatt des I. Physikalischen Instituts, gesteuert. Im Einzelnen kamen
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Abbildung 3.3.: Partialdrücke der verwendeten Gase in Abhängigkeit vom eingestell-
ten Fluss für die kleine Beschichtungskammer der SLS-TWIN 400/1000. Der eingebet-
tete Graph zeigt eine Vergrößerung des Flussbereichs von 0 bis 22 sccm.

für das Arbeitsgas Argon ein UNIT UFC-8100 mit einem Maximalfluss von 200 sccm
(geeicht auf Ar) und bei den Reaktivgasen für Sauerstoff ein Tylan FC-280 mit ei-
nem Maximalfluss von 20 sccm (geeicht auf N2, Umrechnungsfaktor auf O2: 0.977), für
Schwefelwasserstoff ein Millipore FC-2900-V mit einem Maximalfluss von 20 sccm (ge-
eicht auf N2, Umrechnungsfaktor auf H2S: 0.839) und für Wasserstoff ein DXL M10V
mit einemMaximalfluss von 10 sccm (geeicht auf BF3, Umrechnungsfaktor auf H2: 1.894)
zum Einsatz. Da im Ergebnis- und Diskussionskapitel (Kapitel 4, ab Seite 27) alle ex-
perimentellen Ergebnisse stets in Abhängigkeit der eingestellten Gasflüsse dargestellt
sind, ist in Abbildung 3.3 die Flussabhängigkeit des Partialdrucks, den die verschie-
denen Gase in der Kammer erzeugen, aufgezeigt. Dabei ist allerdings zu berücksichti-
gen, dass die Druckmessung bei den verwendeten Sensoren (Pirani-Vakuummeter für
p ≥ 2× 10−3 mbar und Kaltkathoden-Ionisations-Vakuummeter für p ≤ 2× 10−3 mbar)
von der den Druck erzeugenden Gasart abhängt. Als Targets kamen ein 3-Zoll-Zinkoxid-
Target von Heraeus, ein Gallium-dotiertes 3-Zoll-Zinkoxid-Target (1wt% Ga2O3) eben-
falls von Heraeus und zwei 4-Zoll-Zinksulfid-Targets von Kurt J. Lesker, alle mit einer
Reinheit von 99.99%, zum Einsatz.
Die Abscheidung von Aluminium-dotierten ZnO1-xSx-Schichten, die zur Herstellung von
ZnO1-xSx/GaN-Heterostrukturen verwendet wurden, erfolgte in der am I. Physikali-
schen Institut selbstkonstruierten MINI -RF-Kathodenzerstäubungsanalge (siehe Abbil-
dung 3.4). Die verbauten Kammerteile stammen zum Großteil aus einer demontierten
Industrie-Anlage der Firma Pfeiffer Vacuum. Diese wurden mit einem Hochfrequenz-
generator (CESAR 133, Maximalleistung 600W) und einer Matchbox (CM 700 A) der
Firma Dressler ausgestattet und für die Verwendung von 3-Zoll-Targets umgerüstet.
Das angeschlossenen Pumpensystem besteht aus einer Vorpumpe (DUO 016B) und
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3.3. Verwendte Beschichtungsanlagen, Targets und Gase

Abbildung 3.4.: Zur Herstellung von Aluminium-dotierten ZnO1-xSx-Dünnschichten
verwendete MINI-RF-Kathodenzerstäubungsanalge.

einer Turbopumpe (TMH 261 P), beide von Pfeiffer Vacuum, die zusammen einen
Basisdruck knapp unter 1 × 10−6 mbar erzeugen. Neben dem Arbeitsgas Argon, des-
sen Fluss über einen Tylan FC-2900-4V (geeicht auf NH3, Umrechnungsfaktor auf Ar:
1.90) mit einem Maximalfluss von 200 sccm gesteuert wird, wurde Sauerstoff als Re-
aktivgas über einen Millipore FC-2900V-4V (geeicht auf H2, Umrechnungsfaktor auf
O2: 0.977) mit einem Maximalfluss von 10 sccm eingelassen. Die Druckerfassung erfolgt
über ein Compact Full Range Gauge PHKR 251 (kombiniertes Pirani- Kaltkathoden-
Ionisations-Vakuummeter) der Firma Pfeiffer Vacuum. Abbildung 3.5 zeigt die Flussab-
hängigkeit der von den beiden Gasen in der Kammer erzeugten Partialdrücke, wobei die
gleichen Vorbehalte gelten, wie schon zuvor erwähnt. Die MINI -Anlage bietet die Mög-
lichkeit, drei 3-Zoll-Targets gleichzeitig zu befestigen, wobei jeweils die beiden aktuell
nicht verwendeten durch eine drehbare Blende abgedeckt werden können. Zur Alumi-
niumdotierung wurde ein selbst gepresstes und gesintertes Target verwendet, das aus
39wt% Zinkoxid- und 59wt% Zinksulfidpulver besteht und zusätzlich mit 2wt% Alu-
miniumoxid (Al2O3) dotiert wurde. Dies entspricht einem Gemisch aus 47.3 at% Zink,
30.5 at% Schwefel, 20.1 at% Sauerstoff und 2.1 at% Aluminium. Für den Sinterprozess
wurde das Target in Zinksulfidpulver eingebettet, wodurch eine Oxidation erfolgreich
verhindert wurde. Eine ausführliche Beschreibung des Herstellungsprozesses ist in der
Dissertation von Dr. Swen Graubner zu finden [53]. Um die Belüftung der Anlage zwi-
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Abbildung 3.5.: Partialdruck der verwendeten Gase in Abhängigkeit vom eingestellten
Fluss für die MINI-RF-Kathodenzerstäubungsanlage. Der eingebettete Graph zeigt eine
Vergrößerung des Flussbereichs von 0 bis 10 sccm.

schen den Abscheidungen zu vermeiden, wurde ein mittels einer Schleuse mit der Be-
schichtungskammer verbundenes Belademodul verwendet. Dieses kann über einen mobi-
len Pumpstand einzeln be- und entlüftet werden. Da der Probenteller in diesem Fall nur
lose auf den in der Anlage befindlichen Heizungsaufbau aufgesteckt wird, kann dieser
aufgrund des sehr schlechten Wärmekontakts nicht verwendet werden. Für weiterführen-
de Details zum Aufbau der MINI -RF-Kathodenzerstäubungsanlage sei an dieser Stelle
auf die Diplomarbeit von Benjamin Pachner verwiesen [54].

3.4. Substrate, Vorbehandlung und Abscheidungsprozess

Als Substrat wurde für die abgeschiedenen ZnO1-xSx-Schichten hauptsächlich einseitig
und beidseitig polierter c-Saphir (α-Al2O3 mit (0 0 0 1)-Netzebene als Oberfläche) mit
einer Dicke von 330 µm verwendet. Dieser verfügt über eine hohe thermische Leitfähig-
keit, kombiniert mit einem elektrisch isolierenden Verhalten. Da die Abscheidung von
ZnO1-xSx in enger Zusammenarbeit mit der Arbeitsgruppe Klar des I. Physikalischen
Instituts erfolgte, die das ternäre Mischsystem auf seine Eignung als thermoelektrisches
Material hin untersuchen, war dies ein entscheidendes Kriterium bei der Wahl des Sub-
strats. Für die gängigen elektrischen Analysemethoden, wie Leitfähigkeit-, Hall-Effekt
oder Seebeck-Messungen ist die Verwendung elektrisch isolierender Substrate generell
nötig, da ansonsten die Schichteigenschaften nicht von denen des Substrats separiert
werden können. Eine hohe thermische Leitfähigkeit des Substrats ist speziell für die
Messung der Wärmeleitung nach der 3ω-Methode nötig. Neben den durch die erfor-
derlichen Analyseverfahren bedingten Anforderungen, die durch die Verwendung von
c-Saphir erfüllt werden, wurde in früheren Arbeiten ebenfalls eine positive Auswirkung
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3.4. Substrate, Vorbehandlung und Abscheidungsprozess

Abbildung 3.6.: Abhängigkeit der Schichtdicke von der Position auf dem Probentel-
ler für Zinksulfidschichten abgeschieden auf Kalk-Natron-Glas. Die schwarzen Punkte
kennzeichnen die Mittelpunkte der 17 Probenstücke, bei denen die Schichtdicke mittels
Röntgenreflektometrie bestimmt wurde.

auf die Kristallqualität bei der Abscheidung von Zinkoxid-Dünnschichten mittels Ka-
thodenzerstäubung auf diesen Substraten festgestellt [52].
Weiterführend wurden zum Teil Schichten auf Kalk-Natron-Glas (Objektträgerglas) und
Quarzglas aufgebracht, da die erfolgreiche Abscheidung auf amorphe Gläser die Grundla-
ge für einen möglichen Einsatz in industriellen Anlagen zur großflächigen Beschichtung
darstellt. Die Abscheidung der ZnO1-xSx/GaN-Heterostruktur-Dioden, deren Herstel-
lung und Charakterisierung in Abschnitt 4.3 (ab Seite 102) beschrieben ist, erfolgte auf
speziellen Galliumnitrit-Templaten. Diese wurden von Osram Opto-Semiconductor im
Rahmen des FP7 EU-Projektes Orama zur Verfügung gestellt. Der genaue Schichtauf-
bau der Template wird ebenfalls in Abschnitt 4.3 im Detail erläutert.
Vor der Beschichtung wurden die Substrate zunächst in quadratische Stücke mit einer
Kantenlänge zwischen 5 und 10mm zurecht geschnitten. Diese wurden jeweils 5min mit
Aceton und Methanol im Ultraschallbad gereinigt und anschließend mit Stickstoff tro-
cken geblasen. Danach wurden sie direkt in die Beladekammer der verwendeten Anlage
eingeschleust, um eine erneute Oberflächenverunreinigung möglichst gering zu halten.
Aus der Fachliteratur ist bekannt, dass vor allem bei der Verwendung von Sauerstoff als
Reaktivgas negativ geladene Ionen im Plasma entstehen, die das Substrat bombardieren
und einen erheblichen Einfluss auf die Eigenschaften der abgeschiedenen Schichten ha-
ben können [55]. Aus diesem Grund wurden die Substrate innerhalb einer Serie stets an
der gleichen Stelle auf dem Probenteller platziert, um gleichbleibende Bedingungen zu
gewährleisten. Bereiche direkt unter dem vom Magnetron eingeschnürten Plasma wur-
den dabei bewusst vermieden, da hier der Beschuss durch negative Ionen als besonders
hoch gemessen wurde [55]. Die Verwendung einer fest gewählten Position auf dem Pro-
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Abbildung 3.7.: Oberflächentemperatur der c-Saphir- und Kalk-Natron-Glas-
Substrate in Abhängigkeit von der Temperatur des Probentellers. Für das c-Saphir-
Substrat sind die Datenpunkte aus drei Messdurchläufen und für das Kalk-Natron-
Glas-Substrat die aus zwei aufgetragen.

benteller fördert zusätzlich die Reproduzierbarkeit von Wiederholungsschichten.
In Abbildung 3.6 ist die Abhängigkeit der Schichtdicke von der Position auf dem Pro-
benteller am Beispiel einer 30 s langen Beschichtung mit Zinksulfid dargestellt. Der Null-
punkt entspricht der Mitte des Probentellers. Das dargestellte Höhenprofil ist das Er-
gebnis der Einzelmessungen an 17 Probenstücken, deren Mittelpunkte durch schwarze
Punkte gekennzeichnet sind. Um ein realistisches Bild der konzentrischen Verteilung
für den gesamten Bereich wiederzugeben, wurden die Daten leicht geglättet. Es zeigt
sich, dass die maximale Beschichtungsrate etwas außerhalb des Tellermittelpunktes zu
finden ist. Dort ergibt sich allerdings ein Bereich von ca. 2 × 2 cm2, innerhalb dessen
die Abscheiderate für eine homogene Beschichtung, bei der verwendeten Substratgröße,
hinreichend gleichmäßig ist.
Nachdem der Probenteller in die Beschichtungskammer transferiert wurde, erfolgte,
wenn nötig, die Inbetriebsetzung der Substratheizung, wobei jeweils mindestens 30min
gewartet wurde, damit sich ein thermisches Gleichgewicht einstellen konnte. Die eigent-
liche Beschichtung wurde, nachdem die gewünschten Gasflüsse eingestellt waren, durch
das Einkoppeln der Hochfrequenz begonnen. Da die Zündung des Entladungsplasmas
zum Teil ein statistischer Prozess ist, der unter anderem vom Druck des Arbeitsgases
abhängt, musste, wenn die Zündung nicht selbständig erfolgte, diese mit Hilfe eines kur-
zen Argon-Gasstoßes in Gang gesetzt werden. Standardmäßig wurde auf beiden Anlagen
mit einer Leistung von 200W und einem Argonfluss von 75 sccm (PM-I ) bzw. 100 sccm
(MINI ) gearbeitet.
Vor jeder Abscheidung muss durch Abtragen des Targets unter Verwendung der entspre-
chenden Gasflüsse sichergestellt werden, dass die Targetoberfläche für die nachfolgende
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3.4. Substrate, Vorbehandlung und Abscheidungsprozess

Beschichtung vorab konditioniert ist. Dies ist vor allem entscheidend, wenn zuvor mit
höheren Reaktivgasflüssen abgeschieden wurde, um Kompositionsgradienten innerhalb
der Schicht zu vermeiden. In beiden Anlagen besteht die Möglichkeit, das Substrat durch
Blenden bei laufender Zerstäubung abzuschirmen. Allerdings zeigte sich, dass es dabei
dennoch zu einer leichten Beschichtung des Substrats durch unter die Blende dringendes
Material kommt. Daher wurden diese nicht genutzt und die Konditionierung des Tar-
gets erfolgte vorab, wobei lediglich der leere Probenteller in die Beschichtungskammer
transferiert wurde, um die Lampenheizung vor der Beschichtung zu schützen.
In den meisten Veröffentlichungen zu mittels Kathodenzerstäubung hergestellten Mate-
rialien wird in der Regel als Substrattemperatur die während der Beschichtung einge-
stellte Temperatur des Probentellers angegeben. Diese muss nicht zwangsläufig mit der
Oberflächentemperatur des Substrats übereinstimmen, die für mögliche Einflüsse auf die
Eigenschaften der abgeschiedenen Schicht maßgeblich ist. Um den Zusammenhang der
beiden Temperaturen zu untersuchen, wurden die Oberflächentemperatur der c-Saphir-
und Kalk-Natron-Glas-Substrate mit einem aufgeklebten Thermoelement in Abhängig-
keit von der eingestellten Tellertemperatur gemessen. Die aufgenommenen Werte sind
in Abbildung 3.7 dargestellt. Für beide Substrate ist zu beobachten, dass die Tempe-
ratur auf der Oberfläche deutlich geringer ausfällt als die Tellertemperatur. Dies lässt
sich durch den schlechten Wärmekontakt, der im Vakuum nur auf den Teller aufgeleg-
ten Substrate, erklären. Eine Messreihe bei gezündeter Entladung, die den zusätzlichen
Energieeintrag aus dem Beschichtungsprozess erfassen würde, konnte leider nicht durch-
geführt werden, da das Hochfrequenzfeld in die Zuleitungen des Thermoelements einkop-
pelt und eine Signalerfassung unmöglich macht. Im Auswertungsteil ist daher stets die
Temperatur des Probentellers angegeben und an den entsprechend Stellen darauf einge-
gangen, wenn sich Effekte aus der Abweichung zur tatsächlichen Oberflächentemperatur
ergeben.
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4. Ergebnisse und Diskussion

4.1. Undotiertes ZnO1-xSx
Um eine Grundlage für die Dotierexperimente zu schaffen, wurden zunächst undotierte
ZnO1-xSx-Schichten abgeschieden und charakterisiert. Dabei wurde sowohl die Herstel-
lung unter Verwendung eines Zinksulfid-Targets und der Zugabe von Sauerstoff (O2) als
auch die Abscheidung von einem Zinkoxid-Target mit Schwefelwasserstoff (H2S) als Re-
aktivgas untersucht. Im Folgenden sind die strukturellen, morphologischen, optischen
und elektrischen Eigenschaften der binären Ausgangsmaterialien und daran anschlie-
ßend die des undotierten ternären Mischsystems aufgezeigt. Für die Herstellung wur-
de zunächst eine Substrattemperatur von 350 ◦C gewählt, da bekannt war, dass sich
ZnO1-xSx bei dieser Temperatur über den gesamten Kompositionsbereich hinweg ab-
scheiden lässt [9, 11, 38, 39]. Zusätzlich wurde die thermische Stabilität gegenüber Oxi-
dation und Phasenseparation untersucht und der Einfluss der Substrattemperatur auf
das Schichtwachstum analysiert.

4.1.1. Abscheidung von Zinksulfid und Zinkoxid

In den Experimenten von Dr. Thorsten Krämer, der die ersten ZnO1-xSx-Dünnschichten
am I. Physikalischen Institut im Rahmen seiner Dissertation abgeschieden hat, wurde
die in den zugehörigen Publikationen angegebene Substrattemperatur von ca. 340 ◦C
über die Aufheizung des Probentellers durch den Kontakt zum Entladungsplasma er-
zielt [9, 11, 38, 39]. Die angegebene Temperatur stellte dabei den typischen Wert nach
ca. 30min Beschichtungsdauer dar, während für kürzere Depositionen teilweise gerin-
gere Substrattemperaturen erreicht wurden [9]. In der im Rahmen dieser Arbeit ver-
wendeten Anlage besitzt der Probenteller einen deutlich besseren Wärmekontakt zum
gekühlten Rezipienten, wodurch auch bei langer Beschichtungsdauer eine Temperatur
von ca. 100 ◦C nicht überschritten wird. Für die Abscheidung bei 350 ◦C wurde da-
her die integrierte Substratheizung verwendet. Dies hat zusätzlich den positiven Effekt,
dass während des gesamten Schichtwachstums, anstelle eines kontinuierlichen Anstiegs,
konstante Temperaturbedingungen herrschen.

Strukturelle Eigenschaften

Abbildung 4.1 zeigt die Θ-2Θ-Übersichtsdiffraktogramme der Zinkoxid- (blaue Kurve)
und Zinksulfid-Ausgangsschichten (rote Kurve), die mit den Standardparametern (siehe
Abschnitt 3, ab Seite 15) ohne Zugabe von Reaktivgas auf c-Saphir abgeschieden wur-
den. Neben den Beugungsmaxima, die der Zinkoxid- bzw. Zinksulfidschicht zugeordnet
werden können (gestrichelte graue Linien), finden sich zusätzliche Reflexe, deren Ent-
stehung durch das verwendete Substrat (S) und den Aluminium-Probenteller (T) des
Diffraktometers erklärt werden. Obwohl, bedingt durch die Struktur der α-Phase von
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Abbildung 4.1.: Θ-2Θ-Übersichtsdiffraktogramme der bei 350 ◦C auf c-Saphir abge-
schiedenen Zinkoxid- (blau) und Zinksulfidschichten (rot). Neben den Beugungsmaxima,
die den abgeschiedenen Materialien zugeordnet werden können (gestrichelte graue Lini-
en) sind ebenfalls die Reflexe markiert, die auf das Substrat (S) und den Probenteller
des Diffraktometers (T) zurückzuführen sind.

Al2O3, nur der (0 0 0 6)-Reflex bei ca. 41.68◦ sichtbar sein sollte, sind eine Reihe weiterer
Reflexe in den aufgenommenen Θ-2Θ-Diffraktogrammen zu erkennen, deren Entstehung
in Abschnitt A.1.2 (ab Seite 132) ausführlich erläutert wird.
Für die Zinkoxidschicht sind zwei Beugungsmaxima mit Winkellagen von 34.37 und
72.44◦ zu erkennen, die den Reflexen (0 0 0 2) und (0 0 0 4) des Wurtzit-Gitters zuge-
ordnet werden können. Die beobachtete Vorzugsorientierung des Wachstums entlang
der c-Achse ist typisch für die Abscheidung von Zinkoxid auf c-Saphir und ebenfalls
auf amorphen Glas-Substraten, obwohl im zweiten Fall keine Wachstumsrichtung durch
das Substrat vorgegeben wird [52, 56, 57]. Im Diffraktogramm der Zinksulfidschicht
sind ebenfalls zwei Beugungsmaxima zu erkennen, die, anhand ihrer 2Θ-Winkellage
von 28.58 und 59.06◦, nicht eindeutig der kubischen Zinkblende- oder der hexagonalen

Material 2Θ [Grad] FWHM [Grad] FWHM [Grad]
(0 0 0 2)/(1 1 1) (0 0 0 2)/(1 1 1) (0 0 0 2)/(1 1 1) Rocking

ZnO 34.37 0.26 5.8
ZnS 28.58 0.40 3.4

Tabelle 4.1.: Ergebnisse der strukturellen Analyse mittels Röntgenbeugung an den bei
350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen Zinkoxid- und Zinksulfidschichten.
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4.1. Undotiertes ZnO1-xSx

Wurtzitstruktur zugeordnet werden können. Aus den Gitterparametern der beiden Kris-
tallstrukturen berechnet sich, unter Berücksichtigung der Datensammlung der ICDD,
die Lage des kubischen (1 1 1)-Reflexes zu 28.5306 bis 28.6088◦ und die des hexagonalen
(0 0 0 2)-Reflexes zu 28.5065 bis 28.5126◦ [16]. Analog finden sich für den (2 2 2)- und
den (0 0 0 4)-Reflex Winkellagen von 59.0528 bis 59.2271◦ bzw. 58.9991 bis 59.0126◦.
Zwar würde die Lage beider Reflexe in den für die Zinkblendestruktur berechneten Be-
reich fallen, allerdings ist der Unterschied in der Reflexlage für die beiden Phasen so
gering, dass nur anhand der Θ-2Θ-Messung keine eindeutige Zuordnung möglich ist, da
nicht vorausgesetzt werden kann, dass das Material spannungsfrei aufgewachsen ist. In
Tabelle 4.1 ist die, aus den Detailaufnahmen des (0 0 0 2)- bzw. (1 1 1)-Reflexes der bei-
den Schichten, ermittelte Winkellage, dessen Halbwertsbreite (FWHM: engl. full width
at half maximum) und die Halbwertsbreite der Rocking-Kurven-Messung aufgelistet.
Da im ternären Mischsystem dieser Reflex durchgehend dominant auftritt, wird er im
Folgenden zum Vergleich der Kristallqualität genutzt.

Strukturelle Eigenschaften - 4-Kreis-Diffraktometer

Um weitere Einblicke in die strukturellen Eigenschaften der abgeschiedenen Zinksulfid-
schichten und deren Symmetrie zu erhalten, wurden Messungen an einem 4-Kreis-Rönt-
gendiffraktometer durchgeführt. Bei derartigen Untersuchungen ist zu beachten, dass
nicht jede (h k i l) Kombination zu einem sichtbaren Reflex führen muss. Die Intensität
eines, von einer bestimmten Netzebenenschar, erzeugten Beugungsmaximums hängt,
unabhängig von der gewählten Messmethodik, vom zugehörigen Struktur- und Atom-
faktor ab, der vom Kristallsystem und der Atomverteilung in der Einheitszelle bzw. der
Atomsorte bestimmt wird (siehe Tabellen für Zinkoxid und Zinksulfid im Anhang A.2,
ab Seite 154) [58]. Zusätzlich können einige Reflexe völlig unterdrückt sein, wie z. B.
der (0 0 0 1)-Reflex der Wurtzitstruktur, der, wie in Abbildung 2.1 (auf Seite 6) gut zu
erkennen, durch destruktive Interferenz der an den im halben c-Achsenabstand befind-
lichen Lagen gleicher Atomsorte reflektierten Strahlung zur Auslöschung gebracht wird.
Für die Zinkblendestruktur sind nur (h k l)-Reflexe mit

h, k, l alle gerade
h, k, l alle ungerade

(4.1)

erlaubt, für die Wurtzitstruktur sind (h k i l)-Reflexe mit

h = k und l ist ungerade
h− k = 3n (n ∈ Z) und l ist ungerade

(4.2)

verboten und für die Struktur des Saphirs führen die Bedingungen

−h+ k + l = 3n (n ∈ Z) generelle Bedingung
l = 3n (n ∈ Z) wenn h = k

l = 2n (n ∈ Z) und h+ l = 3n (n ∈ Z) wenn h = −k
l = 6n (n ∈ Z) wenn h = k = 0

(4.3)

zu erlaubten Reflexen [58–60].
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4. Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 4.2.: Zusammengesetzte Polfiguren:
Links: Messungen an einer bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschieden Zinksulfidschicht. Die
Winkel ω und 2Θ wurden auf die Glanzwinkel der Reflexe (0 0 0 2) bzw. (1 1 1) (X = 0◦),
(1 0 1̄ 3) (X ≈ 32.2◦) und (1 1 2̄ 2) (X ≈ 56.4◦) eingestellt. Letztere sind durch weiße
Kreise markiert.
Rechts: Messungen am verwendeten c-Saphir-Substrat. Die Winkel ω und 2Θ wurden
auf die Glanzwinkel der Reflexe (0 0 0 6) (X = 0◦), (1 0 1̄ 10) (X ≈ 17.5◦, markiert durch
gepunktete weiße Kreise) und (1 1 2̄ 9) (X ≈ 31.2◦, markiert durch gestrichelte weiße
Kreise) eingestellt.

Abbildung 4.2 zeigt die zusammengesetzten Polfiguren, die für ausgewählte Reflexe der
Zinksulfidschicht (links) und des c-Saphir-Substrats (rechts) aufgenommen wurden. Für
die Zinksulfidschicht wurden, unter Berücksichtigung der Wellenlänge der Mo-Anode,
ω und 2Θ auf die Glanzwinkel der (0 0 0 2)- bzw. (1 1 1)-, (1 0 1̄ 3)- und (1 1 2̄ 2)-Reflexe
der Wurtzitstruktur eingestellt. Diese stellen von den erlaubten Reflexen den besten
Kompromiss zwischen ausreichend hohem Strukturfaktor und hinreichend kleinem X-
Winkel dar (Zur Abnahme der Intensität bei hohen X-Winkeln siehe Abschnitt A.1.2,
ab Seite 132.). In Abbildung 4.3 ist die Lage der drei Netzebenen innerhalb der hexa-
gonalen strukturellen Einheitszelle schematisch dargestellt. Aufgrund der schon in den
2-Kreis-Messungen gezeigten Vorzugsorientierung ist der (0 0 0 2)- bzw. (1 1 1)-Reflex in
Abbildung 4.2 zentral bei X = 0◦ zu beobachten. Über den Winkel zwischen den Net-
zebenen lassen sich die X-Position des (1 0 1̄ 3)- und des (1 1 2̄ 2)-Reflexes für Zinksulfid
in Wurtzitstruktur zu X ≈ 32.2◦ bzw. X ≈ 56.4◦ berechnen. Für beide Reflexe ist eine
ausgeprägte, um Φ = 30◦ gegeneinander verdrehte, 6-zählige Symmetrie an den erwar-
teten X-Positionen zu finden. Für den (1 1 2̄ 2)-Reflex, der durch den höheren X-Wert
bereits an Intensität einbüßt, sind aufgrund des rechteckigen Probenstücks nur 4 der
6 durch weiße Kreise markierten Maxima deutlich zu erkennen. Das für beide Refle-
xe statt eines ringförmigen Maximums jeweils 6 einzelne Reflexe zu beobachten sind
zeigt, dass die Schicht-bildenden Kristallite nicht nur out-of-plane (sinngemäß über-
setzt: „senkrecht zur Oberfläche“), sondern auch in-plane (sinngemäß übersetzt „in der
Oberfläche“) relativ gleichmäßig ausgerichtet sind. Der Vergleich der beobachteten in-
plane-Vorzugsorientierung mit der in-plane-Orientierung des Substrats zeigt, dass beim
Schichtwachstum die Ausrichtung der hexagonalen Struktur des Saphirs übernommen
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4.1. Undotiertes ZnO1-xSx

Abbildung 4.3.: Schematische Darstellung der Lage der (0 0 0 2)-, (1 0 1̄ 3)- und
(1 1 2̄ 2)-Netzebenen in der Wurtzitstruktur. Die Atome innerhalb der hexagonalen struk-
turellen Einheitszelle sind zugunsten der Anschaulichkeit nicht mit abgebildet.

wird, weshalb sich dessen (1 0 1̄ 10)- (X ≈ 17.5◦, gepunktete weiße Kreise) und (1 1 2̄ 9)-
Reflexe (X ≈ 31.2◦, gestrichelte weiße Kreise) bei den gleichen Φ-Winkeln wie die
(1 0 1̄ 3)- bzw. (1 1 2̄ 2)-Reflexe der Zinksulfidschicht finden lassen. Die (h 0 h̄ l)-Reflexe
der Saphirstruktur besitzen, bedingt durch die Atomfüllung der Einheitszelle, nur eine
3 zählige Symmetrie, weshalb für den (1 0 1̄ 10)-Reflex lediglich an 3 der 6 zugehörigen
Φ-Positionen ein Beugungsmaximum zu finden ist.
Den Strukturfaktoren für Zinksulfid in der Zinkblendestruktur zufolge sollte nach dem
(1 1 1)-Reflex der (2 2 0)-Reflex die höchste Intensität besitzen sollte. Wird dessen X-
Position bei einer (1 1 1)-Vorzugsorientierung berechnet, ergibt sich X ≈ 35.3◦, was sehr
nahe an der Lage des (1 0 1̄ 3)-Reflexes der Wurtzitstruktur für den Fall einer (0 0 0 2)-
Vorzugsorientierung liegt. Auch die Abstände der zugehörigen Netzebenen sind ähnlich
groß, wobei der Abstand für die (2 2 0)-Netzebenen etwas größer ausfällt. In Abbil-
dung 4.4 (links) sind die von X = 30◦ bis 40◦ in 1◦-Abständen, an der Φ-Position
eines (1 0 1̄ 3)-Reflexes, aufgenommenen Θ-2Θ-Diffraktogramme dargestellt. Zur bes-
seren Anschaulichkeit wurden die Messkurven, aufgrund des geringen Signal-Rausch-
Verhältnisses, mit einem Savitzky-Golay-Filter geglättet, der im Vergleich zur Me-
thodik der gleitenden Durchschnitte die Position der relativen Extremstellen genauer
erhält [61]. Von niedrigen X-Winkeln kommend ist zunächst der (1 0 1̄ 3)-Reflex zu be-
obachten, der, wie erwartet, im Bereich um 32◦ bis 33◦ sein Maximum erreicht. Ab
ca. X = 34◦ zeigt sich zu kleineren 2Θ-Winkeln hin eine Schulter, die, wie es für den
kubischen (2 2 0)-Reflex zu erwarten ist, bei ca. 35◦ bis 36◦ ihr Maximum erreicht, des-
sen Intensität allerdings deutlich geringer als die des (1 0 1̄ 3)-Reflexes ausfällt. Weitere
Messungen zeigten, dass sich der kubische (2 2 0)-Reflex stets nur an den Φ-Positionen
der (1 0 1̄ 3)-Reflexe finden lässt.
Es ergibt sich die Frage, ob die beobachteten Reflexe von Kristalliten mit unterschiedli-
cher Kristallstruktur erzeugt werden, oder ob es eine andere Erklärung für das gleichzei-
tige Auftreten von Beugungsmaxima der hexagonalen und kubischen Zinksulfid-Phase

31



4. Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 4.4.: Analyse der kubischen und hexagonalen Strukturanteile:
Links: Θ-2Θ-Diffraktogramme aufgenommen an der Φ-Winkelposition eines (1 0 1̄ 3)-
Reflexes für X-Werte von 30 bis 40◦ in 1◦-Abständen.
Rechts: Veranschaulichung der ABAB...-Stapelfolge der Wurtzitstruktur und der
ABCABC...-Stapelfolge der Zinkblendestruktur entlang der [0 0 0 2]- bzw. [1 1 1]-
Richtung.

gibt. In Abbildung 4.4 (rechts) ist die Stapelfolge der Atome in der Wurtzitstruktur ent-
lang der [0 0 0 2]-Richtung und für die Zinkblendestruktur entlang der [1 1 1]-Richtung
dargestellt. Im Modell der dichtesten Kugelpackung ergibt sich für die hexagonale Struk-
tur eine ABAB...- und für die kubische Phase eine ABCABC...-Abfolge bei Betrach-
tung der Atome gleicher Sorte. Wird in der ABAB...-Abfolge eine der Zink-Schwefel-
Bindungen um 60◦ um die Richtungsachse der Stapelfolge gedreht, so lässt sich diese
in eine ABCABC...-Folge überführen. Die beobachteten kubischen Reflexe können so-
mit ebenfalls durch Stapelfehler innerhalb der Kristallite hervorgerufen werden, was die
starke Korrelation der Φ-Ausrichtungen der (1 0 1̄ 3)- und (2 2 0)-Reflexe erklären würde.
He et al. konnten an ihren mittels PLD auf c-Saphir abgeschiedenen Zinksulfidschichten
ähnliche Effekte beobachten und kamen zur gleichen Schlussfolgerung [37].
In Abbildung 4.5 ist die zusammengesetzte Polfigur einer Zinkoxidschicht dargestellt,
wobei abermals die Reflexe (0 0 0 2), (1 0 1̄ 3) und (1 1 2̄ 2) vermessen wurden. Der (1 0 1̄ 7)-
(X ≈ 24.2◦) und der (1 1 2̄ 6)-Reflex (X ≈ 42.3◦) des Saphir-Substrats sind in der
gleichen Messung ebenfalls zu beobachten, da deren 2Θ-Lage nahe an der des (1 0 1̄ 3)-
Reflexes von Zinkoxid liegt und daher die beiden Reflexe bei der verwendeten Spaltbreite
mit erfasst werden, wodurch die in-plane-Orientierung ohne zusätzliche Messungen ana-
lysiert werden kann. Im Vergleich zum Zinksulfid zeigen sich für die Zinkoxidschicht
deutlich geringere Signalintensitäten. Der (0 0 0 2)-Reflex ist wie erwartet mittig bei
X = 0◦ zu finden. Die Φ-Verteilung des (1 0 1̄ 3)-Reflexes bei X ≈ 31.7◦ gestaltet sich
eher ringförmig, wobei eine leichte 6-zählige Intensitätserhöhung zu erkennen ist, die
mit der Winkellage der (1 0 1̄ 7)-Reflexe des Saphir-Substrats übereinstimmt. Für den
(1 1 2̄ 2)-Reflex bei X ≈ 58◦ ist ein sehr intensitätsschwacher Ring zu erkennen, der
ebenfalls leichte Intensitätserhöhungen an den Φ-Positionen der [1 1 2̄ 0]-Richtung auf-
weist, die allerdings nur an zwei (Φ ≈ 25 und 215◦) der 6 möglichen Positionen deutlich
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4.1. Undotiertes ZnO1-xSx

Abbildung 4.5.: Zusammengesetzte Polfigur einer bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschie-
denen Zinkoxidschicht. Die Winkel ω und 2Θ wurden jeweils auf die Reflexe (0 0 0 2)
(X = 0◦), (1 0 1̄ 3) (X ≈ 31.7◦) und (1 1 2̄ 2) (X ≈ 58◦) eingestellt. Zusätzlich sind die
(1 0 1̄ 7)- (X ≈ 24.2◦), (1 1 2̄ 6)- (X ≈ 42.3◦) sowie einzelne weitere Reflexe des Saphir-
Substrats aufgrund der großen verwendeten Spaltbreite sichtbar.

ausgeprägt sind. Ursächlich ist hier voraussichtlich abermals der hohe X-Winkel, die
Form des Probenstücks und die damit einhergehenden Probleme.

Morphologische Eigenschaften

Die Untersuchungen mittels Rasterkraftmikroskopie bestätigen, dass die Schichten wie
erwartet polykristallin aufwachsen. In Abbildung 4.6 ist beispielhaft für beide Materia-
lien jeweils eine Aufnahme mit einer Abmessung von 10×10 µm2 und 2×2 µm2 gezeigt.
In beiden Fällen lässt sich eine Korngröße von ca. 150± 50 nm ermitteln, wobei sie für
die Zinkoxidschichten tendenziell etwas größer ausfällt. Die mittlere Rauheit, die sich
im quadratischen Mittelwert der Höhenabweichung widerspiegelt (RMS, engl. root mean
square), ist mit ca. 7 nm für die Zinksulfidschicht und ca. 6 nm für die Zinkoxidschicht
ebenfalls für beide Materialien annähernd gleich. Dabei fällt die ermittelte Rauheit in
beiden Vergrößerungen fast gleich aus, was die Gleichmäßigkeit des Schichtwachstums
über große Probenbereiche hinweg verdeutlicht.
Um noch einmal der Frage nachzugehen, ob die Zinksulfidschicht eventuell aus einzel-
nen kubischen und hexagonalen Kristalliten besteht, ist festzustellen, dass nichts auf
verschiedene geformte Körner hindeutet. Allerdings ist ebenso weder eine hexagona-
le Form, wie sie für die Wurtzitstruktur bei Wachstum entlang der [0 0 0 2]-Richtung
erwartet wird, noch eine pyramidiale Form, die die Zinkblendestruktur bei Wachstum
entlang der [1 1 1]-Richtung mit sich bringen sollte, zu erkennen. Im Zusammenhang mit
der, aus den Röntgenbeugungsexperimente ermittelten, Φ-Korrelation der kubischen und
der hexagonalen Strukturanteile erhärtet sich der Verdacht, dass die Schicht primär aus
Kristalliten in Wurtzitstruktur besteht, die bedingt durch Wechsel in der Stapelfolge
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Abbildung 4.6.: Abbildungen der Oberflächen der bei 350 ◦C abgeschiedenen
Zinksulfid- (linke Seite) und Zinkoxidschichten (rechte Seite) mittels Rasterkraftmikro-
skopie. Es ist jeweils eine Aufnahme mit einer Abmessung von 10×10 µm2 und 2×2 µm2

gezeigt.

kubische Anteile besitzen.

Optische Eigenschaften

Abbildung 4.7 zeigt das Transmissions- (links) und Reflexionsverhalten (rechts) der bei-
den Materialien im Wellenlängenbereich von 250 bis 3000 nm bzw. 250 bis 2000 nm.
Beide Materialien besitzen ein hohes Transmissionsvermögen im sichtbaren Spektral-
bereich zwischen ca. 380 und 780 nm, wodurch ein farblos transparenter Eindruck der
Schichten entsteht. Im nahen UV-Bereich fällt die Intensität der transmittierten Strah-
lung beim Einsetzen der Fundamentalabsorption steil auf Null ab, was für Zinksulfid im
Vergleich zu Zinkoxid aufgrund der größeren Bandlückenenergie erst bei kürzeren Wel-
lenlängen erfolgt. Sowohl in der Transmissions- als auch in der Reflexionsmessung ist
über weite Wellenlängenbereiche eine Struktur von aufeinanderfolgenden Maxima und
Minima zu beobachten. Diese wird durch Interferenzeffekte von an der Oberfläche und
der Schicht-Substrat-Grenze reflektierten Strahlungsanteilen hervorgerufen. Die Wel-
lenlängenposition dieser Extrema ist vom Brechungsindex des Materials abhängig und
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Abbildung 4.7.: Transmissions- (links) und Reflexionsspektrum (rechts) der bei 350 ◦C
auf c-Saphir abgeschiedenen Zinkoxid- und Zinksulfidschichten.

kann, wenn dieser bekannt ist, genutzt werden, um die Dicke d der untersuchten Schicht
zu berechnen. Im Umkehrschluss kann entsprechend bei bekannter Dicke der Brechungs-
index des Materials berechnet werden. Beide Verfahren werden in Abschnitt 4.1.3 (ab
Seite 54) für das Materialsystem ZnO1-xSx genauer betrachtet. Es zeigt sich, dass die
Abscheidung von Zinksulfid im Vergleich zu Zinkoxid, bei gleichen Prozessparametern,
eine höhere Wachstumsrate besitzt (bei Abscheidung mit den Standardparameter ca.
90 nm/min für ZnS und ca. 71 nm/min für ZnO).
Bei der Zinkoxidschicht ist für lange Wellenlängen, über ca. 2500 nm, ein leichter Abfall
der prozentualen Transmission unter den Mittelwert der Schichtdicken-Oszillationen zu
erkennen. Dies wird durch die relative hohe Dichte an freien Ladungsträgern in der no-
minell undotierten Schicht hervorgerufen (siehe nachfolgenden Abschnitt zu den elektri-
schen Eigenschaften), die durch die einfallende elektromagnetische Welle zur kollektiven
Schwingung angeregt werden und entsprechend Energie absorbieren. Ab welcher Wel-
lenlänge dieser Effekt auftritt, hängt über die Plasmafrequenz ωp unter anderem direkt
von der freien Ladungsträgerdichte n im Material ab.
Während die Bandlückenenergie eines Halbleiters intuitiv recht leicht über den minima-
len Energieabstand zwischen Valenz- und Leitungsband definiert werden kann, ist deren
Bestimmung für reale Strukturen oft nicht ganz so eindeutig. In der Regel wird Position
und Steilheit des Anstiegs der Fundamentalabsorption von Defektzuständen bestimmt,
wodurch die im idealen Einkristall scharfen Valenz- und Leitungsbandkanten zu einem
kontinuierlichen Bandauslauf aufweichen. Die Steilheit der Absorptionskante wird somit
in großem Maße vor der Kristallqualität des Materials bestimmt.
Der Absorptionskoeffizient α lässt sich durch Transmissionsexperimente über die Lam-
bert-Beersche Beziehung

I(x) = I0e
−αx (4.4)

ermitteln, wobei I0 die Intensität des Primärstrahls ist und I(x) die Intensität nach
Durchgang durch die Materialdicke x. Korrekterweise müsste bei der Berechnung des Ab-
sorptionskoeffizienten berücksichtigt werden, dass ein Teil der Strahlung zusätzlich durch
Reflexion und Streuung verloren geht, so dass aus einer reinen Transmissionsmessung
im Prinzip nur der Extinktionskoeffizient bestimmt werden kann. Da das verwendete
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Abbildung 4.8.: Zwei Vorgehensweisen zur Bestimmung der Bandlückenenergie eines
Halbleiters mit direkter Bandlücke aus den aufgenommenen Absorptionsspektren, die in
der Fachliteratur Anwendung finden. Ermittlung des Schnittpunkts mit der Abszisse aus
der Anpassung des linearen Bereichs in der Auftragung α2 (links) bzw. (αhν)2 (rechts)
gegen die eingestrahlte Photonenenergie.

Spektrometer nicht die Möglichkeit bietet, Transmission und Reflexion unter dem glei-
chen Einfallswinkel zu messen, fallen die Wellenlängenpositionen der Interferenzextrema
in den jeweiligen Spektren leicht unterschiedlich aus. Zusätzlich wird ein Großteil der
Reflexion durch das Substrat hervorgerufen, was, im Gegensatz zu den Transmissions-
messungen, nicht durch die Aufnahme einer Basislinie gefiltert werden kann, da hier die
Referenzaufnahme mit einem Aluminiumspiegel erfolgt (siehe Abschnitt A.1.1, ab Seite
131). Eine Verrechnung der aufgenommenen Spektren ist demnach nicht direkt möglich.
Üblicherweise wird der Absorptionskoeffizient allerdings mit dem Extinktionskoeffizient
gleichgesetzt, wenn die Schwächung durch Reflexion und Streuung vernachlässigt werden
kann. Dies ist im vorliegenden Fall gerechtfertigt, da, wie in Abbildung 4.7 zu erken-
nen, die prozentuale Transmission an den Interferenzmaxima bis auf annähernd 100%
ansteigt. Zusätzlich ist der Fehler, der sich für die Berechnung der Bandlückenenergie
aus der Analyse der Fundamentalabsorption ergibt, im Rahmen der generellen Genau-
igkeit der im Folgenden beschriebenen Methoden, zu vernachlässigen. Die Schichtdicke
d, die für den x-Wert in Gleichung (4.4) benötigt wird, wurde im Rahmen dieser Arbeit
für sehr dünne Schichten (d < 180 nm) mittels Röntgenreflektometrie (XRR) bestimmt
(Abschnitt A.1.3, Seite 138) und für dickere Schichten durch die Analyse der Interferenz-
struktur in den Transmissions- und Reflexionsmessungen berechnet (Abschnitt 4.1.3, ab
Seite 54).
Um die Bandlückenenergie Eg einer Halbleiterdünnschicht zu bestimmen, haben sich in
der Fachliteratur verschiedene Verfahren etabliert, die in Abbildung 4.8 für die Zinkoxid-
und Zinksulfidschicht dargestellt sind. Eine recht einfache Möglichkeit den Wert Eg zu
definieren, ist die Photonenenergie zu bestimmen, für die der Absorptionskoeffizient
auf 104 oder 105 cm−1 angestiegen ist [62]. Hierbei handelt es sich allerdings lediglich
um einen Orientierungswert, mit dessen Hilfe man verschiedene Materialien oder die
unterschiedlichen Eigenschaften eines veränderbaren Materials vergleichen kann. Eine
physikalische Grundlage für die gewählten Werte des Absorptionskoeffizienten ist nicht
gegeben, weshalb diese Variante auch nur sehr bedingt eingesetzt wird.
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4.1. Undotiertes ZnO1-xSx

Material Eg,α=104 [eV] Eg,α=105 [eV] Eg,α(hν)2 [eV] Eg,(αhν)2 [eV]
ZnO 3.10 3.32 3.27 3.26
ZnS 3.32 3.74 3.61 3.61

Tabelle 4.2.: Nach verschiedenen Verfahren bestimmte Energie der Bandlücke für die
bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen Zinkoxid- und Zinksulfidschichten.

Unter der Annahme parabolisch geformter Bänder lässt sich über die Zustandsdichten
von Valenz- und Leitungsband für Halbleiter mit direkter Bandlücke die Beziehung

α = A(hν − Eg)1/2 (4.5)

herleiten, wobei hν die Photonenenergie und A eine Konstante ist, die im Wesentli-
chen von den effektiven Massen m∗e und m∗h bestimmt wird [63, 64]. Somit lässt sich die
Bandlückenenergie aus der Auftragung von α2 gegen hν bestimmen. Eg ist, wie aus Glei-
chung (4.5) ersichtlich, durch den Schnittpunkt der Anpassung des linear ansteigenden
Teils der Fundamentalabsorption mit der Abszisse gegeben (siehe Abbildung 4.8, linker
Graph). Eine ausführlichere quantenmechanische Betrachtung des Absorptionsprozesses
zeigt, dass für die Bestimmung von Eg korrekterweise (αhν)2 gegen die Photonenenergie
hν aufgetragen werden sollte, um anschließend nach dem gleichen Verfahren wie bei der
α2-Methode die Bandlückenenergie zu bestimmen (siehe Abbildung 4.8, rechter Graph)
[62, 65].
In Tabelle 4.2 sind die nach den beschriebenen Verfahren ermittelten Werte von Eg für
die Zinkoxid- und Zinksulfidschichten aufgelistet. Die einfache Variante über die Festle-
gung auf die Photonenenergie zu den Absorptionswerten 104 und 105 cm−1 zeigt, dass
diese im erwarteten Bereich liegen und als grobe Orientierungspunkte dienen können.
Die Bestimmung aus der Auftragung von α2 und (αhν)2 gegen die Photonenenergie
ergibt in beiden Fällen annähernd den gleichen Wert. Die Unterschiede liegen erst in
der dritten Nachkommastelle und sind damit kleiner als die Genauigkeit, die für die
Methoden aufgrund der vereinfachten Annahme von parabolischen Bändern generell zu
erwarten ist. Da in den zuvor am I. Physikalischen Institut entstandenen Arbeiten zu
ZnO1-xSx stets die Bandlückenenergie über die Auftragung von α2 bestimmt wurde, wird
diese im Folgenden ebenfalls verwendet, um die Vergleichbarkeit der Daten zu gewähr-
leisten [9, 11, 38, 39]. Allerdings ergibt sich dabei, wie gezeigt, auch kein signifikanter
Fehler.

Elektrische Eigenschaften

Hall-Effekt-Messungen bei Raumtemperatur zeigten, dass die ohne Reaktivgas und
Targetdotierung abgeschiedenen Zinkoxidschichten eine gut messbare n-Typ-Leitfähig-
keit mit einem spezifischen Widerstand von ρ ≈ 4.6 × 10−1 Ωcm besitzen, während die
Zinksulfidschichten, im Rahmen der gegebenen Messmöglichkeiten, als völlig isolierend
zu betrachten sind. Die Leitfähigkeit von nominell undotiertem Zinkoxid durch intrinsi-
sche Defekte wird, wie schon in Abschnitt 2.1 beschrieben, in der Literatur kontrovers
diskutiert. Daher wurden die abgeschiedenen Zinkoxidschichten auf extrinsische Verun-
reinigungen hin analysiert, um eine Abschätzung dafür zu erhalten, ob diese für die bei
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Abbildung 4.9.: Spezifischer Widerstand (links) und freie Ladungsträgerdichte (rechts)
einer bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen Zinkoxidschicht aufgetragen gegen die Pro-
bentemperatur bzw. deren Kehrwert (Arrhenius-Darstellung).

Raumtemperatur ermittelte freie Ladungsträgerdichte von n ≈ 1 × 1019 cm−3 (Hall-
Beweglichkeit µ ≈ 3 cm2/Vs) verantwortlich sein können.
Untersuchungen mittels Sekundärionenmassenspektrometrie (SIMS, engl. secondary ion
mass spektrometry) zeigten, dass in den abgeschiedenen Zinkoxidschichten von den
Gruppe-III-Elementen, die auf Zinkplatz eingebaut als Donatoren wirken, Alumini-
um und Bor mit einer Konzentration von ca. 4 × 1019 bzw. 3 × 1017 cm−3 zu finden
sind. Von den Gruppe-VII-Elementen, die auf einem Sauerstoffgitterplatz als Dona-
tor wirken können, wurden Chlor und Fluor mit Konzentrationen um 1 × 1019 und
2 × 1018 cm−3 nachgewiesen. Zusätzlich wurde an der Massenposition von Wasserstoff
ein Signal beobachtet, das einer Konzentration von ca. 1×1021 cm−3 entsprechen würde.
Unter Berücksichtigung der freien Ladungsträgerdichte von ca. 1× 1019 cm−3 liegt von
den gefundenen Verunreinigungen sowohl Aluminium und Chlor als auch Wasserstoff in
ausreichender Konzentration vor, um diese Dichte erzeugen zu können. Die Bor- und
Fluorkonzentrationen sind zu gering, um signifikante Einflüsse zu haben. Allerdings ist
für die verwendete SIMS-Anlage bekannt, dass häufig unerwartet hohe Konzentrationen
an Chlor und Fluor gemessen werden, wobei bis zur Fertigstellung dieser Arbeit nicht
endgültig geklärt wurde, ob diese den realen Werten entsprechen oder Verunreinigungen
der Messkammer zugeschrieben werden müssen [66].

Temperaturabhängigkeit der elektrischen Eigenschaften

Aufgrund der bei Raumtemperatur ermittelten freien Ladungsträgerdichte war für die-
se keine ausgeprägte Temperaturabhängigkeit zu erwarten, da sie sich im Bereich der
kritischen Mott-Dichte befindet, die für Zinkoxid üblicherweise in der oberen Hälfte
des 1018 cm−3-Bereichs zu finden ist [67]. Oberhalb der Mott-Dichte sitzen die Dotie-
ratome so eng beieinander, dass das Material in einen metallisch entarteten Zustand
übergeht, da das Fermi-Niveau ins Leitungsband angehoben wird. In Abbildung 4.9
sind der spezifische Widerstand (links) und die freie Ladungsträgerdichte (rechts) gegen
die Probentemperatur bzw. deren reziproken Wert aufgetragen. Der spezifische Wider-
stand ändert sich dabei im Temperaturbereich von 80 bis 400K nicht einmal um eine
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Abbildung 4.10.: Hall-Beweglichkeit der freien Ladungsträger in der bei 350 ◦C auf c-
Saphir abgeschiedenen Zinkoxidschicht aufgetragen gegen die Probentemperatur (links)
bzw. deren Kehrwert (rechst, Arrhenius-Darstellung).

Größenordnung. Wie aus den angeführten Überlegungen erwartet, ist die thermische
Aktivierung der Ladungsträger dementsprechend nur sehr schwach ausgeprägt. Über
die Steigung der Datenpunkte in der Arrhenius-Darstellung lässt sich eine Aktivie-
rungsenergie im einstelligen meV-Bereich abschätzen.
Für die in Abbildung 4.10 gezeigte Temperaturabhängigkeit der Hall-Beweglichkeit ist
ein positiver Temperaturkoeffizient zu beobachten, so dass diese mit steigender Tem-
peratur zunimmt. Unter den typischen Streuprozessen, die für freie Ladungsträger im
Volumenmaterial relevant sind, führen nur die Streuung an ionisierten Störstellen und
an Versetzungen zu einem positiven Temperaturkoeffizienten, der in beiden Fällen pro-
portional zu T 3/2 ist. Versetzungen enthalten ungesättigte Bindungen, die tiefe Defekt-
zustände innerhalb der Bandlücke erzeugen und nach dem Einfang eines Ladungsträgers
ebenfalls geladen sind [64, 65].
Neben den Streuprozessen im Volumenmaterial ist für die vorliegenden polykristallinen
Dünnschichten ebenfalls der Einfluss der Krongrenzen auf den Ladungsträgertransport
zu berücksichtigen. Bei der ermittelten mittleren Korngröße von ca. 150 nm sind für den
Stromtransport zwischen zwei einige mm entfernten Kontakte unzählige Grenzen zu
überwinden, die dementsprechend einen hohen Einfluss auf die Hall-Beweglichkeit ha-
ben können. Das in diesem Zusammenhang 1975 von Seto aufgestellte Modell führt eben-
falls zu einem positiven Temperaturkoeffizienten, wobei ein energetisch aktiviertes Ver-
halten erwartet wird, wie es sich in der Arrhenius-Darstellung der Hall-Beweglichkeit
andeutet (Abbildung 4.10, rechts) [68]. Eine Eingrenzung des dominanten Streumecha-
nismus wird erst durch die Analyse mehrerer Proben mit unterschiedlichen Ladungs-
trägerdichten möglich und wird im Abschnitt 4.2 (ab Seite 70) über die Wasserstoff-
dotierten Zinkoxid- und ZnO1-xSx-Schichten diskutiert. In diesem Zusammenhang wird
auch das Modell der Streuung an Korngrenzen nach Seto ausführlich erläutert (Ab-
schnitt 4.2.2, ab Seite 71).
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4.1.2. Abscheidung von ZnO1-xSx

Die Herstellung des ternären Mischsystems ZnO1-xSx mittels reaktiver Kathodenzer-
stäubung der binären Ausgangsmaterialien Zinkoxid und Zinksulfid bietet den Vorteil,
dass die Komposition des abgeschiedenen Materials nicht durch das Target fest vor-
gegeben wird, sondern über den Fluss des Reaktivgases kontrolliert werden kann. Bei
Verwendung eines Zinksulfid-Targets ist der naheliegende Ansatz, Sauerstoff in moleku-
larer Form als O2-Gas zuzugeben. Um Schwefel aus der Gasphase für die Abscheidung
von einem Zinkoxid-Target zu gewinnen, stehen zunächst verschiedene gasförmige Ver-
bindungen wie Schwefeloxide, Schwefelwasserstoffe, Schwefelfluoride und Schwefelchlori-
de zur Auswahl. Unter Vernachlässigung der Schwefeloxide, die zusätzlich unerwünscht
Sauerstoff einbringen würden, sind von den übrigen Gasen Schwefelwasserstoff (H2S)
und Schwefelhexafluorid (SF6) zugänglich. Schwefelwasserstoff bietet dabei den besten
Kompromiss zwischen Schwefelgehalt und der Menge an unerwünscht mit eingebrachtem
Zusatzstoff, in diesem Fall Wasserstoff. Die hohe Toxizität des Gases ist bei Verwendung
entsprechender Abluftsysteme und korrosionsbeständiger Rohrleitungen kontrollierbar.

Strukturelle Eigenschaften und Materialzusammensetzung

In Abbildung 4.11 sind die normierten Θ-2Θ-Diffraktogramme ausgewählter ZnO1-xSx-
Schichten gezeigt, die bei 350 ◦C mit den Standardparametern und einer Dicke zwischen
ca. 400 und 700 nm auf c-Saphir abgeschieden wurden. Es sind beispielhaft für beide
Herstellungsmethoden Schichten ausgewählt, die sich gleichmäßig über den gesamten
Kompositionsbereich verteilen. Dargestellt ist jeweils nur der Winkelbereich von 26 und
36◦, in den die Lage des (0 0 0 2)-Reflexes fällt. Dieser ist für alle Schichten stets der
einzig sichtbare Reflex im gesamten Übersichtsspektrum. Lediglich, wenn der (0 0 0 2)-
Reflex eine sehr hohe Signalintensität besitzt, kann zusätzlich die höhere Ordnung als
(0 0 0 4)-Reflex beobachtet werden. Aufgrund der Ergebnisse der Strukturanalyse an der
reinen Zinksulfidschicht erfolgt hier die Zuordnung zur Wurtzitstruktur, die im Folgen-
den anhand der Untersuchungen mit dem 4-Kreis-Diffraktometer bestätigt wird. Wie
bei den binären Ausgangsmaterialien zeigt sich eine deutliche Vorzugsorientierung der
Kristallite, mit einem Schichtwachstum entlang der [0 0 0 1]-Richtung.
Bei Verwendung des Zinksulfid-Targets (Abbildung 4.11 linker Graph) verschiebt die
2Θ-Lage des (0 0 0 2)-Reflexes, ausgehen von seiner Winkelposition für reines Zinksul-
fid bei ca. 28.5◦ (0 sccm O2), unter Erhöhung des Sauerstoffflusses kontinuierlich bis
zur erwarteten Winkelposition für reines Zinkoxid bei ca. 34.4◦ (8 sccm O2). Dabei ist
durchgehend ein relativ schmaler, deutlich ausgeprägter Reflex mit einem guten Signal-
Rausch-Verhältnis zu beobachten, was in den bisher erschienenen Veröffentlichungen zu
ZnO1-xSx vor allem im mittleren Kompositionsbereich, sofern dieser überhaupt phasen-
rein synthetisiert werden konnte, in der Regel nicht erreicht wurde [9, 38, 39, 42, 43].
Wird der Sauerstofffluss, im Bereich der vollständigen Oxidation, weiter erhöht, nimmt
die Kristallqualität stark ab (10 sccm O2). Dies äußert sich sowohl in einer drastischen
Abnahme der Beugungsintensität als auch im Verlust der ausgeprägten Vorzugsorien-
tierung. Letzteres wird durch die nun sichtbaren (1 0 1̄ 0)- und (1 0 1̄ 1)-Reflexe bei ca.
31.7 bzw. 36.3◦ widergespiegelt.
Für die Abscheidung vom Zinkoxid-Target ist die Verschiebung des (0 0 0 2)-Reflexes
entsprechend von ca. 34.4◦ (Zinkoxid) startend bis ca. 28.5◦ (Zinksulfid) entgegen-
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Abbildung 4.11.: Θ-2Θ-Diffraktogramme asugewählter, bei 350 ◦C auf c-Saphir abge-
schiedener ZnO1-xSx-Schichten im Winkelbereich von 26 bis 36◦. Die Beugungsintensität
ist auf 0 bis 1 normiert.
Links: Abscheidung von einem Zinksulfid-Target unter Verwendung von Sauerstoff (O2)
als Reaktivgas.
Rechts: Abscheidung von einem Zinkoxid-Target durch die Zugabe von Schwefelwas-
serstoff (H2S).

gesetzt gerichtet. Hier ist allerdings zu beobachten, dass im mittleren Kompositions-
bereich die Beugungsintensität deutlich abnimmt, während die Halbwertsbreite des
(0 0 0 2)−Reflexes gleichzeitig stark zunimmt. Vor allem für die mit 2.7 sccm H2S abge-
schiedene Schicht, deren Komposition, wie im Folgenden gezeigt, mit x ≈ 0.50 den Mit-
telpunkt des ternären Mischsystems darstellt, ist ein schlechtes Signal-Rausch-Verhältnis
zu beobachten. Zusätzlich ist der (1 0 1̄ 0)-Reflex als leichte Schulter an der linken Flanke
des (0 0 0 2)-Reflexes zu erkennen.
Da beide binären Materialien durch die Abscheidung mittels RF-Kathodenzerstäubung
in der hexagonalen Wurtzitstruktur aufwachsen, bzw. für die Zinksulfid-Schichten nur
kleine kubische Anteile zu beobachten sind, ist, wie bereits erwähnt, zu erwarten, dass
das abgeschiedene ternäre Mischsystem ZnO1-xSx ebenfalls durchgehend in dieser Struk-
tur kristallisiert, was im Folgenden anhand der Ergebnisse der 4-Kreis-Messungen noch
bestätigt wird. Demzufolge lässt sich unter Anwendung des Vegardschen Gesetzes
die Materialkomposition aus der linearen Abhängigkeit der Gitterparameter berechnen.
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Abbildung 4.12.: 2Θ-Winkellage des Wurtzit-(0 0 0 2)-Reflexes und zugehöriger c-
Gitterparameter der bei 350 ◦C auf c-Saphir vom Zinkoxid- und Zinksulfid-Target ab-
geschiedenen ZnO1-xSx-Schichten (links) und die daraus über das Vegardsche Gesetz
berechnete Materialzusammensetzung (rechts) in Abhängigkeit vom Reaktivgasfluss.

Die Winkellage des (0 0 0 2)-Reflexes ermöglicht über die Braggsche Bedingung (sie-
he Abschnitt A.1.2, ab Seite 132) die Berechnung der Gitterparameters c, wobei durch
die Sinusabhängigkeit, der Reflex selbst entsprechend nicht linear verschiebt. Der linke
Graph in Abbildung 4.12 zeigt die 2Θ-Winkellage des (0 0 0 2)-Reflexes aller abgeschie-
denen Schichten in Abhängigkeit vom Reaktivgasfluss bei Verwendung des Zinkoxid-
(blaue Quadrate) und Zinksulfid-Targets (rote Kreise). Im rechten Graph sind die über
das Vegardsche Gesetz berechneten Schichtkompositionen ebenfalls gegen den Reak-
tivgasfluss aufgetragen. Dabei wurde für den c-Gitterparameter von Zinkoxid der Lite-
raturwert von 5.207Å (2Θ ≈ 34.42◦) und für den von Zinksulfid der Literaturwert von
6.257Å (2Θ ≈ 28.51◦) gewählt. Diese innerhalb der ICDD-Datenbank als am zuverläs-
sigsten gekennzeichneten Werte stimmen gut mit den für die binären Materialien durch
die Abscheidung ohne Reaktivgas ermittelten überein [16].
Mit beiden Abscheidevarianten lässt sich ZnO1-xSx, wie die Ergebnisse zeigen, ohne
Mischungslücke und Phasenseparation über den gesamten ternären Kompositionsbe-
reich hinweg abscheiden, was in früheren Arbeiten nur bei Verwendung eines Zinksulfid-
Targets erzielt werden konnte, während die Abscheidung vom Zinkoxid-Target zu unkla-
ren Ergebnissen führte [9, 38]. Für die mit hohen Sauerstoffflüssen vom Zinksulfid-Target
abgeschieden Schichten nähert sich der Gitterparameter c gut dem Literaturwert für
Zinkoxid an. Im Gegensatz dazu weitet der Gitterparameter c für die Schichten, die bei
hohen Schwefelwasserstoffflüssen vom Zinkoxid-Target abgeschieden wurden, über den
Literaturwert von Zinksulfid hinaus auf, so dass die berechnete Komposition in diesem
Fall theoretisch oberhalb von x = 1 liegen würde. Da dies jedoch keinen physikalischen
Sinn besitzt, wurde in diesem Fall die Komposition mit x = 1 zugeordnet.
Die beobachtete Weitung des Kristallgitters lässt sich dadurch erklären, dass die mittels
RF-Kathodenzerstäubung abgeschiedenen Materialien nicht zwangsläufig spannungsfrei
aufwachsen, wodurch die Gitterkonstanten gestreckt oder gestaucht sein können. Zusätz-
lich ist bei der Verwendung von Schwefelwasserstoff zu erwarten, dass sich Wasserstoff im
Gitter einbaut, der, z. B. auf Zwischengitterplätzen sitzend, ebenfalls zur beobachteten
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Abbildung 4.13.: Halbwertsbreite des (0 0 0 2)-Reflexes (links) und der zugehörigen
Rocking-Kurve (rechts) in Abhängigkeit von der Materialzusammensetzung für die
Schichten, die bei 350 ◦C vom Zinkoxid- und Zinksulfid-Target auf c-Saphir abgeschieden
wurden.

Vergrößerung des c-Gitterparameters beitragen kann. Dass Verspannungen im Kristall-
gitter aller Voraussicht nach die Ursache sind, wird dadurch bestätigt, dass Schichten, die
mit hohen Schwefelwasserstoffflüssen abgeschieden wurden, zum Teil bereits direkt beim
Ausschleusen aus der Beschichtungskammer eine völlig zerrissene Oberfläche aufwiesen.
In einigen Fällen konnten die Proben zunächst charakterisiert werden, allerdings erfolgte
zu einem späteren Zeitpunkt spontan eine beginnende Rissbildung in den Schichten, die
nach und nach die gesamte Oberfläche zerstörte.
Generell ist für die über Vegards-Gesetz berechnete Konzentration aufgrund von mög-
lichen Verspannungen stets ein gewisser Fehler anzunehmen. Dieser sollte allerdings,
bei Betrachtung der typischerweise beobachteten spannungsinduzierten Änderungen der
Gitterparameter von mittels RF-Kathodenzerstäubung abgeschiedenen Materialien, im
einstelligen Prozentbereich liegen. An der Lage der Datenpunkten für die Reaktivgas-
flüsse, bei denen mehrere Schichten abgeschieden wurden, ist zu erkennen, dass der Her-
stellungsprozess eine gute Reproduzierbarkeit in Bezug auf die Schichtkomposition ge-
währleistet. Lediglich die Komposition der beiden mit 3 sccm O2 vom Zinksulfid-Target
abgeschieden Schichten, die in dem Flussbereich liegen, wo die Komposition stark mit
kleinen Flussänderungen variiert, fällt merklich unterschiedlich aus. Allerdings beträgt
der Unterschied auch hier nur knapp 10%.
Um die Kristallqualität im gesamten Kompositionsbereich zu untersuchen, wurde für die
mit beiden Abscheidevarianten hergestellten Schichten die Halbwertsbreite des (0 0 0 2)-
Reflexes und die der zugehörigen Rocking-Kurve ermittelt. Die Ergebnisse sind in Ab-
bildung 4.13 gegen die berechnete Komposition aufgetragen. Sowohl für die ersten 20%
der oxidischen als auch der sulfidischen Seite liegt die Halbwertsbreite des 0002-Reflexes
(linker Graph) für alle Schichten zwischen 0.2 und 0.5◦, wobei sie auf der sulfidischen
Seite etwas stärker streut. Im Zwischenbereich nimmt die Halbwertsbreite für die vom
Zinkoxid-Target abgeschieden Schichten stark zu und erreicht Werte bis zu 1.4◦. Für die
vom Zinksulfid-Target abgeschiedenen Schichten ist prinzipiell das gleiche Verhalten zu
beobachten, allerdings liegen die größten gefundenen Werte mit ca. 1.2◦ etwas niedriger.
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Abbildung 4.14.: Zusammengesetzte Polfigur der bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschie-
denen ZnO1-xSx Schichten. Der 2Θ-Winkel wurde jeweils auf den (0 0 0 2)- (X = 0◦),
(1 0 1̄ 3)- (X ≈ 32◦) und (1 0 1̄ 1)-Reflex (X ≈ 62◦) eingestellt. Dargestellt sind Schichten
mit x ≈ 0.75 (links oben), x ≈ 0.1 (rechts oben), x ≈ 0.02 (links unten) und x ≈ 0.01
(rechts unten).

Zusätzlich wurden auch für einzelne Schichten mit einer Materialzusammensetzung von
x ≈ 0.50 und x ≈ 0.75 noch Halbwertsbreiten unter 0.7◦ bestimmt. Im Allgemeinen
nimmt die Halbwertsbreite im mittleren Kompositionsbereich allerdings stärker zu, als
es alleine aufgrund von mikroskopischen Fluktuationen der Konzentration der beiden
Anionen und der daraus resultierenden Legierungsverbreiterung zu erwarten wäre.
Während sich im mittleren Kompositionsbereich eine höhere Kristallqualität der vom
Zinksulfid-Target abgeschiedenen Schichten bereits in der Halbwertsbreite des (0 0 0 2)-
Reflexes äußert, wird dies durch die Halbwertsbreite der zugehörigen Rocking-Kurve
(rechter Graph), die ein Maß für die Homogenität der Kristallitausrichtung ist, noch
verdeutlicht. Generell ist eine Erhöhung der Rocking-Kurven-Halbwertsbreite zu beob-
achten, wenn sich die Komposition von den binären Ausgangsmaterialien entfernt, für
die sie zwischen 3◦ und 9◦ liegt. Allerdings liegen die größten gemessenen Werte bei
der Abscheidung vom Zinksulfid-Target knapp unter 14◦, während die Verwendung des
Zinkoxid-Targets zu Halbwertsbreiten von bis zu 22◦ führt. Das im rechten Graph der
Abbildung 4.13 etwas weniger Datenpunkte als im linken zu finden sind liegt daran,
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dass für einige Serien, die speziell für thermoelektrische Untersuchungen abgeschieden
wurden, lediglich eine Grundlagen-Analyse durchgeführt wurde, die die Ermittlung der
Rocking-Kurven-Halbwertsbreite nicht beinhaltet.

Strukturelle Eigenschaften - 4-Kreis-Diffraktometer

In Abbildung 4.14 sind exemplarisch die mit dem 4-Kreis-Diffraktometer aufgenomme-
nen, zusammengesetzten Polfiguren für vier verschiedene Materialkompositionen darge-
stellt. Generell war ein schlechtes Signal-Rausch-Verhältnis im ternären Mischbereich
für alle Reflexe mit X 6= 0◦ zu beobachten, was aufgrund der reduzierten Beugungs-
intensität des (0 0 0 2)-Reflexes in den Θ-2Θ-Messungen (Abbildung 4.14) zu erwarten
war. Durch eine Erhöhung der Integrationszeit während der Messung konnte dies jedoch
etwas verbessert werden. Dennoch waren nur Untersuchungen an den vom Zinksulfid-
Target abgeschiedenen Schichten möglich, die, wie zuvor gezeigt, eine höhere Beugungs-
intensität liefern. Der 2Θ-Winkel wurde jeweils auf den (0 0 0 2)- (X = 0◦), (1 0 1̄ 3)-
(X ≈ 32◦) und (1 0 1̄ 1)-Reflex (X ≈ 62◦) der Wurtzitstruktur eingestellt, da diese die
höchste Signalintensität aufwiesen.
Während für die Zinksulfid-Ausgangsschichten noch eine ausgeprägte in-plane-Orientie-
rung der einzelnen Kristallite untereinander zu beobachten war, lässt diese im Mischbe-
reich deutlich nach. Am Beispiel der ZnO1-xSx-Schicht mit x ≈ 0.75 (links oben) ist zu
erkennen, dass die 6 einzelnen Intensitätsmaxima der (1 0 1̄ 3)- und (1 0 1̄ 1)-Reflexe zu
einer ringförmigen Struktur aufweichen. Allerdings ist eine Signalerhöhung an den Φ-
Positionen, die mit den [1 0 1̄ l]-Richtungen des Saphir-Substrats übereinstimmen, noch
gut zu erkennen. Dies ist an der Lage der (1 0 1̄ 7)-Reflexe (X ≈ 24.2◦) zu erkennen,
die, wie schon bei den Messungen an der reinen Zinkoxidschicht, aufgrund der großen
Spaltbreite und der Nähe der 2Θ-Lage zu der des (1 0 1̄ 3)-Reflexes, bei dessen Auf-
nahme ebenfalls erfasst werden. Zu höheren Sauerstoffkonzentrationen hin weichen die
Einzelreflexe im Mischbereich immer weiter zu einer Ringstruktur auf, die selbst für
Kompositionen mit x ≈ 0.10 (rechts oben), nahe der vollständigen Oxidation, noch zu
beobachten ist. Erst bei x ≈ 0.02 (links unten), wo auch in den Θ-2Θ-Messungen ein
erneuter Anstieg der Beugungsintensität zu beobachten war, bilden sich neuerlich ein-
zelne Reflexe aus, wobei wie gehabt [1 0 1̄ l]-Richtungen von Substrat und Schicht über-
einstimmen. Bei weiterer Erhöhung des Sauerstoffflusses schlägt sich die schon in den
Θ-2Θ-Diffraktogrammen beobachtete Verschlechterung der Kristallqualität ebenfalls in
der in-plane-Orientierung nieder, was an dem neuerlichen Aufweichen in ringförmige
Strukturen zu erkennen ist.
Reflexe der kubischen Zinkblendestruktur konnten für keine der ZnO1-xSx-Schichten ge-
funden werden. Es bewahrheitet sich demnach die Erwartung, dass das abgeschiedene
Material über den gesamten Kompositionsbereich hinweg primär in der hexagonalen
Wurtzitstruktur aufwächst. Allerdings können, vor allem im sulfidischen Bereich, wie
die Messungen an den Zinksulfidschichten gezeigt haben, kleinere Anteile der kubischen
Phasen infolge von Stapelfehlern nicht völlig ausgeschlossen werden.

Morphologische Eigenschaften

Die Untersuchung der Oberfläche mit dem Rasterkraftmikroskop zeigte, dass für den
gesamten Kompositionsbereich, unabhängig vom verwendeten Target, polykristallines
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Target x RMS-Rauheit [nm] RMS-Rauheit [nm] Korngröße [nm]
2× 2 µm2 Aufnahme 10× 10 µm2 Aufnahme

ZnS 1 4.66 6.99 150± 50
ZnS 0.86 1.58 2.10 120± 30
ZnS 0.48 1.85 2.46 130± 30
ZnS 0.21 4.88 5.30 170± 30
ZnS 0.03 4.49 5.81 160± 30
ZnO 0 4.59 6.14 150± 50
ZnO 0.11 0.71 0.77 150± 50
ZnO 0.34 1.16 4.38 100± 30
ZnO 0.56 2.25 3.16 150± 50
ZnO 0.74 2.53 4.42 150± 50
ZnO 0.87 2.66 4.73 150± 50
ZnO 1 2.64 6.52 250± 100

Tabelle 4.3.: Aus den Rasterkraftmikroskopaufnahmen ermittelte RMS-Rauheit und
mittlere Korngröße der ZnO1-xSx-Schichten, die vom Zinkoxid- bzw. Zinksulfid-Target
bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschieden wurden. Es wurden jeweils Materialzusammenset-
zungen gewählt, die sich gleichmäßig über den gesamten Kompositionsbereich verteilen.

Material abgeschieden wird, was sich in einer ausgeprägten Kornstruktur widerspiegelt.
In Tabelle 4.3 sind die ermittelten RMS-Rauheiten und Korngrößen aufgelistet, wobei
jeweils eine Aufnahme mit 2 × 2 µm2 und 10 × 10 µm2 ausgewertet wurde. Für beide
Targetvarianten nimmt die Schichtrauheit bei Zugabe kleiner Reaktivgasflüsse zunächst
deutlich ab und steigt anschließend zur vollständigen Oxidation bzw. Sulfidierung hin
an, bis sie annähernd den Ausgangswert erreicht. Die aus den 10 × 10 µm2 Aufnah-
men bestimmte Rauheit ist generell etwas größer als die aus den 2 × 2 µm2 Aufnah-
men bestimmte, da bei Erhöhung der Vergrößerung gezielt glatte Oberflächenbereiche
ausgewählt wurden. Der Unterschied ist jedoch gering, was, wie bereits für die binären
Ausgangsmaterialien beschrieben, die Homogenität der Probenoberfläche über weite Be-
reiche verdeutlicht.
Im Gegensatz zu der durch die Röntgenbeugungsuntersuchungen, aufgrund der größe-
ren Halbwertsbreite des (0 0 0 2)-Reflexes, suggerierte Verringerung der Kristallitgröße
senkrecht zur Oberfläche, der Zusammenhang ist hierbei über die Scherrer-Formel
gegeben, bleibt die mittlere laterale Korngröße bei Änderung der Materialzusammen-
setzung annähernd gleich [69]. Auch die Größenverteilung der einzelnen Kristallite in-
nerhalb einer Schicht ändert sich nur wenig. Lediglich für das, vom Zinkoxid-Target
abgeschiedene, vollständig sulfidierte Material ist eine deutliche Erhöhung der Korngrö-
ße zu beobachten.

Optische Eigenschaften

Die Transmissionsmessungen zeigen, dass, wie schon in früheren Arbeiten gefunden,
von den beiden binären Materialien ausgehend zunächst eine Verschiebung des Einsatz-
punktes der Fundamentalabsorption zu größeren Wellenlängen bzw. kleineren Energien
zu beobachten ist. Dies vermittelt schon der optische Ersteindruck der Beschichtung,
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Abbildung 4.15.: Transmissionsverhalten der bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen
ZnO1-xSx-Schichten im Wellenlängenbereich um den Einsatzpunkt der Fundamentalab-
sorption. Dargestellt sind beispielhaft 5 Schichten, die vom Zinksulfid-Target abgeschie-
den wurden und sich relativ gleichmäßig über den Kompositionsbereich verteilen.

da im mittleren Kompositionsbereich eine deutlich sichtbare gelbliche bis teilweise so-
gar grünliche Färbung auftritt. Zusätzlich zur Verschiebung ist der Anstieg der Funda-
mentalabsorption für die Schichten im mittleren Kompositionsbereich deutlich flacher.
Letzteres wird voraussichtlich durch eine erhöhte Anzahl an Defektzuständen innerhalb
der Bandlücke, aufgrund der verringerten Kristallqualität, verursacht. Durch diese so-
genannten Bandausläufer treten Absorptionsprozesse, wie bereits im Abschnitt zu den
binären Ausgangsmaterialien beschrieben, schon bei Energien unterhalb der eigentli-
chen Bandlückenenergie auf. Die Steilheit der Fundamentalabsorptionskante ließ sich
stets mit der Kristallqualität, die z. B. in der Halbwertbreite des (0002)-Reflexes in
Abbildung 4.13 widergespiegelt wird, korrelieren. Im Stöchiometriebereich um die bi-
nären Verbindungen fällt sie dementsprechend auch im Falle von Zinkoxid abgeschieden
vom Zinksulfid-Target und umgekehrt steiler aus. Abbildung 4.15 zeigt beispielhaft das
Transmissionverhalten von 5 Schichten, deren Komposition relativ gleichmäßig über
den gesamten Mischbereich verteilt ist. Die dargestellten Messungen erfolgten alle an
vom Zinksulfid-Target abgeschieden Schichten. Für die unter Verwendung des Zinkoxid-
Targets hergestellten Schichten ist qualitativ das gleiche Verhalten zu beobachten.
Über das bereits am Beispiel der binären Ausgangsmaterialien beschriebene Verfahren
kann die Bandlückenenergie in Abhängigkeit von der Komposition bestimmt werden.
Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.16 aufgetragen. Zusätzlich markiert die gestrichel-
te schwarze Linie, die von Meyer et al. an ihren Messwerten durchgeführte Anpassung
nach Gleichung (2.2) (auf Seite 12) [9, 39]. Der Vergleich zwischen den Schichten, die
unter Verwendung des Zinkoxid- (blaue Quadrate) und Zinksulfid-Targets (rote Punk-
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Abbildung 4.16.: Aus den Transmissionsmessungen bestimmte Bandlückenenergie in
Abhängigkeit von der Komposition für die vom Zinksulfid- und Zinkoxid-Target bei
350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen ZnO1-xSx-Schichten. Die gestrichelte schwarze Linie
zeigt die Anpassung nach Gleichung (2.2), die von Meyer et al. an ihren Werten durch-
geführt wurde [9, 39]. Die gestrichelte rote und blaue Linie zeigt die Anpassungen an
die Messpunkte nach dem gleichen Modell.

te) abgeschieden wurden, zeigt, dass der gebogene Verlauf der Bandlückenenergie in
ersterem Fall weniger stark hervortritt. Generell liegen alle ermittelten Energiewerte
über denen von Meyer et al., die ihre Proben von einem Zinksulfid-Target abgeschieden
haben [9, 39]. Lediglich nahe der binären Materialien im Bereich 0 < x < 0.10 und
0.75 < x < 1 ist eine gute Übereinstimmung mit den ebenfalls vom Zinksulfid-Target
abgeschiedenen Schichten zu erkennen.
Die Anpassung der Daten mittels Gleichung (2.2) liefert die in Tabelle 4.4 aufgelisteten
Koeffizienten, wobei die Anpassung für beide Datensätze einzeln (rote und blaue gestri-
chelte Linie in Abbildung 4.16) und gemeinsam durchgeführt wurde (nicht im Graph
gezeigt). Bedingt dadurch, dass die ermittelte Bandlückenenergie im mittleren Kompo-
sitionsbereich nur bis ca. 2.8 eV absinkt, fallen die aus den Anpassungen gewonnenen
Werte des bowing-Parameters b niedriger aus, als die von Meyer et al. gefundenen 3 eV
(minimale Bandlückenenergie dort ca. 2.5 eV) [9, 39]. Für das Materialsystem ZnO1-xSx
wurden bisher, wie in Abschnitt 2.3 (ab Seite 10) beschrieben, bowing-Parameter von
ca. 2.0 bis 3.6 eV angegeben, wobei in einigen Veröffentlichungen keine Anpassung der
Messdaten erfolgte. Die Größe von b wird bei der Anpassung durch Gleichung (2.2)
maßgeblich von den beiden Energien EZnS und EZnO beeinflusst, die entweder fest vor-
gegeben oder als freier Parameter behandelt werden können. Im Fall von Meyer et al.
und den in Tabelle 4.4 gelisteten Werten wurde letzterer Ansatz verfolgt, wodurch vor
allem für reines Zinksulfid die Bandlückenenergie niedriger ausfällt als der für das Aus-
gangsmaterial bestimmte Wert (bei Meyer et al. EZnS = 3.48) [9, 38]. Werden EZnS
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Datenpunkte EZnS [eV] EZnO [eV] b [eV]
ZnS + O2 3.38 3.26 2.1± 0.3
ZnO + H2S 3.47 3.27 1.6± 0.2
Alle Daten 3.42 3.24 1.9± 0.2

Tabelle 4.4.: Koeffizienten für die Anpassung der Abhängigkeit der Bandlückenener-
gien von der Materialkomposition nach Gleichung (2.2) für die bei 350 ◦C auf c-Saphir
abgeschiedenen ZnO1-xSx-Schichten.

und EZnO auf den ermittelten Randpunkten von 3.61 bzw. 3.28 eV festgehalten, ergeben
sich deutlich höhere bowing-Parameter, allerdings schmiegt sich die Anpassungskurve
beträchtlich schlechter an die Datenpunkte an, da vor allem der steile Abfall auf der
sulfidischen Seite nicht richtig wiedergegeben werden kann.
Wird anstelle des bowing-Parameters, der wie beschrieben stark von der Anpassungsart
abhängt, die Energielage der Bandlücke im Mischbereich zum Vergleich herangezogen, so
ist festzustellen, dass diese in den verschiedenen Arbeiten recht unterschiedlich ausfällt.
Dabei ist kein eindeutiger Trend für die mit verschiedenen Herstellungsverfahren, wie
Kathodenzerstäubung, PLD oder Spray-Pyrolyse, abgeschiedenen ZnO1-xSx-Schichten
zu erkennen. Die niedrigsten Energiewerte sind in den Veröffentlichungen von Meyer
et al. (RF-Kathodenzerstäubung) und Platzer-Björkman et al. (ALD) zu finden, die
beide auf ca. 2.5 eV kommen [38, 43]. Extremfälle nach oben stellen die Publikationen
von Sanders et al. (Spray-Pyrolyse) und Deulkar et al. (PLD) dar, die als Minimalwert
nur ca. 3.15 bis 3.25 eV bei x ≈ 0.50 angeben, wobei die Phasenreinheit des abge-
schiedenen Materials im Mischbereich fraglich ist [44, 70]. Pan et al. fanden für das
gleiche Herstellungsverfahren wie Meyer et al. bei vergleichbarer Susbtrattemperatur
eine Minimalenergie von ca. 2.8 eV, erhielten allerdings mit 2.9 eV einen ähnlichen Wert
für b, da sie die Grenzenergien EZnS und EZnO höher ansetzten [41]. Eine minimale
Energie von ca. 2.8 eV, wie sie auch im Rahmen dieser Arbeit ermittelt wurde, findet
sich ebenfalls in der Veröffentlichung von Minemoto et al., die ihre Schichten durch
RF-Kathodenzerstäubung von zwei Targets (Zinkoxid und Zinksulfid) hergestellt haben
[71].
Es stellt sich somit die Frage, warum die Ergebnisse für die minimale Bandlückenener-
gie in den verschiedenen Arbeiten signifikant unterschiedlich ausfallen, und ob es sich
dabei um wirkliche physikalische Unterschiede handelt oder die verwendete Bestim-
mungsmethode fehlerbehaftet ist. Um Letzterem nachzugehen, ist in Abbildung 4.17
das Quadrat des Absorptionskoeffizienten gegen die Photonenenergie in zwei verschie-
denen Skalierungen aufgetragen. Es sind abermals beispielhaft die 5 Schichten gezeigt,
deren Transmissionsverlauf in Abbildung 4.15 dargestellt ist. Der Vergleich der beiden
Ausschnitte zeigt, dass der Wert der ermittelten Bandlückenenergie maßgeblich davon
abhängt, in welchem Bereich die lineare Anpassung angesetzt wird, da je nach Auftra-
gung auch schon Bereiche bei niedrigen Werten von α2 als linear interpretiert werden
können. Würde eine Anpassung z. B., wie im rechten Graph in Abbildung 4.17, direkt
zu Beginn des Einsatzpunktes der Fundamentalabsorption erfolgen, so fiele der Wert für
die minimale Bandlückenenergie auf etwa 2.5 eV. Allerdings würde auf diese Weise die
Energie der Bandlücke von Zinksulfid nur ca. 3.25 eV betragen, was deutlich zu niedrig
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Abbildung 4.17.: Auftragung von α2 gegen die Photonenenergie in zwei unterschiedli-
chen Skalierungen zur Verdeutlichung möglicher Fehlerquellen bei der Bestimmung der
Bandlückenenergie. Es sind jeweils die selben 5 Schichten wie in Abbildung 4.15 gezeigt.

ist.
Die in Abbildung 4.16 aufgetragenen Werte wurden daher alle im Bereich, bevor die
Transmission soweit abgenommen hat, dass das Messsignal ins Rauschen übergeht, ange-
passt. Dies entspricht dem im linken Graph in Abbildung 4.17 dargestellten Ausschnitt,
in dem der linear verlaufende Abschnitt gut zu erkennen ist. Eine Anpassung in diesem
Bereich ist sinnvoll, da der Beginn der Fundamentalabsorption zunächst primär von den,
durch die schon erwähnten Defektzuständen hervorgerufen, Bandausläufern dominiert
wird. Dies entspricht noch nicht dem eigentlichen Band-zu-Band-Übergang im Material,
der erst bei höheren Energien einsetzt und zu dem erwarteten linearen Anstieg führen
sollte.
Inwiefern die Anpassung in den jeweiligen Veröffentlichungen erfolgte, kann nicht im-
mer nachvollzogen werden. Es lässt sich allerdings zusammenfassend feststellen, dass
der durch die hohe Defektdichte im Mischbereich hervorgerufene flache Anstieg der Fun-
damentalabsorptionskante und die damit verbundenen Schwierigkeiten bzw. möglichen
Fehlinterpretationen bei der Anpassung der Absorptionskurven eine mögliche Ursache
für die unterschiedlich ausfallenden Werte sein kann. Im direkten Vergleich mit den Er-
gebnissen von Meyer et al. ist noch hervorzuheben, dass dort die Bestimmung anhand der
gemessenen optischen Dichte durchführt wurde, wodurch der Einfluss der Schichtdicke
vernachlässigt wird. Dies kann zusätzlich zum Unterschied der Messergebnisse beitragen
und kann auch erklären, wieso in diesem Fall die ermittelte Energie der Bandlücke bei
kleinerer Schichtdicke größer ausfällt (Vergleiche dazu Seite 86 der Dissertation von Dr.
Thorsten Krämer, aus der die Daten von Meyer et al. stammen) [9, 38].
Persson et al. stellten an ihren Schichten im mittleren Kompositionsbereich fest, dass
eine Anpassung nach dem Verfahren von Tauc et al., das für amorphe Schichten gilt,
den Verlauf der Fundamentalabsorption besser beschreibt [43, 46, 72]. Ähnliches konnte
an den im Rahmen dieser Arbeit abgeschiedenen Schichten nicht beobachtet werden,
was sich durch die wesentlich bessere Kristallqualität im gesamten Kompositionsbereich
begründen lässt.
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4.1. Undotiertes ZnO1-xSx

Elektrische Eigenschaften

Die Analyse der elektrischen Eigenschaften der nominell undotierten ZnO1-xSx-Schichten
zeigte, dass bei Verwendung des Zinkoxid-Targets im Bereich 0 < x < 0.11 und bei der
Abscheidung vom Zinksulfid-Target nur für 0 < x < 0.05 eine messbare Leitfähigkeit zu
finden ist. In Tabelle 4.5 sind die bei Raumtemperatur mittels Hall-Effekt-Messungen
ermittelten elektrischen Kenngrößen aufgelistet. Dass bei Verwendung des Zinkoxid-
Targets unter Zugabe von Schwefelwasserstoff für höhere Schwefelkonzentrationen noch
leitfähiges Material abgeschieden wird, lässt sich aller Voraussicht nach durch den zu-
sätzlichen Einbau von Wasserstoff aus dem Reaktivgas (H2S) erklären (siehe Abschnitt
4.2 zur Dotierung mit Wasserstoff, ab Seite 70). Während die Dichte der freien Ladungs-
träger bis x ≈ 0.11 im Vergleich zur Zinkoxid-Ausgangsschicht um etwas mehr als eine
Größenordnung abnimmt, bleibt deren Hall-Beweglichkeit annähernd unverändert. Für
die nächste Schicht aus dieser Serie mit x ≈ 0.34 war es nicht mehr möglich, elektrische
Messungen durchzuführen, da das Material zu hochohmig war.
Unter Zugabe von Sauerstoff bei der Abscheidung vom Zinksulfid-Target ist nur für Re-
aktivgasflüsse, bei denen das Schichtmaterial kurz vor der vollständigen Oxidation steht,
eine messbare Leitfähigkeit zu beobachten. Zunächst kann allerdings, bedingt durch den
hohen spezifischen Widerstand und die damit verbundenen Messschwierigkeiten (siehe
Abschnitt A.1.4, ab Seite 139), die freie Ladungsträgerdichte und Hall-Beweglichkeit
nicht eindeutig bestimmt werden. Bei weiterer Erhöhung des Sauerstoffflusses ergibt
sich eine n-Typ-Leitfähigkeit mit Ladungsträgerdichten von n ≈ 5 × 1016 cm−3 und ei-
ner Hall-Beweglichkeit, wie bei den Schichten vom Zinkoxid-Target, von ca. 3 cm2/Vs.
Wird der Sauerstofffluss weiter erhöht, ist ein erneuter Anstieg des spezifischen Schicht-
widerstandes festzustellen, so dass Dichte und Hall-Beweglichkeit der freien Ladungs-
träger wiederum nicht mehr eindeutig gemessen werden können. Der Übergang korre-
liert hier mit der in den Röntgenbeugungsexperimenten gefundenen Verschlechterung
der Kristallqualität für hohe Sauerstoffflüsse. Zusätzlich ist bekannt, dass der spezifi-
sche Widerstand von Zinkoxidschichten, die mittels Kathodenzerstäubung abgeschieden
werden, stark ansteigt, wenn ein gewisses Übermaß an Sauerstoff während des Beschich-
tungsprozess angeboten wird [52, 73].

Target x ρ [Ωcm] n [cm−3] µ [cm2/Vs] Typ
ZnO 0 0.46 6.20× 1018 ± 5× 1016 2.18± 0.02 n
ZnO 0.11 7.02 2.74× 1017 ± 3× 1015 3.25± 0.30 n

ZnS 0.05 101.03 nicht eindeutig nicht eindeutig ?
ZnS 0.022 59.96 3.6× 1016 ± 5.7× 1015 2.87± 0.45 n
ZnS 0.019 57.70 3.8× 1016 ± 1.7× 1016 2.76± 0.93 n
ZnS 0.015 152.22 nicht eindeutig nicht eindeutig ?

Tabelle 4.5.: Elektrische Kenngrößen der bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen, undo-
tierten ZnO1-xSx-Schichten. Die Daten wurden mit Hall-Effekt-Messungen bei Raum-
temperatur bestimmt. Für den spezifischen Widerstand ρ ist kein statistischer Fehler
angegeben, da dieser erst in der vierten Nachkommastelle liegt.

51



4. Ergebnisse und Diskussion

Röntgenphotoelektronenspektroskopie

Aufgrund der für die minimale Bandlückenenergie beobachteten leichten Abweichungen
zu den Ergebnissen von Meyer et al. wurde die über das Vegardsche Gesetzt berechne-
te Materialzusammensetzung für einige Schichten mittels Röntgenphotoelektronenspek-
troskopie (XPS, engl. x-ray photoelectron spectroscopy) überprüft [9, 39]. Dazu wurden
abermals die 5 Schichten untersucht, die schon in den Abbildungen 4.15 und 4.17 reprä-
sentativ für den gesamten Mischbereich ausgewählt wurden. Daher ist auch eine Schicht
mit x ≈ 0.84 enthalten, die in den Bereich zwischen 0.50 < x < 1 fällt, für den Meyer
et al. keine Messwerte veröffentlicht haben [9, 38, 39]. Zur Quantifizierung der Element-
verteilung wurden aus den aufgenommenen Übersichtsmessungen die Bindungsenergien
der Zn 2p3/2-, S 2p3/2- und O 1s-Orbitale bestimmt und eine detaillierte Aufnahme des
zugehörigen Signalabschnitts erstellt. Um die auf der Oberfläche adsorbierten Verunrei-
nigungen zu beseitigen, wurde durch den Beschuss mit Argonionen die Oberfläche in 2
Schritten abgetragen und danach jeweils eine neuerliche Messung durchgeführt.
Die Ergebnisse der Elementquantifizierung sind im linken Graph in Abbildung 4.18 ge-
gen die aus dem Gitterparameter c bestimmte Komposition aufgetragen. Der Parameter
x wurde dabei aus dem Verhältnis des metallisch gebundenen Sauerstoff- und Schwe-
felanteils bestimmt. Auf diese Weise lässt sich bereits mit Hilfe der an der Oberfläche
aufgenommenen Spektren eine Quantifizierung durchführen, da sich der in Verunrei-
nigungen hauptsächlich an Kohlenstoff gebundene Sauerstoffanteil von dem an Zink
gebundenen Anteil separieren lässt. In den Messdaten aus tieferen Schichtregionen ist,
je nach Verunreinigungsgrad der Oberfläche, nach dem ersten oder zweiten Abtragen
kein Kohlenstoffsignal mehr zu finden, so dass sich die Analyse des Sauerstoffsignals ein-
facher gestaltet. Allerdings kann nicht ausgeschlossen werden, dass bei der Zerstäubung
der Oberfläche einzelne Elemente bevorzugt abgetragen werden und daraus resultierend
Abweichungen von der ursprünglichen Elementkonzentration erzeugt werden. Dies ist
z. B. bei Untersuchungen an Kupferoxid-Dünnschichten ein bekanntes Problem [66].
Im Mittel zeigt sich für die in den verschiedenen Tiefen berechnete Materialzusammen-
setzung eine gute Übereinstimmung mit den Ergebnissen aus der Strukturanalyse, so
dass die Gültigkeit des Vegardschen Gesetzes für mittels Kathodenzerstäubung abge-
schiedenes ZnO1-xSx bestätigt werden kann. Generell nimmt der Schwefelgehalt nach
jeder Abtragung durch den Ionenbeschuss etwas ab, was entweder durch präferentielles
Auslösen von Schwefelatomen oder eine inhomogene Schichtzusammensetzung hervor-
gerufen wird. Da aufgrund der verwendeten Beschussparameter alle Aufnahmen noch
in den obersten 100 nm der Schicht erfolgten, ist eine stark inhomogene Materialzusam-
mensetzung jedoch nicht zu erwarten. Selbst nach unzureichender Targetkonditionierung
auftretende, anfängliche Kompositionsgradienten, sollten in dieser Region schon in ein
Aufwachsen mit gleichmäßiger Elementzusammensetzung übergegangen sein.
Anhand der gemessenen Bindungsenergie eines Orbitals lassen sich Rückschlüsse auf die
chemische Umgebung des zugehörigen Elements und die vorhandenen Bindungen ziehen.
He et al. fanden für ihre mit PLD abgeschiedenen Schichten (x < 0.23 und 0.94 < x)
eine entsprechende Verschiebung des Zn 2p3/2-Photoelektronensignals [37]. Allerdings
ist zu berücksichtigen, dass die in den XPS-Messungen gefundene Bindungsenergie zu-
sätzlich durch eine elektrische Aufladung der Probe verschoben sein kann. Eine Metho-
de, die nicht durch Aufladungseffekte beeinflusst wird, ist die Analyse des Abstandes
zwischen der Energieposition eines Photoelektronensignal und der des zugehörigen Au-
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Abbildung 4.18.: Ergebnisse der Untersuchungen von 5 ausgewählten undotierten
ZnO1-xSx-Schichten mittels Röntgenphotoelektronenspektroskopie.
Links: Aus der durchgeführten Quantifizierung berechnete Materialzusammensetzung
aufgetragen gegen die Ergebnisse gemäß Vegards-Gesetz aus der Strukturanalyse. Die
gestrichelte Linie markiert die x = y Werte.
Rechts: Auftragung des modifizierten Auger-Parameters α’ nach Wagner zur Ana-
lyse der chemischen Umgebung der Zinkatome. Die gestrichelten Linien markieren die
Literaturwerte von Zinkoxid (blau) und Zinksulfid (rot) [74–76].

gerelektronensignals, da beide durch eine Probenaufladung gleichermaßen verschoben
würden. Dies wurde für das Zn 2p3/2-Orbital und das zugehörige Zn L3M45M45(1G)-
Augerelektronensignal ausgewertet.
Die Auftragung der Ergebnisse nach Wagner ist im rechten Graphen der Abbildung
4.18 zu sehen, wobei abermals die Ergebnisse sowohl aus den Oberflächenaufnahmen
als auch jeweils nach den Abtragungsschritten eingezeichnet sind [74]. Da der für die
Analyse der chemischen Umgebung relevante Auger-Parameter ursprünglich von Wag-
ner durch die Addition der kinetischen Energie von Photoelektron und Augerelektron
definiert wurde, erstere jedoch von der verwendeten Anregungsenergie abhängt, ist der
modifizierte Auger-Parameter α’ aufgetragen, der sich durch Addition der Bindungs-
energie des untersuchten Orbitals und der kinetischen Energie des Augerelektrons be-
rechnet. Zusätzlich zu den Datenpunkten sind die Literaturwerte für den modifizierten
Auger-Parameter von Zinkoxid (α’ = 2010.25, blaue gestrichelte Linie) und Zinksulfid
(α’ = 2011.35, rote gestrichelte Linie) eingezeichnet [75, 76]. Es zeigt sich, dass α’ relativ
gleichmäßig mit der Materialzusammensetzung verschiebt und auch die Literaturwerte
der binären Materialien gut getroffen werden. Dies bestätigt, wie es durch die Anwend-
barkeit des Vegardschen Gesetzes schon verdeutlicht wird, dass sich die Anionen im
ternären Mischsystem gleichmäßig durchmischen und keine einzelnen Anhäufungen von
Zinkoxid- und Zinsulfidphasen ausgebildet werden.
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4. Ergebnisse und Diskussion

4.1.3. Schichtdickenbestimmung und Dispersion des Brechungsindexes

Die in den bisher gezeigten Transmissions- und Reflexionsspektren stets präsente Abfolge
von lokalen Hoch- und Tiefpunkten entsteht, wie schon in Abschnitt 4.1.1 (ab Seite 27)
beschrieben, durch Interferenz der an der Schichtoberfläche und der Schicht-Substrat-
Grenze reflektierten Strahlungsanteile. Über den Gangunterschied einzelner Strahlen, die
verschiedene optische Wege in der Schicht durchlaufen, lassen sich die Wellenlängenlagen
der Intensitätsmaxima bei Betrachtung einer Reflexionsgeometrie über

2d
√
n(λ)2 − sin2 α = (m+ 1

2)λ (m ∈ N) (4.6)

berechnen, wobei d die Schichtdicke, λ die Wellenlänge der einfallenden Strahlung,
n(λ) die Dispersion des Brechungsindexes, α der Einfallswinkel der Primärstrahlung zur
Oberflächennormalen und m die Ordnung der konstruktiven Interferenz ist. Gleichung
(4.6) berücksichtigt bereits, dass bei der Reflexion an der Schichtoberfläche ein Phasen-
sprung von λ/2 auftritt, da diese am Übergang von einem optisch dünneren zu einem
optisch dichteren Material erfolgt. Bei der Reflexion an der Schicht-Substrat-Grenze
erfolgt dieser Phasensprung nicht, da sowohl Saphir (n ≈ 1.77 bei 600 nm) als auch
Kalk-Natron-Glas (n ≈ 1.51 bei 600 nm) gegenüber Zinkoxid und Zinksulfid und dem
ternären Mischsystem, wie im Folgenden bestätigt wird, die optisch dünneren Medien
sind. Die Lage der Intensitätsminima ist entsprechend durch

2d
√
n(λ)2 − sin2 α = mλ (m ∈ N) (4.7)

gegeben. Bei Untersuchungen in Transmissionsgeometrie sind die Gleichungen (4.6) und
(4.7) zu vertauschen, da in diesem Fall kein Phasensprung berücksichtigt werden muss.
Eine ausführliche Herleitung von Gleichung (4.6) und (4.7) kann den gängigen Experi-
mentalphysikbüchern entnommen werden [77].
Ist n(λ) bekannt, kann über

d = ∆m
2

λ1λ2

λ1
√
n(λ2)2 − sin2 α− λ2

√
n(λ1)2 − sin2 α

(4.8)

die Schichtdicke d berechnet werden, wobei λ1 und λ2 die Positionen zweier Hoch- oder
Tiefpunkte sind und n(λ1) und n(λ2) die Brechungsindexe für diese beiden Wellenlän-
gen. Für die Berechnung wird die exakte Ordnung der verwendeten Extremstellen nicht
benötigt, sondern lediglich deren Differenz ∆m, die leicht aus der Anzahl der dazwi-
schen befindlichen Extrema abgelesen werden kann. Der Einfallswinkel ist durch die im
Rahmen dieser Arbeit verwendete Reflexionsmessbühne mit α = 6◦ fest vorgegeben. Im
Falle einer Transmissionsmessung trifft der Strahl hingegen senkrecht auf die Oberfläche
(α = 0◦), so dass Gleichung (4.8) zu

d = ∆m
2

λ1λ2
λ1n(λ2)− λ2n(λ1) (4.9)

vereinfacht werden kann.
Um das beschriebene Verfahren zur Bestimmung von Schichtdicken einzusetzen, muss,
wie bereits erwähnt, n(λ) bekannt sein. Allerdings lässt sich das Prinzip auch umkehren,
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Abbildung 4.19.: Transmissions- und Reflexionsspektrum einer ca. 1.3 µm dicken Zink-
sulfidschicht im Wellenlängenbereich um den Einsatzpunkt der Fundamentalabsorption.

so dass bei bekannter Dicke d der Brechungsindex über Gleichung (4.6) und (4.7) an
einzelnen Wellenlängenpositionen berechnet werden kann. Die auf diese Weise gewon-
nenen Daten können anschließend mit entsprechenden Dispersionsmodellen angepasst
werden, um fehlende Werte zu inter- und extrapolieren. Zu diesem Zweck wurden für
die binären Materialien und eine Komposition aus dem Mischbereich, die unter Verwen-
dung des Zinksulfid-Targets hergestellt wurde, jeweils Probenserien mit verschiedenen
Schichtdicken abgeschieden. Alle Schichten wurden gezielt nichtleitend synthetisiert, um
Einflüsse der freien Ladungsträgerdichte auf die optischen Eigenschaften zu verhindern.
Für die Zinkoxidschichten, die auch undotiert eine messbare Leitfähigkeit besitzen, wur-
de dies durch die Zugabe von Sauerstoff während der Abscheidung erreicht. Die Kompo-
sition für die Untersuchung des Mischbereichs wurde ursprünglich mit x ≈ 0.50 anvisiert,
allerdings zeigten Untersuchungen mittels Röntgenbeugung, dass sich für alle Schichten
eine Komposition mit x = 0.37± 0.02 ergab. Die Abweichung vom erwarteten Wert ist
dabei auf die Verwendung eines neuen Targets zurückzuführen, das vor der Herstellung
installiert wurde. Dadurch ergab sich eine minimale Verschiebung des Parameterraums,
was sich besonders im mittleren Kompositionsbereich bemerkbar macht, in dem sich
kleine Änderungen des Sauerstoffflusses merkbar auf die abgeschiedene Materialzusam-
mensetzung auswirken (vergleiche Abbildung 4.12 auf Seite 42).
Um die Schichtdicke möglichst exakt bestimmen zu können, wurde die Methode der
Röntgenreflektometrie genutzt, mit der eine Genauigkeit von ∆d ≈ 1 nm und weniger
erreicht werden kann. Allerdings können nur Schichten unterhalb von 150 bis 200 nm
Dicke untersucht werden, wobei die Obergrenze stark durch die Rauheit der Material-
oberfläche bestimmt wird. Infolgedessen existiert nur ein schmaler Bereich, in dem die
Dicke akkurat bestimmt werden kann und schon erste Interferenzen in den optischen
Messungen zu beobachten sind. Für die Berechnung des Brechungsindexes nach den
Gleichungen (4.6) und (4.7) wurde die Lage der Hoch- und Tiefpunkte sowohl in den
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Abbildung 4.20.: Dispersion des Brechungsindexes für Zinkoxid, ZnO0.63S0.37 und
Zinksulfid.
Links: Auftragung von n(λ)2 gegen die Wellenlänge. Die Symbole markieren die aus
den optischen Messungen berechneten Datenpunkte und die gestrichelten Linien zeigen
Anpassungskurven nach Gleichung (4.10).
Rechts: Darstellung der aus den Anpassungen ermittelten Verläufe von n(λ) für die
drei untersuchten Materialkompositionen.

aufgenommenen Transmissions- als auch in den Reflexionsspektren ermittelt. Letztere
bieten den Vorteil, dass im Bereich der Fundamentalabsorption die Lage der Extrema
genauer bestimmt werden kann, da sie nicht durch den einsetzenden Intensitätsabfall
überlagert werden, sondern sich lediglich die Amplitude zwischen Hoch- und Tiefpunkten
verringert. Dies ist in Abbildung 4.19 gut zu erkennen, die exemplarisch Transmissions-
und Reflexionsspektrum einer ca. 1.3 µm dicken Zinksulfidschicht zeigt. An diesem Bei-
spiel ist ferner gut zu sehen, dass die Wellenlängenpositionen der lokalen Hoch- und
Tiefpunkte, wie schon in Abschnitt 4.1.1 erwähnt, bedingt durch den unterschiedlichen
Einfallswinkel der Primärstrahlung gegeneinander verschoben sind. Anders als bei der
Berechnung der Schichtdicke nach Gleichung (4.8) bzw. (4.9) wird für die Berechnung
von n(λ) die exakte Ordnung m des verwendeten Hoch- oder Tiefpunkts benötigt. Diese
lässt sich für die untersuchten Schichten mit d < 200 nm jedoch gut bestimmen, da von
langen Wellenlängen kommend die erste lokale Extremstelle, die im Spektrum auftritt,
der 1. Ordnung entspricht. Zusätzlich führt selbst bei Unklarheit nur eine der möglichen
Zuordnungen zu einer physikalisch sinnvollen Dispersion.
In Abbildung 4.20 sind im linken Graphen die für die drei Kompositionen berechneten
Werte von n(λ) quadratisch gegen die Wellenlänge aufgetragen. Der Anstieg zu kürze-
ren Wellenlängen hin zeigt, dass in allen Fällen normale Dispersion vorliegt. Für die
Zinksulfidschicht konnten für Wellenlängen bis ca. 1700 nm noch Werte ermittelt wer-
den, während für Zinkoxid und ZnO0.63S0.37 eine Berechnung nur bis ca. 750 nm möglich
war. Dies liegt zum einen daran, dass für Zinksulfid der Brechungsindex generell höher
ist, wodurch bei gleichbleibender Dicke die Extremstelle 1. Ordnung zu längeren Wellen-
längen verschiebt und zum anderen daran, dass sich für die Zinksulfidschichten höhere
Schichtdicken noch mittels XRR bestimmen ließen.
Um die Dispersion des Brechungindexes für ein Festkörpermaterial zu beschreiben, gibt

56



4.1. Undotiertes ZnO1-xSx

es verschiedene empirische Anpassungsmodelle, wie die nach Cauchy, Gladstone-
Dale, Wemple-Di Dominico und Sellmeier [62, 78–80]. Für die Anpassung der
experimentellen Daten wurde die Sellmeier-Gleichung in 1. Ordnung verwendet (ge-
strichelte Linien im linken Graph in Abbildung 4.20), die durch

n(λ)2 = A+B
λ2

λ2 − C2 (4.10)

gegeben ist, wobei B und C Anpassungskoeffizienten sind und A = 1 gesetzt wird.
Die aus den Anpassung der Messdaten ermittelten Dispersionen sind im rechten Graph
der Abbildung 4.20 dargestellt. Es zeigt sich, dass beim Kompositionsübergang von
x = 0 nach x ≈ 0.37 schon ein großer Teil der Lücke zwischen dem Brechungsindex
von Zinkoxid und Zinksulfid überbrückt wird, was sich auch in der Größenänderung
der Anpassungskoeffizienten B und C niederschlägt, die in Tabelle 4.6 aufgelistet sind.
Dieses Verhalten deckt sich mit den Ergebnissen von Platzer-Björkman et al., die den
Brechungsindex ihrer mittels ALD abgeschiedenen Materialien für eine Photonenenergie
von 1.7 eV bestimmt haben und dabei ebenfalls beobachteten, dass die auftretende Ver-
schiebung hauptsächlich im Bereich x < 0.60 stattfindet [43]. Die Ergebnisse aus dieser
Veröffentlichung sind zusammen mit den über die gefundenen Anpassungskoeffizienten
für eine Photonenenergie von 1.7 eV berechneten Werte von n, die in guter Übereinstim-
mung sind, ebenfalls in Tabelle 4.6 aufgelistet.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde zur Berechnung der Schichtdicke aus den aufgenomme-
nen Transmissions- und Reflektionsspektren in der Regel die Dispersion der Material-
komposition verwendet, die der Zusammensetzung der untersuchten Schicht am nächsten
kam. Der Fehler, der sich durch diese Vorgehensweise ergibt, liegt im tolerierbaren Be-
reich, da selbst die Verwendung der Dispersion von Zinksulfid bei der Berechnung der
Dicke einer Zinkoxidschicht und umgekehrt nur zu einem Fehler führt, der unter 20%
liegt. Für die meisten Analyseverfahren ist diese Genauigkeit völlig ausreichend und in
den Fällen, wo eine höhere Genauigkeit gefordert wurde, was in der Regel für besonders
dünne Schichten der Fall war, wurden zusätzliche XRR-Messungen durchgeführt.

x n bei 1.7 eV [43] n bei 1.7 eV B C [nm]
0 1.99 1.91 2.25± 0.15 277± 12
0.10 2.04
0.20 2.10
0.28 2.16
0.37 2.22 3.57± 0.15 223± 11
0.40 2.22
0.66 2.30
1 2.35 2.38 4.27± 0.03 208.4± 2.5

Tabelle 4.6.: Aus den Anpassungen des Brechungsindexes mit Gleichung (4.10) gefun-
dene Koeffizienten B und C sowie Vergleich der damit berechneten Werte für n(λ) bei
einer Photonenenergie von 1.7 eV (ca. 730 nm) mit den Daten von Platzer-Björkman et
al. [43].
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4. Ergebnisse und Diskussion

4.1.4. Thermische Stabilität des Materialsystems

Um die Rahmenbedingungen für den Einsatz von ZnO1-xSx-Schichten in Halbleiterbau-
elementen und Mehrschichtstrukturen abzustecken, ist eine Kenntnis der thermischen
Stabilität des Materialsystems erforderlich. So muss z. B. bekannt sein, welche Tempera-
turen bei der Verwendung in thermoelektrischen Systemen auftreten dürfen, ohne dass
es zu einer Oxidation oder Phasenseparation des Materials kommt.
Um zunächst die Temperaturbeständigkeit an Luftatmosphäre zu untersuchen, wurde
eine Serie von Zinksulfidschichten in einem Rohrofen für jeweils eine Stunde Temperatu-
ren zwischen 400 und 800 ◦C ausgesetzt. In Abbildung 4.21 sind im linken Graph die nach
der Temperaturbehandlung aufgenommenen Θ-2Θ-Diffraktogramme im Winkelbereich
von 26 bis 37◦ dargestellt. Bis zu einer Temperatur von 500 ◦C ist keine Veränderung
zu beobachten und der (0 0 0 2)-Reflex behält die Winkelposition der unbehandelten
Zinksulfidschicht bei. Bei einer Erhöhung auf 600 ◦C ist nach einer Stunde das gesamte
Schichtmaterial oxidiert und der (0 0 0 2)-Reflex ist an der Literaturposition für Zinkoxid
zu finden. Zusätzlich sind mit schwacher Intensität die Reflexe (1 0 1̄ 0) und (1 0 1̄ 1) zu
erkennen. Eine weiterer Erhöhung der Temperatur auf 700 und 800 ◦C führt zu einer
Verschlechterung der Kristallqualität, die sich im verringerten Signal-Rausch-Verhältnis
widerspiegelt. Diese geht mit einer Abnahme der bevorzugten Ausrichtung der [0 0 0 1]-
Richtung senkrecht zur Substratoberfläche einher, so dass die Reflexe (0 0 0 2), (1 0 1̄ 0)
und (1 0 1̄ 1) nun vergleichbare Intensitäten aufweisen.
Um den Oxidationsprozess von Zinksulfid detaillierter zu beleuchten, wurde die Pro-
be, die bei 500 ◦C ausgeheilt wurde, weiteren thermischen Behandlungen unterzogen.
Die nach jeder Temperaturbehandlung aufgenommenen Θ-2Θ-Diffraktogramme sind in
Abbildung 4.21 (rechts) halblogarithmisch für den gleichen Winkelbereich wie im linken
Graph aufgetragen. Das Diffraktogramm der unbehandelten Probe ist zum direkten Ver-
gleich nochmals abgebildet. Zunächst wurde untersucht, ob sich erste Indizien für eine
beginnende Oxidation schon bei 500 ◦C finden lassen, wenn die Probe der Temperatur
länger ausgesetzt ist. Es zeigte sich allerdings, dass selbst nach einer Gesamtdauer von
fünf Stunden noch keine Anzeichen dafür zu erkennen waren. Bei einer Erhöhung der
Temperatur auf 550 ◦C ist nach einer Stunde bereits ein schwaches Signal an der Li-
teraturposition des (0 0 0 2)-Reflexes von Zinkoxid zu erkennen, während der Zinksulfid
(0 0 0 2)-Reflex weiterhin an seiner Ausgangsposition zu beobachten ist. Nach einer wei-
teren Stunde nimmt der Zinkoxid (0 0 0 2)-Reflex an Intensität zu und erste Ansätze der
(1 0 1̄ 0)- und (1 0 1̄ 1)-Reflexe sind erkennbar. Es zeigt sich daher, dass bei der Oxidation
der abgeschiedenen Zinksulfidschichten an Luft keine Mischphase auftritt, sondern das
Material direkt von Zinksulfid in Zinkoxid übergeht.
Optischen Transmissionsmessungen, die in Abbildung 4.22 dargestellt sind, zeigen, dass
für die bei 550 ◦C teilweise oxidierte Schicht zunächst ein Intensitätsabfall im Bereich der
Bandlückenenergie von Zinkoxid auftritt. Allerdings sinkt die Intensität aufgrund der
geringen Dicke der Oxidschicht nur auf ca. 10% ab. Erst bei Erreichen der Bandlücken-
energie von Zinksulfid wird der verbleibende Strahlungsanteil vollständig absorbiert. Für
die auf 500 ◦C und 600 ◦C geheizten Schichten ist der Einsatzpunkt der Fundamentalab-
sorption jeweils in Übereinstimmung mit den Röntgenbeugungsuntersuchungen an den
für Zinksulfid bzw. Zinkoxid erwarteten Positionen zu finden.
Um die Temperaturbeständigkeit des Materialsystems in einer inerten Atmosphäre zu
untersuchen, wurden eine Zinksulfidschicht und 2 Schichten aus dem ternären Mischbe-
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Abbildung 4.21.: Θ-2Θ-Diffraktogramme der an Luft auf verschiedene Temperaturen
geheizte Zinksulfidschichten im Winkelbereich von 26 bis 37◦.
Links: Aufnahmen einer unbehandelten Schicht und der auf Temperaturen von 400 bis
800 ◦C geheizten Proben (lineare Darstellung).
Rechts: Detaillierte Analyse des Temperaturbereiches zwischen 500 und 600 ◦C in dem
der Beginn der Oxidation beobachtet wurde (halblogarithmische Darstellung).

reich mit x ≈ 0.77 und x ≈ 0.34 in einem mit Stickstoff (N2) gefüllten Rohrofen bei 1 bar
Überdruck verschiedenen Temperaturen ausgesetzt. Dabei wurde zunächst untersucht,
ob sich durch die Schutzgasatmosphäre die Oxidation der Zinksulfidschichten unter-
drücken lässt. In Abbildung 4.23 sind die Θ-2Θ-Diffraktogramme im Winkelbereich von
26 bis 36◦ einer unbehandelten und einer für 1 h auf 700 ◦C in Stickstoff geheizten Pro-
be dargestellt. Der (0 0 0 2)-Reflex von Zinksulfid verschiebt durch den Tempervorgang
leicht zu höheren 2Θ-Winkeln. Dies könnte auf den Einbau von Sauerstoff zurückzufüh-
ren sein und entspräche noch dem von Locmelis et al. gefundenen Bereich mit x > 0.95,
für den dies auch im thermischen Gleichgewicht möglich ist [10]. Allerdings ist die Posi-
tionsänderung so gering, dass sie ebenfalls durch veränderte Spannungsverhältnisse des
Kristallsystems aufgrund der Temperaturbehandlung hervorgerufen worden sein könn-
te. Weiterhin ist an der Literaturposition des Zinkoxid (0 0 0 2)-Reflexes ein, allerdings
sehr intensitätsschwaches, Beugungsmaximum entstanden. Eine Oxidation der Zinksul-
fidschicht konnte folglich nicht vollständig unterbunden werden. Allerdings scheinen nur
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Abbildung 4.22.: Transmissionspektren der für 1 h auf 500, 550 und 600 ◦C an Luftat-
mosphäre geheizten Zinksulfidschichten im Wellenlängenbereich um den Einsatzpunkt
der Fundamentalabsorption.

geringe Mengen an Sauerstoff in der Schicht eingebaut worden zu sein, die eventuell auf
Restgasverunreinigungen im Rohrofen zurückzuführen sind oder aus Oberflächenadsor-
baten in Form von Kohlenstoff-Sauerstoff-Verbindungen, wie sie in den XPS-Messungen
gefunden wurden, stammen. Elektrische Messungen zeigten, dass die Schicht nach der
Temperaturbehandlung eine messbare Leitfähigkeit besitzt. Um zu überprüfen, ob die-
se auf eine oberflächliche Oxidschicht zurückzuführen ist, wurde die Schichtoberfläche
mittels Ionenstrahl-Ätzens abgetragen. Anschließend konnte keine messbare elektrische
Leitfähigkeit mehr festgestellt werden.
Die beiden Schichten mit Zusammensetzungen aus dem mittleren Kompositionsbereich
wurden sukzessive bei 400 ◦C startend in 100 ◦C-Erhöhungsschritten ausgeheilt und nach
jedem Prozess mit Röntgenbeugung und Transmissionsmessungen charakterisiert. Die
Ergebnisse der Θ-2Θ-Messungen sind in Abbildung 4.24 dargestellt (links für x ≈ 0.77
und rechts für x ≈ 0.34). Bis zu einer Temperatur von 500 ◦C ist keine Änderung der
Kristallstruktur zu beobachten, nur für die Schicht mit x ≈ 0.34 zeigt sich eine leichte
Intensitätsabnahme des (0 0 0 2)-Reflexes, die allerdings auch auf eine nicht für jede Mes-
sung exakt gleiche Positionierung des relativ kleinen Probenstückes im Diffraktometer
zurückzuführen sein könnte. Bei Erhöhung der Temperatur auf 600 ◦C sind schließlich
erste Änderungen in der Struktur beider Schichten zu erkennen, wobei für das Material
mit x ≈ 0.77 der (0 0 0 2)-Reflex leicht zu kleineren 2Θ-Winkeln verschiebt, während
für die Schicht mit x ≈ 0.34 ein zusätzliches Beugungsmaximum an der Winkelposition
des Zinkoxid-(0 0 0 2)-Reflexes entsteht. Nach der Behandlung mit 700 ◦C tritt für beide
Kompositionen schließlich eine Phasenseparation in sulfidische und oxidische Phase auf.
Die Winkellagen der beiden (0 0 0 2)-Reflexe liegen nahe an der Literaturposition der
binären Materialien, wobei sie tendenziell etwas zum Mischsystem hin verschoben sind.
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Abbildung 4.23.: Θ-2Θ-Diffraktogramme einer unbehandelten und einer in Stickstof-
fatmosphäre für eine Stunde auf 700 ◦C geheizten Zinksulfidschicht im Winkelbereich
von 26 bis 36◦.

Allerdings ist auch hier die Verschiebung so gering, dass nicht eindeutig entschieden
werden kann, ob sich die von Locmelis et al. für thermische Gleichgewichtsprozesse ge-
fundenen Zusammensetzungen mit x ≈ 0.05 und x ≈ 0.95 ergeben, oder lediglich eine
Verspannung des Materials vorliegt [10].
Optische Transmissionsmessungen zeigten, dass die Energie der Bandlücke, in Überein-
stimmung mit den Ergebnissen der Röntgenbeugung, bis zu 500 ◦C unverändert bleibt
(beide etwa. 2.87 eV, vergleiche Abbildung 4.16 auf Seite 48). Nach dem Ausheilen bei
600 ◦C ist für beide Materialien eine Erhöhung der Bandlückenenergie auf ca. 2.99 eV
und nach der Behandlung mit 700 ◦C schließlich auf ca. 3.23 eV festzustellen. Letztere
liegt im Wertebereich der für reine Zinkoxidschichten bestimmten Bandlückenenergie,
was der Erwartung entspricht, dass der Materialanteil mit der kleineren Bandlücke das
Verhalten im Bereich der Fundamentalabsorption bestimmt. Allerdings ist zu berück-
sichtigen, dass die für das phasenseparierte Material ermittelten Bandlückenenergien
nur eine grobe Abschätzung darstellen, da die verwendete Methodik im Prinzip nur für
homogene Materialien geeignet ist.
Der Vergleich zwischen den Temperaturbehandlungen in Sauerstoff- und Stickstoffatmo-
sphäre zeigt, dass Oxidation und Phasenseparation im gleichen Temperaturbereich zwi-
schen 500 und 700 ◦C auftreten. Oberhalb dieser Temperatur ist das ternäre ZnO1-xSx-
Mischsystem nicht stabil. Die Oxidationsbeständigkeit des Mischbereichs wurde zwar
nicht explizit untersucht, allerdings sind keine Abweichungen zu dem an reinen Zink-
sulfidschichten gefundenen Verhalten zu erwarten. Die Ergebnisse sind ebenfalls in Ein-
klang mit den Beobachtungen von Locmelis et al., Yoo et al. und He et al., die bei
Temperaturen von 900 bzw. 750 ◦C das Materialsystem nicht über den gesamten Kom-
positionsbereich hinweg synthetisieren konnten [10, 36, 37].
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Abbildung 4.24.: Θ-2Θ-Diffraktogramme zweier ZnO1-xSx-Schichten mit x ≈ 0.77
(links) und x ≈ 0.34 (rechts) im unbehandelten Zustand und nach dem Ausheilen in
Stickstoffatmosphäre bei Temperaturen von 400 bis 700 ◦C.

4.1.5. Einfluss der Substrattemperatur

Um einen auf Laboranlagen entwickelten Beschichtungsprozess für industrielle Anwen-
dungen attraktiv zu machen, ist es stets erstrebenswert, die gewünschten Eigenschaften
bei möglichst niedrigen Temperaturen oder im Idealfall sogar ohne Heizen des Substrats
zu erreichen. Dr. Thorsten Krämer konnte letzteres, wie schon erwähnt, innerhalb seiner
Dissertation und den zugehörigen Publikationen umsetzen, wobei allerdings durch den
vergleichsweise schlechten Wärmekontakt des Substrattellers mit der restlichen Anla-
ge dieser während der Abscheidung stark aufgeheizt wurde [9, 11, 38, 39]. Auf einer
Kathodenzerstäubungsanlage für großflächige Beschichtungen, wie sie in der Industrie
eingesetzt wird, ist in der Regel allerdings nicht davon auszugehen, dass sich das Sub-
strat im Laufe der Materialabscheidung ähnlich stark erhitzt.
In Abbildung 4.25 sind ausgewählte Θ-2Θ-Diffraktogramme von bei Raumtemperatur
(ungeheiztes Substrat: T ≤100 ◦C, siehe Abschnitt 3.4, ab Seite 22) mit verschiedenen
Sauerstoffflüssen unter Verwendung des Zinksulfid-Targets auf c-Saphir abgeschiedenen
ZnO1-xSx-Schichten dargestellt. Es ist jeweils der Winkelbereich von 26 bis 36◦ gezeigt
in dem alle sichtbaren Reflexe liegen, die dem Schichtmaterial zugeordnet werden kön-
nen. Im Diffraktogramm der reinen Zinksulfidschicht (0 sccm O2) ist, wie für die bei
350 ◦C abgeschiedenen Schichten, der (0 0 0 2)-Reflex dominierend, wobei dessen Inten-
sität deutlich geringer ausfällt. Bei Zugabe von Sauerstoff ist zunächst die erwartete
Verschiebung der Reflexe zu höheren Winkellagen zu beobachten, wobei die Vorzugs-
orientierung mit der [0 0 0 1]-Richtung senkrecht zur Substratoberfläche verloren geht.
Daher ist bei einem Sauerstofffluss von 2.5 und 3.5 sccm zusätzlich der (1 0 1̄ 0)-Reflex zu
erkennen. Die aus den Winkellagen berechnete Materialzusammensetzung ergibt sich zu
x ≈ 0.87 (2.5 sccm O2) und x ≈ 0.75 (3.5 sccm O2), was im Vergleich zu den für die Ab-
scheidung bei 350 ◦C gefundenen Werten etwas zur sulfidischen Seite hin verschoben ist.
Eine weiterer Erhöhung des Sauerstoffflusses führt schließlich zu einem röntgenamorphen
Verhalten, so dass keine Reflexe des Schichtmaterials mehr in den Diffraktogrammen zu
erkennen sind, obwohl die Aufnahmen mit großer Spaltbreite und hohem Anodenstrom
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Abbildung 4.25.: Θ-2Θ-Diffraktogramme der ohne Heizung des Probentellers auf c-
Saphir abgeschiedenen ZnO1-xSx-Schichten im Winkelbereich von 26 bis 36◦. Der Sau-
erstofffluss während der Beschichtung ist jeweils angegeben.

durchgeführt wurden. Lediglich in einzelnen Fällen, wie z. B. für die mit einem Fluss
von 8 sccm abgeschiedene Schicht, ist eine minimale Signalerhöhung an der Position des
(1 0 1̄ 0)-Reflexes von Zinkoxid (2Θ ≈ 31.8◦) zu erahnen.
Einhergehend mit der röngtenamorphen Struktur ist ein verändertes Transmissionsver-
halten dieser Schichten zu beobachten, das in Abbildung 4.26 für den sichtbaren und
nahen UV-Spektralbereich für die gleichen Proben wie in Abbildung 4.25 dargestellt
ist. Zunächst verschiebt der Einsatz der Fundamentalabsorption mit steigendem Sauer-
stofffluss zu längeren Wellenlängen, wie es aufgrund der Materialkomposition zu erwar-
ten ist. Für das röntgenamorphen Material ist schließlich eine starke Blauverschiebung
des Einsatzpunktes der Fundamentalabsorption festzustellen, die deutlich über den für
Zinksulfid, das im Mischsystem die größte Bandlückenenergie besitzt, typischerweise ge-
fundenen Bereich hinausgeht. Eine naheliegende Ursache für die hohe UV-Transparenz
könnte in einer sehr geringe Schichtdicke zu finden sein. Diese konnte aus den optischen
Spektren für die Abscheidung bei hohen Sauerstoffflüssen nicht bestimmt werden, da
die durch Interferenz entstehenden Hoch- und Tiefpunkte nur schwach bis gar nicht
ausgeprägt sind. Es konnte allerdings durch Extrapolierung der für dünnere Schichten
durch Röntgenreflektometrie bestimmten Dicke bestätigt werden, dass die Schichtdicke
im Bereich der für die Serie angestrebten 400 nm liegt.
Die Bestimmung der Bandlückenenergie erwies sich für das röntgenamorphe Material
als schwierig, da sich bei Auftragung von α2 gegen die Photonenenergie kein eindeutig
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Abbildung 4.26.: Exemplarisch ausgewählte Transmissionsspektren von ZnO1-xSx-
Schichten, die mit verschiedenen Sauerstoffflüssen ohne Heizung des Substrats auf c-
Saphir abgeschiedenen wurden.

linear verlaufender Abschnitt mehr ausbildet. Für amorphes Germanium zeigten Tauc
et al., dass der Anstieg der Fundamentalabsorption proportional zu α1/2 verläuft, eine
Methode, die zum Teil ebenfalls von Persson et al. an ihren röntgenamorphen ZnO1-xSx-
Schichten im mittleren Kompositionsbereich angewendet wurde [46, 72]. In einer derar-
tige Auftragung ließ sich allerdings ebenfalls kein eindeutig linearer Verlauf ausmachen,
der für eine Anpassung genutzt werden könnte. Eine starke Blauverschiebung der Band-
lückenenergie von Zinkoxid wurde ebenfalls von Tan et al. an ihren mittels MOCVD
(Metallorganische Gasphasenepitaxie, engl. metal organic chemical vapor deposition)
hergestellten Schichten gefunden, deren Struktur sie als amorph mit nanokristallinen
Einschlüssen interpretierten [81]. Eine Quantifizierung der Bandlückenenergie erfolg-
te über eine (αhν)2-Auftragung und ergab Werte bis zu 4.06 eV. Die zur Berechnung
verwendeten Transmissionsspektren zeigten dabei einen ähnlichen Verlauf wie die in
Abbildung 4.26 dargestellten.
Um festzustellen, ab welcher Temperatur polykristallines ZnO1-xSx abgeschieden wer-
den kann, wurden die Schichteigenschaften für verschiedene Substrattemperaturen be-
stimmt. Dabei wurde sowohl die reine Zinksulfid-Ausgangsschicht, als auch die Abschei-
dung bei einem Sauerstofffluss von 8 sccm, für den die Abscheidung bei 350 ◦C zu den
besten Kristalleigenschaften im oxidischen Bereich führte (siehe Abschnitt 4.1.2, ab Sei-
te 40), untersucht. Abbildung 4.27 zeigt die normierten Θ-2Θ-Diffraktogramme der bei
Temperaturen bis 450 ◦C abgeschiedenen Zinksulfid- (links) und nominellen Zinkoxid-
schichten (rechts) im Winkelbereich um den (0 0 0 2)-Reflex.
Für Zinksulfid führt eine Temperaturerhöhung zunächst zu einer leichten Verbesserung
der Kristallqualität, die sich in den in Tabelle 4.7 aufgelisteten Halbwertsbreiten des
(0 0 0 2)-Reflexes und der der zugehörigen Rocking-Kurve widerspiegelt. Bei weiterer
Temperaturerhöhung über ca. 300 ◦C verschlechtert sich die Kristallqualität abermals,
so dass eine optimale Wachstumstemperatur im Bereich zwischen 100 und 300 ◦C zu
liegen scheint.
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Abbildung 4.27.: Θ-2Θ-Diffraktogramme von Zinksulfid- (links) und Zinkoxidschich-
ten (rechts), die von einem Zinksulfid-Target bei unterschiedlichen Substrattempera-
turen auf c-Saphir abgeschieden wurden. Gezeigt ist jeweils der Winkelbereich um die
Lage des (0 0 0 2)-Reflexes.

Für die Zinkoxidschichten ist das abgeschiedenen Material für Temperaturen unter ca.
200 ◦C, wie bereits beschrieben, röntgenamorph. Im gezeigten Ausschnitt des Diffrak-
togramms ist lediglich der durch die Kβ-Strahlung entstehende (0 0 0 6)-Reflex des c-
Saphir-Substrats (2Θ ≈ 37.6◦) zu erkennen. Mit steigender Temperatur ist der (0 0 0 2)-
Reflex des Schichtmaterials zunächst mit großer Halbwertsbreite zu beobachten, die
sich bei weiterer Temperaturerhöhung immer weiter verschmälert. Im oxidischen Be-
reich zeigt sich dementsprechend, dass eine möglichst hohe Temperatur zu einem guten
Kristallwachstum führt, was sich mit den Ergebnissen deckt, die bei der Abscheidung
von keramischen Zinkoxid-Targets gefunden wurden [52, 82].
Die von Dr. Thorsten Krämer und Meyer et al. aufgrund der Anlagengeometrie eher
zufällig eingestellte Substrattemperatur von ca. 350 ◦C, die auch im Rahmen dieser Ar-
beit bei einer temperaturkontrollierten Abscheidung mittels RF-Kathodenzerstäubung
zu sehr guten Ergebnissen führte, erweist sich als guter Kompromiss, um eine gute
Kristallqualität der beiden binären Eckpunkte des ternären Mischsystems zu erzielen
[9, 11, 38, 39]. Zusätzlich liegt sie tief genug, um eine Separation in sulfidische und
oxidische Phase zu unterdrücken.

Abscheidung bei 750 ◦C

Um die thermoelektrischen Eigenschaften von ZnO1-xSx-Schichten mit geringem Schwe-
felgehalt zu untersuchen, wurden in Rücksprache mit der Arbeitsgruppe Klar Abschei-
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4. Ergebnisse und Diskussion

Temperatur Material 2Θ-(0 0 0 2) FWHM-(0 0 0 2) FWHM-(0 0 0 2)
[◦C] [Grad] [Grad] Rockingkurve [Grad]
RT ZnS 28.53 0.30 4.0
150 ZnS 28.53 0.24 2.5
250 ZnS 28.54 0.27 2.5
350 ZnS 28.58 0.40 3.4
450 ZnS 28.55 0.47 4.5
RT ZnO
150 ZnO
250 ZnO 34.07 0.87 4.5
350 ZnO 34.34 0.30 3.8
450 ZnO 34.43 0.26 3.4

Tabelle 4.7.: Auflistung der Ergebnisse der 2-Kreis-Röntgenbeugungsuntersuchungen
an den bei unterschiedlichen Substrattemperaturen von einem Zinksulfid-Target auf c-
Saphir abgeschiedenen Zinksulfid- und Zinkoxidschichten.

dungen von einem Zinkoxid-Target unter Zugabe von Schwefelwasserstoff bei 750 ◦C auf
c-Saphir durchgeführt. Die Temperatur des Probentellers wurde dabei bewusst hoch
gewählt, um den Einbau von Wasserstoff in den Schichten und die damit verbundene
Beeinflussung der elektrischen Eigenschaften möglichst gering zu halten (siehe hierzu die
an den Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten gefundenen Ergebnisse Abschnitt 4.2 ab
Seite 70). Zusätzlich zu den für die Messungen der thermischen Leitfähigkeit benötigten
Proben wurde die Schwefelkonzentration innerhalb einer Probenserie weiter erhöht, um
die Mischbarkeit im gewählten Temperaturfenster zu untersuchen.
Abbildung 4.28 zeigt die für das abgeschieden Material aus der Lage des (0 0 0 2)-Reflexes
berechnete Komposition in Abhängigkeit vom Schwefelwasserstofffluss. Während der
(0 0 0 2)-Reflex für kleine Flüsse zunächst wie erwartet aufgrund des Schwefeleinbaus zu
kleineren Winkellagen verschiebt, tritt im Flussbereich zwischen 3.5 und 4 sccm eine
Separation in oxidische und sulfidische Phase auf, so dass die (0 0 0 2)-Reflexe beider
Phasen im Diffraktogramm sichtbar sind. Für höhere Flüsse kristallisiert das Material
schließlich in einer einzelnen sulfidischen Phase, die ab ca. 8 sccm Schwefelwasserstoff
vollständig sulfidiert ist.
Die erreichbaren Materialzusammensetzungen liegen im oxidischen Bereich bei x < 0.07
und im sulfidischen bei x > 0.60. Dass He et al. bei gleicher Temperatur mittels PLD
Schichtzusammensetzungen mit x < 0.23 und x > 0.94 erreichen konnten, könnte darin
begründet sein, dass sie die Abtragung eines Zinksulfid-Targets unter Zugabe von Sau-
erstoff zur Materialherstellung nutzten [37]. In beiden Fällen ist zu überlegen, weshalb
das Material bei der hohen Temperatur von 750 ◦C nicht in zwei Phasen, die annähernd
den binären Materialien entsprechen, ausscheidet, wie es die Ergebnisse der Tempera-
turbehandlungen im vorherigen Abschnitt nahelegen. Eine mögliche Ursache könnte ein
Unterschied zwischen der Temperatur des Probenhalters und der tatsächlichen Oberflä-
chentemperatur des Substrats sein, wie er für die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten
Kathodenzerstäubungsanlage gefunden wurde (siehe in Abschnitt 3.4, ab Seite 22). Im
vorliegenden Fall scheint dies daher die offenkundige Erklärung zu sein. Inwiefern dies
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Abbildung 4.28.: Aus der Winkellage des (0 0 0 2)-Reflexes berechnete Kompositi-
on der bei 750 ◦C von einem Zinkoxid-Target auf c-Saphir abgeschiedenen ZnO1-xSx-
Schichten in Abhängigkeit vom Schwefelwasserstofffluss.

auf die Versuche von He et al. zutrifft, lässt sich nicht nachvollziehen [37].
Während an den vom Zinkoxid-Target bei 350 ◦C abgeschiedenen Zinksulfidschichten
aufgrund der unzureichenden Beugungsintensität keine Messungen mit dem 4-Kreis-
Diffraktometer durchgeführt werden konnten, war dies für die bei 750 ◦C gewachsenen
Materialien möglich. In Abbildung 4.29 ist links die zusammengesetzte Polfigur der Zink-
oxidschicht (0 sccm H2S) und rechts die einer vollständig sulfidierten Schicht (17 sccm
H2S) dargestellt. In beiden Fällen wurden Aufnahmen erstellt, bei denen der 2Θ-Winkel
auf den (0 0 0 2)- (X = 0◦), (1 0 1̄ 3)- (X ≈ 32◦) und (1 1 2̄ 2)-Reflex (X ≈ 57◦) einge-
stellt wurde. Für die Zinkoxidschicht zeigt sich eine sehr gute in-plane-Orientierung, so
dass die Reflexe (1 0 1̄ 3) und (1 1 2̄ 2) jeweils als 6 einzelne, scharfe Intensitätsmaxima
zu erkennen sind, die entsprechend um 30◦ gegeneinander verdreht sind. Im Gegensatz
zur Abscheidung bei 350 ◦C, wo die [1 0 1̄ 0]- und die [1 1 2̄ 0]-Richtungen der Zinkoxid-
schicht mit denen des Saphir-Substrats übereinstimmten, sind diese für die Abscheidung
bei 750 ◦C um 30◦ gegeneinander verdreht, so dass die [1 0 1̄ 0]-Richtung von Zinkoxid
mit der [1 1 2̄ 0]-Richtung des Substrats und andersherum übereinstimmt. In der abgebil-
deten Polfigur ist dies an den Winkellagen des 3 zähligen (1 0 1̄ 7)-Reflexes (X ≈ 24.2◦)
und des 6 zähligen (1 1 2̄ 6)-Reflexes (X ≈ 42.3◦) zu erkennen, die bedingt durch die
große Spaltbreite bei der Vermessung des Zinkoxid (1 0 1̄ 3)-Reflexes mit erfasst wur-
den. Die beobachtete in-plane-Ausrichtung wurde ebenfalls bei der Abscheidung von
Zinkoxid mittels MBE auf c-Saphir festgestellt und basiert auf einer Reduzierung der
Gitterfehlanpassung von etwa 31.8% (ZnO-[1 0 1̄ 0] ‖ Saphir-[1 0 1̄ 0]) auf etwa 18.3%
(ZnO-[1 0 1̄ 0] ‖ Saphir-[1 1 2̄ 0]) [83].
In der Polfigur der vollständig sulfidierten Schicht (rechter Graph in Abbildung 4.29)
sind die Reflexe (1 0 1̄ 3) und (1 1 2̄ 2) ebenfalls jeweils als 6 einzelne Intensitätsmaxima
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Abbildung 4.29.: Zusammengesetzte Polfiguraufnahmen von bei 750 ◦C von einem
Zinkoxid-Target auf c-Saphir abgeschiedenen Zinkoxid- (links) und Zinksulfidschichen
(rechts). Der 2Θ-Winkel wurde jeweils auf den (0 0 0 2)- (X = 0◦), (1 0 1̄ 3)- (X ≈ 32◦)
und (1 1 2̄ 2)-Reflex (X ≈ 57◦) eingestellt.

zu erkennen, wodurch gezeigt wird, dass auch die Zinksulfidschichten, die von einem
Zinkoxid-Target unter Zugabe von Schwefelwasserstoff abgeschieden werden, einen pri-
mär hexagonalen Charakter besitzen. Kubische Anteile, wie sie für die bei 350 ◦C vom
Zinksulfid-Target abgeschiedenen Schichten zu beobachten sind, konnten nicht nach-
gewiesen werden, was allerdings durch die geringere Signalintensität erschwert wird.
Die in-plane-Ausrichtung der Kristallite ist analog zu der Abscheidung bei 350 ◦C vom
Zinksulfid-Target mit ZnS-[1 0 1̄ 0] ‖ Saphir-[1 0 1̄ 0] gegeben, was der Vergleich mit der
Winkellage des 3 zähligen Saphir (2 0 2̄ 4)-Reflexes (X ≈ 57.6◦) zeigt.
Die Ergebnisse der Hall-Effekt-Messungen bei Raumtemperatur, die in Tabelle 4.8 auf-
gelistet sind, zeigen, dass eine Dotierung mit Wasserstoff wohl nicht völlig unterdrückt
werden konnte, da die Ladungsträgerdichte unter Zugabe von Schwefelwasserstoff zu-
nächst etwa um einen Faktor 4 im Vergleich zu der Zinkoxid-Ausgangsschicht zunimmt.
Eine weitere Erhöhung des Flusses führt schließlich zu einer Abnahme der Ladungs-

H2S-Fluss x ρ n µ
[sccm] [Ωcm] [cm−3] [cm2/Vs]
0 0 0.15 5.9× 1018 ± 9× 1017 5.2± 0.8
1.7 0.006 0.08 1.4× 1019 ± 2× 1018 5.4± 0.9
2.3 0.032 0.07 2.4× 1019 ± 1× 1018 3.7± 0.2
2.5 0.044 0.24 1.2× 1019 ± 8× 1017 2.2± 0.2
2.9 0.057 0.80 7.7× 1018 ± 6.7× 1018 1.0± 0.9
3.6 0.066 38.3 nicht bestimmbar nicht bestimmbar

Tabelle 4.8.: Auflistung der mittels Hall-Effekt-Messungen bei Raumtemperatur er-
mittelten elektrischen Kenngrößen der bei 750 ◦C von einem Zinkoxid-Target auf c-
Saphir abgeschiedenen ZnO1-xSx-Schichten. Für den spezifischen Widerstand ρ ist kein
statistischer Fehler angegeben, da dieser erst in der vierten Nachkommastelle liegt.
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trägerdichte bis keine weiteren Messungen mehr möglich sind. Generell ist eine mess-
bare Leitfähigkeit nur für Proben zu finden, bei denen die oxidische Phase bzw. noch
Anteile dieser zu beobachtet sind (x < 0.07). Die Hall-Beweglichkeit nimmt dabei
mit steigendem Schwefelwasserstoff und der damit verbundenen Kompositionsänderung
kontinuierlich ab.
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4.2. Dotierung mit Wasserstoff

Die Möglichkeit eine n-Typ-Leitfähigkeit durch den Einbau von Wasserstoff zu erzielen,
ist eine Besonderheit von Zinkoxid, die zunächst der intuitiven Auswahl von erfolgver-
sprechenden Dotierstoffen trotzt. Üblicherweise wären die Elemente der Hauptgruppe
III auf einem Zinkgitterplatz und die der Hauptgruppe VII auf einem Sauerstoffplatz
die naheliegenden Kandidaten, die auch, wie schon in Abschnitt 2.1 (ab Seite 5) be-
schrieben, zum gewünschten Ergebnis führen. Die Dotierung mit Wasserstoff besitzt
den großen Vorteil, dass dieser während der Abscheidung gasförmig in kontrollierbaren
Mengen zugegeben werden kann, wohingegen z. B. bei der Dotierung mit Aluminium
das Material schon bei der Herstellung des Targets eingebracht werden muss und die
Dotierkonzentration später nicht mehr variiert werden kann.
Im Folgenden wird zunächst auf die besondere Rolle von Wasserstoff in Zinkoxid ein-
gegangen. Anschließend werden, nach einem kurzen Einblick in die für polykristalli-
ne Materialien relevante Streuung von Ladungsträgern an Korngrenzen, die an reinen
Zinkoxid- und an ZnO1-xSx-Schichten durch Wasserstoffdotierung erzielten Ergebnis-
se dargestellt und diskutiert. Da ein großer Teil der für Wasserstoff-dotiertes Zinkoxid
ermittelten Daten bereits in den, während der Erstellung dieser Arbeit betreuten, Ba-
chelorarbeiten von Steve Petznick, der Diplomarbeit von Marc K. Dietrich sowie zwei
Veröffentlichungen niedergeschrieben wurde, werden diese großteils zusammenfassend
wiedergegeben und an den entsprechenden Stellen ergänzt [56, 57, 84, 85].

4.2.1. Die Rolle von Wasserstoff in Zinkoxid

In den fünfziger Jahren des zwanzigsten Jahrhunderts waren Mollwo und Thomas et al.
die ersten, die bemerkten, dass der spezifische Widerstand von Zinkoxid-Einkristallen
durch die Eindiffusion von Wasserstoff beträchtlich verringert werden kann [86, 87]. Ca.
50 Jahre später wurde die Ausbildung von flachen donatorartigen Störstellen durch in-
terstitiell eingebauten Wasserstoff schließlich theoretisch von Van de Walle beschrieben
und von verschiedenen Arbeitsgruppen experimentell bestätigt [88–90]. Dieses Verhalten
von Wasserstoff in Zinkoxid, der unabhängig von der Lage des Fermi-Niveaus als Dona-
tor wirkt, ist eine Besonderheit im Vergleich zu Silizium und vielen anderen Halbleitern,
in denen Wasserstoff in der Regel als kompensierender Defekt einer vorhandenen Leitfä-
higkeit entgegenwirkt [18, 23]. Rechnungen von Robertson et al. und Kiliç et al. zeigten
allerdings, dass neben Zinkoxid auch in anderen Materialien wie z. B. Zinn(IV)-oxid
(SnO2), Strontiumtitanat (SrTiO3) oder Cadmiumoxid (CdO) eine n-Typ-Dotierung
durch interstitiellen Wasserstoff erreicht werden kann [91, 92].
Aktuell sind zwei Modifikationen des Wasserstoffeinbaus bekannt, die über ab-initio-
Rechnungen als flache Donatoren identifiziert wurden. Eine Variante ist der interstiti-
elle Einbau entlang der Bindungsachsen von Zink- und Sauerstoffatomen (HBC), wobei
dieser zwischen den Atomen (BC‖ und BC⊥) oder in der verlängerten Bindungsachse
(ABZn,⊥,ABO,⊥ und ABO,‖) erfolgen kann. Der Einbau auf der in Abbildung 4.30 im
linken Bild mit BC⊥ gekennzeichneten Position ist in diesem Fall der energetisch fa-
vorisierte. Eine zweite Form entsteht durch die Besetzung einer Sauerstoffleerstelle mit
einem Wasserstoffatom (HO) (rechtes Bild in Abbildung 4.30) [88, 93].
Lavrov et al. untersuchten diese beiden Konfigurationen in Volumenkristallen und fan-
den Aktivierungsenergien von 53meV für HBC und 47meV für HO [94]. Zusätzlich konn-
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Abbildung 4.30.: Schematische Darstellung der beiden nach theoretischen Berechnun-
gen zur Ausbildung von flachen Donatorniveaus führenden Modifikationen, in denen
Wasserstoff in Zinkoxid eingebaut werden kann.
1. Einbau auf Zwischengitterplätzen, die sich zwischen Zink- und Sauerstoffatomen (BC)
oder in der verlängerter Bindungsachse (AB) befinden (a) und relaxierte Struktur nach
Einbau auf der energetisch favorisierten BC⊥-Position (b). Grafik aus [88].
2. Substitutioneller Einbau in einer Sauerstoffleerstelle. Grafik aus [93].

ten sie zeigen, dass der HBC-Defekt nur bis ca. 190 ◦C thermisch stabil ist und fanden
Hinweise darauf, dass dessen Vernichtung durch die Kombination zu im Kristall elek-
trisch inaktiven H2-Molekülen bestimmt wird. Die thermische Stabilität von HO wurde
hauptsächlich über Photolumineszenzmessungen untersucht, da dieser Defekt für die
als I4 bekannte Rekombinationslinie des Donator-gebundenen Exzitons bei 3362.8meV
verantwortlich ist. Es konnte gezeigt werden, dass der Defekt instabil gegen thermi-
sche Behandlungen über 500 ◦C ist [15, 95]. Zusätzlich zu den zwei durch theoretische
Rechnungen beschriebenen Konfigurationen gibt es Hinweise auf weitere durch Was-
serstoffeinbau erzeugte flache donatorartige Defekte. Nach Behandlung mit Wasserstoff
konnten in Einkristallen zwei neue Donatorniveaus mit Aktivierungsenergien von 35
und 42meV nachgewiesen werden [90, 94]. Die mikroskopische Struktur dieser Defekte
ist bisher nicht geklärt, allerdings zeigen theoretische Berechnungen, dass Komplexe aus
Wasserstoffatomen und Zinkleerstellen als Donator wirken könnten [96].
Die Verunreinigung mit Wasserstoff wird mittlerweile als eine der Hauptursachen für
die häufig beobachtete n-Typ-Leitfähigkeit von nominell undotierten Zinkoxidkristallen
angesehen, da sowohl in den meisten Herstellungsverfahren als auch in vielen Nachbe-
handlungschrittenWasserstoffquellen zu lokalisieren sind. Neben den Untersuchungen an
Volumenkristallen wurde auch die gezielte Herstellung von leitfähigen Zinkoxidschichten
mittels reaktiver Kathodenzerstäubung unter Zugabe von Wasserstoffgas und die Erhö-
hung der Leitfähigkeit von bereits mit Aluminium oder Gallium dotierten Schichten
durch die thermische Nachbehandlung in Wasserstoffatmosphäre berichtet [57, 97–104].

4.2.2. Streuung an Korngrenzen in polykristallinen Materialien

Neben den Streuprozessen, die im Volumenmaterial die Bewegung der durch elektrische
Felder beschleunigten freien Ladungsträger einschränken, kann in polykristallinen Ma-
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terialien die Überwindung von Korngrenzen die resultierende Gesamtbeweglichkeit und
damit den entstehenden Stromfluss massiv beeinflussen. Dies ist nicht weiter verwun-
derlich, da bei lateralen Korngrößen von einigen 10 bis einigen 100 nm die Anzahl der
zu überwindenden Korngrenzen zwischen zwei Kontakten, die sich in der Regel einige
mm bis cm voneinander entfernt befinden, große Werte annimmt.
Die erste umfassende Beschreibung eines durch Streuung an Korngrenzen limitierten
Transportverhaltens lieferte Seto 1975 im Zusammenhang mit der Interpretation von
an Bor-dotiertem Silizium durchgeführten Hall-Effekt-Messungen [68]. Seto nahm an,
dass sich an den Korngrenzen eine δ-förmige Verteilung von Oberflächendefektzuständen
mit der Dichte QT innerhalb der Bandlücke befindet, die freie Ladungsträger aus dem
Kristallitvolumen einfangen und infolgedessen eine Coulomb-Barriere ausbilden. Die-
se Potentialbarriere, deren Höhe ΦB von der freien Ladungsträgerdichte abhängt, muss
durch thermionische Prozesse im Verlauf des Ladungstransports überwunden werden.
Das einfache Modell von Seto wurde später von Baccarani et al. erweitert, die eine kon-
tinuierliche Verteilung der Defektzustände in Betracht zogen [105]. In beiden Varianten
lässt sich die resultierende effektive Hall-Beweglichkeit über

µeff = µ0 exp(− ΦB
kBT

) (4.11)

berechnen, wobei T die Temperatur und kB die Boltzmann-Konstante ist. Der Vor-
faktor µ0 wird als die Beweglichkeit innerhalb der Körner angesehen und ist durch

µ0 = eL√
2πm∗kBT

(4.12)

gegeben. Dabei ist e die Elementarladung, L die Korngröße und m∗ die effektive Masse
der freien Ladungsträger, daher entsprechend m∗e, wenn den Stromfluss durch Elek-
tronen getragen wird und m∗h, falls dies durch Löcher erfolgt. Gleichung (4.12) führt
für Zinkoxid zu wesentlich höheren Hall-Beweglichkeiten (z. B. µ0 ≈ 2000 cm2/Vs für
L = 100 nm bei T = 300 K), als sie für polykristallines Material beobachtet werden.
Daher wird µ0 bei der Anpassung von experimentell ermittelten Daten in der Regel als
freier Anpassungsparameter behandelt [18, 106, 107].
Um die Höhe der Coulomb-Barriere zu berechnen, müssen die Fälle nL < QT und
nL > QT einzeln betrachtet werden, wobei n die Dichte der freien Ladungsträger ist.
Der erste Fall beschreibt die Situation, wenn alle freien Ladungsträger in den Defekt-
zuständen eingefangen wurden und das Kornvolumen völlig verarmt ist, während im
zweiten Fall die Defektzustände vollständig besetzt sind und die übrigen Ladungsträger
im Kornvolumen verbleiben. Die resultierende Barrierenhöhe lässt sich durch

ΦB = e2L2n

8εlfε0
, für nL < QT (4.13)

und
ΦB = e2Q2

T
8εlfε0n

, für nL > QT (4.14)

berechnen, wobei εlfε0 die statische Dielektrizitätskonstante des Materials ist.
In Abbildung 4.31 ist ΦB in Abhängigkeit der freien Ladungsträgerdichte n exempla-
risch für 100 nm große Körner unter Verwendung des für Zinkoxid gegebenen Wertes
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Abbildung 4.31.: Nach Gleichung (4.13) und (4.14) berechnete Höhe der Coulomb-
Barriere ΦB in Abhängigkeit von der freien Ladungsträgerdichte n. Die Berechnung
erfolgte exemplarisch für eine Korngröße von L = 100 nm und einer Oberflächendefekt-
dichte von QT = 1× 1013 cm−2 unter Verwendung der Materialparameter von Zinkoxid.
Die gestrichelte rote Linie markiert den Fall nL = QT, für den ΦB maximal wird.

von εlf = 8.75 aufgetragen. Die Defektdichte wurde dabei mit QT = 1 × 1013 cm−2 ge-
wählt, was im Bereich der typischerweise für Aluminium-dotiertes Zinkoxid ermittelten
Werte liegt [18]. Für nL = QT (gestrichelte rote Linie in Abbildung 4.31) nimmt ΦB
einen Maximalwert an, was sich entsprechend in einer minimalen Hall-Beweglichkeit
niederschlägt.

4.2.3. Wasserstoffdotierung von Zinkoxid
In ersten Untersuchungen wurde zunächst der Einfluss der Wasserstoffdotierung auf
die Eigenschaften von Zinkoxidschichten betrachtet, deren Abscheidung ohne Heizung
des Substrats erfolgte. Zu diesem Zweck wurden Beschichtungen mit Dicken von 500±
250 nm auf c-Saphir und Kalk-Natron-Glas aufgebracht, wobei das Flussverhältnis aus
Argon und molekularem Wasserstoff variiert wurde [57, 84]. Generell zeigten die Schich-
ten auf beiden Substraten das gleiche Verhalten, weshalb im Folgenden nicht explizit
zwischen diesen unterschieden wird.
Während die bei Raumtemperatur abgeschiedenen undotierten Zinkoxidschichten in der
Regel eine leicht gelbliche Färbung besitzen, hellt sich diese bei Zugabe kleiner Mengen
Wasserstoffs zu einer farblosen Transparenz auf. Die Verfärbung der undotierten Schich-
ten wird aller Voraussicht nach durch eine Kombination von, aufgrund der geringen
Kristallqualität auftretenden, Bandausläufern und der Verunreinigung mit Stickstoff,
der aus dem Restgas eingebaut wird, hervorgerufen. Letzteres konnte durch Raman-
Messungen gezeigt werden und deckt sich mit den Ergebnissen von Eisermann et al.
und Lautenschläger et al., die nachwiesen, dass der Stickstoffeinbau bevorzugt bei nied-
rigen Temperaturen erfolgt [52, 57, 108].
Hall-Effekt-Messungen bei Raumtemperatur zeigten, dass sich durch die Zugabe von
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Wasserstoff der spezifische Schichtwiderstand, der für das undotierte Material im ein-
stelligen Ωcm-Bereich liegt, um knapp drei Größenordnungen verringern lässt. Die nied-
rigsten erzielten Werte lagen zwischen 5×10−4 bis 1×10−3 Ωcm. Die Abnahme des spe-
zifischen Widerstands wird dabei durch eine Kombination aus Erhöhung der freien La-
dungsträgerdichte in den mittleren 1020 cm−3-Bereich (undotiert ca. 0.5−2×1019 cm−3)
und einer verbesserten Hall-Beweglichkeit mit Werten bis ca. 30 cm2/Vs (undotiert
< 5 cm2/Vs) hervorgerufen. Dass eine höherer freie Ladungsträgerdichte zu einer grö-
ßeren Hall-Beweglichkeit führt, ist ein erstes Indiz dafür, dass der Ladungstransport
offensichtlich nicht durch die Streuung an ionisierten Störstellen dominiert wird, was in
Abschnitt 4.1.1 (ab Seite 27) noch als eine der Möglichkeiten aufgelistet wurde. Hingegen
würde die Limitierung der Hall-Beweglichkeit durch die Streuung an Korngrenzen, wie
es das Model von Seto beschreibt, ein solches Verhalten erklären. Zusätzlich ist denk-
bar, dass die Oberflächendefektzustände teilweise durch Wasserstoffatome abgesättigt
werden, wodurch die Hall-Beweglichkeit weiter erhöht würde. Untersuchungen mittels
SIMS zeigten, dass durch das reaktive Abscheiden mit Wasserstoff dessen Konzentration
von ca. 5×1019 cm−3 für undotiertes Zinkoxid auf 1 bis 2×1021 cm−3 ansteigt. In beiden
Fällen ist die gefundene Konzentration hoch genug, um die ermittelte freie Ladungsträ-
gerdichte zu erklären.
Die Analyse der Transmssionsmessungen ergab, dass bedingt durch die hohe Ladungsträ-
gerdichte eine Blauverschiebung des Einsatzpunktes der Fundamentalabsorption infolge
des Burstein-Moss-Effektes auftritt, die für die beobachtete Aufhellung der Schicht-
transparenz verantwortlich ist [109, 110]. Diese Verschiebung entsteht, wenn infolge ei-
ner starken n-Typ-Dotierung das Fermi-Niveau in Leitungsband hinein angehoben wird
(bei einer p-Typ-Dotierung entsprechend ins Valenzband abgesenkt). Auf optischem We-
ge können nun keine Elektronen mehr vom Valenzbandmaximum zum Leitungsbandmi-
nimum angeregt werden, da die tiefsten Zustände des Leitungsbands bereits gefüllt sind.
Die Anregung muss demzufolge über diese besetzten Zustände hinweg erfolgen, wodurch
die beschriebene Blauverschiebung hervorgerufen wird. Weiterhin ist in den optischen
Messungen eine im nahen Infrarot einsetzende Absorption durch freie Ladungsträger zu
beobachten, da die Plasmafrequenz bedingt durch die erhöhte Ladungsträgerdichte zu
kürzeren Wellenlängen verschiebt.
Eine Erhöhung des Wasserstoffanteils des zur Abscheidung verwendeten Gasgemischs
über 10% hinaus (H2/(H2+Ar)) führt zu einem erneuten Anstieg des spezifischen Wider-
stands, der vor allem durch eine verminderte Hall-Beweglichkeit hervorgerufen wird.
Dies geht mit einer deutlichen Verschlechterung der Kristallqualität einher, die sich
in den Θ-2Θ-Diffraktogrammen sowohl in einer generellen Abnahme der Beugungsin-
tensität als auch, für sehr hohe Wasserstoffanteile (> 25%), im Verlust der ansons-
ten durchgehend vorhandenen Vorzugsorientierung, mit der [0 0 0 1]-Richtung senkrecht
zur Substratoberfläche, niederschlägt. Mittels Rasterkraftmikroskopie und Rasterelek-
tronenmikroskopie erstellte Oberflächenaufnahmen zeigen, dass in diesem Flussbereich
eine Art Blasenbildung stattfindet, wodurch einzelne Schichtteile nach oben gewölbt und
zum Teil sogar aufgerissen werden.
Im Allgemeinen war für die bei Raumtemperatur abgeschiedenen Wasserstoff-dotierten
Schichten eine gute Reproduzierbarkeit festzustellen. Zusätzlich zeigte sich im unter-
suchten Bereich keine Abhängigkeit der Materialeigenschaften von der Schichtdicke, so
dass eine Verdopplung dieser von 500 auf 1000 nm die gleichen Ergebnisse lieferte. Als
störender Nebeneffekt konnte lediglich festgestellt werden, dass sich nach längerer Ab-
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scheidung mit Wasserstoff auf dem Substratteller ein gräulicher Niederschlag bildete,
der aller Voraussicht nach elementares Zink war. Dieser übertrug sich in nachfolgenden
Beschichtungen teilweise auf die Rückseite der Substrate. Eine Untersuchung des Zink-
oxidtargets zeigte, dass dies ebenfalls zum Teil eine leicht gräuliche Färbung aufwies, die
den reduzierenden Eigenschaften von Wasserstoff zugeschrieben wurde. Allerdings ließ
sich dieses Problem beheben, indem nach jeder Abscheidung das Target unter Zugabe
von Sauerstoff für einige Minuten abgetragen und zusätzlich der Probenteller aufgeheizt
wurde, um darauf befindliches überschüssiges Zink zu oxidieren. Als Gesamtresultat
ergab sich aus diesen ersten Untersuchungen, dass die Abscheidung mit ca. 6.5% Was-
serstoff zu den besten elektrischen Eigenschaften führt, weshalb dieses Gasgemisch in
den nachfolgenden Experimenten stets als Ausgangspunkt verwendet wurde.

In weiterführenden Experimenten wurde der Einfluss der Substrattemperatur auf den
Einbau von Wasserstoff und die resultierenden Schichteigenschaften untersucht [56, 57].
Zu diesem Zweck wurde die Temperatur des Probentellers in einer Beschichtungsserie
schrittweise bis 750 ◦C erhöht, wobei ebenfalls eine undotierte Referenzserie angefertigt
wurde. Alle Schichten wurden auf c-Saphir abgeschieden, da Kalk-Natron-Glas nicht
über die benötigte Temperaturbeständigkeit verfügt.
Die Analyse der elektrischen Eigenschaften zeigte, dass mit steigender Temperatur die
freie Ladungsträgerdichte der dotierten Schichten von ca. 2×1020 cm−3 aus, für die Ab-
scheidung bei Raumtemperatur, kontinuierlich abnimmt. Oberhalb von 700 ◦C stimmt
sie mit der einer undotierten Referenzschicht überein, die bei ca. 2 × 1019 cm−3 liegt.
Gleichsam nimmt auch die Hall-Beweglichkeit von den zuvor beschriebenen Werten
um 30 cm2/Vs aus in den einstelligen cm2/Vs-Bereich ab. Trotz der in den Röntgen-
beugungsuntersuchungen feststellbaren massiven Verbesserung der Kristallqualität mit
steigender Substrattemperatur ist im undotierten Fall nur eine minimale Erhöhung der
Beweglichkeit zu beobachten, was den schon zuvor beschriebenen Trend fortsetzt, dass
nur für hohe Ladungsträgerdichten gute Beweglichkeiten zu finden sind.
Unabhängig von der gewählten Temperatur ist wiederum stets eine ausgeprägte Vor-
zugsorientierung mit der [0 0 0 1]-Richtung senkrecht zur Substratoberfläche zu erkennen.
Allerdings zeigt sich, dass die Lage des (0 0 0 2)-Reflexes unter Wasserstoffdotierung zu
kleineren Winkeln verschiebt, was einer Aufweitung des Gitterparameters c entspricht.
Dieses Verhalten steht im Einklang mit der von Van de Walle berechneten Konfiguration
von interstitiell eingebautem Wasserstoff und konnte auch von Chen et al. beobachtet
werden [88, 97]. Für höhere Substrattemperaturen verkleinert sich der Gitterparameter
c kontinuierlich, bis er mit dem einer undotierten, im gleichen Temperaturbereich abge-
schiedenen, Zinkoxidschicht übereinstimmt. Die mittels SIMS angefertigten Tiefenprofile
zeigen eine gleichmäßige Wasserstoffverteilung innerhalb der abgeschiedenen Schichten.
In Übereinstimmung mit den elektrischen Daten nimmt die Wasserstoffkonzentration
mit steigender Temperatur kontinuierlich ab, liegt allerdings auch für die Abscheidung
bei 700 ◦C noch leicht über der in der undotierten Referenzschicht.
Nachdem festgestellt wurde, dass sich durch Erhöhung der Substrattemperaturen wäh-
rend der Beschichtung die elektrischen Eigenschaften der Wasserstoff-dotierten Schich-
ten verschlechtern, wurde die Temperaturbeständigkeit der bei Raumtemperatur abge-
schiedenen Proben untersucht. Dazu wurden diese zunächst bei unterschiedlichen Tem-
peraturen für 15min in Stickstoffgas ausgeheilt. Die Temperaturbehandlung erfolgte
unter Schutzgasatmosphäre, um Oxidationseffekte zu unterdrücken. Es zeigte sich, dass
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mit steigender Ausheiltemperatur die freie Ladungsträgerdichte kontinuierlich abnimmt,
wobei die Steilheit des Abfalls für Temperaturen oberhalb von 200 bis 300 ◦C stark
zunimmt. Abermals konnte eine Korrelation mit der Hall-Beweglichkeit beobachtet
werden. Eine gute Übereinstimmung der mittels SIMS bestimmten Wasserstoffkonzen-
tration mit den elektrischen Kenngrößen ist weiterhin gegeben, so dass ebenfalls für die
bei 200 ◦C ausgeheilte Schicht nur eine geringe Abnahme gegenüber der Referenzschicht
festzustellen ist. Oberhalb dieser Temperatur fällt die Konzentration stetig ab und er-
reicht bei 700 ◦C die einer undotierten Schicht. Dieses Verhalten deckt sich mit den
Ergebnissen von Thomas und Lander, die ebenfalls keine Wasserstoffdiffusion unterhalb
von 150 ◦C beobachteten [87].
Die Analyse der Röntgenbeugungsuntersuchungen ergab, dass sich die Kristallqualität,
wie erwartet, mit steigender Ausheiltemperatur stetig verbessert. Die gefundene Aufwei-
tung des Gitterparameters c verschwindet für Ausheiltemperaturen über 300 ◦C, für die
er anschließend leicht oberhalb des Literaturwertes für ein unverspanntes Gitter liegt.
Dies könnte durch die Vernichtung von HBC-Defekten erklärt werden, die, wie bereits
erwähnt, die Ursache der ursprünglichen Gitteraufweitung sein könnten. Die zugehörige
Ausheiltemperatur liegt dabei in guter Übereinstimmung mit der von Lavrov et al. ge-
fundenen [94]. Dass Ladungsträgerdichte und Wasserstoffkonzentration mit steigender
Temperatur weiter abfallen, lässt vermuten, dass weitere Wasserstoff-basierte Defekt-
konfigurationen im Kristall eingebaut wurden, wie z. B. der HO-Defekt, die erst bei
höheren Temperaturen ausgeheilt werden. Für Ausheiltemperaturen über 400 ◦C wurde,
wie für die Abscheidung mit hohem Wasserstoffgehalt, eine Blasenbildung in den Ober-
flächenaufnahmen der Schichten beobachtet.
Weiterhin wurde der zeitliche Verlauf des Ausheilvorgangs untersucht, indem bei 400 und
300 ◦C verschieden lange Temperaturbehandlungen durchgeführt wurden. Es zeigte sich,
dass der Ausheilvorgang sehr schnell abläuft (in den ersten 2 bis 3min) und durch län-
gere Ausheilzeiten bei gleicher Temperatur kein verstärkter Effekt erreicht wird. Selbst
nach einer Stunde ist in den Schichten die gleiche Wasserstoffkonzentration wie nach den
15-minütigen Temperaturbehandlungen zu finden. Dass die Menge des ausdiffundierten
Wasserstoffs primär durch die Temperatur bestimmt wird, ist ebenfalls ein starkes Indiz
dafür, dass mehrere Wasserstoffdonatoren zur gefundenen Leitfähigkeit beitragen.
Im Allgemeinen konnte für alle Schichten, an denen SIMS- und Hall-Effekt-Messungen
durchgeführt wurden, eine eindeutige Korrelation zwischen Wasserstoffgehalt und freier
Ladungsträgerdichte beobachtet werden. Quantitativ liegt die Konzentration an Was-
serstoff in etwa eine Größenordnung oberhalb der gefundenen Elektronendichte, wenn
diese deutlich über die der undotierten Schichten hinausgeht. Im Bereich der Ladungs-
trägerdichte des undotierten Materials ist die Wasserstoffkonzentration in der Regel in
der gleichen Größenordnung wie diese. Allerdings sind entsprechende Verunreinigungen
durch Aluminium etc. (siehe Abschnitt 4.1.1, ab Seite 27) vorhanden, die zusammen
mit dem verbleibenden Wasserstoffgehalt die Leitfähigkeit erklären können.

Zusätzlich zur bisher beschriebenen Abscheidung von hochleitfähigen Schichten wurde
ebenfalls untersucht, ob sich durch geeignete Prozessparameter die freie Ladungsträger-
dichte kontrolliert einstellen lässt [85]. Zu diesem Zweck wurde Sauerstoff als weiteres
Reaktivgas dem Beschichtungsprozess zugeführt, da bekannt ist, dass dieser die freie
Elektronendichte von Zinkoxidschichten reduziert. Für nominell undotierte und eben-
falls für mit Elementen der Hauptgruppe III dotierte Schichten führt die Zugabe selbst
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Abbildung 4.32.: Spezifischer Widerstand (rechts) und freie Ladungsträgerdichte
(links) der bei Raumtemperatur auf c-Saphir und Kalk-Natron-Glas abgeschiedenen
Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten aufgetragen gegen den Sauerstoffgehalt des zur
Abscheidung verwendeten Gasgemischs. Zusätzlich ist das Verhalten für undotierte Zink-
oxidschichten angedeutet. Gleicher Datensatz wie von Kronenberger et al. veröffentlicht
[85].

kleinster Mengen Sauerstoff fast direkt zu einem elektrisch isolierenden Verhalten, wenn
die Abscheidung bei Raumtemperatur erfolgt [73, 111]. Somit gestaltet sich die gezielte
Einstellung auf einen gewünschten Wert zum Teil sehr schwierig. Für die Wasserstoff-
dotierten Schichten wurde auf gleichem Wege eine kontinuierliche Reduktion der freien
Ladungsträgerdichte erreicht, so dass diese in einem weiten Bereich von 2 × 1020 cm−3

bis hinunter in den 1014 cm−3-Bereich eingestellt werden kann (siehe Abbildung 4.32).
Die Abscheidung erfolgte dabei abermals auf c-Saphir und zusätzlich auf amorphem
Quarzglas, wobei wiederum annähernd die gleichen Schichteigenschaften auf den beiden
Substraten beobachtet wurden, wodurch eine explizite Unterscheidung im Folgenden
überflüssig wird. Um Effekte der Materialdicke auszuschließen, wurden alle Schichten
mit 500± 50 nm aufgebracht.
Für alle abgeschiedenen Schichten konnte in den Strukturunteranalyse mittels Röntgen-
beugung die gewohnte Vorzugsorientierung der aufgewachsenen Kristallite beobachtet
werden. Die mit dem Rasterelektronenmikroskop erstellten Aufnahmen der Schichto-
berfläche zeigen, dass oberhalb eines kritischen Sauerstoffgehalts des zur Abscheidung
verwendeten Gasgemischs von 4.5% (O2/(Ar+O2+H2)) eine deutliche Änderung des
Kristallwachstums auftritt. Während die laterale Korngröße für niedrigere Sauerstoffan-
teile ca. 100 bis 200 nm beträgt (Abbildung 4.33 (a)), nimmt sie für höhere Anteile auf
ca. 30 nm ab, wobei nun eine sehr homogene Größenverteilung zu erkennen ist (Abbil-
dung 4.33 (b)). Die Abbildungen der Bruchkanten verschiedener Schichten zeigen, dass
die mit über 4.5% Sauerstoffanteil abgeschiedenen Materialien durch sehr homogene säu-
lenartige Kristallite gebildet werden, deren Größe senkrecht zur Oberfläche annähernd
der Schichtdicke entspricht (Abbildung 4.33 (d)). Im Vergleich dazu bilden sich bei
der Abscheidung mit Sauerstoffanteilen unter 4.5% zunächst kleinere Kristallite auf der
Substratoberfläche, die mit wachsender Schichtdicke zu größeren Körnern zusammen-
wachsen (Abbildung 4.33 (c)). Diese Beobachtung wurde durch Oberflächenaufnahmen
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Abbildung 4.33.: Mit dem Rasterelektronenmikroskop erstellte Aufnahmen der
Schichtoberfläche und Bruchkante von Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten, die mit
Sauerstoffanteilen unter ((a) und (c)) und über 4.5% ((b) und (d)) des zur Abscheidung
bei Raumtemperatur verwendeten Gasgemischs hergestellt wurden. Grafik aus [85].

an Schichten, die mit steigender Dicke von 10 bis 3000 nm hergestellt wurden, bestätigt.
Die Ergebnisse der durchgeführten Hall-Effekt-Messungen zeigten, dass unter Zugabe
von Sauerstoff die Ladungsträgerdichte zunächst nur leicht sinkt und oberhalb von 4.5%
Sauerstoffanteil schließlich, korrelierend mit der Veränderung des Wachstumsprozesses,
eine stärkere Abhängigkeit vom Sauerstoffgehalt festzustellen ist. Fällt die Ladungsträ-
gerdichte bei ca. 7% Sauerstoffanteil schließlich unter 1016 cm−3, lässt der Einfluss des
Sauerstoffanteils neuerlich nach und die Ladungsträgerdichte sinkt allmählich weiter,
bis der Schichtwiderstand zu hoch ist, um weitere Messungen durchzuführen (siehe Ab-
bildung 4.32).
Durch den weiten Bereich an erzeugbaren freien Ladungsträgerdichten von 1× 1014 bis
2×1020 cm−3 konnte die, sich bereits angedeutete, Abhängigkeit der Hall-Beweglichkeit
von der freien Elektronendichte genauer untersucht werden. Es zeigte sich, dass für den
Fall nL > QT die Ergebnisse gut durch das Modell von Seto nach Gleichung (4.11)
beschrieben werden können, wenn die Anpassung für die beiden Wachstumsmodi ge-
trennt durchgeführt wird (siehe Abbildung 4.34) [68]. Unterhalb von 4.5% Sauerstoffan-
teil führt eine Anpassung der Daten mit µ0 ≈ 40 cm2/Vs und QT ≈ 9× 1012 cm−2 und
oberhalb die mit µ0 ≈ 8 cm2/Vs und QT ≈ 2 × 1012 cm−2 zu den besten Übereinstim-
mungen. Die ermittelten Defektdichten an den Kristallitoberflächen liegen dabei in dem
typischerweise für polykristallines, Aluminium-dotiertes Zinkoxid gefundenen Wertebe-
reich von 1 × 1012 bis 3 × 1013 cm−2 [18]. Für den Fall nL < QT zeigt die ermittelte
Hall-Beweglichkeit allerdings nicht den erwarteten Verlauf. Weder ist ein Einbruch der
Mobilität für nL ≈ QT zu beobachten, noch steigt diese für niedrige Ladungsträgerdich-
ten auf den, aus den Anpassungen ermittelte, Wert von 8 cm2/Vs an, wie es aufgrund
der Verringerung der Barrierenhöhe erfolgen sollte.
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Abbildung 4.34.: Hall-Beweglichkeit der freien Ladungsträger in Abhängigkeit von
deren Dichte für die bei Raumtemperatur abgeschiedenen Wasserstoff-dotierten Zink-
oxidschichten. Die gestrichelten Linien zeigen Anpassungen nach Gleichung (4.11), wobei
die Anpassung für die Schichten, die aus großen bzw. kleinen Kristalliten bestehen, se-
parat durchgeführt wurde. Gleicher Datensatz wie von Kronenberger et al. veröffentlicht
[85].

Um den Ladungsträgertransport weiter zu beleuchten, wurden temperaturabhängige
Hall-Effekt-Messungen durchgeführt (siehe Abbildung 4.35). Für Ladungsträgerdich-
ten oberhalb von ca. 5×1018 cm−3 besitzt das Material ein metallisch entartetes Verhal-
ten, so dass die freie Ladungsträgerdichte temperaturunabhängig wird. Dieser Übergang
wird, wie bereits in Abschnitt 4.1.1 (ab Seite 27) beschrieben, durch die kritische Mott-
Dichte bestimmt, wenn aufgrund der hohen Dotierkonzentration das Fermi-Niveau ins
Leitungsband schiebt [67]. Der gefundene Wert im mittleren 1018 cm−3-Bereich ent-
spricht dem typischerweise für Zinkoxid beobachteten. Unterhalb der Mott-Dichte „frie-
ren“ die freien Elektronen mit sinkender Temperatur aus und fallen in die lokalen Do-
natorzustände zurück. Aus der Auftragung in der Arrhenius-Form konnte in diesem
Fall eine Aktivierungsenergie von ca. 43meV abgeschätzt werden, die in guter Über-
einstimmung mit den für Wasserstoff-induzierte Donatoren erwarteten Energien liegt
[90, 94]. Allerdings kann diese nicht auf einen einzelnen Defekt zurückgeführt werden,
da in Hall-Effekt-Messungen stets das Zusammenspiel aller im Material vorhandenen
Donatoren erfasst wird.
Die Temperaturabhängigkeit der Ladungsträgerbeweglichkeit zeigt, dass die Annahme
einer thermischen Anregung über die Korngrenzenbarrieren hinweg alleine nicht den
Gesamtverlauf beschreiben kann (siehe Abbildung 4.35). Zwar ist im Temperaturbe-
reich um die Raumtemperatur ein aktiviertes Verhalten zu beobachten, das auch wie
vorhergesagt mit fallender Ladungsträgerdichte stärker hervortritt, allerdings weicht für
tiefere Temperaturen der Verlauf deutlich vom exponentiellen Verhalten ab. Es wird
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Abbildung 4.35.: Temperaturabhängigkeit der freien Ladungsträgerdichte und deren
Hall-Beweglichkeit aufgetragen gegen die reziproke Temperatur in der Arrhenius-
Darstellung für die bei Raumtemperatur abgeschiedenen Wasserstoff-dotierten Zink-
oxidschichten. Die gestrichelten Linien zeigt eine exponentielle Anpassung zur Abschät-
zung der Donatoraktivierungsenergie. Gleicher Datensatz wie von Kronenberger et al.
veröffentlicht [85].

daher vermutet, dass zusätzlich das Tunneln von Ladungsträgern durch die Coulomb-
Barrieren einen entscheidenden Einfluss haben könnte. Dieser sollte verstärkt bei hohen
freie Ladungsträgerdichten auftreten, da hier die Breite der Barriere stark abnimmt,
was sich mit den Messergebnissen deckt. Im Fall einer Ladungsträgerdichte unterhalb
der Mott-Dichte konnte die Temperaturabhängigkeit der Beweglichkeit nicht zufrie-
denstellend untersucht werden, da durch das Ausfrierenden der Elektronen der Schicht-
widerstand stark ansteigt, wodurch die Messungenauigkeit enorm zunimmt. Die in den
Messungen bei Raumtemperatur gefundene Diskrepanz zum nach dem Seto-Modell für
diesen Bereich erwarteten Verhalten konnte daher nicht näher beleuchtet werden.
Aufgrund des durch die abgeschiedenen Schichten abgedeckten breiten Bereichs der frei-
en Ladungsträgerdichte, bot sich ebenfalls die Möglichkeit, deren Auswirkungen auf die
optischen Eigenschaften quantitativ zu untersuchen. Dazu wurde zunächst versucht,
die Blauverschiebung des Einsatzpunktes der Fundamentalabsorption über verschiede-
ne empirische Ansätze zu beschreiben. Solche Anpassungen wurden schon häufiger für
Aluminium- und Gallium-dotiertes Zinkoxid durchgeführt, wobei dort in der Regel nur
experimentelle Werte für sehr hohe freie Elektronendichten betrachtet wurden [112–116].
Es ist bekannt, dass für Zinkoxid durch die Näherung eines im k-Raum parabelförmig
verlaufenden Leitungsbands die realen Gegebenheiten nicht hinreichend genau beschrie-
ben werden. Daher wird zur Berechnung der Burstein-Moss-Verschiebung in der Regel
ein nicht parabolisches Band nach dem von Pisarkiewicz et al. vorgeschlagenen Modell
angenommen [117]. Zusätzlich muss berücksichtigt werden, dass oberhalb der Mott-
Dichte aufgrund der hohen Anzahl freier Ladungsträger die Wechselwirkungen der Elek-
tronen untereinander und mit den ionisierten Störstellen zu einer energetischen Verklei-
nerung der Bandlücke führen, die als Bandlückenrenormalisierung bezeichnet wird. In
einfachsten Ansätzen wird die Abhängigkeit von der Elektronendichte über EBGR ∼ n1/3

beschrieben, gleichwohl werden allerdings auch komplexere Ansätze verfolgt [118–122].
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Abbildung 4.36.: Mittels ab-initio-Methoden berechneter Einfluss der Burstein-
Moss-Verschiebung (BMS) (a) und der Bandlückenrenormalisierungseffekte (BGR) (b)
auf die optische Bandlücke (c) von Zinkoxid in Abhängigkeit von der freien Ladungs-
trägerdichte. Die Datenpunkte in (c) kennzeichnen die an den bei Raumtemperatur
abgeschiedenen Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten experimentell ermittelten Wer-
te. Die gestrichelte rote Linie zeigt im Vergleich zur durchgezogenen roten Linie den
Verlauf unter Berücksichtigung exzitonischer Effekte. Grafik aus [85].

Eine zufriedenstellende Anpassung der experimentellen Daten konnte allerdings über
die empirischen Gleichungen nicht gefunden werden, ohne in physikalisch unsinnige Re-
gionen abzurutschen, die beispielsweise zu einer zu hohen effektiven Elektronenmasse
am Fermi-Niveau führen würden. Daher wurde eine Zusammenarbeit mit Dr. André
Schleife vom Lawrence Livermore National Laboratory und seinem früheren Doktor-
vater Prof. Dr. Friedhelm Bechstedt vom Institut für Festkörpertheorie und- optik in
Jena initiiert, deren Expertenkenntnisse bei der Beschreibung optischer Materialeigen-
schaften mittels Methoden der Festkörpertheorie sich in zahlreichen, vielfach zitierten
Veröffentlichungen widerspiegelt.
Für ihre ab-initio-Berechnungen nutzten sie Verfahren der Dichtefunktionaltheorie (kon-
kret: LDA+U+∆), um die Abhängigkeit der Burstein-Moss-Verschiebung und der
Bandlückenrenormalisierung von der freien Elektronendichte zu bestimmen, wobei für
letzteres die Beschreibung von Berggren und Sernelius verwendet wurde [123]. In Kombi-
nation mit dem Einfluss von exzitonischen Effekten, die vor allem für die Anpassung bei
niedrigen Ladungsträgerdichten entscheidend ist, konnte der Verlauf der experimentellen
Daten außerordentlich gut beschrieben werden (siehe Abbildung 4.36). Die Berechnun-
gen zeigten ferner, dass im Falle von Wasserstoff-dotiertem Zinkoxid der Einfluss der
freien Elektronen auf die Bandlückenrenormalisierung dominierend ist und die Effekte,
die durch die ionisierten Störstellen hervorgerufen werden, vernachlässigbar sind.
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Abbildung 4.37.: Hall-Effekt-Messungen an einer 50 nm dicken Wasserstoff-dotierten
Zinkoxidschicht bei Raumtemperatur an Luft.
Links: Zeitliche Zerfallskurve der freien Ladungsträgerdichte.
Rechts: Abhängigkeit der Hall-Beweglichkeit von der Elektronendichte. Die gestri-
chelte rote Kurve repräsentiert die Anpassung der Daten nach dem Modell von Seto
über Gleichung (4.11) und (4.14) [68].

Im Folgenden werden, ergänzend zu der bisherigen Zusammenfassung und Diskussi-
on der Ergebnisse aus den betreuten Arbeiten und geschriebenen Veröffentlichungen,
einige weiterführende Untersuchungen bezüglich der Langzeitstabilität der Wasserstoff-
dotierten Zinkoxidschichten dargestellt. Während eine Erhöhung der Schichtdicke auf
ca. 1 µm, wie bereits beschrieben, zu gleichbleibenden elektrischen Eigenschaften führte,
zeigte eine Probenserie mit Dicken zwischen 25 und 500 nm, dass die Hall-Beweglichkeit
in dieser Region tendenziell mit steigender Schichtdicke zunimmt, was sich mit der in den
Oberflächenaufnahmen gefundenen Vergrößerung der lateralen Kornausdehnung deckt.
Für Schichtdicken unterhalb von ca. 150 nm nimmt die freie Ladungsträgerdichte inner-
halb einiger Stunden nach der Abscheidung massiv ab. In Abbildung 4.37 (links) ist dies
exemplarisch für eine 50 nm dicke Schicht aufgetragen, wobei die freie Elektronendichte
nach ca. 90 h von den initialen 1.5× 1020 cm−3 auf etwa 4× 1019 cm−3 abgesunken ist.
Für sehr dünne Schichten ist somit keine Langzeitstabilität der Wasserstoffdotierung
gegeben.
Im rechten Graph in Abbildung 4.37 ist die während des Zerfalls gemessene Hall-
Beweglichkeit der freien Ladungsträger gegen deren Dichte aufgetragen. Diese fällt, wie
gehabt, mit der Ladungsträgerdichte ab und beschreibt dabei einen Verlauf, der sehr
gut mit dem Modell von Seto über Gleichung (4.11) und (4.14) angepasst werden kann,
wobei sich QT = 9.53 ± 0.03 cm−2 und µ0 = 18.7 ± 0.2 cm2/Vs ergeben. Dies verdeut-
licht noch einmal, dass die Beschreibung über einen durch Streuung an Korngrenzen
dominierten Transport die physikalische Realität bei Raumtemperatur gut widerspie-
gelt, obwohl für tiefe Temperaturen deutliche Abweichungen vom erwarteten Verhalten
zu finden sind.
Für Schichten mit Dicken über 150 nm wurde ebenfalls die Langzeit-Stabilität für die
Lagerung an Luft bei Raumtemperatur (engl. shelf-lifetime) untersucht, indem Hall-
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Probe Zeitpunkt ρ n µ
der Messung [Ωcm] [cm−3] [cm2/Vs]

A nach Herstellung 2.41× 10−3 2.39× 1020 10.8
4 Monate später 6.05× 10−3 1.25× 1020 8.3
18 Monate später 2.02× 10−2 8.48× 1019 3.7

B nach Herstellung 1.07× 10−3 2.64× 1020 22.0
4 Monate später 1.10× 10−3 2.61× 1020 21.2
18 Monate später 1.27× 10−3 2.41× 1020 20.4

C nach Herstellung 1.36× 10−3 2.31× 1020 19.9
4 Monate später 1.79× 10−3 1.78× 1020 19.7
18 Monate später 3.85× 10−3 1.61× 1020 10.1

D nach Herstellung 9.10× 10−3 1.15× 1020 5.9
4 Monate später 2.59× 10−2 6.79× 1019 3.5
18 Monate später 1.04× 10−1 4.75× 1019 1.3

Tabelle 4.9.: Auflistung der über Hall-Effekt-Messungen ermittelten elektrischen
Kenngrößen von vier Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten direkt nach der Herstel-
lung und nach 4 bzw. 18 Monaten Lagerung an Luft bei Raumtemperatur.

Effekt-Messungen direkt nach der Herstellung, 4 und 18 Monate später durchgeführt
wurden. Die ermittelten elektrischen Kenngrößen sind in Tabelle 4.9 aufgelistet. Für
alle untersuchten Schichten stieg der spezifische Widerstand mit der Zeit kontinuierlich
an, was durch eine Verringerung der Dichte an freien Ladungsträgern und deren Hall-
Beweglichkeit verursacht wird. Zwar fällt die quantitative Reduzierung der elektrischen
Leitfähigkeit für die verschiedenen Schichten deutlich unterschiedlich aus, so dass z. B.
Probe D den größten und Probe B den geringsten Effekt zeigt, dennoch ist qualitativ
stets das gleiche Verhalten zu beobachten.
Zunächst wurde als Ursache die Diffusion von Wasserstoff aus den Schichten in Betracht
gezogen, die sich nach entsprechender Zeit auch bei Raumtemperatur bemerkbar ma-
chen könnte. Es zeigte sich allerdings, dass durch Erwärmung der Proben im Vakuum
auf 400K die elektrischen Eigenschaften nach knapp 150 Stunden vollständig regeneriert
werden konnten, wobei dies in der Messkammer des Hall-Effekt-Aufbaus durchgeführt
wurde, um einen in-situ Messzugang zu ermöglichen. Der linke Graph in Abbildung
4.38 zeigt beispielhaft den zeitlichen Verlauf der freien Ladungsträgerdichte der Probe
D, die von ca. 5× 1019 cm−3 (Wert nach 18 Monaten Lagerung an Luft) zurück auf den
ursprünglichen Wert nach der Herstellung steigt.
Weitere Messungen zeigten, dass die umgebende Atmosphäre den entscheidende Ein-
fluss hat, während die Temperatur nur die Reaktionsgeschwindigkeit beeinflusst. Dies
verdeutlicht der zeitliche Verlauf des spezifischen Widerstands der im rechten Graph
in Abbildung 4.38 aufgetragen ist, wobei die Messungen bei 420K durchgeführt wur-
de, um eine Verkürzung der Gesamtmesszeit zu ermöglichen. Während der spezifische
Materialwiderstand im Vakuum kontinuierlich abnimmt, kehrt sich dies um, sobald die
Vakuumpumpe ausgeschaltet wird und Luft in die Messkammer strömt. Dieses Verhal-
ten tritt reproduzierbar mit jedem Ein- und Ausschaltvorgang der Vakuumpumpe auf.
Aller Voraussicht nach ist daher die Wechselwirkung mit Sauerstoffmolekülen die trei-
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Abbildung 4.38.: Einfluss der umgebenden Gasatmosphäre auf die elektrischen Ei-
genschaften der Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten.
Links: Zeitliche Entwicklung der über Hall-Effekt-Messungen bestimmten freien La-
dungsträgerdichte bei 400K im Vakuum.
Rechts: Einfluss der Atmosphäre (alternierend Luft (L) und Vakuum (V)) auf den spe-
zifischen Schichtwiderstand bei 420K. Zwischenzeitlich wurde die Probe einige Tage bei
Raumtemperatur an Luft gelagert.

bende Kraft. Es ist bekannt, dass für Zinkoxid die Adsorption von Sauerstoff auf der
Oberfläche und an den Korngrenzen zu einer Erhöhung des elektrischen Widerstandes
führt [124]. Die Anlagerung erfolgt dabei als Chemisorption von O−2 , O− oder O2−, wobei
in jedem der drei Fälle ein Elektron aus dem Leitungsband eingefangen wird [125, 126].
Zinkoxid wird daher auch als Sauerstoffsensor auf elektrischer Basis eingesetzt, wobei
das Konzept der Verwendbarkeit des Materials als Gassensor ursprünglich von Seiyama
et al. vorgeschlagen wurde [127].
Zusammenfassend zeigt sich, dass die Langzeitstabilität der Wasserstoff-dotierten Schich-
ten gegeben ist, sofern die Temperatur nicht über ca. 200 bis 300 ◦C erhöht wird, da
sonst der eingebaute Wasserstoff ausdiffundiert. Allerdings kann die Anlagerung von
Sauerstoff zu einer reduzierten Leitfähigkeit führen, da Elektronen aus dem Material an
den Adsorbaten gebunden werden. Dieser Effekt kann in reduzierender Atmosphäre um-
gekehrt werden, wobei eine Erhöhung der Temperatur den Prozess in beiden Richtungen
zeitlich beschleunigt.

4.2.4. Wasserstoffdotierung von ZnO1-xSx

Da die n-Typ-Dotierung von Zinkoxid mit Wasserstoff zu guten Ergebnissen führte,
wurde dieser Ansatz ebenfalls für das ternäre Mischsystem ZnO1-xSx untersucht. Da-
bei erfolgte die Abscheidung, wie gehabt, bei 350 ◦C von einem Zinksulfidtarget unter
Zugabe von Sauerstoff und Wasserstoff als Reaktivgase. Zunächst wurde der Wasser-
stoffgehalt des Gasgemischs während der Abscheidung durch einen Fluss von 6.3 sccm
auf den, in den Ergebnissen für reines Zinkoxid gefundenen, optimalen Bereich um 6.5%
eingestellt und die Materialkomposition über den Sauerstofffluss variiert.
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Abbildung 4.39.: Ergebnisse der Untersuchungen mittels Röntgenbeugung an den
Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-Schichten.
Links: Aus der Winkellage des (0 0 0 2)-Reflexes berechnete Materialkomposition für die
mit konstantem Wasserstoff- bzw. Sauerstofffluss abgeschiedenen Schichten. Zum Ver-
gleich sind die Werte für das undotierten Material zusätzlich eingezeichnet.
Rechts: Abhängigkeit der Halbwertsbreite des (0 0 0 2)-Reflexes von der Schichtkompo-
sition.

Strukturelle Eigenschaften und Materialzusammensetzung

Die Strukturanalyse mittels Röntgenbeugung zeigte, dass unter Zugabe von Wasser-
stoff die zuvor beobachtete Vorzugsorientierung der Schichtkristallite mit der [0 0 0 1]-
Richtung senkrecht zur Substratoberfläche erhalten bleibt, so dass der (0 0 0 2)-Reflex
der einzig sichtbare in den Θ-2Θ-Diffraktogrammen ist. Lediglich im mittleren Kompo-
sitionsbereich mit 0.30 < x < 0.50 nimmt die Halbwertsbreite des Reflexes stark zu,
so dass in Einzelfällen dessen Winkellage nur erschwert bestimmt werden konnte. Den-
noch waren nur in einem einzelnen Fall Reflexe anderer Netzebenen im Diffraktogramm
sichtbar.
In Abbildung 4.39 ist die, analog zu den undotierten Schichten, aus dem Gitterparameter
c über Vegards-Gesetz berechnete Materialkomposition in Abhängigkeit vom Sauer-
stofffluss aufgetragen (blaue Quadrate). Der Vergleich mit der für den undotierten Fall
bestimmten Abhängigkeit (schwarze Rauten) zeigt, dass durch den zusätzlichen Was-
serstofffluss die bei gleichem Sauerstofffluss abgeschiedene Materialkomposition stark
zur sulfidischen Seite hin verschiebt. So wird z. B. bei einem Fluss von 4 sccm O2, der
undotiert zu x ≈ 0.30 führt, nun fast reines Zinksulfid abgeschieden. Die prinzipielle Ver-
laufsform der Kompositionsabängigkeit vom Sauerstofffluss bleibt jedoch erhalten. Die
Ursache für die beobachtete Verschiebung ist aller Voraussicht nach eine Reaktion von
Wasserstoff und Sauerstoff im Entladungsplasma oder auf den beschichteten Oberflä-
chen zu beispielsweise H2O, das aufgrund des Unterdrucks in der Beschichtungskammer
und der Temperatur des Probentellers gasförmig bleibt und von den Vakuumpumpen
abgesaugt wird. Es war daher zu erwarten, dass durch eine Änderung des Wasserstoff-
flusses bei festem Sauerstofffluss ebenfalls die Materialkomposition beeinflusst wird. Dies
wurde für einen O2-Fluss von 7 sccm (undotiert fast reines Zinkoxid) untersucht und be-
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Abbildung 4.40.: Ergebnisse der Untersuchungen von 5 ausgewählten Wasserstoff-
dotierten ZnO1-xSx-Schichten mittels Röntgenphotoelektronenspektroskopie.
Links: Aus der durchgeführten Quantifizierung berechnete Materialzusammensetzung
aufgetragen gegen die Ergebnisse gemäß Vegards-Gesetzt aus der Strukturanalyse. Die
gestrichelte Linie markiert die x = y Werte.
Rechts: Auftragung des modifizierten Auger-Parameters nach Wagner zur Analyse
der chemischen Umgebung der Zinkatome. Die blaue gestrichelte Linie markiert den
Literaturwerte von Zinkoxid und die rote den von Zinksulfid [74–76].

stätigt, wobei die Ergebnisse für die Materialzusammensetzung ebenfalls in Abbildung
4.39 dargestellt sind (rote Punkte).
Wie bei der Abscheidung von undotiertem ZnO1-xSx unter Verwendung eines Zinkoxid-
targets ist auch bei den Wasserstoff-dotierten Schichten für Abscheideparameter, die zu
Schichtkompositionen nahe der von reinem Zinksulfid führen, ein Zerreißen der Schichto-
berfläche nach der Abscheidung zu beobachten. Für Sauerstoffflüsse unter 3 sccm hatte
sich demzufolge die Schicht beim Ausschleusen aus der Beschichtungsanlage schon voll-
ständig vom Substrat gelöst. Im Bereich bis 4 sccm zeigte sich zunächst eine geschlossene
Oberfläche, so dass die entsprechenden Charakterisierungsverfahren angewendet werden
konnten, allerdings zerriss diese einige Tage nach der Abscheidung vollständig.
Im rechten Graph in Abbildung 4.39 ist die Halbwertsbreite des (0 0 0 2)-Reflexes gegen
die Schichtzusammensetzung aufgetragen. Wie bereits erwähnt, ist im mittleren Kompo-
sitionsbreich eine deutliche Verschlechterung der Kristallqualität in Form großer Halb-
wertsbreiten zu beobachten, was allerdings ebenfalls dem für die undotierten Schichten
gefundenen Verhalten entspricht. Für einige Proben aus dem mittleren Kompositionsbe-
reich konnte zwar, wie zuvor beschrieben, die Lage des Reflexes noch in etwa bestimmt
werden, eine genauere Reflexanalyse allerdings nicht durchgeführt werden, weshalb hier
einige Datenpunkte offen bleiben. Generell zeigte sich kein signifikanter Unterschied zwi-
schen den Schichten, die mit konstantem Wasserstoff- oder Sauerstofffluss abgeschieden
wurden, weswegen diese nicht unterschieden sind.
Da, wie bei den Wasserstoff-dotierten reinen Zinkoxidschichten gezeigt, der Einbau von
Wasserstoff eine Aufweitung des Gitterparamters c nach sich ziehen kann, wurden 5
Schichten, deren berechnete Zusammensetzung sich gleichmäßig über den gesamten
Kompositionsbereich verteilt, mittels XPS-Messungen untersucht, um zu überprüfen,
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Abbildung 4.41.: Aus den optischen Transmissionsmessungen berechnete Energie der
Bandlücke Eg aufgetragen gegen die Komposition der Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-
Schichten.

ob die Analyse der Röntgenbeugungsdaten weiterhin den korrekten Wert für x liefert.
Der Mess- und Auswertevorgang erfolgte dabei analog zu den undotierten ZnO1-xSx-
Schichten. In Abbildung 4.40 sind die Ergebnisse der Quantifizierung im Vergleich mit
den Ergebnissen aus der Strukturanalyse dargestellt. Wie bei den Messungen an den
undotierten Schichten verschiebt die ermittelte Materialzusammensetzung nach Zer-
stäubung der Oberfläche zur Abtragung von Verunreinigungen leicht zur sulfidischen
Seite. Für einzelne Datenpunkte ist eine größere Abweichungen (∆x < 0.20) von der
aus der Winkellage des (0 0 0 2)-Reflexes berechneten Materialzusammensetzungen zu
beobachten. Die Gesamtheit der Daten zeigt jedoch, dass die Kompositionsbestimmung
über Vegards-Gesetz weiterhin die Schichtzusammensetzung gut widerspiegelt.
Auch die Auftragung des modifizierten Auger-Parameters für den Zn 2p3/2-Zustand
nach Wagner (rechter Graph in Abbildung 4.40), der die chemische Umgebung der Zin-
katome charakterisiert, zeigt abermals, wie bei den undotierten Schichten, eine konti-
nuierliche Verschiebung zwischen den Literaturwerten von Zinkoxid und Zinksulfid, was
als starkes Indiz dafür zu sehen ist, dass auch in diesem Fall das abgeschiedene Material
gleichmäßig durchmischt ist.

Optische und elektrische Eigenschaften

In Abbildung 4.41 ist die aus den Transmissionsmessungen ermittelte Bandlückenenergie
Eg gegen die Materialzusammensetzung aufgetragen. Auch für die Wasserstoff-dotierten
Schichten bleibt das ausgeprägtes bowing-Verhalten von ZnO1-xSx erhalten und eine
Anpassung nach Gleichung (2.2) liefert EZnS ≈ 3.43 eV, EZnO ≈ 3.3 eV und b ≈ 1.5 eV.
Diese Werte liegen sehr nahe an denen, die auch für undotiertes Material gefunden wur-
den, das von einem Zinkoxidtarget unter Zugabe von Schwefelwasserstoff abgeschieden
wurden, so dass ebenfalls Wasserstoff im Beschichtungsprozess vorhanden ist. Während
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Abbildung 4.42.: Mittels Hall-Effekt-Messungen ermittelter spezifischer Widerstand
und freie Ladungsträgerdichte der Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-Schichten aufgetra-
gen gegen die Materialkomposition. Die Werte für die mit konstantem Sauerstoff- bzw.
Wasserstofffluss abgeschiedenen Schichten sind farblich getrennt dargestellt.

in diesem Fall allerdings nur für geringe Schwefelanteile leitfähiges Material abgeschie-
den wurde, zeigen die Hall-Effekt-Messungen an den Wasserstoff-dotierten Schichten
bis zu x ≈ 0.80 eine messbarer elektrische Leitfähigkeit.
Dies ist in Abbildung 4.42 anhand des spezifischen Widerstands und der freien Ladungs-
trägerdichte, beide aufgetragen gegen die Materialkomposition, zu erkennen. Die Werte
der mit konstantem Wasserstoff- bzw. Sauerstofffluss abgeschiedenen Materialien sind
noch einmal farblich getrennt aufgetragen, da im jeweiligen Fall unterschiedliche Men-
gen an Dotierstoff während der Beschichtung angeboten werden. Es zeigt sich allerdings,
dass kein eindeutiger Unterschied zwischen den beiden Serien zu erkennen ist und sich
ein höheres Wasserstoffangebot scheinbar primär auf die Komposition des Materials und
weniger auf die elektrischen Eigenschaften auswirkt.
Die höchste gefundene Ladungsträgerdichte und der zugehörige geringste spezifische Wi-
derstand liegen bei n ≈ 4.5 × 1019 cm−3 und ρ ≈ 1 × 10−2 Ωcm und sind im Bereich
der vollständigen Materialoxidation zu finden. Wird über diesen Punkt hinaus noch
mehr Sauerstoff während der Abscheidung angeboten, steigt der spezifische Widerstand
aufgrund einer sinkenden Ladungsträgerdichte. Dieses schon im vorherigen Abschnitt
diskutierte Verhalten ist typisch für n-Typ-dotiertes Zinkoxid. Wird weniger Sauerstoff
angeboten und die Komposition schiebt vom oxidischen zum sulfidischen Bereich, so
sinkt ebenfalls die Ladungsträgerdichte kontinuierlich, wodurch der spezifische Wider-
stand steigt, bis die Leitfähigkeit zu gering ist, um weitere Messungen durchführen zu
können, was für x > 0.80 der Fall ist. Aufgrund der in Abschnitt A.1.4 (ab Seite 139)
beschriebenen Schwierigkeiten bei der elektrischen Charakterisierung von hochohmigen
Proben ist oberhalb von x ≈ 0.60 nur noch der spezifische Widerstand eindeutig zu be-
stimmen, während der Fehler für die Messung der Hall-Spannungen zu groß wird. Für
die Probe mit x ≈ 0.80 ist daher nur eine grobe Abschätzung der Ladungsträgerdichte
möglich, die sich allerdings gut in den erwarteten Verlauf eingliedert.
Der Vergleich mit der für die Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten gefundenen Ab-
hängigkeit der optischen Bandlückenenergie von der Ladungsträgerdichte zeigt, dass für
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Abbildung 4.43.: Hall-Beweglichkeit der freien Ladungsträger für die Wasserstoff-
dotierten ZnO1-xSx-Schichten aufgetragen gegen die Materialkomposition (links) und
die Ladungsträgerdichte (rechts). Im ersten Fall sind die Werte für die mit konstan-
tem Sauerstoff- bzw. Wasserstofffluss abgeschiedenen Schichten farblich getrennt. Die
gestrichelte rote Linie ist eine Anpassung nach Gleichung (4.11) und (4.14).

die maximal gemessene Dichte von ca. 4.5 × 1019 cm−3 die Vergrößerung der Band-
lücke gegenüber dem intrinsischen Wert noch recht klein sein sollte. Zusätzlich wirkt
an diesem Punkt die noch vorhandene geringe Menge an Schwefel in der Schicht der
Burstein-Moss-Verschiebung entgegen. Es ist daher nicht verwunderlich, dass die ma-
ximalen Bandlückenenergien im oxidischen Bereich (Eg ≈ 3.32 eV), nur minimal über
die der undotierten Schichten (Eg ≈ 3.28 eV) hinausgehen (vergleiche Abbildung 4.41
und Abbildung 4.16 auf Seite 48).
Die Hall-Beweglichkeit der freien Ladungsträger ist in Abbildung 4.43 sowohl gegen die
Materialkomposition als auch gegen die Ladungsträgerdichte aufgetragen. In ersterem
Fall sind die Werte für die mit konstantem Wasserstoff- bzw. Sauerstofffluss abgeschie-
denen Schichten noch einmal farblich getrennt dargestellt, wobei allerdings abermals
kein systematischer Unterschied zu erkennen ist. Die Auftragung gegen die Ladungs-
trägerdichte zeigt wie bei den Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten, dass für hohe
Dichten oberhalb von ca. 2 × 1019 cm−3 die Hall-Beweglichkeit stark ansteigt und
Werte bis ca. 15 cm2/Vs annimmt, während sie unterhalb dieser Grenze im niedrigen
einstelligen cm2/Vs-Bereich liegt. Es ist daher zu vermuten, dass für das Wasserstoff-
dotierte Mischsystem ZnO1-xSx der Transport bei Raumtemperatur ebenfalls durch die
Streuung an Korngrenzen bestimmt wird. Allerdings sind hier zusätzliche Einflüsse der
nicht gleichbleibenden Kristallqualität zu berücksichtigen, weshalb vor allem im mitt-
leren Kompositionsbereich generell keine hohe Hall-Beweglichkeit der Ladungsträger
zu erwarten ist. Da zumindest die laterale Korngröße, wie im Folgenden gezeigt wird,
für die leitfähigen Schichten mit x < 0.40 in der gleichen Größenordnung liegt, wur-
de eine Abschätzung der Oberflächendefektdichte und der Beweglichkeit im Volumen
der Kristallite über das Seto-Modell für den hochdotierten Bereich (nL > QT) über
Gleichung (4.11) und (4.14) durchgeführt. Die gestrichelte rote Linie in Abbildung 4.43
zeigt den Verlauf für QT = 5×10−12 cm−2 und µ0 = 40 cm2/Vs, der die Begrenzung der
experimentellen Daten recht gut widerspiegelt. Allerdings dürfen diese Werte aufgrund
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Abbildung 4.44.: Mit dem Rasterelektronenmikroskop erstellte Aufnahmen der Ober-
fläche der bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-
Schichten mit verschiedenen Materialzusammensetzungen in 50 000-facher Vergröße-
rung. Von links oben zeilenweise nach rechts unten: x ≈ 0.90, x ≈ 0.72, x ≈ 0.45,
x ≈ 0.22, x ≈ 0.03 (11 sccm O2) und x ≈ 0.03 (20 sccm O2).
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der limitierten Datenlage nur als grobe Orientierungspunkte angesehen werden.

Morphologische Eigenschaften

In Abbildung 4.44 sind mit dem Rasterelektronenmikroskop erstellte Aufnahmen der
Oberfläche von Schichten abgebildet, deren Zusammensetzung sich recht gleichmäßig
über den Kompositionsbereich verteilt. Die isolierenden und sehr hochohmigen Mate-
rialien wurden zu diesem Zweck mit einer dünnen Platinschicht bedampft, um eine
Aufladung durch den kontinuierlichen Beschuss mit Elektronen während der Messung
zu unterbinden. Dennoch ist das maximale Auflösungsvermögen in diesen Fällen im Ver-
gleich zu leitenden Materialien limitiert (siehe Abschnitt A.1.5, ab Seite 144).
Während für die Schicht mit x ≈ 0.90 einzelne größere Kristallite, die etwas aus der
Oberfläche herausstehen, zu erkennen sind, nimmt die laterale Korngröße für die Schicht
mit x ≈ 0.72 zunächst ab. Für die Schicht, die mit x ≈ 0.45 in etwa den Mittelpunkt
des Mischsystems repräsentiert und für die in den Röntgenbeugungsuntersuchungen ein
beinahe röntgenamoprhes Verhalten beobachtet werden konnte, sind diffus einzelne Be-
reiche in der Oberfläche zu erkennen, aus denen sich die Schicht zusammensetzt, während
es sich bei den hellen punktförmigen Stellen um das aufgedampfte Platin handelt. Ei-
ne ausgeprägte Kornstruktur ist in diesem Fall nicht zu erkennen. Für x ≈ 0.22 sind
schließlich abermals einzelne Kristallite mit vergleichbarer lateraler Größe wie die für
x ≈ 0.72 zu erkennen. Bei Abscheidung mit hohen Sauerstoffflüssen, für die das Material
mit x ≈ 0.03 annähernd vollständig oxidiert ist, vergrößert sich die Größe der Kristallite
noch etwas, allerdings ist deren Form in der Oberfläche deutlich undefinierter.
Die vorab mit dem Rasterkraftmikroskop erstellten, dreidimensionalen Abbildungen der
Schichtoberflächen sind in Übereinstimmung mit den aus den mit dem Rasterelektro-
nenmikroskop erstellten Oberflächenaufnahmen gewonnenen Erkenntnissen und zeigen
weiterhin, dass die Oberflächenrauheit durchgehend im niedrigen einstelligen nm-Bereich
liegt.
Neben der Abbildung der Schichtoberfläche wurden auch Aufnahmen der Bruchkanten
mit dem Rasterelektronenmikroskop erstellt, um Einblicke in den Wachstumsprozess
der schichtbildenden Kristallite zu erhalten. In Abbildung 4.45 ist dies exemplarisch für
einige Schichten gezeigt. Wie bei der Abscheidung von Wasserstoff-dotiertem reinem
Zinkoxid ist für ZnO1-xSx ebenfalls ein säulenartiges Kristallwachstum zu erkennen.
Auf der Substratoberfläche nukleieren zunächst kleinere Kristallite, die während des
Schichtwachstums an lateraler Größe zunehmen. Dieses Verhalten ist für alle Schich-
ten zu beobachten, was auch die mit hohen Sauerstoffflüssen abgeschiedenen Schichten
einschließt, für die in den Oberflächenaufnahmen unregelmäßig geformte Kristallite zu
erkennen waren. Eine Ausnahme bildet dabei nur die fast röntgenamorphe Schicht mit
x ≈ 0.45, für die aufgrund der vorhandenen, wenn auch nicht sehr hohen, Leitfähig-
keit in Kombination mit der Bedampfung mit Platin ebenfalls adäquate Aufnahmen der
Bruchkante erstellt werden konnten. Zwar sind in diesem Fall tendenziell ebenfalls säu-
lenartig geformte Körner zu erkennen, allerdings sind diese wesentlich ungleichmäßiger
geformt und weisen häufigere Unterbrechungen im Verlauf der Schichtdicke auf.
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Abbildung 4.45.:Mit dem Rasterelektronenmikroskop erstellte Aufnahmen der Bruch-
kanten von bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-
Schichten mit verschiedenen Materialzusammensetzungen. Oben: x ≈ 0.22 (links),
x ≈ 0.03 (11 sccm O2, rechts) beide 50 000-fache Vergrößerung. Unten: x ≈ 0.45 50 000-
(links) und 100 000-fache (rechts) Vergrößerung. Das Substrat befindet sich stets auf der
linken Seite.

Temperaturabhängigkeit der elektrischen Eigenschaften

Wie für die Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten, wurden ebenfalls für die Wasserstoff-
dotierten ZnO1-xSx-Schichten temperaturabhängige Hall-Effekt-Messungen durchge-
führt, um den Ladungstransport genauer zu beleuchten und mit den vorherigen Ergeb-
nissen vergleichen zu können. Da während der Entstehung dieser Arbeit der verwendete
Hall-Effekt-Messplatz kontinuierlich überarbeitet und verbessert wurde, konnten in
diesem Fall aufgrund der automatisierten Messroutine (siehe Abschnitt A.1.4, ab Seite
A.1.4) Werte zwischen 80 und 400K in 5K bzw. 10K-Schritten aufgenommen werden.
Für die Untersuchungen wurden gezielt Schichten mit unterschiedlicher freier Ladungs-
trägerdichte und Materialzusammensetzung ausgewählt.
In Abbildung 4.46 ist der spezifische Widerstand gegen die reziproke Temperatur aufge-
tragen, wobei im linken Graph die an den Schichten ermittelten Messwerte dargestellt
sind, deren Komposition zwischen x ≈ 0.80, wo sich von der sulfidischen Seite her kom-
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Abbildung 4.46.: Temperaturabhängigkeit des spezifischenWiderstands der bei 350 ◦C
auf c-Saphir abgeschiedenen Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-Schichten.
Links: Proben mit x > 0.06, für die die Materialzusammensetzung die elektrischen
Eigenschaften bestimmt.
Rechts: Mit hohem Sauerstofffluss abgeschiedenen Proben, wodurch die Leitfähigkeit
der oxidischen Schichten reduziert wird.

mend die erste messbare Leitfähigkeit zeigt, und x ≈ 0.06, wo die höchste Leitfähigkeit
zu finden ist, liegen. Da, wie in Abbildung 4.42 gezeigt wurde, bei vergleichbarer Mate-
rialzusammensetzung der spezifische Widerstand unterschiedlich ausfallen kann, ist die
zugehörige Komposition beim Verlauf von niedrigem zu hohem Schichtwiderstand für
die gezeigten Proben nicht durchgehend fortlaufend. So weisen z. B. die drei Schichten
mit x ≈ 0.22 unterschiedliche elektrische Eigenschaften auf (Vergleiche Abbildung 4.42
auf Seite 88). Während für die Proben mit niedrigem spezifischen Widerstand unter ca.
1 × 10−2 Ωcm dieser keine Temperaturabhängigkeit zeigt, was einem metallisch entar-
teten Verhalten entspricht, nimmt diese mit steigendem Widerstand stetig zu, bis ein
ausgeprägtes halbleitendes Verhalten mit einer Aktivierung über annähernd drei Grö-
ßenordnungen zu beobachten ist.
Im rechten Graph in Abbildung 4.46 ist die Temperaturabhängigkeit des spezifischen
Widerstands für die Schichten gezeigt, bei denen die Leitfähigkeit vom Maximalpunkt
ausgehend, aufgrund einer erhöhten Menge an während der Abscheidung angebotenem
Sauerstoff abnimmt. Die einzelnen Proben sind hier über den verwendeten Sauerstoff-
fluss gekennzeichnet, da die Schichtzusammensetzung nicht mehr den entscheidenden
Einfluss liefert. Die Messungen an der Probe mit der höchsten Leitfähigkeit sind zum
Vergleich nochmals mit eingezeichnet. Mit steigendem Sauerstofffluss und resultierender
Erhöhung des spezifischen Widerstands ist abermals ein Übergang zu einem aktivierten,
halbleitenden Verhalten zu beobachten. Zusätzlich zeigt sich allerdings der Effekt, dass
für höhere Temperaturen der spezifische Widerstand, abweichend von dem für einen
Halbleiter erwarteten Verlauf, von neuem ansteigt. Dieses Verhalten zeigt sich nur für
Schichten, die mit hohen Sauerstoffflüssen abgeschieden wurden und ist umso stärker
ausgeprägt, je höher der verwendete Fluss war.
Der Zusammenhang mit einem Übermaß an angebotenem Sauerstoff legt die Vermutung
nahe, dass hier ebenfalls eine sensorische Reaktion durch angelagerten Sauerstoff ursäch-
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Abbildung 4.47.: Temperaturabhängigkeit des spezifischen Widerstandes einer mit
hohem (Kreise) und einer mit niedrigem (Quadrate) Sauerstofffluss abgeschiedenen
Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-Schicht im oxidischen Bereich. Gezeigt sind jeweils drei
Messdurchläufe (1. blaue Symbole, 2. rote Symbole, 3. offene rote Symbole).

lich sein könnte, wie es die beobachteten Alterungseffekte an den Wasserstoff-dotierten
Zinkoxidschichten zeigten. Allerdings müsste in diesem Fall der Schichtwiderstand sin-
ken, da während des Messvorgangs im entlüfteten Kryostaten der adsorbierte Sauerstoff
abdampfen sollte, wodurch die freie Ladungsträgerdichte steigen würde. Eventuell könn-
te jedoch die Kombination von Wasserstoff und Sauerstoffüberschuss zur Bildung von
Wasser (H2O) führen, das sich in den Schichten am ehesten an Korngrenzen anlagern
würde und bei Erhöhung der Temperatur abgedampft werden könnte. Es ist bekannt,
dass durch die Chemisorption von Wassermolekülen oberflächennahe Donator-Niveaus
in Zinkoxid induziert werden können [128].
In Abbildung 4.47 ist zum Vergleich die Temperaturabhängigkeit einer mit hohem
(16 sccm O2, 6.3 sccm H2, x ≈ 0.02) und einer mit niedrigem (7.5 sccm O2, 6.3 sccm
H2, x ≈ 0.22) Sauerstofffluss abgeschiedenen Schicht dargestellt, wobei jeweils drei
Messdurchläufe von tiefen (80K) zu hohen (400K) Temperaturen durchgeführt wur-
den. Während für die mit niedrigem Fluss abgeschiedene Schicht (Quadrate) alle drei
Messdurchläufe exakt die gleichen Werte liefern, zeigt der erste Durchlauf für die mit
hohem Fluss abgeschiedene Schicht (Kreise) das bereits beschriebene Verhalten mit ei-
nem Anstieg des spezifischen Widerstands für hohe Temperaturen. Für den folgenden
Messdurchlauf ist eine Erhöhung des spezifischen Widerstandes festzustellen, die bei
der tiefsten gemessenen Temperatur etwa eine Größenordnung beträgt. Bei der höchs-
ten Messtemperatur wird schließlich erneut der Wert des ersten Durchlaufs erreicht. Für
die dritte Messung steigen die Werte des spezifischen Widerstands nur noch leicht an und
folgen ansonsten denen des zweiten Durchlaufs. Es lässt sich somit feststellen, dass es
sich nicht um einen reversiblen Prozess handelt, sondern eine permanente Veränderung
des Schichtmaterials erfolgt, was mit der Idee vereinbar ist, dass es sich um Einflüsse
von angelagerten Adsorbaten handelt. Dass die Messwerte des zweiten Durchlaufs nur
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geringfügig über denen des ersten liegen, zeigt, dass die Höhe der Temperatur gegenüber
der Verweildauer bei dieser den dominanten Einfluss ausübt.
Leider konnte für die zweite und dritte Messreihe die Dichte der freien Ladungsträger
und deren Hall-Beweglichkeit nicht eindeutig ermittelt werden, da die Messspannungen
zu gering ausfielen. Somit kann der beobachtete Effekt nicht eindeutig auf eine Redu-
zierung des einen oder anderen zurückgeführt werden, wobei die bisherigen Messungen
zeigten, dass beide Größen für polyskristallines Zinkoxid und ZnO1-xSx stets eng ver-
knüpft sind.
Im Folgenden wird bei der Analyse der Temperaturabhängigkeit von freier Ladungsträ-
gerdichte und Hall-Beweglichkeit stets der erste Messdurchlauf untersucht, wobei im
primär interessanten Bereich, in dem die elektrischen Eigenschaften durch die Kompo-
sition des Schichtmaterials und nicht durch ein Überangebot an Sauerstoff während der
Abscheidung bestimmt werden, die zuvor beschriebenen Effekte generell nicht auftreten.
In Abbildung 4.48 sind die freie Ladungsträgerdichte, die Hall-Beweglichkeit und die
spezifische Leitfähigkeit der Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-Schichten gegen die rezi-
proke Temperatur aufgetragen, wobei abermals, wie für den spezifischen Widerstand,
die Messungen für die mit niedrigen (links) und hohen (rechts) Sauerstoffflüssen abge-
schiedenen Schichten zur besseren Anschaulichkeit getrennt dargestellt sind. Für freie
Ladungsträgerdichten im oberen 1018 cm−3-Bereich und höher, oberhalb der kritischen
Mott-Dichte, zeigt sich das erwartete metallisch entartete Verhalten, was zu einer
beinahe völligen Temperaturunabhängigkeit dieser führt, während unterhalb, bei ca.
1× 1018 cm−3 ein beginnendes, zunächst schwach aktiviertes, Verhalten in Erscheinung
tritt. Für niedrigere Elektronendichten konnten diese aufgrund der damit verbundenen
niedrigen Hall-Beweglichkeit (vergleiche Abbildung 4.43) in den temperaturabhängi-
gen Messungen nicht mehr eindeutig ermittelt werden, so dass sich kein direkter Zugang
auf die Donatoraktivierungsenergie ergibt, um diese als mögliche Ursache dafür, wes-
halb die Leitfähigkeit im Mischsystem beim Übergang von Zinkoxid zu Zinksulfid stetig
abnimmt, untersuchen zu können.
Für die Hall-Beweglichkeit ist bei hoher Ladungsträgerdichte ebenfalls ein annähernd
konstanter, temperaturunabhängiger Verlauf zu beobachten. Mit sinkender Ladungsträ-
gerdichte tritt im höheren Temperaturbereich das für einen durch Streuung an Korngren-
zen dominierten Transport erwartete, energetisch aktivierte Verhalten auf. Wie schon
für die Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten zu beobachten, approximiert die Tem-
peraturabhängigkeit allerdings für tiefere Temperaturen einen konstanten Wert, so dass
auch hier festzustellen ist, dass die durch das Seto-Modell beschriebene Streuung an
Korngrenzen alleine nicht den Transport über den gesamten gemessenen Temperatur-
bereich hinweg beschreiben kann. Erneut können für diese Abweichung Tunneleffekte in
Betracht gezogen werden, die bei Verringerung der Barrierenbreite, was mit steigender
freier Elektronendichte der Fall sein sollte, an Einfluss gewinnen müssten. Dies deckt
sich soweit mit der experimentellen Datenlage.
Ellmer et al. verwendeten zur Beschreibung des Temperaturverhaltens der Hall-Be-
weglichkeit von Aluminium-dotierten Zinkoxidschichten einen Ansatz, der die durch
Streuung an Korngrenzen gegebene Beweglichkeit µgb mit einem temperaturabhängigen
Term µk nach der Matthiessen-Regel kombiniert [129]. Ihre experimentellen Daten
konnten mit dieser Anpassung gut beschrieben werden. Allerdings betrachteten Ellmer
et al. nur Schichten mit sehr hohen Ladungsträgerdichten (n ≥ 2× 1019 cm−3), so dass
die Temperaturabhängigkeit der Hall-Beweglichkeit generell sehr schwach ausgeprägt
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Abbildung 4.48.: Temperaturabhängigkeit der freien Ladunsgträgerdichte (oben), der
Hall-Beweglichkeit (mitte) und der spezifischen Leitfähigkeit (unten) der bei 350 ◦C
auf c-Saphir abgeschiedenenWasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-Schichten. Die gestrichelten
Linien stellen Anpassungen nach Gleichung (4.18) und (4.21) dar.
Links: Proben mit x > 0.06, für die die Materialzusammensetzung die elektrischen
Eigenschaften bestimmt.
Rechts: Mit hohem Sauerstofffluss abgeschiedenen Proben, wodurch die Leitfähigkeit
der oxidischen Schichten reduziert wird.
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war. Ein ähnlicher Ansatz kann die gefundene Temperaturabhängigkeit der elektrischen
Eigenschaften der Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-Schichten nicht zufriedenstellend be-
schreiben, da bei Anwendung der Matthiessen-Regel die resultierende Gesamtbeweg-
lichkeit über

1
µges

= 1
µgb

+ 1
µk

(4.15)

gegeben ist und somit nicht höher als die beitragenden Einzelanteile ausfallen kann,
sprich nicht über den konstanten Wert µk ansteigen kann.
Um den Ladungstransport zu beschreiben, wird daher im Folgenden von zwei einzelnen
Prozessen ausgegangen, die parallel ablaufen und in ihrer Summe die Gesamtheit der
elektrischen Eigenschaften beschreiben. Demzufolge setzt sich die gemessene Leitfähig-
keit über

σ(T ) = σ1(T ) + σ2(T ) (4.16)

zusammen, wobei σ1(T ) den durch Streuung an Korngrenzen dominierten Transport-
kanal und σ2(T ) den Transportanteil widerspiegelt, dessen Hall-Beweglichkeit keine
Temperaturabhängigkeit besitzt. Letztere könnte durch die bereits beschriebenen Tun-
neleffekte durch die Barrieren an den Krongrenzen gegeben sein. Allerdings sind ebenfalls
andere Leitungskanäle, wie z. B. entlang der Korngrenzen, als mögliche Ursache nicht
auszuschließen. Allgemein ist die Leitfähigkeit über

σ(T ) = en(T )µ(T ) = 1
ρ

(4.17)

gegeben, wobei Gleichung (4.17) die Grundlage für die Berechnung der Gesamtbeweg-
lichkeit im Rahmen von Hall-Effekt-Messungen liefert.
Um die Ladungsträgerdichte n(T ) in Abhängigkeit von der Temperatur zu beschreiben,
wurde eine einfache Boltzmann-Näherung gemäß

n(T ) ≈ n0 exp −EA
kBT

(4.18)

verwendet, wobei n0 die Dichte der Donatoren im Material und EA deren Aktivierungs-
energie ist. Eine physikalisch korrekte Beschreibung des gesamten Temperaturverhal-
tens für entartete sowie für kompensierte Halbleiter stellt sich in der Regel zwar etwas
komplexer dar und zusätzlich könnten mehrere Donatoren zur gesamten freien Elektro-
nendichte beitragen, dessen ungeachtet lässt sich der Temperaturverlauf der gemessenen
freien Ladungsträgerdichte mit diesem einfachen Modell jedoch sehr gut beschreiben, wie
an den durchgeführten Anpassungen, die in Abbildung 4.48 (obere beiden Graphen) als
gestrichelte Linien eingezeichnet sind, zu erkennen ist. Für die mit hohen Sauerstoff-
flüssen abgeschiedenen Schichten, wurde lediglich eine Anpassung für Temperaturen
unterhalb der Raumtemperatur durchgeführt, da oberhalb die zuvor beschriebene per-
manente Veränderung der elektrischen Eigenschaften erfolgt. In Tabelle 4.10 sind die
Ergebnisse der Anpassung für n0 und EA aufgelistet. Während für die metallisch entar-
teten Schichten die Donatoraktivierungsenergie wie erwartet annähernd Null ist, steigt
sie ab dem Übergang zum halbleitenden Verhalten im niedrigen 1018 cm−3-Bereich auf
einige meV an.
Unter Verwendung der vereinfachten Gleichung (4.18) und dem Seto-Modell lassen sich
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x O2 [sccm] H2 [sccm] n0 [cm−3] EA [meV]
0.06 10 6.3 7.23× 1019 ± 1× 1017 0.15± 0.02
0.14 9 6.3 7.39× 1019 ± 1× 1017 0.52± 0.02
0.17 8 6.3 5.58× 1019 ± 1× 1017 0.62± 0.02
0.22 7.5 6.3 3.93× 1019 ± 1× 1017 0.87± 0.03
0.22 7 3 1.57× 1019 ± 1× 1017 0.63± 0.10
0.22 7.25 6.3 5.02× 1018 ± 7× 1016 2.2± 0.3
0.17 7 2.75 1.54× 1018 ± 6× 1016 8.3± 0.9
0.02 16 6.3 1.09× 1018 ± 6× 1016 4.9± 0.6

Tabelle 4.10.: Aus der Anpassung nach Gleichung (4.18) ermittelte Werte von n0
und EA für die bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-
Schichten.

die beiden Anteile der gesamten Leitfähigkeit durch

σ1(T ) = en0 exp
(−EA
kBT

)
µ0 exp

(−ΦB
kBT

)
, (4.19)

für den Anteil, der durch den Transport über die Barrieren an den Krongrenzen be-
stimmt wird, und

σ2(T ) = en0 exp
(−EA
kBT

)
µk, (4.20)

für den Anteil, der durch eine temperaturunabhängige Hall-Beweglichkeit gekennzeich-
net ist, ausdrücken. Unter Berücksichtigung von Gleichung (4.17) und (4.16) ist die aus
den Hall-Effekt-Messungen erhaltene Gesamtbeweglichkeit durch

µges(T ) = µ0 exp
(−ΦB
kBT

)
+ µk (4.21)

gegeben.
Der Temperaturverlauf der experimentell ermittelten Daten kann durch diese Gleichung
in allen Fällen zufriedenstellend angepasst werden. Lediglich wenn die gemessene Ge-
samtbeweglichkeit temperaturunabhängig ist, lassen sich die einzelnen Anteile nicht
mehr sauber trennen, so dass in diesem Fall die Anpassung besser mit einer sehr schwa-
chen Aktivierung ohne zusätzlichen konstanten Anteil oder über eine reine Konstante
gelingt. In Tabelle 4.11, in der die Werte von µ0, ΦB und µk aus allen durchgeführten
Anpassungen aufgelistet sind, ist für diese Fälle erstere Variante aufgeführt.
Die nach dem beschriebenen Ansatz gefundenen Werte für µ0 fallen deutlich kleiner aus,
als die zuvor gewonnene Abschätzung durch die Anpassung der Hall-Beweglichkeit
in Abhängigkeit von der freien Ladungsträgerdichte bei Raumtemperatur über Glei-
chung (4.14) und (4.11), selbst wenn der konstante Anteil noch mit aufaddiert würde.
Allerdings stellten diese Werte, wie zuvor erwähnt, lediglich eine grobe Abschätzung
dar und zusätzlich zeigt die Analyse der temperaturabhängigen Messung der Hall-
Beweglichkeit, dass das Seto-Modell alleine die physikalische Realität nicht vollständig
beschreiben kann. In Übereinstimmung mit dem prognostizierten Anstieg der Barrie-
renhöhe bei Verringerung der Ladungsträgerdichte (im Bereich nL > QT), steigt die aus
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x O2 [sccm] H2 [sccm] µ0 [cm2/Vs] ΦB [meV] µk [cm2/Vs]
0.06 10 6.3 13.56± 0.01 0.35± 0.01
0.14 9 6.3 10.81± 0.01 0.39± 0.01
0.17 8 6.3 2.33± 0.02 19.3± 0.5 5.33± 0.01
0.22 7.5 6.3 2.27± 0.13 26± 3 2.35± 0.05
0.22 7 3 2.96± 0.14 24± 2 1.22± 0.03
0.22 7.25 6.3 3.99± 0.18 35± 2 0.48± 0.02
0.17 7 2.75 9.75± 0.62 51± 2 0.24± 0.03
0.02 16 6.3 3.56± 0.23 13± 4 0.57± 0.36

Tabelle 4.11.: Aus der Anpassung nach Gleichung (4.21) ermittelte Werte von µ0, ΦB
und µk für die bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-
Schichten.

den Anpassungen ermittelte Aktivierungsenergie ΦB entsprechend an.
Durch die Kombination der beiden einzelnen Anteile zu der gemessenen Gesamtleitfä-
higkeit, ist diese mit

σ(T ) = en0 exp
(−EA
kBT

)(
µ0 exp

(−ΦB
kBT

)
+ µk

)
(4.22)

gegeben. Somit ist theoretisch die Bestimmung der Werte n0, EA, µ0, ΦB und µk auch
über die Anpassung dieser mit Gleichung (4.22) möglich. Dies wurde für die Proben ver-
sucht, bei denen aufgrund der geringen Ladungsträgerdichte und der damit verbundenen
niedrigen Hall-Beweglichkeit deren Temperaturverhalten nicht einzeln untersucht wer-
den konnte. Allerdings zeigte sich, dass eine derartige Anpassung aufgrund der großen
Anzahl an freien Parametern nur mit hoher Fehlerbehaftung möglich ist. Um dennoch
eine Abschätzung der Donatoraktivierungsenergie zu erhalten, wurde diese aus der An-
passung des Verlaufs der Leitfähigkeit im Tieftemperaturbereich abgeschätzt, da hier
der Einfluss der aktivierten Hall-Beweglichkeit, wie der Vergleich mit Abbildung 4.48
zeigt, am geringsten sein sollte. Auf diesem Weg ergab sich EA ≈ 34 meV, was die schon
in Abschnitt 2.2 (ab Seite 7) angeführte Vermutung stützt, dass eine Erhöhung der Do-
natoraktivierungsenergie nicht der Grund für den Verlust der n-Typ-Leitfähigkeit beim
Übergang von Zinkoxid zu Zinksulfid ist.
Auch für die zur Herstellung der ZnO1-xSx-GaN-Heterostrukturen verwendeten Alu-
minium-dotierten ZnO1-xSx-Schichten (siehe Abschnitt 4.3.3, ab Seite 118) wurde das
Transportverhalten der freien Ladungsträger über temperaturabhängige Hall-Effekt-
Messungen analysiert. Dabei zeigte sich qualitativ das gleiche Verhalten wie für die
Wasserstoff-dotierten ZnO1-xSx-Schichten, wobei lediglich die Hall-Beweglichkeit ins-
gesamt aufgrund einer geringeren Kristallqualität niedriger ausfiel. Im ternären System
ZnO1-xSx scheint daher die Art des Dotierstoffes nicht maßgeblich für den Transport-
mechanismus entscheidend zu sein. Eine Abschätzung der Donatoraktivierungsenergie
nach dem zuvor beschriebenen Verfahren ergab für die Aluminium-dotierten ZnO1-xSx-
Schichten bei x ≈ 0.30 (n ≈ 1 × 1017 cm−3 bei RT) einen Wert von ca. 45meV. Eine
messbare Leitfähigkeit war bis x ≤ 0.40 zu finden.
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Abbildung 4.49.: Abhängigkeit des spezifischen Schichtwiderstands von der Tempe-
ratur für drei ausgewählte Wasserstoff-dotierte ZnO1-xSx-Schichten im Bereich von 60
bis 280 ◦C.

Temperaturstabilität der elektrischen Eigenschaften

Um die Temperaturstabilität der Wasserstoffdotierung zu untersuchen, wurden tempe-
raturabhängige Hall-Effekt-Messungen bis zu Temperaturen von ca. 280 ◦C an einer
Probe, die mit den Parametern abgeschieden wurde, die zu der höchsten Leitfähigkeit
führten (x ≈ 0.06), einer Probe mit x ≈ 0.40 und einer Probe, für die aufgrund des
hohen Sauerstoffangebots während der Abscheidung die elektrische Leitfähigkeit redu-
ziert wurde (x ≈ 0.02), durchgeführt. Für die Messungen wurde der selbstkonstruierte
Hochtemperaturaufbau, der in Abschnitt A.1.4 (ab Seite 139) beschrieben ist, verwen-
det, wobei die notwendige Korrektur der Probentemperatur für die in Abbildung 4.49
gezeigte Auftragung des spezifische Widerstands bereits durchgeführt wurde.
Für alle Proben zeigt sich, dass der spezifische Widerstand bis ca. 150 ◦C relativ kon-
stant bleibt bzw. für die Schicht mit x ≈ 0.40 abfällt, was der Fortsetzung des zuvor
gezeigten aktivierten Verhaltens entspricht. Im Temperaturbereich zwischen ca. 175 und
225 ◦C beginnt der Schichtwiderstand anzusteigen und sättigt anschließend jeweils eine
bis eineinhalb Größenordnung über dem Ausgangswert, wo er bis zum Erreichen der
maximalen Messtemperatur von ca. 280 ◦C in erster Näherung konstant bleibt.
Der beobachtete Widerstandsanstieg wird durch eine Reduzierung der freien Ladungs-
trägerdichte hervorgerufen, was am Beispiel der Schicht mit der höchsten Leitfähigkeit
in Abbildung 4.50 gezeigt ist. Einhergehend damit ist, wie aus den bisherigen Ergeb-
nissen zu erwarten, ebenfalls eine Verringerung der Hall-Beweglichkeit zu beobachten.
Abbildung 4.50 zeigt zusätzlich die Daten aus einem zweiten Messdurchlauf. Es ist zu
beobachten, dass die Änderungen der elektrischen Eigenschaften nach dem Abkühlen
erhalten bleiben. Aller Voraussicht nach wird demzufolge ein Teil der durch Wasserstoff
induzierte Donatoren durch die thermische Behandlung vernichtet. Die Temperatur bei
der dies erfolgt, steht in sehr guter Übereinstimmung mit der von Lavrov et al. für die
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Abbildung 4.50.: Abhängigkeit des spezifischen Schichtwiderstands (links) und der
freien Ladungsträgerdichte (rechts) von der Temperatur für eine Wasserstoff-dotierte
ZnO1-xSx-Schicht mit x ≈ 0.06 im Bereich von 60 bis 280 ◦C. Es sind jeweils die Ergeb-
nisse von zwei Messdurchgängen gezeigt.

Vernichtung des HBC-Defekts in Zinkoxid-Volumenkristallen gefundenen 190 ◦C. Auch
die Temperatur, bei der für die Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten die Aufweitung
des c-Gitterparameters verschwindet, die mit einer Obergrenze von 300 ◦C abgeschätzt
wurde, lässt vermuten, dass dies der zugrunde liegende Prozess ist. Das weiterhin ei-
ne messbare Leitfähigkeit verbleibt, ist ein erneuter Hinweis darauf, dass im Material
verschiedene durch den Wasserstoffeinbau hervorgerufene Donatoren wirken, die bei un-
terschiedlichen Temperaturen vernichtet werden.
Letztendlich stellt sich noch die Frage, weshalb in den bei 350 ◦C abgeschiedenen Schich-
ten überhaupt ein donatorartiger Defekt erzeugt wird, der anschließend bei tieferen
Temperaturen ausgeheilt werden kann. Ursächlich ist hier, aller Voraussicht nach, die
bereits beschriebene Diskrepanz zwischen der Temperatur des Probentellers und der
Substratoberfläche während der Beschichtung.
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4.3. ZnO1-xSx/GaN-Heterostruktur-Leuchtdioden

Innerhalb des FP7 EU-Projekts Orama werden, in einer Zusammenarbeit mehrerer For-
schungsinstitute, universitärer Einrichtungen und Industriepartner, auf experimentel-
lem und theoretischem Wege oxidische Materialien in einkristalliner, polykristalliner
und amorpher Phase für den Einsatz als leitfähige transparente Schichten in Dünn-
schichttransistoren, Displays, integrierten Schaltungen, transparenter Elektronik und
Leuchtdioden untersucht. Orama (griechisch für Vision) steht dabei als Synonym für den
ausführlichen, englischsprachigen Titel: „Oxide Materials for the Post-Silicon Electro-
nics Era“, was sinngemäß ins Deutsche übersetzt: „Oxidische Materialien als Nachfolger
der Silizium-basierten Elektronik-Ära“ bedeutet. Das I. Physikalische Institut ist in zwei
Arbeitsbereichen des Projektes aktiv. Zum einen können die Projektpartner die Charak-
terisierungsmöglichkeiten des Instituts innerhalb des Arbeitspaketes 4 nutzen und zum
anderen sollen in Arbeitspaket 6 unter Aufgabenpunkt 6.4 oxidische Materialien auf ih-
re Verwendbarkeit in Leuchtdioden untersucht werden. Letzterer Aufgabenpunkt läuft
unter dem Titel: „Light emission from oxide p-n-junctions, II-VI/III-V heterojunctions,
as well as from nanowires“, was mit: „Lichtemission aus oxidischen p-n-Übergängen,
II-VI/III-V-Heteroübergängen sowie aus Nanodrähten“ ins Deutsche übersetzt werden
kann.
Da bislang, wie bereits in Abschnitt 2.1 (ab Seite 5) beschrieben, eine kontrollierte,
langzeitstabile p-Typ-Dotierung von Zinkoxid nicht möglich ist, sollen in ersten Unter-
suchungen Heteroübergänge aus p-Typ-Galliumnitrid und n-Typ-Zinkoxid untersucht
werden. Die Firma Osram Opto-Semiconductor, die ebenfalls am Orama-Projekt betei-
ligt ist und über langjährige Erfahrungen in der Abscheidung von Galliumnitrid mit-
tels Metallorganischer-Gasphasenepitaxie (MOCVD, engl. metal organic chemical vapor
deposition) verfügt, stellte die benötigten GaN-Template zur Verfügung, die anschlie-
ßend beschichtet und strukturiert wurden.
Da die Herstellung hochkristalliner Materialien mittels CVD, MOCVD oder MBE recht
aufwendig ist, wurden zunächst als Voruntersuchung im Rahmen dieser Arbeit, ba-
sierend auf den zuvor gezeigten Ergebnissen, mittels RF-Kathodenzerstäubung sowohl
ZnO/GaN- als auch ZnO1-xSx/GaN-Heterostrukturen hergestellt und charakterisiert.
Das ternäre System ZnO1-xSx wurde zusätzlich zu dem rein oxidischen Material Zink-
oxid untersucht, da aktuelle Ergebnisse der Fachliteratur zeigen, dass Zinkoxid und
Galliumnitrid trotz ihrer annähernd gleichen Bandlückenenergie aller Voraussicht nach
eine große Diskontinuität des Leitungs- und Valenzbandes besitzen.
Die Energiebänder von Galliumnitrid liegen am Γ-Punkt ca. 0.7 bis 0.73 eV oberhalb
der von Zinkoxid, was schematisch in Abbildung 4.51 (links) gezeigt ist [130]. Unter
Zugabe von Schwefel wird zunächst, wie von Persson et al. gemessen und bereits in
Abschnitt 2.3 (ab Seite 10) beschrieben, bis ca. x ≈ 0.50 lediglich das Valenzbandma-
ximum energetisch angehoben. Im weiteren Verlauf erhöht sich von x ≈ 0.50 bis x = 1
fast ausschließlich die Lage des Leitungsbandminimums [46].
In Abbildung 4.51 (rechts) ist die relative Bandposition von ZnO1-xSx in Abhängig-
keit von der Materialzusammensetzung aufgetragen, wobei die Energieskala auf das
Valenzbandmaximum von Zinkoxid referenziert ist. Die energetische Lage des Leitungs-
bandminimums (gestrichelte blaue Linie) und Valenzbandmaximums (gestrichelte rote
Linie) von Galliumnitrid sind zusätzlich eingezeichnet. Es ist zu erkennen, dass über das
ternäre Mischsystem sowohl die Valenzbandmaxima bei x ≈ 0.40, als auch die Leitungs-
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Abbildung 4.51.: Energetische Lage von Valenzbandmaximum (VBM) und Leitungs-
bandminimum (CBM) für Galliumnitrid, Zinkoxid und ZnO1-xSx.
Links: Mittels XPS bestimmte Banddiskontinuität von Zinkoxid, Galliumnitrid und
Kupfer(I)-oxid (Graphik aus [130]).
Rechts: Mittels UPS bestimmte Bandpositionen von ZnO1-xSx in Abhängigkeit von der
Materialzusammensetzung. Die Datenpunkte von Persson et al. (Punkte) wurden inter-
poliert und die gestrichelten Linien kennzeichnet die Lage der Bänder von Galliumnitrid
[46, 130]. Alle Werte sind auf das Valenzbandmaximum von Zinkoxid referenziert.

bandminima bei x ≈ 0.85 energetisch auf die gleiche Höhe gebracht werden können.
Interessant ist hierbei vor allem der erste Fall, da sich die Verringerung der Diskon-
tinuität der Valenzbänder positiv auf den Transport der Löcher über die Grenzfläche
der beiden Halbleiter hinweg auswirken und daher eine strahlende Rekombination im
oxidischen Material begünstigen sollte. Bis zu diesem Schwefelgehalt lässt sich ZnO1-xSx
sowohl durch die Dotierung mit Wasserstoff, wie in den vorherigen Abschnitten gezeigt
wurde, als auch mit Aluminium als Dünnschicht leitfähig abscheiden.

4.3.1. Galliumnitrid-Templat und Strukturierung der Dioden

Die von Osram Opto-Semiconductor zur Verfügung gestellten Galliumnitrid-Template,
deren Aufbau in Abbildung 4.52 (links) schematisch dargestellt ist, setzen sich aus einem
GaN-Mehrschicht-System zusammen, das auf einem einseitig polierten 4-Zoll-c-Saphir-
Wafer, wie bereits erwähnt, mittels MOCVD aufgebracht wurde. Im Gegensatz zu von
anderen Arbeitsgruppen für die Herstellung von Heterostruktur-Dioden üblicherweise
verwendeten Galliumnitrid-Substraten, ist die Magnesium-dotierte, p-leitende Schicht
nicht direkt auf einer undotierten Galliumnitrid-Pufferschicht aufgebracht, sondern über
einen Tunnelübergang mit einer Silizium-dotierten, n-leitenden Galliumnitrid-Schicht
verbunden [131–144].
Das Prinzip des Tunnelübergangs wird primär in Tandem-Solarzellen eingesetzt, in de-
nen die n- und p-leitende Seite zweier gestapelter Dünnschichtsolarzellen mit einem
möglichst niederohmigen Kontakt verbunden werden müssen, um den Spannungsab-
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Abbildung 4.52.: Schematischer Aufbau des von Osram Opto-Semiconductor zur Ver-
fügung gestellten Galliumnitrid-Templats (links) und der Funktionsweise des integrier-
ten Tunnelübergangs (rechts).

fall und die Verlustleistung zwischen den Einzelzellen gering zu halten [145, 146]. Der
schematische Aufbau eines solchen Übergangs ist in Abbildung 4.52 (rechts) mit dem
zugehörigen Ortsverlauf von Leitungsband, Valenzband und Fermi-Niveau am Γ-Punkt
dargestellt. Prinzipiell handelt es sich um einen hochdotierten pn-Übergang, wobei di-
rekt am Übergang von der n- zur p-Seite die Dotierung idealerweise so hoch gewählt
wird, dass die Fermi-Energie bis ins Leitungsband angehoben bzw. bis ins Valenzband
abgesenkt wird. Bedingt durch die hohe Dotierkonzentration ist die Breite der entste-
henden Raumladungszone sehr gering, so dass diese durch Tunneleffekte überwunden
werden kann, woher auch die Bezeichnung Tunnelübergang rührt.
Über den exakten Aufbau des Tunnelübergangs in den verwendeten GaN-Templaten
gibt Osram Opto-Semiconductor keine Auskünfte. Für die Herstellung und den Betrieb
der Heterostruktur-Leuchtdioden bietet der zuvor beschriebene Aufbau den Vorteil, dass
die elektrische Kontaktierung der p-Diodenseite über die n-leitende Galliumnitridschicht
erfolgen kann. Dadurch lässt sich die direkte Kontaktierung des p-leitenden Galliumni-
trid vermeiden, die in der Regel zu hohen Kontaktwiderständen führt, wodurch sich die
im Betrieb anzulegende Spannung deutlich erhöhen kann. Die elektrische Kontaktierung
von n-leitendem Galliumnitrid ist im Gegensatz dazu leicht realisierbar [147].

Nachdem die GaN-Substrate, wie in Abschnitt 3.4 (ab Seite 22) beschrieben, gesäubert
und beschichtete wurden, erfolgten die für die Kontaktierung notwendigen Strukturie-
rungsschritte mittels Lithographieverfahren, die in Abbildung 4.53 schrittweise darge-
stellt sind. Zu diesem Zweck wurde zunächst die Oberfläche des gesamten Probenstücks
durch Aufschleudern bei 3000U/min (engl. spin coating) mit einer 1.5 µm dicken Lage
Fotolack (ma-P 1215 von micro resist technology) beschichtet. Dieser wurde anschlie-
ßend bei 100 ◦C für 120 s gebacken (Softbake), um Lösungsmittelreste auszudampfen.
Nach der Belichtung wurden die nicht benötigten Anteile des Fotolacks durch Baden
im Entwickler (ma-D 331 ebenfalls von micro resist technology) abgelöst, so dass die
im darauf folgenden nasschemischen Ätzvorgang zu entfernenden Schichtteile freigelegt
wurden (siehe Bild 1 in Abbildung 4.53). Während sich Zinkoxid gut mit einem 1:1:30
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1. Nachdem der Fotolack auf die n-leitende Be-
schichtung aufgeschleudert, belichtet und entwi-
ckelt wurde, sind nur die Schichtteile unbedeckt,
die im nachfolgenden nasschemischen Ätzschritt
entfernt werden sollen.

2. Durch ein Gemisch aus Phosphorsäu-
re (H3PO4, 84%), Essigsäure (CH3COOH,
99%) und entmineralisiertem Wasser im
Verhältnis 1:1:30 wurde die mittels RF-
Kathodenzerstäubung aufgebrachte, n-leitende
Schicht an den freiliegenden Stellen nassche-
misch entfernt.

3. Mit einer Ionenstrahl-Ätzanlage wurde die n-
GaN-Schicht freigelegt. Der zuvor ausgehärtete
Fotolack (Hardbake) wurde zur Maskierung auf
der Probenoberfläche belassen.

4. In einem zweiten Lithographieschritt wurden
erneut Fotolack aufgeschleudert, belichtet und
entwickelt, so dass nur die zu kontaktierenden
Flächen unbedeckt blieben.

5. Zur elektrischen Kontaktierung wurde ein
Schichtsystem aus Titan (25 bis 35 nm) und
Gold (60 bis 100 nm) sowohl auf die n-leitende
Beschichtung als auch auf das Silizium-dotierte
n-GaN aufgedampft.

Abbildung 4.53.: Schrittweise Darstellung der für die Strukturierung der
Heterostruktur-Leuchtdioden benötigten Prozessierung.
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Abbildung 4.54.: Schematische Darstellung der verwendeten Kontaktstruktur (links,
gelb: Metallkontakte, rot: aufgebrachte n-leitende Schicht, blau: freigelegte n-GaN-
Schicht) sowie Fotografie einer fertig strukturierten Probe, die auf einem IC-Sockel auf-
geklebt und durch Ultraschallschweißen (Drahtbonden) mit dünnen Golddrähten kon-
taktiert wurde.

Gemisch aus Phosphorsäure (H3PO4, 84%), Essigsäure (CH3COOH, 99%) und entmi-
neralisiertem Wasser ätzen lässt (siehe Bild 2 in Abbildung 4.53), ist dies für Schich-
ten mit hohem Schwefelanteil nicht möglich. In diesen Fällen wurden die Schichtreste,
die nach dem Beenden des Ätzvorgangs durch Baden in entmineralisiertem Wasser zu-
rückblieben, durch Verlängerung des nachfolgenden Trockenätzprozesses mit abgelöst.
Um die n-leitende Silizium-dotierte Galliumnitridschicht freizulegen, wurde das Verfah-
ren des Ionenstrahlätzens (me-601 von Vecco) bemüht, da sich Galliumnitrid nur mit
sehr aggressiven Säuren nasschemisch ätzen lässt, die gleichzeitig den Fotolack und die
aufgebrachte Beschichtung mit ablösen würden. Dabei wurde der vorab im Ofen bei
110 ◦C für 90min (Hardbake) ausgehärtete Fotolack zur Maskierung der Schichtteile,
die nicht abgetragen werden sollten, auf der Probenoberfläche belassen. Nachdem die
n-GaN-Schicht freigelegt war (siehe Bild 3 in Abbildung 4.53), wurden in einem zwei-
ten Lithographieschritt abermals Fotolack auf die Probe aufgeschleudert, belichtet und
entwickelt, so dass nur die Flächen freilagen, die mit Metallkontakten bedampft werden
sollten (siehe Bild 4 in Abbildung 4.53). Zur elektrischen Kontaktierung wurde sowohl
auf dem n-GaN als auch auf der aufgebrachten n-leitenden Beschichtung Titan (25
bis 35 nm), was auf beiden Materialien einen ohmschen Kontakt erzeugt, aufgedampft
und mit einer Goldschicht (60 bis 100 nm) vor der Oxidation geschützt (siehe Bild 5 in
Abbildung 4.53) [147, 148]. Eine schematische Darstellung der aufgebrachten Kontakt-
struktur sowie die Fotografie einer strukturierten Probe, die zur Charakterisierung auf
einem IC-Sockel aufgeklebt und durch Ultraschallschweißen (Drahtbonden) mit dünnen
Golddrähten kontaktiert wurde, sind in Abbildung 4.54 zu sehen.

4.3.2. ZnO/GaN-Leuchtdioden

Für die ersten Heterostruktur-Dioden wurde zunächst der Ansatz verfolgt, eine mög-
lichst hohe Kristallqualität der aufgebrachten Zinkoxidschicht zu erzielen. Daher wur-
de zunächst die Abscheidung bei 700 ◦C von einem undotierten und einem Gallium-
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Abbildung 4.55.: Links: Θ-2Θ-Diffraktogramme der auf c-Saphir bei 700 ◦C ohne
und mit 10 sccm Sauerstofffluss abgeschiedenen Gallium-dotierten Zinkoxidschichten im
Winkelbereich um den (0 0 0 2)-Reflex.
Rechts: Photolumineszenzspektrum der mit 10 sccm Sauerstoff abgeschiedenen Schicht,
aufgenommen bei Raumtemperatur und angeregt mit 325 nm.

dotierten (1wt% Ga2O3) Zinkoxidtarget untersucht, da dies in früherer Arbeiten am I.
Physikalischen Institut zu guten Ergebnissen führte [52, 56]. Über den Sauerstoffgehalt
des Entladungsplasmas konnte wiederum die freie Ladungsträgerdichte der aufgebrach-
ten Schichten gezielt beeinflusst werden.
In Abbildung 4.55 (links) sind die Θ-2Θ-Diffraktogramme einer ohne Sauerstoff und ei-
ner mit einem Sauerstofffluss von 10 sccm auf c-Saphir abgeschiedenen Gallium-dotierten
Zinkoxidschicht im Winkelbereich um den (0 0 0 2)-Reflex dargestellt. In beiden Fällen
zeigt sich die erwartet hohe Kristallqualität, die zu hohen Beugungsintensitäten und
schmalen Reflexen mit Halbwertsbreiten unter 0.1◦ führt, wodurch die Signale der Kα1-
und Kα2-Strahlung aufgelöst werden können. Die Verschiebung des (0 0 0 2)-Reflexes
unter Zugabe von Sauerstoff in Richtung des Literaturwerts für ein unverspanntes Git-
ter mit 2Θ ≈ 34.42 ist ein bekanntes Phänomen [16, 52]. Für die Schichten auf den
GaN-Templaten wurde in diesem Fall keine gesonderte Strukturanalyse durchgeführt,
da bekannt ist, dass die Kristallqualität durch die Abscheidung auf Galliumnitrid weiter
verbessert wird [82].
Mittels Hall-Effekt-Messungen wurden die elektrischen Kenngrößen der Schichten er-

Sauerstofffluss [sccm] ρ [Ωcm] n [cm−3] µ [cm2/Vs]
0 7.69× 10−4 2.26× 1020 ± 7× 1018 36.0± 1.1
10 1.75 6.2× 1017 ± 1× 1016 5.7± 0.1

Tabelle 4.12.: Elektrische Kenngrößen der bei 700 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen
Gallium-dotierten Zinkoxidschichten.
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Abbildung 4.56.: U-I-Kennlinien der mit 10 sccm Sauerstofffluss abgeschiedenen
Gallium-dotierten ZnO/GaN-Heterostruktur-Diode. Neben der Kennlinie des eigentli-
chen pn-Übergangs (links) sind auch die von jeweils zwei Kontakten auf der n-Typ-
Zinkoxid- bzw. n-Typ-Galliumnitridschicht dargestellt (rechts).

mittelt, die in Tabelle 4.12 für die beiden Proben aufgelistet sind, die zu Dioden struk-
turiert wurden. Es wurden hierbei gezielt eine Schicht mit sehr hohen freien Ladungsträ-
gerdichte (ca. 2.3×1020 cm−3) und eine mit einer deutlich niedrigeren (ca. 6×1017 cm−3)
ausgewählt, um den Einfluss auf das Emissionsverhalten zu untersuchen. Generell soll-
te eine niedrige freie Ladungsträgerdichte die strahlende Rekombination innerhalb der
Zinkoxidschicht begünstigen, da die Raumladungszone sich in diesem Fall tiefer in die
Schicht hinein erstreckt, während sie für eine sehr hohe Dichte fast vollständig innerhalb
der GaN:Mg-Schicht liegt.
Als Vorcharakterisierung wurden ebenfalls Photolumineszenzmessungen (PL) bei Raum-
temperatur durchgeführt, um einen Vergleichspunkt für die an den fertigen Dioden
aufgenommenen Elektrolumineszenzmessungen zu erhalten. Die Ergebnisse sind in Ab-
bildung 4.55 für eine mit 10 sccm O2 abgeschiedene Gallium-dotierte Schicht dargestellt.
Die Messung wurde mit dem in Abschnitt A.1.7 (ab Seite 147) beschriebenen Renishaw-
Raman-System durchgeführt, wobei die Anregung mit der 325 nm-Linie (UV-Linie) des
Helium-Cadmium-Laser erfolgte. Wie für Zinkoxid erwartet, dominiert bei Raumtem-
peratur die strahlende Rekombination freier Exzitonen (FX) bei ca. 3.29 eV das aufge-
nommene Spektrum [149]. Zusätzlich ist knapp oberhalb von 2.8 eV die zweite Linie des
Helium-Cadmium-Lasers mit ca. 442 nm (Blaue-Linie) sichtbar.
Die auf den GaN-Templaten aufgebrachten Schichten wurden, wie in Abschnitt 4.3.1
(ab Seite 103) beschrieben, strukturiert und anschließend mittels Strom-Spannungs-
Kennlinien (U-I-Kennlinien) und Elektrolumineszenzmessungen (EL) charakterisiert.
Abbildung 4.56 zeigt die U-I-Kennlinie des pn-Übergangs (links) der mit 10 sccm Sau-
erstofffluss abgeschiedenen Probe, sowie die über jeweils zwei Kontakte auf n-GaN:Si
bzw. n-ZnO:Ga aufgenommenen Kennlinien (rechts). Für den pn-Übergang ist das für
eine Diode erwartete gleichrichtende Verhalten zu erkennen, so dass in Vorwärtsrich-
tung der Stromfluss oberhalb der Schwellspannung (< 3 V) stark ansteigt, während in
Sperrrichtung nur ein geringer Sättigungssperrstrom fließt. Bei Erhöhung der Spannung
in Sperrrichtung deutet sich ein beginnender Durchbruch an.
Bereits die ersten aufgenommenen U-I-Kennlinien spiegeln eindrucksvoll die Überlegen-
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Abbildung 4.57.: Im gepulsten Modus aufgenommene, normierte Elektrolumineszenz-
spektren der ZnO/GaN-Heterostruktur-Dioden (links), für die eine Gallium-dotierte
Zinkoxidschicht ohne und mit 10 sccm Sauerstofffluss abgeschieden wurde und fotogra-
fische Aufnahme der rötlichen Emission (rechts).

heit des GaN-Templates von Osram Opto-Semiconductor gegenüber den üblicherweise
verwendeten p-GaN-Templaten aufgrund des integrierten Tunnelübergangs wider. Be-
dingt durch die hohen Kontaktwiderstände, die typischerweise bei der Verwendung von
Ni/Au-Kontakten auf Magnesium-dotiertem Galliumnitrid auftreten, fällt die Schwell-
spannung in der Regel deutlich höher aus (meist 5 bis 10V) und es sind vergleichsweise
hohe Spannungen nötig, um einen adäquaten Stromfluss durch die Probe zu erzielen
[131, 133, 136, 137, 142–144, 150].
Für die an den einzelnen Schichten aufgenommenen Kennlinien ist ein nahezu idealer
ohmscher Verlauf mit einer linearen Kennlinie zu beobachten. Daher kann ausgeschlos-
senen werden, dass das gleichrichtende Verhalten durch die Ausbildung eines Schott-
ky-Kontakts auf einer der beiden Schichten erzeugt wird und wirklich durch den pn-
Übergang entsteht.
In Abbildung 4.57 (links) sind die im Energiebereich von 1.5 bis 3.5 eV aufgenommenen
EL-Spektren der beiden Dioden mit normierter Intensität aufgetragen. Die Messung er-
folgte im in Abschnitt A.1.7 (ab Seite 147) beschriebenen, gepulsten Messmodus, um ei-
ne Erwärmung des pn-Übergangsbereichs zu unterdrücken. Im vorliegenden Fall wurden
die Dioden mit 100mA bei ca. 100Hz und einer 20% An- und 80% Aus-Zeit betrieben.
Auf den Einfluss der Hitzeentwicklung im statischen Betrieb wird im nachfolgenden Ab-
schnitt zu den ZnO1-xSx/GaN-Leuchtdioden (ab Seite 118) noch genauer eingegangen.
Für beide Dioden wird das Emissionsspektrum von einer breiten Lumineszenz mit einem
Maximum bei ca. 1.95 eV (0 sccm O2) bzw. ca. 2.0 eV (10 sccm O2) dominiert, wobei für
die mit 10 sccm Sauerstofffluss abgeschiedene Schicht diese eine deutliche Schulter zur
hochenergetischen Seite hin aufweist, die auf einen zweiten strahlenden Rekombinations-
prozess hindeutet. Im Bereich der Bandlückenenergie von Galliumnitrid und Zinkoxid
ist keine Lumineszenz zu erkennen, die auf die strahlende Rekombination aus Band-zu-
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Band-Übergängen hinweisen würde. In Abbildung 4.57 (rechts) ist beispielhaft die mit
mehreren Sekunden Belichtungszeit erstellte Fotografie einer der beiden Dioden im an-
geschalteten Zustand gezeigt, die erwartungsgemäß die rötliche Emission widerspiegelt.

Da durch die Abscheidung von Gallium-dotiertem Zinkoxid bei hohen Temperaturen
keine Lumineszenz im Bereich der Bandlückenenergie beobachtet werden konnte, wur-
den in einer zweiten Serie undotierte Zinkoxidschichten bei Raumtemperatur und bei
700 ◦C abgeschieden. Während bei hohen Temperaturen die freie Ladungsträgerdichte
wie gehabt durch die Zugabe von Sauerstoff gezielt reduziert werden kann, ist dies für die
Abscheidung bei Raumtemperatur nicht möglich, da selbst kleine Mengen Sauerstoff be-
reits zu einem elektrisch isolierenden Verhalten führen und der Übergangsbereich schwer
einzustellen ist [52, 73]. Daher wurde für die Abscheidung bei Raumtemperatur neben
der ohne Sauerstoff abgeschiedenen, hochleitenden Schicht eine pin-Dioden-Struktur
hergestellt, indem zunächst eine ca. 30 nm dicke isolierende Zinkoxidschicht aufgebracht
und anschließend mit einer hochleitenden Schicht bedeckt wurde. Letztere wurde, wie
auch die restlichen Schichten, mit einer Dicke von ca. 1 µm abgeschieden und gewährleis-
tet die Verteilung des Stromflusses in der Ebene. In Tabelle 4.13 sind die elektrischen
Kenngrößen der abgeschiedenen Zinkoxidschichten aufgelistet. Für die bei Raumtem-
peratur abgeschiedene Schicht konnte aufgrund der geringen Hall-Beweglichkeit der
freien Ladungsträger nur der spezifische Widerstand ermittelt werden.
Die U-I-Kennlinien der pn- bzw. pin-Übergänge der verschiedenen Dioden sind in Ab-
bildung 4.58 (links) aufgetragen. Für die beiden bei Raumtemperatur abgeschiedenen
Strukturvarianten ist jeweils ein ausgeprägtes, gleichrichtendes Diodenverhalten, mit
einem geringen Sättigungssperrstrom zu beobachten. Die Schwellspannung in Vorwärts-
richtung fällt für die pin-Struktur deutlich höher aus als für den reinen pn-Übergang,
was sich mit den Beobachtungen anderer Arbeitsgruppen deckt und durch den zusätz-
lichen Spannungsabfall über der hochohmigen i-Zwischenschicht erklärt werden kann
[133, 136, 144]. Die Kennlinien der beiden bei 700 ◦C hergestellten Strukturen zeigen
hingegen einen annähernd symmetrischen Verlauf, wobei schon geringe Spannungen in
beiden Richtungen einen hohen Stromfluss erzeugen. Lediglich für die Struktur, bei der
die Zinkoxidschicht unter Zugabe von Sauerstoff abgeschieden wurde, ist noch eine leich-
te Asymmetrie der aufgenommenen U-I-Kennlinie zu erkennen.
Am Beispiel der bei Raumtemperatur abgeschiedenen pn-Diode ist in Abbildung 4.58
(rechts) gezeigt, wie sich der Betrieb bei zu hohen Stromflüssen im statischen Fall auf
den Verlauf der Diodenkennlinie auswirkt. Zu diesem Zweck wurde die Diode für kurze
Zeit mit verschiedenen Stromflüssen betrieben und anschließend eine neue Kennlinie
aufgenommen. Während diese, nachdem ein Strom von 75mA floss, noch annähernd

T [◦C] O2-Fluss [sccm] ρ [Ωcm] n [cm−3] µ [cm2/Vs]
700 0 1.80× 10−1 1.02× 1019 ± 6× 1017 3.4± 0.2
700 10 8.73 1.6× 1017 ± 2× 1016 4.4± 0.7
RT 0 1.80 nicht eindeutig nicht eindeutig

Tabelle 4.13.: Elektrische Kenngrößen der bei 700 ◦C und Raumtemperatur auf c-
Saphir abgeschiedenen undotierten Zinkoxidschichten.
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Abbildung 4.58.: U-I-Kennlinien der bei Raumtemperatur und bei 700 ◦C abgeschiede-
nen ZnO/GaN-p(i)n-Übergänge (links) und Einfluss des Betriebs mit hohem Stromfluss
in Vorwärtsrichtung auf deren Verlauf am Beispiel der bei Raumtemperatur abgeschie-
denen pn-Struktur (rechts).

unverändert bleibt, führt der Betrieb mit 100mA zu einer dauerhaften Schädigung der
Diode, so dass anschließend vor allem in Sperrrichtung der Stromfluss stark ansteigt.
Ähnliche Auswirkungen wurden ebenfalls beobachtet, wenn die Dioden mit zu hohen
Strömen in Sperrrichtung betrieben wurden. Letzteres muss daher bei der Aufnahme von
U-I-Kennlinien berücksichtigt werden, indem die Strombegrenzung während der Mes-
sung so gewählt wird, dass nicht schon die Aufnahme der Kennlinie die Diode dauerhaft
schädigt. Durch den Betrieb im gepulsten Modus können diese Schädigungen allerdings
auch bei längerem Betrieb während der Aufnahme der Elektrolumineszenzspektren ver-
hindert werden.
In Abbildung 4.59 (links) sind abermals mit 100mA bei ca. 100Hz und einer 20% An-
und 80% Aus-Zeit aufgenommenen EL-Spektren mit normierter Intensität dargestellt.
Für die mit der bei 700 ◦C ohne Zugabe von Sauerstoff abgeschiedenen Zinkoxidschicht
hergestellten Diodenstruktur, für deren Kennlinie, wie zuvor gezeigt, keinerlei gleichrich-
tendes Verhalten festzustellen ist, konnte keine Elektrolumineszenz beobachtet werden.
Die Beschichtung bei 700 ◦C unter Zugabe von Sauerstoff führt wie bei den Gallium-
dotierten Zinkoxidschichten zu einer schwachen rötlichen Emission mit einem Maximum
bei ca. 1.89 eV und einer leichten Schulter zur höher-energetischen Seite hin. Die über-
lagerte Struktur aus lokalen Maxima und Minima wird durch schichtdickenbedingte
Interferenzeffekte hervorgerufen. Für die bei Raumtemperatur hergestellten pn- und
pin-Strukturen ist hingegen eine deutlich intensivere bläuliche Emission zu beobachten,
die bereits mit dem bloßem Auge gut zu erkennen ist. Das Maximum der Emission liegt
für die reine pn-Struktur bei ca. 2.75 eV und für die pin-Struktur bei ca. 2.92 eV, wobei
in beiden Fällen zusätzliche Emissionsanteile bei niedrigeren Energien den Abfall der
Intensität auf dieser Seite flacher auslaufen lassen.
Um einen Vergleich mit den Lumineszenzeigenschaften des GaN-Templats zu ermög-
lichen, wurde eine Photolumineszenzmessung bei Raumtemperatur unter Verwendung
des gleichen Aufbaus wie für die Elektrolumineszenzmessungen durchgeführt, wobei die
Anregung mit der 325 nm-Linie eines Helium-Cadmium-Lasers erfolgte. Das aufgenom-
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Abbildung 4.59.: EL-Spektren der bei Raumtemperatur (blau Linien) und bei 700 ◦C
(rote Linien) abgeschiedenen ZnO/GaN-p(i)n-Übergänge (links) und Raumtemperatur
PL-Spektrum des GaN-Templates, angeregt mit 325 nm (rechts).

mene PL-Spektrum ist in Abbildung 4.59 (rechts) dargestellt. Die 442 nm-Linie des
Lasers wurde durch einen Bandpassfilter vorab aus dem Anregungsstrahl entfernt. Als
Artefakt ist allerdings bei 650 nm die 325 nm-Laserlinie im Spektrum zu erkennen, da
diese den Monochromator zu Teilen passieren kann, wenn die doppelte Wellenlänge des
Laserstrahls eingestellt ist.
Neben der Rekombination von freien Exzitonen (FX bei ca. 3.4 eV) wird das PL-Spek-
trum des GaN-Templats bei Raumtemperatur durch eine blaue und eine gelbe Ban-
de dominiert, deren Maxima bei ca. 2.97 und 2.23 eV liegen. Diese beide Banden sind
aus der Literatur bekannt und wurden als Donator-Akzeptor-Paar-Rekombinationen
(DAP) identifiziert, was auch die Breite der Lumineszenzbande aufgrund der variablen
räumlichen Entfernung der beteiligten Defekte erklärt. Die Entstehung der blaue Bande
wird durch den strahlenden Übergang aus einem tiefen Donator in einen Magnesium-
Akzeptor und die der gelben Bande durch Übergänge aus Silizium-Donatoren in tiefe
Akzeptoren erklärt [151–153]. Der Ursprung der beteiligten tiefen Störstellen wird in
der Ausbildung von Kompensationsdefekten aufgrund einer hohen Dotierkonzentration
vermutet, wobei dies vor allem anionische und kationische Leerstellen sein sollten [153].
Die tiefen, donatorartigen Störstellen (Dd) wären in diesem Fall Stickstoffleerstellen
VN und die tiefen, akzeptorartigen Defekte (Ad) Galliumleerstellen VGa. Aufgrund von
Coulomb-Wechselwirkungen und der hohen Beweglichkeit solcher Defekte wird davon
ausgegangen, dass sich VNMg- und VGaSi-Komplexe ausbilden [153].
Die energetische Lage des Maximums der gelben Lumineszenzbande wird durch die
Dotierkonzentration beeinflusst, wobei sie mit steigender Dichte tendenziell zu höhe-
ren Energien verschiebt. Das Maximum der blauen Lumineszenzbande ist für niedrige
Dotierkonzentrationen (< 2 × 1019 cm−3) bei ca. 3.2 eV zu beobachten und wird in
diesem Fall durch Band-Akzeptor-Übergänge (e,Mg0) bestimmt. Erst bei höheren Do-
tierkonzentrationen und Kompensation wechselt der Rekombinationsmechanismus zum
beschriebenen DAP-Übergang, dessen Energiemaximum nun bei ca. 2.8 eV zu finden ist
[151–153].
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Kaufmann et al. fanden ebenfalls eine rote Lumineszenzbande bei ca. 1.8 eV in ihren
Raumtemperatur-PL-Messungen an Silizium und Magnesium-co-dotierten Schichten,
die sie als DAP-Rekombination zwischen den beiden tiefen Störstellen Dd und Ad iden-
tifizierten [153]. Hofmann et al. konnten zeigen, dass die rote Bande unabhängig von der
zur Dotierung verwendeten Atomsorte ausgebildet wird und beobachteten diese ebenfalls
bei 1.8 eV in ihren nominell undotierten Galliumnitridschichten, die eine hohe Konzen-
tration an Sauerstoff- (Donator in GaN) und Kohlenstoff-Verunreinigungen (Akzeptor
in GaN) beinhalteten [154].
Wie für DAP-Rekombinationen üblich, konnten Kaufmann et al. eine Verschiebung der
Lage der Lumineszenzbanden mit steigender Anregungsleistung zu höheren Energien
feststellen, da der mittlere Abstand r der beteiligten Defekte verringert wird [153]. Die
Rekombinationsrate weit entfernter Defektpaare wird in diesem Fall aufgrund der hö-
heren Lebensdauer abgesättigt. Dadurch nimmt die Coulomb-Wechselwirkung EC =
e2/εlfr und ebenfalls die durch

hν = EG − (ED + EA) + EC (4.23)

gegebene Rekombinationsenergie zu, wobei e die Elementarladung, εlf die statische Di-
elektrizitätskonstante, h das Plancksche Wirkumsquantum, ν die Frequenz der emit-
tierten Strahlung, EG die Bandlückenenergie ist und die Energien ED und EA die Ioni-
sierungsenergien der beteiligten Donatoren und Akzeptoren sind [63, 151].
Es scheint zunächst unerwartet, dass die gelbe Lumineszenzbande, an deren Entstehung
Silizium-Donatoren beteiligt sein sollen, in den PL-Spektren bei Anregung auf der p-
Typ-Schichtseite sichtbar ist, allerdings ist die Eindringtiefe der 325 nm-Laserlinie hoch
genug, um den Tunnelübergangsbereich oder sogar die darunterliegende n-Typ-Schicht
zu erreichen. Zusätzlich sind auch Siliziumverunreinigungen in der p-Typ-Schicht nicht
auszuschließen.
Prinzipiell könnten die in den bisherigen Elektrolumineszenzmessungen gefunden Emis-
sionsbanden alle durch die drei beschriebenen DAP-Rekombinationen in Galliumnitrid
erklärt werden. Die blaue Bande liegt mit 2.97 eV im Raumtemperatur-PL-Spektrum et-
was höher als die höchsten von Kaufmann et al. und Obloh et al. gefundenen Positionen
(ca. 2.8 bis 2.9 eV), allerdings liegt die Magnesiumkonzentration der p-leitenden Schicht
in den GaN-Templaten deutlich über deren höchster untersuchter Konzentration [151–
153]. Das Maximum dieser Bande liegt in den EL-Spektren der Heterostruktur-Dioden
bei etwas tieferen Energien, könnte allerdings weiterhin durch die zuvor beschriebene
DAP-Rekombination erklärt werden, da es in diesem Fall im von Kaufmann et al. ab-
gesteckten Bereich liegt [152].
Die Lage der Intensitätsmaxima der gelben Emissionsbande lässt sich nur abschätzen, da
sie in den EL-Spektren stets nur als Schulter der blauen oder roten Bande zu beobachten
ist. Kaufmann et al. steckten, durch die Analyse verschiedener Dotierkonzentrationen
und Anregungsleistungen, für deren Energielage einen Bereich von ca. 2.19 bis 2.23 eV
ab, was grob mit dem aus den EL-Spektren abschätzbaren Wertebereich übereinstimmt
[153]. Für die rote Bande konnten sie keine Verschiebung mit der Anregungsleistung
beobachten, so dass die in den EL-Spektren gefundene Position mit 1.89 bis 2.00 eV et-
was höher liegt. Allerdings könnte das Maximum aufgrund der in der hochenergetischen
Flanke liegenden gelben Bande verschoben sein. Zusätzlich nimmt die Sensitivität des
Messaufbaus bedingt durch Detektor und Gitter zu niedrigeren Energien hin ab (siehe
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Abschnitt A.1.7, ab Seite 147), so dass das wirkliche Maximum der Emission bei etwas
tieferen Energien liegen könnte.
Das Auftreten der gelben Lumineszenzbande ist zunächst, falls diese tatsächlich durch
Übergänge in Galliumnitrid erzeugt wird, nicht intuitiv zu erwarten, da die Strahlung
innerhalb der Diode primär nahe der Grenzschicht zwischen Galliumnitrid und Zinkoxid
entstehen sollte, wo sich die Raumladungszone des pn-Übergangs befindet. Allerdings
kann nicht völlig ausgeschlossen werden, dass Ladungsträger erst in tieferen Schichtre-
gionen rekombinieren. Eine plausible Erklärung würde allerdings ebenfalls der Einbau
von Sauerstoff in die Magnesium-dotierte Galliumnitridschicht liefern, der dort als Do-
nator wirkend einen entsprechenden Kanal für strahlende Rekombinationen eröffnen
könnte. Dies könnte zum einen durch Diffusion aus der Zinkoxidschicht vor allem im
Zuge der Abscheidung bei hohen Temperaturen und zum anderen durch den Beschuss
mit negativen Sauerstoffionen aus dem Endladungsplasma (siehe Abschnitt 3.4, ab Seite
22) erfolgen.
Das Auftreten der roten Lumineszenzbande könnte ebenfalls durch den Einbau von Sau-
erstoff erklärt werden, da in diesem Fall innerhalb der oberen Schichtlage Donatoren und
Akzeptoren vorhanden sind und dadurch die Erzeugung der benötigten tiefen Defektzu-
stände begünstigt werden könnten. Dass für die durch die Abscheidung von Zinkoxid bei
hohen Temperaturen hergestellten Strukturen lediglich die rote Bande zu beobachten
ist, würde ins Bild einer ausgeprägten Interdiffusion an der Galliumnitrid-Zinkoxid-
Grenzfläche passen. Dass in diesem Fall die rote Bande ohne die gelbe und blaue Bande
auftritt, was von Kaufmann et al. nicht beobachtet werden konnte, ist allerdings kein
Ausschlusskriterium für die beschriebene Zuordnung, da aufgrund der Materialqualität
etc. die verschiedenen strahlenden Rekombinationskanäle unterschiedliche Ausbeuten
besitzen können [153]. Hofmann et. al konnten an ihrer nominell undotierten Probe
ebenfalls eine dominierende rote Lumineszenzbande beobachten [154].
Neben den beschriebenen Rekombinationsmechanismen in Galliumnitrid könnten aller-
dings ebenfalls strahlende Übergänge im Zinkoxid für die Entstehung einzelner Lumi-
neszenzbanden verantwortlich sein. Für die blaue Bande ist die Zuordnung zu einem
DAP-Übergang in der Magnesium-dotierten Galliumnitridschicht in der Fachliteratur
akzeptiert, da keine Lumineszenzbande in Zinkoxid bekannt ist, die energetisch an die-
ser Position liegt [132, 133, 135–137, 143, 150]. Für den Bereich, in dem die gelbe und die
rote Lumineszenzbande in den EL-Spektren zu beobachten sind, existieren eine Reihe
von Lumineszenzbanden in Zinkoxid, die zum Teil auf intrinsische Punktdefekte wie z. B.
Sauerstoffleerstellen (VO), Restverunreinigungen (z. B. Kupferatome) oder strukturelle
Unordnung zurückgeführt werden, den weiten Bereich von ca. 1.70 bis 2.5 eV abdecken
und in PL-Spektren von Zinkoxidschichten und EL-Spektren von ZnO/GaN-Strukturen
bei Raumtemperatur beobachtet wurden [131, 133, 135–141, 143, 144, 150, 155–163]. In
einzelnen Fällen wurde das Auftreten der roten Bande in den EL-Spektren auf die Diffu-
sion von Stickstoff aus der Galliumnitridschicht in die Zinkoxidschicht und einen dadurch
ermöglichten strahlenden Übergang vom Zinkoxid-Leitungsband in den ca. 1.3 eV tie-
fen Sitckstoffakzeptor zurückgeführt [136]. Photolumineszenzmessungen an Stickstoff-
dotiertem Zinkoxid legen allerdings nahe, dass diese Zuordnung zweifelhaft ist [155].
Ferner führt die Ionenimplantation verschiedenster Elemente in Zinkoxid zur Entste-
hung einer roten Bande im Energiebereich von ca. 1.86 bis 1.91 eV, die aufgrund der
fehlenden Elementabhängigkeit auf strukturelle Defekte zurückgeführt wird [156–158].
Die energetische Lage stimmt in letzterem Fall gut mit der in den zuvor gezeigten EL-
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Abbildung 4.60.: Fotografische Aufnahme der bläulichen Emission einer durch Ab-
scheidung bei Raumtemperatur hergestellte pin-Diodenstruktur aus deren Kante (links)
und Rückseite (Mitte und rechts).

Spektren gefundenen überein, so dass strukturelle Defekte im Bereich des pn-Übergangs
eine plausible Erklärung liefern.
Da die bei Raumtemperatur abgeschiedene pin-Diodenstruktur die höchste integrale
EL-Intensität lieferte, wurde diese in weiterführenden Untersuchungen genauer betrach-
tet. Um zunächst die Emissionseigenschaften in verschiedenen Geometrien zu untersu-
chen, wurde die Probe gespalten, senkrecht auf einem IC-Sockel aufgebracht und neu
kontaktiert. Dadurch wurde die Aufnahme von EL-Spektren des aus der Bruchkante
(Kantenemitter) und aus der Rückseite des Substrats emittierten Lichtanteils ermög-
licht. Qualitativ zeigte sich in allen Fällen das gleiche EL-Spektrum mit der dominanten
blauen Emissionsbande, deren energetisches Maximum lediglich nach der erneuten Kon-
taktierung etwas verschob. Dies lässt sich allerdings darauf zurückführen, dass nach dem
Spalten der Probe nicht mehr die gleichen Kontaktpaare wie zuvor verwendet werden
konnten.
In Abbildung 4.60 sind fotografische Aufnahmen der bläulichen Emission aus der Pro-
benkante und Unterseite zu sehen. Es ist deutlich zu erkennen, dass die höchste Lichtin-
tensität aus dem Bereich direkt unter den Goldkontakten kommt, da hier der Strom-
fluss am größten ist. Um diesen besser auf die Gesamtfläche des Diodenübergangs zu
verteilen, werden in der Regel hochleitende Kontaktschichten verwendet (engl. current
spreader). Der spezifische Widerstand der im vorliegenden Fall verwendeten undotier-
ten Zinkoxidschicht ist mit ca. 1.80 × 10−1 Ωcm für diese Zwecke noch zu hoch. Daher
ist die Intensität der Lichtemission aus der Unterseite des Substrats, trotz der diffusen
Streuung durch die unpolierte Rückseite, deutlich höher als aus der Schichtoberseite, so
dass diese selbst im erleuchten Raum noch mit dem bloßen Auge zu erkennen ist.
Aufgrund der, im Vergleich zu den sonstigen hergestellten Diodenstrukturen, hohen
Emissionsintensität konnten EL-Spektren für verschiedene Stromflüsse aufgenommen
und deren Einfluss auf diese untersucht werden. In Abbildung 4.61 (links) sind die EL-
Spektren für Stromflüsse von 10 bis 100mA in 10mA-Schritten dargestellt, die mit Sicht
auf die Rückseite der Probe aufgenommen wurden. Die Messungen erfolgten wiederum
im gepulsten Modus mit den bereits zuvor erwähnten Parametern. Erwartungsgemäß
nimmt die Signalintensität der blauen Emissionsbande mit steigendem Stromfluss zu
und folgt dabei annähernd einem linearen Verlauf. Zusätzlich ist allerdings auch eine
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Abbildung 4.61.: EL-Spektren der mit unterschiedlichen Stromflüssen betriebenen
pin-Diodenstruktur aufgenommen in Sicht auf die Rückseite der Probe (links) und aus
den Messungen mit Sicht auf Vorder- bzw. Rückseite extrahierte Verschiebung des Emis-
sionsmaximums (rechts).

Verschiebung des Maximums zu höheren Energiewerten zu erkennen. In Abbildung 4.61
(rechts) ist zur Veranschaulichung die Energielage des Emissionsmaximums sowohl für
die Messung in Sicht auf die Vorderseite, als auch auf die Rückseite gegen den Stromfluss
aufgetragen. Wie bereits erwähnt, ist eine generelle Verschiebung zwischen den beiden
Messserien zu erkennen, da nicht die gleichen Kontaktpaare verwendet werden konnten.
Qualitativ zeigt sich ansonsten allerdings der gleiche Verlauf, so dass sich das Emissions-
maximum zunächst mit steigendem Stromfluss zu höheren Energielagen verschiebt und
schließlich in ein Sättigungsverhalten übergeht. Das beobachtete Verhalten deckt sich
mit der Erwartung, die an eine DAP-Rekombination unter Anregung mit verschiedenen
Leistungen gestellt wird, und bestätigt die zuvor angeführte Zuordnung der blauen Lu-
mineszenzbande.

Um zu untersuchen, inwiefern sich die Abscheidung von Zinkoxid mittels RF-Kathoden-
zerstäubung negativ auf die Eigenschaften der darunterliegenden p-leitenden Magnesium-
dotierten Galliumnitridlage auswirkt, wurde eine Serie von pin-Diodenstrukturen mit
Variation der eingekoppelten RF-Leistung hergestellt. Die Beschichtungsdauer wurde
dabei so angepasst, dass die jeweilige Schichtdicke erhalten bleibt. Vor allem der Be-
schuss durch negative Sauerstoffionen ist als größte Störungsquelle anzusehen, da diese
neben der generellen Strukturschädigung ebenfalls, wie bereits erwähnt, zum Einbau von
Sauerstoffatomen führen könnte, die in Galliumnitrid als Donatoren wirken und somit
der bestehenden p-Leitfähigkeit kompensierend entgegenwirken könnten. Um die Strom-
verteilung durch die obere Zinkoxidschicht, deren Dicke wie gehabt mit 1 µm gewählt
wurde, zu verbessern, erfolgte die Abscheidung vom Gallium-dotierten Zinkoxidtarget,
wodurch die Leitfähigkeit bei der Abscheidung bei Raumtemperatur ohne Sauerstoff
deutlich erhöht wird [52, 56]. Die isolierende Zinkoxidschicht wurde innerhalb dieser
Serie mit einer Dicke von 100 nm aufgebracht.
In Abbildung 4.62 sind die unter Sicht auf die Vorderseite aufgenommenen EL-Spektren
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Abbildung 4.62.: Mit Sicht auf die Vorderseite aufgenommene EL-Spektren, der durch
die Abscheidung mit verschiedenen RF-Leistungen hergestellten pin-Diodenstrukturen.

der mit 50, 100, 150 und 200W RF-Leistung hergestellten Heterostruktur-Dioden mit
normierter Intensität dargestellt. Unter Verwendung von 200W, was der in allen vorhe-
rigen Abscheidungen gewählten Leistung entspricht, ist wie gehabt die blaue Emissions-
bande dominierend. Eine Reduzierung der RF-Leistung führt zu einer deutlichen Verrin-
gerung der allgemeinen Emissionsintensität, was in den normierten Spektren nur anhand
des geringeren Signal-Rausch-Verhältnisses zu erkennen ist. Zusätzlich verschwindet die
blaue Emissionsbande vollständig aus dem EL-Spektrum und es ist lediglich die gelbe
Emissionsbande (50 und 100W) bzw. die rote Emissionsbande mit der gelben als Schul-
ter (150W) sichtbar.
Die Ergebnisse zeigen, dass eine Reduzierung des eventuell schädigenden Ionenbeschus-
ses während der Herstellung das Emissionsverhalten der Dioden nicht wie erhofft verbes-
sert, sondern dieses sogar verschlechtert. Eine mögliche Teilursache könnte hierbei eine
Verminderung der Kristallqualität durch die Abscheidung der Zinkoxidschichten mit ge-
ringerer Leistung sein. Ergebnisse früherer Arbeiten zeigten, dass sich eine Erhöhung der
eingekoppelten RF-Leistung in der Regel positiv auf die Qualität der Beschichtung für
die Abscheidung bei Raumtemperatur auswirkt [52, 164]. Es ist jedoch fraglich, ob dies
allein das Verschwinden der blauen Emissionsbande, deren Ursprung in der Magnesium-
dotierten Galliumnitridschicht liegt, erklären kann.

Neben der in Abbildung 4.54 (auf Seite 106) gezeigten Teststruktur wurde ebenfalls eine
Leuchtdiode in Form des Logos des I. Physikalischen Instituts strukturiert. Aufgrund
der bisherigen Ergebnisse wurde dafür eine pin-Struktur verwendet, um eine möglichst
lichtstarke Emission zu erhalten. In Abbildung 4.63 sind Fotos dieser Diode im Be-
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Abbildung 4.63.: Fotografie der blauen Emission einer in Form des Logos des I. Phy-
sikalischen Instituts strukturierten pin-Heterostruktur-Diode.

trieb zu sehen. Die drei Buchstaben werden in einer Parallelschaltung betrieben, wobei
abermals durch Anwendung des gepulsten Modus eine Überhitzung des pin-Übergangs
verhindert wird.
Nachdem die ersten Untersuchungen der mittels Kathodenzerstäubung hergestellten He-
terostruktur-Dioden gute Ergebnisse lieferten, wurde ein Serie von Zinkoxidschichten
mittels CVD auf die GaN-Template von Osram Opto-Semiconductor aufgebracht, um
Schichten mit hoher Kristallqualität untersuchen zu können. Leider wies diese Serie
erhebliche Mängel in der Homogenität der Schichtoberfläche auf, so dass ausnahms-
los zerfurchte, mit Rissen durchzogene Schichten entstanden. Zwar wurde dennoch eine
Strukturierung durchgeführt, allerdings konnten weder gleichrichtende U-I-Kennlinien
noch eine messbare Elektrolumineszenz, selbst bei hohen Stromflüssen, beobachtet wer-
den. Generell zeigte sich stets ein niederohmiges Verhalten des nominellen pn-Übergangs,
das aller Voraussicht nach auf hohe Leckströme und Kurzschlüsse zurückzuführen ist.

4.3.3. ZnO1-xSx/GaN-Leuchtdioden

Um zu untersuchen, inwiefern sich die Zugabe von Schwefel und die damit verbun-
denen Änderung der Diskontinuität von Leitungsbandminimum und Valenzbandmaxi-
mum am Hetero-Übergang auf dessen Eigenschaften auswirken, wurde zunächst eine
Serie von Aluminium-dotierten ZnO1-xSx-Schichten auf den GaN-Templaten als reine
pn-Strukturen abgeschieden. Die Komposition des Materials konnte, analog zu den un-
dotierten und Wasserstoff-dotierten Schichten, über den Sauerstofffluss während der
Abscheidung eingestellt werden. Zur Herstellung von Diodenstrukturen wurde dieser so
gewählt, dass leitfähiges Material mit Zusammensetzungen von 0 ≥ x ≥ 0.40 aufge-
bracht wurde, was dem Bereich entspricht, innerhalb dessen die Materialkomposition
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Abbildung 4.64.: U-I-Kennlinien der durch die Abscheidung von Aluminium-
dotiertem ZnO1-xSx auf den GaN-Templaten hergestellten pn-Übergänge (links) und
vergrößerte Darstellung der Kennlinie für die Struktur mit dem höchsten Schwefelgehalt
(rechts). Die eingebettete Grafik zeigt das Ersatzschaltbild einer realen Diodenstruktur.

primär die Diskontinuität der Valenzbandmaxima von ZnO1-xSx und Galliumnitrid be-
einflusst. Die Schichtdicke wurde dabei zunächst mit 2 bis 3 µm gewählt.
In Tabelle 4.14 sind die elektrischen Kenngrößen, der verwendete Sauerstofffluss und
die Materialzusammensetzung der zur Diodenherstellung verwendeten Schichten aufge-
listet. Wie für die Wasserstoff-dotierten Schichten nimmt die freie Ladungsträgerdichte
und deren Hall-Beweglichkeit ebenfalls mit steigendem Schwefelgehalt kontinuierlich
ab.
Die Charakterisierung des elektrischen Verhaltens des pn-Übergangs mittels U-I-Kenn-
linien zeigte, wie in Abbildung 4.64 (links) dargestellt, dass in allen Fällen ein gleich-
richtendes Verhalten zu beobachten ist. Aufgrund des hohen Schichtwiderstandes fällt
der Stromfluss für die Diodenstruktur, die mit dem höchsten Schwefelgehalt hergestellt
wurde, deutlich geringer aus, als für die restlichen, weshalb deren Kennlinie zusätzlich
einzeln aufgetragen ist, um den gleichrichtenden Charakter zu verdeutlichen (rechts).
Während für die Strukturen mit x ≥ 0.15 der Stromfluss in Sperrichtung, wie für ei-
ne ideale Diode erwartet, gering ausfällt, steigt dieser für die beiden Strukturen mit
x < 0.15 im Bereich um den Nulldurchgang linear an, was sich in Vorwärtsrichtung bis

x O2-Fluss [sccm] ρ [Ωcm] n [cm−3] µ [cm2/Vs]
0.36 2 1.02× 104 nicht eindeutig nicht eindeutig
0.26 2.5 3.17× 101 3.4× 1017 ± 1.0× 1017 0.59± 0.26
0.20 3 8.10× 10−1 1.37× 1019 ± 7× 1017 0.56± 0.02
0.15 3.5 1.54× 10−1 5.29× 1019 ± 3.4× 1018 0.77± 0.05
0.10 4 2.35× 10−2 1.98× 1020 ± 1.1× 1019 1.35± 0.08
0.07 4.5 1.12× 10−2 2.62× 1020 ± 2.2× 1019 2.13± 0.19

Tabelle 4.14.: Elektrische Kenngrößen der zur Herstellung von Heterostruktur-Dioden
verwendeten Aluminium-dotierten ZnO1-xSx-Schichten.
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Abbildung 4.65.: EL-Spektren der mittels Aluminium-dotierten ZnO1-xSx-Schichten
mit variablem Schwefelgehalt hergestellten Heterostruktur-Dioden. Die schwarzen Linien
im linken oberen Spektrum kennzeichnen die Anpassungen der einzelnen Emissionsban-
den mit Gauß-Kurven und die rote gestrichelte Linie spiegelt das daraus rekonstruierte
Emissionsspektrum wider.

zum Einsatzpunkt des steilen Anstiegs des Stromflusses oberhalb der Schwellspannung
fortsetzt. Dieses Verhalten lässt sich bei Betrachtung des Ersatzschaltbildes einer realen
Diodenstruktur erklären, das in Abbildung 4.64 (eingebettete Grafik, rechts) schema-
tisch dargestellt ist. Neben dem reinen pn-Übergang haben vor allem zwei Arten von
parasitären Widerständen einen Einfluss auf den Verlauf der gemessenen U-I-Kennlinie.
Der mit RP bezeichnete Parallelwiderstand lässt, wenn er gering ist, einen Teil des
Stroms am eigentlichen pn-Übergang vorbeifließen, was sich in dem für die Strukturen
mit x < 0.15 beobachteten linear verlaufenden Anteil im Bereich des Nulldurchgangs
widerspiegelt. Der zusätzliche Serienwiderstand RS wird durch die Widerstände in der
Zuleitung zum pn-Übergang bestimmt. Hierzu trägt primär der Widerstand der einzel-
nen Schichten sowie der Kontaktwiderstand am Halbleiter-Metall-Übergang der aufge-
brachten Titan-Gold-Kontaktflächen bei, während der Widerstand der Zuleitungskabel
vernachlässigbar sein sollte. Eine solche reale Diodenstruktur kann somit nicht mehr
durch die einfache Schockley-Gleichung beschrieben werden. Stattdessen muss diese
entsprechend ergänzt werden, so dass unter Berücksichtigung des Ersatzschaltbildes die
Kennlinie durch

I − V − IRS
RP

= IS exp
(
e(V − IRS)
nidealkBT

)
(4.24)
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4.3. ZnO1-xSx/GaN-Heterostruktur-Leuchtdioden

Abbildung 4.66.: Fotografie der bläulichen Emission einer ZnO1-xSx/GaN-Dioden mit
x ≈ 0.20 (links) und einer mit x ≈ 0.07 (rechts).

bestimmt wird, wobei IS der Sättigungssperrstrom und nideal der dimensionslose Idea-
litätsfaktor ist [165]. Der Serienwiderstand RS und der Idealitätsfaktor nideal wirken
sich dementsprechend primär auf das Anstiegsverhalten des Stromflusses oberhalb der
Schwellspannung aus und führen zu Abweichungen vom exponentiellen Verlauf.
In Abbildung 4.65 sind die EL-Spektren der bei Raumtemperatur mit 25mA Strom-
fluss betriebenen Leuchtdioden in normierter Form dargestellt. Da, im Vergleich zu den
ZnO/GaN-Dioden, das Emissionsspektrum in den meisten Fällen nicht primär von einer
einzelnen Emissionsbande dominiert wird, lassen sich bis zu fünf verschiedene Banden
im aufgenommenen Spektrum erkennen. Dies ist am Beispiel des EL-Spektrums der Di-
odenstruktur, die mit dem niedrigsten Schwefelgehalt hergestellt wurde, exemplarisch
durch die Anpassung über fünf Gauß-Kurven (schwarze Linien) verdeutlicht, die in ih-
rer Summe das gesamte Emissionsspektrum gut rekonstruieren (gestrichelte rote Linie).
Prinzipiell lassen sich abermals eine rote, gelbe und blaue Emissionsbande ausmachen,
wie sie schon für die ZnO/GaN-Dioden beobachtet wurden, allerdings befinden sich
zwischen diesen teilweise zusätzliche Emissionsbanden. Für die blaue Bande ist eine
Struktur aus zwei Maxima zu erkennen, deren Energielage zwischen 2.79 und 2.92 eV
bzw. 2.52 bis 2.62 eV variiert. Im Bereich der gelben Emissionsbande ist in der Regel
ein ausgeprägtes Maximum zwischen 2.27 und 2.29 eV und ein zweites, generell schwach
ausgeprägtes zwischen 2.13 und 2.16 eV, das nicht in allen EL-Spektren eindeutig iden-
tifiziert werden kann. Das Emissionsmaximum der rote Bande liegt mit 1.91 bis 1.93 eV
im gleichen Bereich wie es für die ZnO/GaN-Strukturen der Fall war.
Ein systematischer Zusammenhang mit dem Schwefelgehalt der aufgebrachten ZnO1-xSx-
Schichten ist nicht zu erkennen, allerdings zeigte sich, dass die Maximalenergie der Emis-
sionsbanden einer einzelnen Probe immer alle tendenziell bei höheren, mittleren oder
niedrigeren Energielagen im jeweils zugeordneten Bereich zu finden sind. Dies würde
der Erwartung bei der Zuordnung zu DAP-Rekombinationen entsprechen, da dies über
die Abhängigkeit von der Anregungsleistung erklärt werden könnte, die sich auf alle
Emissionsbanden auswirkt. Zwar wurden alle Dioden mit dem gleichen Stromfluss be-
trieben, allerdings fallen dabei, in Abhängigkeit von der U-I-Kennlinie, unterschiedliche
Spannungen über der Diode ab, so dass ebenfalls die eingekoppelte Leistung variiert.
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Abbildung 4.67.: Im statischen (links) und gepulsten Modus (rechts) für verschiede-
ne Stromflüsse bei Raumtemperatur aufgenommene EL-Spektren einer ZnO1-xSx/GaN-
Dioden mit x ≈ 0.07.

Wie für die energetischen Lage der Maxima der einzelnen Emissionsbanden konnte auch
für deren Intensitätsverhältnis keine systematische Abhängigkeit vom Schwefelgehalt
der aufgebrachten ZnO1-xSx-Schicht gefunden werden. Weiterhin zeigte sich, dass die
Reproduktion der Schichten und sogar die Verwendung unterschiedlicher Kontaktfelder
auf einer einzelnen Struktur nicht zum gleichen Emissionsverhalten führten. So domi-
niert z. B. für die Schicht mit x ≈ 0.07 in den in Abbildung 4.65 gezeigten EL-Spektren
die rote Emissionsbande, während für eine zweite, mit den gleichen Parametern herge-
stellte Diode das Emissionsspektrum primär durch die blaue Emissionsbande bestimmt
wird. Letzteres zeigen die fotografischen Aufnahmen in Abbildung 4.66, die die bläuliche
Emission einer Struktur mit x ≈ 0.20 (links) und der erwähnten mit x ≈ 0.07 (rechts)
zeigen. Aufgrund der verkleinerten Bandlückenenergie wird dabei die Emission durch
die aufgebrachte ZnO1-xSx-Schicht mit steigendem Schwefelgehalt unterdrückt, da das
emittierte Licht von dieser absorbiert wird.

Wie bereits im vorherigen Abschnitt 4.3.2 (ab Seite 106) erwähnt, wurde der Einfluss
des Stromflusses auf die Intensität der Emissionsbanden in den EL-Spektren für den
statischen und den gepulsten Betrieb anhand einer ZnO1-xSx/GaN-Dioden mit x ≈ 0.07
untersucht. In Abbildung 4.67 sind die bei Stromflüssen von 25, 50, 75 und 100mA bei
Raumtemperatur aufgenommenen EL-Spektren dargestellt. Im statischen Betrieb (lin-
ker Graph) ist mit Erhöhung des Stromflusses von 25 auf 50mA zunächst sowohl eine
Intensitätssteigerung der dominierenden blauen als auch der roten Emissionsbande zu
erkennen. Eine weitere Erhöhung des Stromflusses auf 75 und schließlich 100mA führt
allerdings zu einer Reduzierung der Emissionsintensität der blauen Bande, während die
der roten noch leicht ansteigt und in ein gesättigtes Verhalten übergeht. Infolgedessen
dominiert bei 100mA Stromfluss die rote Bande das Spektrum.
Wie bereits erwähnt, lässt sich das beschriebene Verhalten auf eine Erwärmung des Über-
gangsbereichs aufgrund des hohen Stromflusses zurückführen, die sich in einem mess-
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Abbildung 4.68.: Intensität der roten und blauen Emissionsbande in Abhängigkeit
von der Stärke des im Betrieb fließenden Stroms (links) sowie Vergleich der blauen
Emissionsintenität im statischen und gepulsten Modus (rechts).

baren Temperaturanstieg des gesamten Probenstücks widerspiegelte. Im pn-Übergangs-
bereich wird zusätzlich zur Jouleschen-Wärme ebenfalls durch die nicht-strahlende
Rekombination von Ladungsträgern Wärme erzeugt [165]. Dass sich die Erwärmung
verstärkt auf die Intensität der blauen Bande auswirkt, während die der roten fast nicht
beeinflusst wird, ist dadurch zu erklären, dass im ersten Fall die erhöhte Temperatur
die Anzahl der Löcher in den Magnesium-Akzeptoren reduziert, während die ansonsten,
z. B. im Falle der roten 1.8 eV Bande in Galliumnitrid, beteiligten tiefen Störstellen von
derartigen Effekten weit weniger stark beeinflusst werden.
Die Vergleichsmessung im gepulsten Modus (rechter Graph) zeigt den bereits in Ab-
schnitt 4.3.2 (ab Seite 106) beschriebene Verlauf, dass die Intensität aller Emissions-
banden kontinuierlich mit dem Stromfluss ansteigt. In dieser Messung sind abermals
aufgrund der Dicke der beteiligten Schichten entstehende Interferenzeffekte sichtbar,
deren Auftreten primär durch geometrische Details im Messaufbau und Strahlengang
bestimmt werden.
In Abbildung 4.68 (links) ist noch einmal zur Veranschaulichung des zuvor beschriebenen
Verhaltens die Intensität der blauen und roten Emissionsbande gegen den Stromfluss
im statischen Betrieb in kleineren Schrittweiten aufgetragen. Im vorliegenden Fall ist zu
erkennen, dass die Intensität der blauen Bande bis ca. 40mA ansteigt und oberhalb wie
zuvor beschrieben an Stärke abnimmt, während die Intensität der roten Bande erst bei
hohen Strömen sättigt. Die Auftragung der Intensität der blauen Bande im statischen
und gepulsten Modus (rechts) zeigt, dass für niedrige Ströme zunächst die Intensität
im statischen Modus höher ausfällt, was durch die verkürzte An-Zeit von nur 20% im
gepulsten Modus zu erklären ist. Mit steigendem Stromfluss ist schließlich im gepulsten
Modus ein annähernd linearer Anstieg zu beobachten, während im statischen Fall das
zuvor beschriebene Verhalten in Erscheinung tritt.

Für die ZnO1-xSx/GaN-Dioden mit x ≈ 0.07 wurde ebenfalls die Temperaturabhängig-
keit des EL-Spektrums und der U-I-Kennlinie im Bereich von 25 bis 300K untersucht.
Die Elektrolumineszenzmessungen erfolgten im statischen Betrieb bei 25mA Stromfluss.
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Abbildung 4.69.: Elektrolumineszenzspektren einer ZnO1-xSx/GaN-Dioden mit x ≈
0.07 aufgenommen bei verschiedenen Temperaturen im Bereich zwischen 25 und 300K
(links) und Abhängigkeit der energetischen Lage des Emissionsmaximums der blauen
Bande von der Probentemperatur (rechts).

Wie in Abbildung 4.69 (links) gezeigt, ist die Emissionsintensität der blauen Bande bei
tiefen Temperaturen gegenüber der bei Raumtemperatur deutlich erhöht und sinkt bei
Erwärmung der Probe kontinuierlich ab. Die Struktur des Emissionsspektrums bleibt
dabei annähernd unverändert und auch die energetische Lage des Emissionsmaximums
variiert nur minimal und besitzt keine systematische Abhängigkeit von der Probentem-
peratur (siehe Abbildung 4.69, rechts). Dies ist abermals im Einklang mit der Zuord-
nung der blauen Emissionsbande zu einer DAP-Rekombination unter Beteiligung von
Magnesium-Akzeptoren und tiefen, donatorartigen Störstellen. Die energetische Lage
dieser Störstellen besitzt anders als die Lage von Leitungsbandminimum und Valenz-
bandmaximum keine ausgeprägte Temperaturabhängigkeit, wobei letztere durch die For-
mel von Varshni beschrieben wird [166]. Daher sind Übergänge mit Bandbeteiligung
als Ursprung der blauen Bande unwahrscheinlich. Die Verringerung der Emissionsin-
tensität ist, wie zuvor schon beschrieben, auf die Erhöhung des Anteils an ionisierten
Magnesium-Aktzeptoren bei steigender Temperatur zurückzuführen.
In Abbildung 4.70 sind die an den gleichen Temperaturpunkten, bei denen die zuvor
gezeigten El-Spektren aufgenommen wurden, gemessenen U-I-Kennlinien aufgetragen.
Es ist zu beobachten, dass sich die Schwellspannung in Vorwärtsrichtung mit sinken-
der Temperatur stetig vergrößert, so dass sich der Einsatzpunkt, ab dem der Strom-
fluss stark ansteigt, zu höheren Spannungswerten verschiebt. Gleichzeitig bleibt aller-
dings der qualitative Verlauf und die zugehörige Steigung in diesem Bereich annähernd
gleich, was darauf schließen lässt, dass der Serienwiderstand RS durch die Probentem-
peratur nicht übermäßig stark beeinflusst wird. Für den Widerstand der ZnO1-xSx:Al-
(n ≈ 3 × 1020 cm−3) und der GaN:Si-Schicht (n ≈ 5 × 1018 cm−3) spiegelt dies auf-
grund der hohen Dotierkonzentration und der flachen Defekttiefe das erwartete Verhal-
ten wider. Lediglich die GaN:Mg-Schicht sollte trotz der hohen Dotierkonzentration (ca.
1× 1020 cm−3) aufgrund der hohen Aktivierungsenergie des Magnesium-Akzeptors eine
ausgeprägte Temperaturabhängigkeit der elektrischen Schichteigenschaften aufweisen.
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Abbildung 4.70.: U-I-Kennlinien einer ZnO1-xSx/GaN-Diode mit x ≈ 0.07 aufgenom-
men bei verschiedenen Temperaturen im Bereich zwischen 25 und 300K.

Allerdings wird diese vom Strom nicht in der Ebene, sondern nur senkrecht zur Schich-
toberfläche durchflossen, so dass die geringe Materialdicke von ca. 100 nm den Einfluss
auf die Gesamteigenschaften der Struktur relativiert. Im Gegensatz dazu ist an der Stei-
gung der Kennlinie um den Nullpunkt herum zu erkennen, dass der Parallelwiderstand
RP kontinuierlich mit sinkender Temperatur ansteigt, so dass weniger Strom am eigent-
lichen pn-Übergang vorbeifließt, was einer Widerstandserhöhung dieses Leitungskanals
aufgrund der verringerten Temperatur zugeschrieben werden kann.
Der Anstieg der Schwellspannung einer Diode in Vorwärtsrichtung mit sinkender Tem-
peratur ist ein bekanntes Phänomen und lässt sich durch den Einfluss auf die freie
Ladungsträgerdichten, die Energie der Bandlücke (Varshni-Formel) und die effektive
Zustandsdichte von Leitungs- und Valenzband erklären [165, 166]. Für Homostruktur-
Dioden lässt sich die Verschiebung berechnen, allerdings können die zugrundeliegenden
Formalismen nicht direkt auf eine Heterostruktur-Diode übertragen werden [165].

Wie für die ZnO/GaN-Heterostrukturen wurden ebenfalls für die ZnO1-xSx/GaN-Dioden
pin-Strukturen abgeschieden. Zu diesem Zweck wurden undotierte, intrinsische Zwi-
schenschichten von ca. 50 nm Dicke abgeschieden, die anschließend mit einer hochleitfä-
higen Aluminium-dotierten Schicht bedeckt wurden. Die Komposition der intrinsischen
Zwischenschicht wurde dabei in 6 Schritten gleichmäßig aus dem gesamten Mischbe-
reich ausgewählt, wobei gezielt die beiden Punkte mit x ≈ 0.40 und x ≈ 0.85 anvisiert
wurden, an denen die Diskontinuität der Leitungs- bzw. Valenzbänder aufgehoben sein
sollte. Weiterhin wurden sowohl mittels Aluminium- als auch mit Wasserstoff-dotiertem
ZnO1-xSx Heterostrukturen mit einem Kompositionsgradient erzeugt, so dass am pn-
Übergang die Valenzbänder auf der gleichen Energiehöhe liegen (x ≈ 0.40) und zum
Metallkontakt hin ein Übergang zu hochleitfähigem Zinkoxid erfolgt. Beide Vorgehens-
weisen führten allerdings nicht zu neuen Erkenntnissen. Es konnte weder ein syste-
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matischer Einfluss auf die Intensitätsverhältnisse der verschiedenen Emissionsbanden
noch auf die gesamte Emissionsintensität der Strukturen oder auf die aufgenommen U-
I-Kennlinien festgestellt werden, weshalb die Ergebnisse an dieser Stelle nicht einzeln
dargestellt werden. Generell war in der Regel die blaue Emissionsbande dominierend
und unterschiedliche Anteile der zuvor beschriebenen Banden im Emissionsspektrum
sichtbar.
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5. Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden ZnO1-xSx-Dünnschichten mittels RF-Kathodenzer-
stäubung abgeschieden und auf ihre Materialeigenschaften hin charakterisiert. Neben
dem undotierten Ausgangsmaterial wurde ebenfalls die Möglichkeit der n-Typ-Dotierung
mit Wasserstoff sowohl speziell für das binäre Material Zinkoxid als auch für das ternären
Mischsystem ZnO1-xSx über den gesamten Kompositionsbereich hinweg untersucht. Im
Rahmen des FP7 EU-Projekts Orama wurden ferner ZnO1-xSx-GaN-Heterostruktur-
Leuchtdioden hergestellt und charakterisiert.

Durch die Abscheidung bei 350 ◦C wächst sowohl Zinkoxid als auch Zinksulfid in der
hexagonalen Wurtzitstruktur polykristallin entlang der [0 0 0 1]-Richtung auf den ver-
wendeten c-Saphir-Substraten auf. Für beide Materialien wurde eine ausgeprägte in-
plane-Orientierung der Schicht-bildenden Kristallite untereinander und mit dem Sub-
strat in der Form ZnS/ZnO-[1 0 1̄ 0] ‖ Saphir-[1 0 1̄ 0] festgestellt. Für das aufgewachsene
Zinksulfid konnten geringe Anteile der kubischen Zinkblendestruktur nachgewiesen wer-
den, die jedoch voraussichtlich auf Stapelfehler innerhalb primär hexagonaler Kristallite
zurückzuführen sind, was in einer eindeutigen Φ-Korrelation zur Wurtzitstruktur wider-
gespiegelt wird. Die Bandlückenenergien wurden über optische Messungen zu ca. 3.27
(ZnO) und 3.61 eV (ZnS) bei Raumtemperatur bestimmt.
Im undotierten Fall besitzen nur die Zinkoxidschichten eine messbare elektrische Leit-
fähigkeit, während die Zinksulfidschichten im Rahmen der Messmöglichkeiten als völlig
isolierend anzusehen sind. Eine Quantifizierung der Verunreinigungen in den Zinkoxid-
schichten ergab, dass sowohl Aluminium als auch Wasserstoff in ausreichender Menge
vorliegen, um die freie Ladungsträgerdichte von ca. 1× 1019 cm−3 bei Raumtemperatur
erklären zu können.

Die Synthese des ternären Mischsystem ZnO1-xSx konnte sowohl unter Verwendung ei-
nes Zinksulfid-Targets durch reaktive Kathodenzerstäubung mit Sauerstoff als auch von
einem Zinkoxid-Target durch die Zugabe von Schwefelwasserstoff bei 350 ◦C ohne Pha-
senseparation erfolgreich umgesetzt werden, wobei sich die Materialzusammensetzung
kontrolliert und reproduzierbar über die Flüsse der Reaktivgase einstellen lässt. Ein
Vegardsches Verhalten der Gitterparameter, verbunden mit der gleichmäßigen Durch-
mischung der Anionen, konnte für den Übergangsbereich zwischen den beiden binären
Ausgangsmaterialien mit XPS-Messungen bestätigt werden, wobei die für die Zinkoxid-
und Zinksulfidschichten beobachtete Vorzugsorientierung mit der [0 0 0 1]-Richtung senk-
recht zur Substratoberfläche über den gesamten Mischbereich hinweg erhalten bleibt.
Unter Verwendung des Zinksulfid-Targets lässt sich vor allem im mittleren Kompositi-
onsbereich um x ≈ 0.50 eine höhere Kristallqualität erreichen, wobei dennoch die Halb-
wertsbreite des (0 0 0 2)-Reflexes in den Θ-2Θ-Diffraktogrammen stärker zunimmt, als
es allein durch mikroskopische Fluktuationen der Verteilung der beiden Anionensorten
zu erklären wäre. Im Gegensatz dazu bleibt die laterale Korngröße im Übergangsbereich
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annähernd konstant. Die in-plane-Orientierung der Schicht-bildenden Kristallite unter-
einander geht im mittleren Kompositionsbereich jedoch verloren. Kubische Anteile, wie
sie für die Zinksulfidschichten gefunden wurde, konnten im ternären Mischsystem aller-
dings nicht nachgewiesen werden.
Für die vom Zinkoxid-Target abgeschiedenen Zinksulfidschichten führen hohe Verspan-
nungen des Kristallgitters zur Bildung von Rissen, die schließlich zum Teil ein Ablösen
der Schicht vom Substrat nach sich zieht.
Die auf optischem Wege bestimmte Bandlückenenergie weist den für ZnO1-xSx typi-
schen gebogene Verlauf in Abhängigkeit von der Materialzusammensetzung mit einer
minimalen Energie von ca. 2.8 eV auf. Eine n-Typ-Leitfähigkeit des nominell undotier-
ten Materials lässt sich nur im Bereich der vollständigen Oxidation mit x ≤ 0.05 für die
Abscheidung vom Zinksulfid-Target und x ≤ 0.11 bei Verwendung des Zinkoxid-Targets
nachweisen, wobei in letzterem Fall aller Voraussicht nach der Einbau von Wasserstoff
aus dem Reaktivgas zur Dotierung beiträgt.

Für Zinkoxid, Zinksulfid und eine Materialzusammensetzung mit x ≈ 0.37 wurde der
Brechungsindex und dessen Dispersion aus den, in den optischen Messungen sichtba-
ren, Interferenz-Strukturen berechnet. In allen Fällen konnte eine normale Dispersi-
on nachgewiesen werden, die durch eine Sellmeier-Gleichung in 1. Ordnung ange-
passt werden kann. In Übereinstimmung mit Ergebnissen der Fachliteratur zeigte sich,
dass ein Großteil der Verschiebung des Brechungsindexes beim Übergang von Zinkoxid
(n(1.7 eV) ≈ 1.91) zu Zinksulfid (n(1.7 eV) ≈ 2.38) im oxidischen Bereich (x ≤ 0.60)
erfolgt.

Untersuchungen der thermischen Stabilität zeigten, dass die Zinksulfidschichten an Luft
bei T ≥ 550 ◦C oxidieren. Dabei erfolgt ein direkter Übergang zu Zinkoxid, ohne dass ein
ternäres Mischsystem gebildet wird. Durch eine Stickstoffschutzatmosphäre kann diese
Oxidation prinzipiell unterbunden werden, während für das ternäre Mischsystem aller-
dings eine Separation in oxidische und sulfidische Phase auftritt, wenn eine Temperatur
von ca. 600 ◦C überschritten wird.

Die Abscheidung von ZnO1-xSx unter Verwendung eines Zinksulfid-Targets führt ohne
Heizung des Substrats für Kompositionen mit x ≥ 0.37 zum Aufwachsen von röntgen-
amorphem Material. Durch Variation der Temperatur des Probentellers konnte gezeigt
werden, dass im oxidischen Bereich erst für T ≥ 250 ◦C Reflexe, die dem Schichtmaterial
zuzuordnen sind, in den Θ-2Θ-Diffraktogrammen sichtbar werden und die Kristallqua-
lität sich mit steigender Temperatur stetig verbessert. In allen Fällen ist eine Vorzugs-
orientierung mit der [0 0 0 1]-Richtung senkrecht zur Substratoberfläche festzustellen.
Im Gegensatz dazu liegt für die Zinksulfidschichten bezüglich der Kristallqualität eine
optimale Temperatur im Bereich 150 ◦C ≤ T ≤ 350 ◦C. Die für die Abscheidung von
ZnO1-xSx genutzte Temperatur von 350 ◦C bietet daher einen optimalen Kompromiss,
um eine hohe Kristallqualität der beiden binären Grenzmaterialien zu gewährleisten.

Für die Abscheidung bei 750 ◦C vom Zinkoxid-Target, die untersucht wurde, um für
thermoelektrischen Messungen kleine Schwefelkonzentrationen ohne zusätzlichen Was-
serstoffeinbau zu erzielen, ist zu beobachten, dass, wie basierend auf den Untersuchungen
der thermischen Stabilität zu erwarten, das Material nicht im gesamten Kompositionsbe-
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reich phasenrein synthetisiert werden kann. Es lassen sich lediglich Zusammensetzungen
mit x ≤ 0.07 und x ≥ 0.60 abschieden, wobei im Übergangsbereich die Schichten zum
Teil aus zwei Phasen gebildet werden. Die Abweichung zu den Ergebnissen für die ther-
mische Stabilität, die zeigten, dass oberhalb von ca. 600 ◦C eine Separation in Zinksulfid
und Zinkoxid erfolgt, ist auf Unterschiede der Temperatur des Probentellers und der
der Substratoberfläche zurückzuführen. Eine Analysen der Kristallstruktur ergab, dass
die abgeschiedenen Zinkoxidschichten in-plane in diesem Fall ZnO-[1 0 1̄ 0] ‖ Saphir-
[1 1 2̄ 0] orientiert sind, wodurch die Gitterfehlanpassung reduziert wird, während die
Zinksulfidschichten weiterhin mit ZnS-[1 0 1̄ 0] ‖ Saphir-[1 0 1̄ 0] aufwachsen. Eine mess-
bare n-Typ-Leitfähigkeit ist abermals nur für die Schichten im oxidischen Bereich zu
finden.

Durch Zugabe von Wasserstoff während der Abscheidung von Zinkoxid kann die Dichte
der freien Ladungsträger auf ca. 2×1020 cm−3 und gleichzeitig deren Hall-Beweglichkeit
bis zu Werten von 30 cm2/Vs erhöht werden, wobei ein Wasserstoffgehalt von etwa 6.5%
des verwendeten Gasgemischs zu den besten Materialeigenschaften führt. Wird dem Pro-
zess zusätzlich Sauerstoff beigemischt, kann die freie Ladungsträgerdichte auf jeden Wert
unterhalb von 2×1020 cm−3 eingestellt werden. Die beobachtete Abhängigkeit der experi-
mentell bestimmten Bandlückenenergie von der freien Ladungsträgerdichte konnte durch
ab-initio-Berechnungen unter Berücksichtigung der Burstein-Moss-Verschiebung, ei-
ner Bandlückenrenormalisierung und exzitonischer Effekte außerordentlich gut beschrie-
ben werden.
Der Ladungstransport wird in den Schichten bei Raumtemperatur primär durch die
Streuung an Korngrenzen dominiert, die zu einem positiven Temperaturkoeffizienten
führen, während bei tieferen Temperaturen zusätzliche Prozesse, z. B. Tunneleffekte,
berücksichtigt werden müssen, um die Temperaturabhängigkeit der Hall-Beweglichkeit
erklären zu können.
Eine Analyse der thermischen Stabilität zeigte, dass oberhalb von ca. 200 bis 300 ◦C Teile
des Wasserstoffs aus den Schichten ausdiffundieren, was zu einer dauerhaften Reduzie-
rung der freien Ladungsträgerdichte führt. Dass der Effekt primär durch die Temperatur
und weniger durch die Dauer der Behandlung bestimmt wird, lässt darauf schließen, dass
mehrere Wasserstoffkonfigurationen (z. B. HBC, HO etc.) zur Gesamtdotierung beitra-
gen, die eine unterschiedliche thermische Stabilität besitzen. Aus dem gleichen Grund
nimmt auch die Menge des eingebauten Wasserstoffs bei gleichem Angebot mit steigen-
der Substrattemperatur stetig ab. Untersuchungen der Langzeitstabilität zeigten, dass
der spezifische Widerstand der Wasserstoff-dotierten Schichten ebenfalls durch Lagerung
bei Raumtemperatur an Luft stetig zunimmt. Allerdings konnte dies auf die Anlagerung
von Sauerstoff zurück geführt werden, der im Vakuum abgedampft werden kann, wo-
durch die Schichten ihre ursprünglichen Eigenschaften zurück erhalten.

Auch im ternären Mischsystem ZnO1-xSx führt die Dotierung mit Wasserstoff zu einer
Erhöhung der freien Ladungsträgerdichte, die allerdings mit steigendem Schwefelgehalt
stetig abnimmt. Dabei lässt sich für Materialzusammensetzungen bis x ≈ 0.80 eine
messbare n-Typ-Leitfähigkeit nachweisen. Der Transport der Ladungsträger wird bei
Raumtemperatur weiterhin durch die Streuung an Korngrenzen bestimmt, während die
Temperaturabhängigkeit der freien Ladungsträgerdichte und der Hall-Beweglichkeit
durch eine Kombination des Seto-Modells mit der Annahme eines parallel ablaufenden
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5. Zusammenfassung

Leitungskanals mit konstanter Hall-Beweglichkeit zufriedenstellend beschrieben wer-
den kann.
Durch die reduzierende Wirkung von Wasserstoff wird der Parameterraum für die Ab-
scheidung von ZnO1-xSx zur sulfidischen Seite hin verschoben, so dass mehr Sauerstoff
beigemischt werden muss, um die gleiche Materialzusammensetzung wie im undotier-
ten Fall zu erhalten. XPS-Messungen bestätigten jedoch, dass die Gültigkeit des Ve-
gardschen Gesetzes weiterhin gegeben ist.
Wie für die Wasserstoff-dotierten Zinkoxidschichten ist ebenfalls für die ZnO1-xSx-Schich-
ten die Dotierung bis ca. 200 ◦C thermisch stabil. Oberhalb deutet sich ein analoges
Verhalten zu dem von reinem Zinkoxid an, so dass die freie Ladungsträgerdichte schritt-
weise reduziert wird.

Durch die Abscheidung von n-leitendem Zinkoxid und ZnO1-xSx auf p-leitendem Gal-
liumnitrid konnten Licht-emittierende Heterostruktur-Dioden hergestellt werden, wo-
bei im bandkantennahen Bereich nur die DAP-Rekombination im Magnesium-dotierten
Galliumnitrid bei ca. 2.8 eV zum Emissionsspektrum beiträgt, deren charakteristisches
Verhalten in leistungs- und temperaturabhängigen Messungen bestätigt wurde. Auch
durch eine deutliche Verbesserung der Kristallqualität über die Abscheidung bei ho-
hen Temperaturen konnte keine Lichtemission aus den oxidischen Schichten in diesem
Energiebereich erzielt werden. Zusätzlich sind Lumineszenzbanden im gelben und roten
Spektralbereich zu beobachten, deren Entstehung durch das verwendete Galliumnitrid-
Templat erklärt werden könnte, wobei jedoch ebenfalls, vor allem für die rote Bande,
Defekte im Zinkoxid oder an der Grenzfläche der beiden Materialien als Ursprung in
Frage kommen.
Aufgrund des in den von Osram Opto-Semiconductor zur Verfügung gestellten GaN-
Templaten integrierten Tunnelkontakts, wodurch eine direkte Kontaktierung der p-GaN-
Schicht umgangen werden kann, fallen die Schwellspannungen für die verschiedenen
Dioden-Strukturen generell niedrig aus. Ferner kann durch den Betrieb mit gepulstem
Stromfluss eine Erwärmung des pn-Übergangsbereichs erfolgreich verhindert werden, die
ansonsten zu einer beträchtlichen Reduzierung der Emissionsintensität führt.
Ein systematischer Einfluss der Schwefelkonzentration der aufgebrachten Schichten auf
das Emissionsverhalten der Heteroübergänge konnte nicht beobachtet werden.
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A. Anhang

A.1. Analyseverfahren

A.1.1. Optische Spektroskopie - Transmission und Reflexion

Die optische Transmissions- und Reflexionsspektroskopie ist eine Standardmethode zur
Charakterisierung von Halbleiterdünnschichten, um z.B. über den Einsatzpunkt der
Fundamentalabsorption die Bandlücke des untersuchten Materials zu ermitteln oder
durch die Analyse der Reflexionseigenschaften im nahen Infrarot Einblicke in die Dich-
te der freien Ladungsträger in der Schicht zu erhalten. Weiterhin kann, bei bekannter
Dispersion des Brechungsindexes, aus der Wellenlängenlage von durch konstruktive und
destruktive Interferenz des an der Oberfläche und der Schicht-Substrat-Grenze reflek-
tierten Strahlungsanteils entstehende lokale Hoch- und Tiefpunkte des Messsignals die
Dicke einer dünnen Schicht berechnet werden.
Alle Transmissions- und Reflexionsmessungen wurden an einem Spektrometer vom Typ
Lambda 900 der Firma Perkin Elmer durchgeführt. Dieses deckt den Wellenlängenbe-
reich von 190 bis 3300 nm ab, wobei der ultraviolette Spektralbereich von einer Deu-
terium-Lampe und der sichtbare und nahe infrarote Bereich mit einer Halogenlampe
erzeugt wird. Für die Messung wird über ein optisches Gitter aus der Lampenstrah-
lung ein monochromatischer Primärstrahl erzeugt, dessen Wellenlänge variiert und die
zugehörige Intensität nach dem Durchgang durch die untersuchte Probe, bzw. Reflexi-
on an deren Oberfläche, erfasst wird. Die Analyse der transmittierten bzw. reflektier-
ten Strahlungsintensität erfolgt im sichtbaren und ultravioletten Spektralbereich durch
einen Szintillator mit nachgeschaltetem Sekundärelektronenvervielfacher und im nahen
Infrarot-Bereich (λ > 860 nm) durch eine PbS-Zelle. Das Lambda 900 verwendet zur Si-
gnalerfassung eine Zweistrahlgeometrie, wofür der Primärstrahl vor dem Probendurch-
gang optisch geteilt wird. Der Referenzstrahl wird mit gleicher Weglänge an der Probe
vorbei durch das Spektrometer geführt, um anschließend das Intensitätverhältnis der
beiden Strahlen als Signal zu interpretieren. Dieses Messverfahren macht das Spektro-
meter unempfindlich gegenüber Betriebsdauer bedingten Intensitätsschwankungen der
verwendeten Lampen. Um Proben vermessen zu können, deren Ausmaße kleiner als die
des Primärstrahls sind, können zusätzliche Blenden in den Strahlengang eingebracht
werden, die gewährleisten, dass nur die Intensität des durch die Probe geführten Strah-
lenteils als Messsignal erfasst wird. Reflexionsmessungen können mit einer Probenbühne
durchgeführt werden, die den Primärstrahl unter einem Einfallswinkel von 6◦ (zur Ober-
flächennormalen) auf die Probe lenkt und den reflektierten Strahl zum Detektor leitet.
Für alle Messungen wurde zuvor eine Basislinie des verwendeten Substrats aufgenom-
men, die anschließend in der eigentlichen Messung als Referenzsignal genutzt wurde.
Durch dieses Vorgehen können die Einflüsse der Schicht von denen des Substrats sepa-
riert werden. Für Reflexionsmessungen stehen ein Gold- und ein Aluminiumspiegel zur
Verfügung, deren Reflexionseigenschaften, je nach gewünschtem Wellenlängenbereich,
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als Basissignal für eine nahezu 100%tige Reflexion genutzt werden können.
Eine detaillierte Beschreibung des Lambda 900 -Spektrometers kann der Anleitung des
Geräteherstellers entnommen werden, während für ein ausführliche Erläuterung opti-
scher Spektroskopiemethoden auf die entsprechende Fachliteratur verwiesen sei [65, 167].

A.1.2. Röntgenbeugung - XRD

Die kristalline Struktur einer Festkörperprobe lässt sich mittels Röntgenbeugung (XRD:
engl. x-ray diffraction) zerstörungsfrei untersuchen. Um ein Beugungsexperiment durch-
führen zu können, muss die Wellenlänge der verwendeten Strahlung in der Größen-
ordnung der zu untersuchenden Strukturen liegen. Die Netzebenenabstände kristalliner
Festkörper liegen in der Regel im Angströmbereich, weshalb sich, neben der im Fol-
genden beschriebenen Untersuchung mit Röntgenstrahlung, ebenfalls Strukturanalysen
mit Neutronen oder Elektronen durchführen lassen. Zu diesem Zweck muss deren kine-
tische Energie so gewählt werden, dass die zugehörige Materiewelle eine passende de-
Broglie-Wellenlänge besitzt. Vor allem die Hochenergie-Elektronenbeugung (RHEED:
engl. reflection high energy electron diffraction) ist eine weit verbreitete Methode zur
in situ Charakterisierung von hoch-kristallinen Dünnschichten während des Wachstums
mittels Molekularstrahlepitaxie (MBE), da die Methode sehr oberflächensensitiv ist.
Röntgenbeugungsexperimente werden in der Regel mit monochramatischer Röntgen-
strahlung durchgeführt. Lediglich beim Laue-Verfahren wird ein Einkristall mit einem
kontinuierlichen Spektrum bestrahlt, um möglichst viele Kristallebenen gleichzeitig ver-
messen zu können. Trifft monochromatische Röntgenstrahlung unter dem Winkel Θ auf
eine Schar von parallelen, durch die Millerschen-Indizes (h k l) charakterisierte, Net-
zebenen mit dem Abstand dhkl und erfüllt dabei die Bragg-Bedingung

nλ = 2dhkl sin Θ (n ∈ N), (A.1)

so lässt sich unter dem Winkel 2Θ (Winkel zwischen ein- (primär) und ausfallendem (se-
kundär) Strahl) ein Beugungsmaximum finden. Analog zur Beugung am optischen Gitter
wird die Ordnung des Intensitätsmaximums mit einer natürlichen Zahl n nummeriert.
Neben der Winkellage des entstehenden (h k l)-Reflexes, die bei bekannter Wellenlänge
der verwendeten Röntgenstrahlung über Gleichung (A.1) den Netzebenenabstand lie-
fert, ist dessen Halbwertsbreite direkt von der Anzahl der beteiligten Netzebenen und
damit von der Korngröße und der Kristallqualität abhängig [69].
Um die Netzebenenabstände und die Orientierungsverteilung der Kristallite in einer
polykristallinen Dünnschicht zu untersuchen, wird in der Regel eine Messung in der
Bragg-Brentano-Geometrie durchgeführt. Der schematische Aufbau des nach diesem
Prinzip arbeitenden und im Rahmen dieser Arbeit verwendeten 2-Kreis-Röntgendif-
fraktometers vom Typ D5000 der Firma Siemens ist in Abbildung A.1 dargestellt. Die
Röntgenröhre ist in der Anlage fest montiert, während der Einfallswinkel Θ durch Dre-
hung des Probentellers, der sich in der Mitte des Goniometerkreises befindet, eingestellt
werden kann. Zur Durchführung einer Θ-2Θ-Messung, bei der die Signalerfassung des
ausfallenden Strahls unter dem gleichen Winkel erfolgen muss, wie der der einfallen-
den Röntgenstrahlung, wird der Probenteller mit vorgegebener Winkelgeschwindigkeit
gedreht und der Röntgendetektor, der aus einem NaJ:Tl-Szintillator mit nachgeschalte-
tem Sekundärelektronenvervielfacher besteht, entsprechend mitgeschwenkt. Ein auf die-
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Abbildung A.1.: Schematische Darstellung des Aufbaus eines 2-Kreis-Röntgendiffrak-
tometers in Bragg-Brentano-Geometrie. Grafik aus [168].

se Weise aufgenommenes Diffraktogramm beinhaltet alle (h k l)-Reflexe der Netzebenen,
die parallel zur Oberfläche der untersuchten Probe liegen und deren Netzebenenabstand
im aufgenommenen Winkelbereich die Bragg-Bedingung erfüllt.
Zusätzlich zu den Θ-2Θ-Messungen lassen sich im verwendeten Diffraktometer auch ω-
Messungen durchführen, bei denen der 2Θ-Winkel zwischen Röhre und Detektor fest
auf einen zuvor gefundenen Reflex eingestellt wird und nur der Einfallswinkel durch
eine kontinuierliche Drehung des Probenhalters verändert wird. Die Halbwertsbreite der
gemessenen Intensitätsverteilung, die als Rocking-Kurve bezeichnet wird, ist ein Maß
für die Gleichmäßigkeit der Netzebenenausrichtungen senkrecht zur Probenoberfläche,
da durch Variation des Einfallswinkels ebenfalls fehlorientierte Kristallite zur Reflexbil-
dung beitragen.
Das D5000 Diffraktometer besitzt eine Röntgenröhre, die mit einer Kupferanode ver-
sehen ist und für die Messung deren charakteristische Röntgenstrahlung verwendet.
Diese setzt sich hauptsächlich aus der Kα1- und der Kα2-Strahlung mit Wellenlän-
gen von 1.540 60 und 1.544 43Å zusammen, wobei deren Intensitätsverhältnis bei etwa
2:1 liegt. Die Röntgenröhre wurde für alle Messungen mit einer Beschleunigungsspan-
nung von 40 kV und einer Stromstärke von 20 oder 30mA betrieben. Die gewählten
40 kV entsprechen grob dem 4-fachen der minimalen Spannung, die zur Erzeugung von
charakteristischer Röntgenstrahlung bei Verwendung einer Kupferanode benötigt wird
(UCh = 8.98 kV, Energie zur Entfernung eines Elektrons aus derK-Schale). Dies führt zu
einem optimalen Intensitätsverhältnis zwischen charakteristischer Strahlung und Brems-
strahlung. Für die Messung können, wie in Abbildung A.1 zu erkennen, an drei Stellen
Begrenzungsspalte mit verschiedenen Öffnungsbreiten in den Strahlengang eingebracht
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Abbildung A.2.: Θ-2Θ-Übersichtsdiffraktogramm eines c-Saphir-Substrats. Die sicht-
baren Reflexe sind neben den zugehörigen Netzebenen ebenfalls durch die zur Entste-
hung beitragenden Strahlung gekennzeichnet.

werden. Dabei ist stets ein guter Kompromiss zwischen ausreichender Signalintensität
und benötigter Winkelauflösung zu finden.
Bei hoher Kristallqualität können zusätzliche durch die Kβ-Strahlung mit einer Wel-
lenlänge von 1.392 25Å erzeugte Reflexe im Diffraktogramm sichtbar sein. Der vor dem
Detektor befindliche Graphit-Monochromator (Sekundärmonochromator) schwächt die-
se Strahlung zwar deutlich ab, kann sie jedoch bei hoher Beugungsintenstiät und großen
Spaltbreiten nicht vollständig unterdrücken [169]. Zusätzlich können in diesem Fall auch
Teile des Bremsspektrums den Monochromator passieren. In Abbildung A.2 ist das Θ-
2Θ-Diffraktogramm eines c-Saphir-Substrats gezeigt, an dessen Beispiel das mögliche
Auftreten zusätzlicher Beugungsmaxima im Folgenden erläutert werden soll.
Die strukturelle Einheitszelle der α-Phase von Al2O3 besitzt eine hexagonale Symmetrie
mit den Gitterparameter a = 4.7589Å und c = 12.991Å [59]. In den verwendeten c-
Saphir-Substraten liegt die [0 0 0 1]-Richtung senkrecht zur Substratoberfläche, weshalb
nur (0 0 0 l)-Reflexe in einem Θ-2Θ-Diffraktogramm sichtbar sein können. Die Atom-
verteilung innerhalb der Einheitszelle unterdrückt alle (0 0 0 l)-Reflexe, die nicht der
Bedingung l = 6n genügen, wobei n eine natürlich Zahl ist. Daher ist der durch die
Kupfer Kα-Strahlung erzeugte (0 0 0 6)-Reflex bei ca. 41.68◦ dominierend. Aufgrund der
hohen Beugungsintensität können, wie zuvor beschrieben, Teile des Bremsspektrums den
Monochromator passieren, weshalb der Reflex von einem breiten Untergrund begleitet
wird. Zusätzlich sind bei ca. 37.6◦ und 40.0◦ die durch Cu-Kβ- bzw. W-Lα-Strahlung an
der selben Netzebenenschar erzeugten Beugungsmaxima als schmale Reflexe sichtbar.
Die Cu-Kβ-Linie könnte durch den Einsatz eines selektiven Metallabsorbers (Nickel)
unterdrückt werden. Dabei ist allerdings zu beachten, dass ebenfalls die Intensität der
Kα-Strahlung geschwächt wird. Wird die Dicke des Nickel-Filters beispielsweise so ge-
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wählt, dass die Kβ-Strahlung auf 1% abgeschwächt wird, passieren nur noch 55% der
Kα-Strahlung den Filter. Um eine möglichst hohe Empfindlichkeit für alle eventuell
sichtbaren Reflexe zu gewährleisten wurde im Rahmen dieser Arbeit daher auf dessen
Einsatz verzichtet. Das Auftreten von W-Lα-Strahlung ist bei Verwendung einer Kup-
feranode zunächst unerwartet. Allerdings kann dies durch das Auslösen von Atomen
aus der, in der Röntgenröhre verbauten, Wolfram-Glühkathode erklärt werden. Diese
scheiden sich auf der Anode ab und wirken dort als neue Röntgenquelle [58]. Der Effekt
gewinnt über die Lebensdauer einer Röntgenröhre hinweg immer stärker an Bedeutung,
bis die Strahlungsintensität, wie im vorliegenden Fall, ausreicht, um zusätzliche Reflexe
im Diffraktogramm zu erzeugen.
Obwohl, wie zuvor beschrieben, der (0 0 0 3)-Reflex strukturbedingt unterdrückt sein
müssten, ist dieser an den über die Gitterparameter berechenbaren Winkelpositionen
von 20.49◦ zu beobachten. Ursächlich ist hier das Phänomen der Umweganregung, das
die Entstehung eines verbotenen Reflexes durch Mehrfachbeugung beschreibt [170]. Mög-
lich ist dies nur, wenn sich die (h k i l)-Werte der beteiligten Netzebenen zu denen des
verbotenen Reflexes aufaddieren lassen (z. B. (1 1 2̄ 3) + (1̄ 1̄ 2 0) = (0 0 0 3)). Dabei dient
der an einer Netzebenenschar zunächst nicht in die Richtung des Detektors gebeug-
te Strahl als Primärstrahl für ein zweites Beugungsereignis, dessen ausfallender Strahl
schließlich auf den Detektor trifft. Während die Intensität von erlaubten Beugungsma-
xima, wie dem (0 0 0 6)-Reflex, von einer Φ-Drehung (Drehung des Probentellers in der
Ebene seiner Oberfläche) unabhängig ist, führt eine solche Drehung bei den durch Um-
weganregung entstehenden Reflexen zu einer Veränderung derer Intensität. Dies erklärt,
warum das Intensitätsverhältnis des (0 0 0 6)- und (0 0 0 3)-Reflexes in den in Abbildung
4.1 (auf Seite 28) gezeigten Messungen an der bei 350 ◦C auf c-Saphir abgeschiedenen
Zinkoxid- und der Zinksulfidschicht unterschiedlich ausfällt, da die Probe bei der Mes-
sung bezüglich des Φ-Winkels willkürlich auf dem Probenteller orientiert ist.
Während durch Umweganregung das schmalen Beugungsmaxima an den 2Θ-Positionen
des verbotenen (0 0 0 3)-Reflexes erklärt werden kann, wird das an der gleichen Win-
kelposition befindliche breite Untergrundsignal von einem weiteren Effekt hervorgeru-
fen. Zusätzlich zu den Wellenlängen im Bereich der Cu-Kα-Strahlung können ebenfalls
Strahlungsteile der doppelten und dreifachen Wellenlänge aus dem Bremsspektrum den
Monochromator passieren, da diese in höherer Ordnung die Bragg-Bedingung für den
Graphit-Monochromator erfüllt. Daher entsteht der (0 0 0 6)-Reflex in doppelter Ord-
nung an der Winkelposition des (0 0 0 3)-Reflexes. Da sich im Bremsspektrum an dieser
Stelle keine charakteristische Röntgenstrahlung befindet, fehlt ein intensiver schmaler
Reflex, der unabhängig davon lediglich durch die beschriebene Umweganregung an der
gleichen 2Θ-Position zusätzlich entstehen kann. Die gleiche Überlegung erklärt die brei-
ten Untergrundsignale an der Winkelposition des (0 0 0 9)-Reflexes (ca. 64.51◦, 2. Ord-
nung des (0 0 0 18)-Reflexes) und an der des (0 0 0 4)-Reflexes (ca. 27.44◦, 3. Ordnung
des (0 0 0 12)-Reflexes).
In Abbildung A.3 ist das Θ-2Θ-Diffraktogramm dargestellt, das am Aluminium-Pro-
benteller des Siemens D5000 ohne aufgelegte Probe von 20 bis 80◦ aufgenommen wur-
de. Im gemessenen Winkelbereich sind alle für Aluminium möglichen Reflexe sichtbar,
die mit Hilfe der Datenbank der ICCD den entsprechenden Netzebenen des kubischen
Gitters zugeordnet werden können [16]. Werden im Diffraktometer Proben untersucht,
deren Abmessungen kleiner als die des Primärstrahls sind, so können die Reflexe des
Probentellers im aufgenommenen Diffraktogramm sichtbar sein und müssen bei dessen
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Abbildung A.3.: Θ-2Θ-Übersichtsdiffraktogramm des Aluminium-Probentellers oh-
ne aufgelegte Probe. Die sichtbaren Reflexe sind den entsprechenden Netzebenen des
kubischen Gitters zugeordnet.

Interpretation entsprechend berücksichtigt werden.
Um zusätzliche Einblicke in die Symmetrie des untersuchten Kristallsystems und die
Orientierungsverteilung zu erhalten, können z. B. Messungen an einem 4-Kreis-Diffrak-
tometer durchgeführt werden, dessen Aufbau schematisch in Abbildung A.4 dargestellt
ist. Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Siemens-Stoe AED2 -Röntgendiffraktometer
verwendet, dessen 4-Kreis-Goniometer Probe und Detektor über die vier den Winkeln
2Θ, ω, X und Φ zugehörigen Drehachsen in die gewünschten Positionen bringen kann.
Das Gerät ist mit einer Molybdän-Anode bestückt, wobei ein der Röntgenröhre direkt
nachgeschalteter Monochromator nur die Kα1- und die Kα2-Strahlung mit Wellenlängen
von 0.709 30 und 0.713 59Å passieren lässt.
Während in einem Diffraktogramm, das in der zuvor beschriebenen Bragg-Brentano-
Geometrie aufgenommen wurde, nur Reflexe von Netzebenen sichtbar sind, deren Nor-
male senkrecht zur Probenoberfläche steht, können im 4-Kreis-Goniometer auch anders
orientierte Netzebenen vermessen werden, wenn die zugehörige Normale durch Variation
der Winkel X und Φ in die Ebene des Primär- und Sekundärstrahls gedreht und die
Bragg-Bedingung erfüllt wird. Auf diese Weise lässt sich z. B. an einer, der Einfach-
heit halber einkristallinen, Zinksulfidschicht, die in der hexagonalen Wurtzitstruktur
mit der [0 0 0 1]-Richtung senkrecht zur Substratoberfläche aufgewachsen ist, neben den
(0 0 0 l)-Reflexen, deren zugehörige Netzebenennormalen ([0 0 0 l]-Richtungen) mit der
[0 0 0 1]-Richtung übereinstimmen, z. B. der (1 0 1̄ 3)-Reflex vermessen, dessen zugehöri-
ge Netzebenennormale ([1 0 1̄ 3]-Richtung) mit der [0 0 0 1]-Richtung einen Winkel von
ca. 32◦ einschließt (Die Lage der (1 0 1̄ 3)-Netzebenen in der Wurtzitstruktur ist in Ab-
bildung 4.3 auf Seite 31 schematisch dargestellt). Zu diesem Zweck müssen ω und 2Θ
auf den Glanzwinkel des Reflexes (Bragg-Bedingung), der Winkel X auf 32◦ eingestellt
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Abbildung A.4.: Schematische Darstellung des Aufbaus eines 4-Kreis-Diffraktometers
mit den zu den Winkeln 2Θ, ω, X und Φ gehörenden Drehachsen. Grafik aus [58].

und die Probe über den Winkel Φ so ausgerichtet werden, dass die [1 0 1̄ 3]-Richtung in
einer Ebene mit dem Primär- und Sekundärstrahl liegt. Werden alle Winkel konstant
gehalten und Φ kontinuierlich um 360◦ gedreht, so tritt an sechs Winkelpositionen ein
Reflex in Erscheinung, da die Ebenen (1 0 1̄ 3), (0 1 1̄ 3), (1̄ 0 1 3), (0 1̄ 1 3), (1̄ 1 0 3) und
(1 1̄ 0 3) in der Wurtzitstruktur äquivalent sind.
Zur Aufnahme einer Polfigur wird die zuvor beschriebene 360◦-Rotation des Φ-Kreises
nicht nur für einen X-Winkel, sondern in einem ausgewählten Bereich mit vorab einge-
stellter X-Schrittweite mehrfach durchgeführt. Die Winkel ω und 2Θ werden wie gehabt
auf den Glanzwinkel des zu untersuchenden Reflexes eingestellt. Die auf diese Weise er-
stellte Polfigur spiegelt daher die Intensitätsverteilung des ausgewählten Reflexes in Ab-
hängigkeit der beiden Winkel X und Φ wider, wodurch Einblicke in die Orientierung der
zugehörigen Kristallrichtungen und deren Symmetrie gewonnen werden können, wenn
z. B. ein Reflex innerhalb einer kompletten Φ-Rotation 2-, 3-, 4- oder 6-fach auftritt.
Generell nimmt die Beugungsintensität für Reflexe bei hohen X-Werten ab, da bedingt
durch den schräg auf die Probenoberfläche eintreffenden Primärstrahl eine Verbreite-
rung des Beugungssignals entsteht. Außerdem kann bereits eine kleine Fehljustierung
der Probenhöhe dazu führen, dass der Primärstrahl die Probe in diesem Fall nicht oder
nur noch teilweise erfasst. Zusätzlich wird fürX-Winkel über ca. 70◦ die Absorptionskor-
rektur unsicher und es kann zu geometrischen Abschattungen kommen, weshalb dieser
in der Regel als Obergrenze gewählt wird.
Für die Darstellung von Polfiguren ist in der Kristallographie die stereographische Pro-
jektion üblich, da sie die Punktsymmetrieelemente des untersuchten Gitters widerspie-
gelt. Wird allerdings lediglich die Lage weniger oder nur einzelner Reflexe betrachtet,
ist die direkte Auftragung der Beugungsintensität gegen X und Φ in der Regel, außer
für den erfahrenen Kristallographen, intuitiv leichter mit den Eigenschaften des zugrun-
deliegenden Kristallgitter zu verknüpfen. Daher wurden alle Polfiguren innerhalb dieser
Arbeit in dieser Form aufgetragen. Durch die Darstellung mehrerer an einer Probe auf-
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genommenen Polfiguren innerhalb einer Auftragung (zusammengesetzte Polfigur), lässt
sich die Winkellage der Reflexe untereinander gut verdeutlichen.
Eine ausführliche Beschreibung der verschiedenen Bauarten von Röntgendiffraktomer-
tern, deren Komponenten, der mit ihnen möglichen Messverfahren und der Erkenntnisse,
die daraus gewonnen werden können, die hier in zusammengefasster Form dargestellt
wurden, können dem Buch „Moderne Röntgenbeugung“ von Spieß et al. oder vergleich-
baren Fachbüchern entnommen werden [58].

A.1.3. Röntgenreflektometrie - XRR
Für dünne Schichten bietet die Röntgenreflektometrie (XRR: engl. x-ray reflectometry)
eine sehr präzise Methode zur Bestimmung deren Dicke d, wobei das Auflösungsver-
mögen unter einem Nanometer liegt. Die messbare Schichtdicke ist jedoch mit 5 bis
10 nm < d < 200 bis 250 nm begrenzt. Als Messsignal wird winkelabhängig die Intensi-
tät eines auf der Schichtoberfläche reflektierten Röntgenstrahls unter flachen Ein- und
Ausfallswinkel (typischerweise > 0.1◦ bis < 2.0◦) erfasst. Wie bei der Bestimmung der
Dicke durch optische Transmissions- und Reflexionsmessungen (im infraroten bis ul-
travioletten Spektrum) basiert die Methode auf der Ausbildung von lokalen Hoch- und
Tiefpunkten der Signalintensität, die durch Interferenz der an der Schichtoberfläche und
der Schicht-Substrat-Grenze reflektierten Strahlenteile verursacht wird.
Allgemein ist der komplexe Brechungsindex durch

ñ = 1− δ − iβ (A.2)

definiert, wobei δ die Dispersion berücksichtigt und β die Absorption durch das Ma-
terial beschreibt. Da die Frequenz von Röntgenstrahlung oberhalb der elektronischen
Resonanz der Polarisierbarkeit von Festkörpern liegt, ist in diesem Fall der Realteil
Re(ñ) < 1. Folglich stellt die Luft-Schichtoberflächen-Grenze einen Übergang von ei-
nem optisch dichteren in ein optisch dünneres Medium dar, wodurch unter flachem
Einfallswinkel Totalreflexion entsteht. Der Winkel unterhalb dessen dies geschieht, wird
als kritischer Winkel Θc bezeichnet und ist für einen elementaren Festkörper durch

Θc =
√

2δ = λ

√
NAreρ(Z + f ′)

πA
(A.3)

gegeben, wobei λ die verwendete Wellenlänge, NA die Avogadrozahl, re der klassische
Elektronenradius, ρ die Dichte des Materials, Z die Kernladungszahl, f ′ ein Korrek-
turfaktor der Kernladungszahl, der die Ozillatorstärken berücksichtigt, die in der klassi-
schen Rechnung vernachlässig werden, und A die relative Atommasse ist. Die Winkellage
von Θc, die für alle Festkörper in einem relativ engen Bereich zwischen 0.2 bis 0.6◦ liegt,
ermöglicht daher bei bekannter Materialzusammensetzung die Bestimmung der Dichte.
Ein großer Vorteil der Röngenreflektometrie ist, dass die optischen Eigenschaften im
Röntgenbereich im Wesentlichen von der Elektronendichte der einzelnen Atome be-
stimmt werden, während die Bindungseigenschaften der Gitteratome kaum Einfluss
haben. Dies ermöglicht die Berechnung des komplexen Brechungsindexes für jede be-
liebige Verbindung, da nur die Eigenschaften der Einzelelemente benötigt werden, die
entsprechend der Stöchiometrie des Materials gewichtet werden.
Die Messungen im Rahmen dieser Arbeit wurden an einem Siemens D5000 Diffrakto-
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meter mit einem Röntgenreflektometrieaufsatz von Bruker-AXS und einer Winkelauflö-
sung von 0.001◦ durchgeführt. Mögliche Verkippungen der Probenoberfläche sind stets
vorab durch eine Anpassung des Θ- zu 2Θ-Verhältnisses auf das Intensitätsmaximum
im totalreflektierenden Winkelbereich ausgeglichen worden. Die Analyse der Schicht-
dicke und der Materialdichte erfolgte mit der Auswertesoftware RefSim, mit der eine
simulierte Messkurve der untersuchten Probe erstellt werden kann. Diese wird durch
die Anpassung der Materialparameter mit der gemessenen Kurve zur Überlagerung ge-
bracht. Neben der Dichte und der Schichtdicke müssen dabei auch die Rauheiten von
Schicht- und Substratoberfläche berücksichtigt werden, die sich auf den Intensitätsabfall
zu höheren Winkeln und die Amplitude der Interferenzstruktur auswirken.
Eine ausführliche theoretische Beschreibung der Röntgenreflektometrie-Messmethode,
die hier zusammengefasst dargestellt wurde, kann dem Handbuch „Röntgen-Reflekto-
metrie zur Dünnschichtanalyse“ von Kriegseis entnommen werden [171].

A.1.4. Elektrische Charakterisierung

Um die wichtigsten elektrischen Kenngrößen einer Halbleiterdünnschicht bzw. eines
dünnen Volumenkristalls zu bestimmen, wird in der Regel eine Leitfähigkeitsmessung
nach der van-der-Pauw-Methode und eine Hall-Effekt-Messung durchgeführt, wo-
bei in vielen Veröffentlichungen oft von „Hall-Effekt-Messungen in van-der-Pauw-
Geometrie“die Rede ist, um diese Kombination zu beschreiben [172]. Für beide Me-
thoden ist eine elektrische Kontaktierung der Probe an vier Punkten nötig (4-Punkt-
Messung), die somit nur einmal erfolgen muss. In Abbildung A.5 sind die typischerweise
verwendeten Anordnungen schematisch dargestellt. Neben der Messung bei Raumtem-
peratur liefert die Temperaturabhängigkeit der elektrischen Materialeigenschaften In-
formationen über die Aktivierungsenergie von donator- oder akzeptorartigen Defekten
und die Streuprozesse, die in verschiedenen Temperaturbereichen das Transportverhal-
ten der freien Ladungsträger und somit deren Beweglichkeit bestimmen.
Die Bestimmung des spezifischen Widerstandes nach der von van-der-Pauw beschrie-
benen Methode bietet den großen Vorteil, dass ein beliebig geformtes Probestück ver-
messen werden kann, solange die Bedingungen

• die Probe ist einfach zusammenhängend, das heißt, sie besitzt eine glatte Oberflä-
che ohne eingeschlossene Löcher,

• die Probe weist eine homogene Dicke auf,

• die vier Kontakte sind an der Umrandung der Probe aufgebracht,

• und das Verhältnis von Kontaktgröße zu Probengröße ist klein

erfüllt sind [172]. Für die Messung fließt zunächst ein Strom der Stärke I12 zwischen
den Kontakten 1 und 2, der einen Spannungsabfall U34 zwischen den Kontakten 3 und 4
erzeugt (siehe Abbildung A.5). Dieser wird abgegriffen und aus den beiden Werten der
Widerstand

R12,34 = U34
I12

. (A.4)
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ermittelt. Um den spezifischen Widerstandes zu berechnen, würde es genügen in einer
zweiten Messung den Widerstand

R23,41 = U23
I41

. (A.5)

zu bestimmen, wobei über die Indizes die verwendeten Kontakte wie zuvor beschrieben
zugeordnet werden können. Üblicherweise wird die Prozedur allerdings für alle mögli-
chen Kontaktpaarungen und Stromrichtungen durchgeführt, um den statistischen Fehler
zu minimieren. Aus den auf diese Weise bestimmten acht Widerständen lässt sich der
spezifische Widerstand der Probe schließlich durch

ρ = πd

ln 2 ·
1
8
[

(R21,34 −R12,34 +R32,41 −R23,41) fa

+ (R43,12 −R34,12 +R14,23 −R41,23) fb
] (A.6)

berechnen, wobei d die Dicke der Probe ist. Die Koeffizienten fa und fb werden als
van-der-Pauw-Faktoren bezeichnet und berücksichtigen die Geometrie der Kontakt-
anordnung auf der Probe. Für eine quadratische Anordnung gilt fa = fb = 1. Weicht
die Geometrie von der quadratischen Form ab, würde ohne Anpassung der Faktoren ein
zu großer spezifischer Widerstand bestimmt werden. Die van-der-Pauw Faktoren sind
über die Funktion

Qa,b − 1
Qa,b + 1 = fa,b

ln 2 · arcosh
[

1
2 exp

(
ln 2
fa,b

)]
(A.7)

definiert. Dabei werden Qa,b aus den Verhältnissen der Widerstände gemäß

Qa = R21,34 −R12,34
R32,41 −R23,41

und Qb = R43,12 −R34,12
R14,23 −R41,23

(A.8)

gebildet.
Nach klassischen Rechnungen ist der Betrag der Hall-Spannung durch

UH = IB

ned
= RH

IB

d
, (A.9)

gegeben, wenn der Stromfluss senkrecht zum Magnetfeld steht [65]. Dabei ist d, wie
gehabt, die Dicke der Probe, I die Stromstärke, B die Stärke des Magnetfeldes, e die
Elementarladung und n die freie Ladungsträgerdichte in der Probe. Die Größe

RH = 1
ne

(A.10)

wird als Hall-Konstante bezeichnet, die den Zusammenhang der Messgrößen mit der
freien Ladungsträgerdichte der Probe liefert. Eine ausführliche Quantenmechanische Be-
trachtung des Hall-Effektes zeigt, das die Hall-Konstante korrekterweise durch

RH = rH
ne

(A.11)
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Abbildung A.5.: Unterschiedliche Kontaktanordnungen und Probengeometrien, die
typischerweise für die Messungen des spezifischen Widerstandes nach der van-der-
Pauw-Methode bevorzugt werden, da sie gleichzeitigen für die Durchführung von Hall-
Effekt-Messungen geeignet sind.

gegeben ist, wobei rH als Hall-Faktor bezeichnet wird. Dieser ist von der Streuzeit
der Ladungsträgerbewegung und damit vom den Transport bestimmenden Streuprozess
abhängig und kann Werte 1 ≤ rH ≤ 2 annehmen.
Die Hall-Beweglichkeit der freien Ladungsträger kann über

µH = RHσ = rH
ne
neµ = rHµ (A.12)

aus der spezifischen Leitfähigkeit σ, die dem Reziproken des spezifischen Widerstan-
des entspricht, berechnet werden. Sie ist demzufolge nicht mit der Drift-Beweglichkeit
der Elektronen µ gleichzusetzen. Den Umrechnungsfaktor zwischen den beiden Werten
liefert der Hall-Faktor. Lässt sich durch die Bestimmung von ρ, n und µH bei verschie-
denen Temperaturen der im jeweiligen Temperaturbereich dominierende Streuprozess
identifizieren, so kann rH grob bestimmt und bei der Berechnung von n und µ berück-
sichtigt werden. Da dies für viele Proben, vor allem bei generell kleiner Beweglichkeit der
Ladungsträger, oft nicht eindeutig möglich ist, wird in der Fachliteratur üblicherweise
rH = 1 verwendet, so dass sich der Zusammenhang zwischen spezifischem Widerstand,
freier Ladungsträgerdichte und deren Beweglichkeit zu

1
ρ

= σ = neµH = neµ (A.13)

ergibt.
Zur experimentellen Bestimmung der Hall-Konstante fließt ein Strom der Stärke I13
zwischen den Kontakten 1 und 3 und die resultierende Hall-Spannung U24 wird zwi-
schen den Kontakten 2 und 4 abgegriffen (siehe Abbildung A.5). Wie für den spezifischen
Widerstand wird ebenfalls zur Minimierung des statistischen Fehlers eine Messung in
alle möglichen Kontaktpaarungen und Stromrichtungen durchgeführt und anschließend
über

RH = d

4BI (∆U31,42 −∆U13,42 + ∆U42,13 −∆U24,13) = 1
ne

(A.14)

der gemittelte Wert berechnet. Die Werte ∆U werden dabei durch die Differenz der bei
eingeschaltetem Magnetfeld und ohne diesem gemessenen Werte bestimmt. Dieses Vor-
gehen ist nötig, da ein Teil der zur Erzeugung des Stromflusses angelegten Spannung
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ebenfalls zwischen den Kontakten abfällt, an denen die Hall-Spannung abgegriffen
wird, wenn die beiden Verbindungslinien der jeweils gegenüberliegenden Kontakte sich
nicht senkrecht schneiden, was in der Realität nie in Perfektion zutrifft. Diese zusätz-
liche Spannung fällt ebenfalls zwischen den Kontakten ab, wenn das Magnetfeld nicht
eingeschaltet ist und kann aus dieser Messung erfasst und bei der Bestimmung der rea-
len Hall-Spannung, nach zuvor beschriebenen Verfahren, berücksichtigt werden. Die
Situation kann verbessert werden, indem die Form der Probe vor der Messung in ge-
eigneter Weise strukturiert wird. Beispiele hierfür stellen die beiden in Abbildung A.5
rechts schematisch gezeigten Proben dar, die zu einer Kleeblatt- (englisch: cloverleaf)
bzw. Kreuz-Form (englisch: greek-cross) strukturiert wurden. Die Strukturierung der
Probe kann neben der Reduzierung der zuvor beschriebenen Zusatzspannung allerdings
auch negative Auswirkungen haben, da durch das Ablösen von Probenteilen das Ge-
samtvolumen verringert wird, und der elektrische Widerstand zwischen den Kontakten
steigt. Da, wie im Folgenden noch erläutert wird, aufgrund der Messgeräte Spannung
und Stromstärke innerhalb gewisser Grenzen liegen müssen, kann die Situation auftre-
ten, dass nach der Strukturierung nicht mehr mit der gleichen Stromstärke wie zuvor
gemessen werden kann. Da diese direkt die Größe der resultierenden Messspannungen
bestimmt, muss für jede Probe durchdacht werden, ob eine Strukturierung die Messsi-
tuation wirklich verbessert.
Bei allen elektrischen Messungen tritt stets ein mehr oder weniger stark ausgepräg-
tes Rauschen in Erscheinung, das sich auf die Qualität der Messwerte auswirkt. Dies
wird zum Teil durch die thermische Bewegung der Ladungsträger (Wärmerauschen oder
Johnson-Rauschen) hervorgerufen, das nicht gezielt beeinflusst werden kann. Weiter-
hin kommt es zu einem 1/f-Rauschen, was primär auf den Einfluss thermisch driftender
Messsignale zurückzuführen ist [65]. Wie der Name vermuten lässt, nimmt dieses Rau-
schen bei Erhöhung der Messfrequenz ab. Es ist daher für alle Messungen stets ein
Kompromiss zu finden, der garantiert, dass die Genauigkeit der einzelnen Messwerte ge-
währleistet ist, was in der Regel durch mehrmaliges Messen bei ausreichender Messdauer
erreicht wird, jedoch andererseits die Aufnahme der später miteinander zu verrechnen-
den Werte zeitlich nicht zu weit auseinanderliegt, um die beschriebenen thermischen
Drift-Effekte minimal zu halten.
Alle Hall-Effekt-Messungen wurden an einem am I. Physikalischen Institut selbst auf-
gebauten Messplatz durchgeführt, der während der Entstehung dieser Arbeit kontinu-
ierlich überarbeitet und verbessert wurde. Das Magnetfeld wird durch einen AEG-Elek-
tromagneten mit einer Feldstärke von 1T erzeugt, der durch ein EA-PS 9300-25 Netz-
teil der Firma Elektro-Automatik versorgt wird. Als Stromquelle wurde zu Beginn eine
Keithley SMU 236 (englisch: source mearsure unit) verwendet, die später durch eine
Keithley 6220 Konstantstromquelle ersetzt wurde. Die real fließende Stromstärke wird
durch ein Keithley 487 Picoammeter überprüft. Die an den jeweiligen Kontakten abfal-
lenden Messspannungen wurden zu Beginn mit einem Keithley 617 Elektrometer abge-
griffen, das ebenfalls später durch ein Keithley 2182A Nanovoltmeter ersetzt wurde. Um
die elektrischen Leitungen der Geräte mit den benötigten Kontakten auf der Probe zu
verbinden, wird ein Keithley 705 Scanner mit integrierter Keithley 7065 Hall-Effekt-
Messkarte verwendet, der über eine Steuermatrix jede beliebige Kontaktverteilung ver-
schalten kann. Alle Geräte werden über einen Rechner gesteuert, der den Ablauf der
gesamten Messung durch ein Labview-Programm, das später durch eine C#-Variante
ersetzt wurde, kontrolliert und die elektrischen Kenngrößen aus den Messspannungen
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Abbildung A.6.: Abweichung der realen Probentemperatur (gemessen mit Pt100) von
der auf dem Temperaturregler (ITC) angezeigten bei Verwendung des Fluss-Kryostaten
von Oxford (blaue Quadrate) und der selbstkonstruierten Probenkammer für Messungen
bei höheren Temperaturen (rote Kreise).

und der vorgegebenen Dicke der Probe berechnet. Eine Besonderheit der Gerätekom-
bination Keithley 6220 und 2182A ist, dass Messungen im sogenannten Delta-Modus
durchgeführt werden können. Dabei wird die Richtung des Stromflusses zwischen zwei
Kontakten in vorgegebenen Zeitabständen mehrfach gewechselt und gleichzeitig die zwi-
schen den beiden anderen Kontakten abfallende Spannung synchronisiert gemessen. Auf
diese Weise lassen sich in den Zuleitungen entstehende thermoelektrische Spannungsab-
fälle korrigieren und zusätzlich der Rauschanteil deutlich verringern. In den Gleichungen
(A.6) und (A.14) werden in diesem Fall jeweils die Spannungen bei gleicher Kontaktbe-
legung und unterschiedlicher Stromrichtung zusammengefasst.
Die elektrische Kontaktierung der Probe erfolgte durch das Auflöten von dünnen Kup-
ferdrähten mit Indium bei ca. 350 ◦C, wobei darauf geachtet wurde, dass die Probe
selbst dabei nur minimal aufgeheizt wurde. In allen Fällen zeigte sich ein ohmsches
Verhalten der zur Kontrolle aufgenommenen U-I-Kennlinie. Zur Messung wurden die
Probe in einen Oxford Fluss-Kryostaten eingebaut, der anschließend auf einen Unter-
druck im 10−5 mbar-Bereich evakuiert wurde. Alle elektrischen Leitungen außerhalb
der Messkammer wurden mit Triaxialkabeln realisiert, die den Einfluss von Störfeldern
und Leckströmen minimieren. Die temperaturabhängigen Messungen im Bereich unter-
halb von 400K wurden in dem bereits erwähnten Fluss-Kryostaten durchgeführt, der
wahlweise mit flüssigem Stickstoff oder Helium gekühlt wird. Die für eine Messung ge-
wünschte Temperatur wird anschließend durch einen integrierten Heizer, der von einem
Oxford ITC503 (englisch: intelligent temperature controller) gesteuert wird, eingestellt.
Zu Beginn dieser Arbeit musste die Temperatureinstellung noch per Hand vorgenommen
werden, da der Fluss des verwendeten Kühlstoffes nicht automatisiert geregelt werden
konnte. Dieses Problem wurde allerdings durch den Einsatz eines elektrisch steuerba-
ren Ventils behoben, so dass im Folgenden vollautomatisierte Messungen durchgeführt
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werden konnten, wodurch auch die Schrittweite der Messtemperatur kleiner gewählt
werden konnte. Um Messungen bei höheren Temperaturen durchzuführen, wurde eine
vorhandene, selbstkonstruierte Messkammer verwendet, in der die Probe im Vakuum
auf Temperaturen bis ca. 550K (ca. 280 ◦C) erhitzt werden kann. Da bei diesen hohen
Temperaturen die ansonsten verwendeten Indium-Kontakte schmelzen würden, wurden
Titan-Gold-Kontakte (25 bis 35 nm Ti + 60 bis 100 nm Au) auf die Probe aufgedampft,
die anschließend über aufgepresste Metallnadeln kontaktiert wurden, wodurch ebenfalls
ein ohmscher Kontakt erzeugt werden konnte.
Um zu gewährleisten, dass die an der Kontrolleinheit angezeigte Temperatur der tat-
sächlichen Probentemperatur entspricht, was für die Auswertung der Messdaten ent-
scheidend ist, wurde ein PT100-Temperatursensor anstelle einer Probe, allerdings in
gleicher Weise, eingebaut. In Abbildung A.6 sind die aufgenommenen Messwerte ei-
ner Temperaturserie für beide Messkammern aufgetragen. Während bei Verwendung
des Oxford Fluss-Kryostaten beide Temperaturen perfekt übereinstimmen, ist für die
selbstkonstruierte Messkammer eine deutliche Abweichung festzustellen, da der im Pro-
benhalter verbaute Temperatursensor näher an der Heizspirale sitzt und entsprechend
höhere Temperaturen registriert. Für die Auswertung der Messdaten wurde in diesem
Fall eine entsprechende Korrektur der Probentemperatur anhand der Messkurve aus
Abbildung A.6 durchgeführt.

Zur Charakterisierung der ZnO1-xSx/GaN-Heterostruktur-Dioden wurden Strom-Span-
nungs-Kennlinien unter Verwendung verschiedener Kontaktpaarung (nn, pp, pn) durch-
geführt. Dies erfolgte in einem Faraday-Käfig (Abschirmung aller elektromagnetischer
Felder) der Arbeitsgruppe Eickhoff des I. Physikalischen Instituts der Justus-Liebig-
Universität Gießen, wobei zur elektrischen Kontaktierung der aufgedampften Kontakt-
flächen Metallnadeln aufgepresst wurden. Die Messungen wurden mit einer Keithley
SMU 2400 durchgeführt, die gleichzeitig als Spannungsquelle und zum Erfassen des
Messstroms genutzt werden kann.

A.1.5. Rasterelektronenmikroskopie - REM
Das maximale Auflösungsvermögen eines Mikroskops ist stets durch die Wellenlänge,
der zur Messung genutzten Strahlung, limitiert. Daher können mit klassischen Lichtmi-
kroskopen, aufgrund der verwendeten, für das menschliche Auge sichtbaren, elektroma-
gnetischen Strahlung nur Strukturen mit mehreren 100 nm Größe abgebildet werden.
In einem Elektronenmikroskop werden zur Bildgebung Elektronen verwendet, die aus
einem Filament thermisch ausgelöst und anschließend über eine Spannung von mehreren
kV beschleunigt werden. Im Zuge des Welle-Teilchen-Dualismus kann den Elektronen des
auf die Probenoberfläche gelenkten Strahls über die de Broglie-Beziehung eine Wel-
lenlänge zugeordnet werden. Im relativistischen Fall (Beschleunigung mit U = 10 kV⇒
v/c ≈ 0.2) gilt

λdB = h

p
⇒ λdB = hc√

Ekin(2E0 + Ekin)
, (A.15)

wobei E0 die Ruheenergie eines Elektrons (≈ 511 keV), Ekin dessen kinetische Energie,
p dessen Impuls, c die Vakuumlichtgeschwindigkeit und h das Plancksche-Wirkungs-
quantum ist. Für typische Beschleunigungspannungen von 5 bis 20 kV ergeben sich somit
Wellenlängen um die 0.1Å.

144



A.1. Analyseverfahren

Für elektronenmikroskopische Aufnahmen wird der Primärstrahl aus Elektronen zeilen-
weise über einen ausgewählten Oberflächenbereich gerastert, weshalb sich die Bezeich-
nung Rasterelektronenmikroskop (REM) etabliert hat. Als Messsignal können sowohl die
rückgestreuten Primärelektronen als auch die, durch die Wechselwirkung des Strahls mit
der Probe, ausgelösten Sekundärelektronen genutzt werden. Über die Synchronisation
mit dem Raster des Primärstrahls wird eine ortsaufgelöste Messung realisiert. Die Ana-
lyse der Sekundärelektronen beinhaltet vor allem Informationen über die Topographie
der Probenoberfläche. Obwohl die Eindringtiefe des Primärstrahls relativ hoch ist (im
µm-Bereich), verlassen, aufgrund der geringen Energie von weniger als 100 eV, lediglich
Sekundärelektronen aus oberflächennahen Bereichen die Probe. Die Tiefeninformation
liegt daher unter 2 nm, wodurch sich der gute Topographiekontrast des Sekundärelek-
tronenbildes erklären lässt. Die Analyse der hochenergetischen Rückstreuelektronen, die
während des Streuprozesses nur wenig Energie verlieren, bringt Einblick in die Vertei-
lung verschiedener Elemente in der Probenoberfläche, wobei die Tiefeninformation hier
im Bereich von mehreren 10 bis 100 nm liegt. Gebiete, die Atome höherer Kernladungs-
zahl Z beinhalten, erzeugen dabei eine höhere Rückstreuintensität, da der Wirkungs-
querschnitt der Elektron-Kern-Streuung proportional zu Z2 ist. Eine Zuordnung des
Messsignals zu einzelnen Atomsorten ist allerdings nicht möglich, sondern es ensteht
lediglich ein Oberflächenabbild mit Z-Kontrast.
Während jeder Messung muss die Probenkammer eines Rasterelektronenmikroskops in
den Hochvakuumbereich (ca. 10−6 bis 10−7 mbar) evakuiert werden, um eine hinreichend
große freie Weglänge der Primär und Sekundärelektronen zu gewährleisten. Die latera-
le Auflösung moderner Rasterelektronenmikroskope liegt im einstelligen Nanometerbe-
reich, so dass die Kornstrukturen polykristalliner Materialien untersucht werden können.
Ist eine atomare Auflösung erforderlich, lässt sich dies nur in hochauflösenden Trans-
missionselektronenmikroskopen (HRTEM) erreichen, in denen eine sehr dünne Probe
(einige Nanometer dick) in Durchsicht betrachtet wird.
Ein Nachteil der Elektronenmikroskopie ist, dass nur leitfähige Proben untersucht wer-
den können, da sich die Probenoberfläche durch den kontinuierlichen Elektronenbeschuss
ansonsten negativ auflädt und den weiteren Elektronenfluss beeinträchtigt. Um dennoch
nichtleitende Materialien betrachten zu können, werden diese mit einer dünnen Schicht
(wenige nm Dicke) aus Platin (Pt) oder Gold (Au) bedampft. Dabei ist allerdings meist
ein Kompromiss zwischen ausreichender Dicke der Metallschicht, zur vollständigen Un-
terdrückung von Aufladungseffekten, und hinreichender Dünne, um die darunterliegen-
den Strukturen nicht zu sehr zu überdecken, nötig. Eine detaillierte Beschreibung der
rasterlektronenmikroskopischen Messmethode kann dem Buch „Physical Principles of
Electron Microscopy: An Introduction to TEM, SEM, and AEM“ von Egerton, dem
auch die Inhalte der obigen Abschnitte entspringen, oder vergleichbarer Fachliteratur
entnommen werden [173].
Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei Rasterelektronenmikroskope der Arbeitsgruppe
Janek des Physikalisch-Chemischen Instituts der Justus-Liebig Universität in Gießen ge-
nutzt. Dies waren zum einen ein HREM (hochauflösendes Rasterelektronenmikroskop)
vom Typ LEO Gemini 982 mit einem Auflösungsvermögen von ca. 2 nm und zum an-
deren ein HREM vom Typ Merlin der Firma Zeiss mit einem Auflösungsvermögen von
ca. 1 nm. Beide Mikroskope verwenden einen Schottky-Feldemitter als Elektronenquelle
(Mikroskopdaten aus [174]). Alle Aufnahmen wurden mit Beschleunigungsspannungen
von 5 oder 10 kV und einem Arbeitsabstand (Abstand zwischen Elektronenquelle und
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Probenoberfläche) von 3 bis 4.5 mm aufgenommen. Zur Bildgebung wurde in der Regel
der in der optischen Achse liegende (in lens) Detektor verwendet.

A.1.6. Rasterkraftmikroskopie - AFM

Das Verfahren der Rasterkraftmikroskopie (AFM, englisch: atomic force microscopy)
wurde 1985 von Binning, Quate und Gerber entwickelt und basiert auf der Wechselwir-
kung der Probenoberfläche mit einer sehr dünnen, im Idealfall einatomigen Spitze, die,
an einem Kantilever befestigt, rasterförmig über die Oberfläche bewegt wird [175]. Da
die Wechselwirkung hauptsächlich durch repulsive, sehr kurzreichweitige, interatomare
Kräfte bestimmt wird, lässt sich auf diesem Wege die Oberflächentopographie der Probe
mit hoher Auflösung untersuchen.
Ein großer Vorteil der Rasterkraftmikroskopie ist, dass sie, im Gegensatz zur Raster-
elektronenmikroskopie, nicht in einer evakuierten Probenkammer durchgeführt werden
muss, sondern in Luftatmosphäre betrieben werden kann. Zusätzlich werden keine An-
forderungen an die elektrischen Eigenschaften der zu untersuchenden Probe gestellt, so
dass die Oberflächen von Leitern, Halbleitern und Isolatoren gleichsam abgebildet wer-
den können.
Rasterkraftmikroskope können typischerweise in zwei Modi betrieben werden. Im Kon-
takt-Modus wird die Spitze mit vordefinierter Kraft über die Probenoberfläche geführt,
wobei die vertikale Auslenkung direkt als Bildsignal dient. Im Nicht-Kontakt-Modus wird
die Spitze zu einer Schwingung nahe der Eigenfrequenz des Kantilevers angeregt und die
Veränderungen der Schwingungsfrequenz durch die Wechselwirkung mit der Oberfläche
wird als Signal interpretiert. In beiden Fällen wird die vertikale Auslenkung der Tast-
spitze meist über ein Laser-Spiegel-System, mit einem typischen Auflösungsvermögen
von 0.01 nm, erfasst und in ein dreidimensionales Bild des gerasterten Oberflächenteils
umgesetzt.
Kommerziell erhältliche Messsonden haben Spitzenradien zwischen 5 und 10 nm, wäh-
rend die zugehörigen Kantilever Resonanzfrequenzen mit einigen 100 kHz besitzen. Hohe
Schwingungsfrequenzen sind für die Messung förderlich, da sie Kopplungen mit nieder-
frequenten Störsignalen (z. B. Gebäudevibrationen) reduzieren. Um die Probe mit der
benötigten Genauigkeit unter der Spitze bewegen zu können, was üblicherweise als Mess-
variante bevorzugt wird, werden piezoelektrische Kristalle verwendet, die sich durch das
Anlegen einer elektrische Spannung mechanisch verformen lassen. Die hier zusammen-
gefassten Grundlagen der Rasterkraftmikroskopie sind in ausführlicher Form in „Surface
and Thin Film Analysis: A Compendium of Principles, Instrumentation, and Applica-
tions“ von Friedbacher et al. oder vergleichbarer Fachliteratur zu finden [176] .
Alle Aufnahmen innerhalb dieser Arbeit wurden im Nicht-Kontakt-Modus an einem
Rasterkraftmikroskop des Typs SmartSPM der Firma AIST-NT (Advanced Integrated
Scanning Tools for Nano-Technology) durchgeführt, das von der Arbeitsgruppe Schlett-
wein des Angewandten Physikalischen Instituts der Justus-Liebig-Universität Gießen
betrieben wird. Die maximale Rastergröße des Mikroskops sind 100× 100 µm2 und das
Auflösungsvermögen wird vom Hersteller mit < 0.1 nm angegeben [177]. Die Rohdaten
wurden anschließend mit der frei verfügbaren Auswertesoftware Gwyddion bearbeitet
und die benötigten Größen wie Oberflächenrauigkeit und laterale Korngröße bestimmt.
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A.1.7. Photo- und Elektrolumineszenzspektroskopie - PL, EL
Die Photo- (PL) und Elektrolumineszenzspektroskopie (EL) untersucht die strahlende
Rekombination von Elektron-Loch-Paaren in einem Festkörperkristall, die Informatio-
nen über die Art und Anzahl der beteiligten Störstellen und Defekte liefert. Beide Me-
thoden werden primär zur Charakterisierung von Halbleitern angewendet, wobei Pho-
tolumineszenzspektroskopie ebenfalls zur Analyse von elektrischen Isolatoren dienlich
sein kann.
Um zunächst freie Elektronen im Leitungsband und freie Löcher im Valenzband zu er-
zeugen, wird bei einer Photolumineszenzmessung die zu untersuchende Probe mit einer
intensitätsstarken Lichtquelle, meist einem Laser, bestrahlt. Die Photonenenergie muss
dabei hoch genug gewählt werden, so dass Elektronen aus dem Valenzband ins Leitungs-
band angehoben werden können (Überbandanregung). Elektrolumineszenzspektroskopie
wird in der Regel an Leuchtdioden und ähnlichen Bauelementen betrieben, in denen
Elektronen und Löcher über einen Stromfluss durch den enthaltenen pn-Übergang in
dessen Raumladungszone gebracht werden, wo sie zum Teil strahlend rekombinieren.
Bevor ein Elektron-Loch-Paar im Kristallgitter rekombiniert, bildet sich in der Regel auf-
grund der Coulomb-Wechselwirkung zunächst ein Exziton aus, so dass Elektron und
Loch räumlich aneinander gebunden sind. Anhand der Energie der emittierten Photo-
nen, die während der Messung erfasst wird, können Rückschlüsse auf die Umgebung, in
der sich das Exziton vor der Rekombination befand, gezogen werden. Die wichtigsten
Rekombinationsmechanismen stellen dabei

• die Rekombination von freien Exzitonen (FX),

• die Rekombination von an neutralen oder ionisierten Störstellen gebundenen Ex-
zitonen (neutrale: (D0,X) und (A0,X) bzw. ionisierte: (D+,X) und (A−,X)),

• die Rekombination aus einer Störstelle in ein Band oder andersherum (Donator-
Band-Übergang (D0,h) bzw. Band-Akzeptor-Übergang (e,A0)),

• und die Rekombination von einer donatorartigen Störstelle in eine akzeptorartige
Störstelle (Donator-Akzeptor-Paar-Übergang, DAP)

dar.
Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Photolumineszenzmessungen wurden an
zwei verschiedenen Aufbauten realisiert. In beiden Fällen erfolgte die Anregung mit der
325 nm Linie eines Helium-Cadmium-Lasers, die sowohl für Zinkoxid als auch für Galli-
umnitrid eine Überbandanregung ermöglicht. Ein Teil der Messungen wurde an einem
Renishaw inVia Raman-Mikroskop, das von der Arbeitsgruppe Klar des I. Physikali-
schen Instituts der Justus-Liebig Universität betrieben wird, durchgeführt. Die Aufnah-
me der PL-Spektren erfolgte bei Raumtemperatur in einer Rückstreugeometrie unter
Verwendung der vom Gerätehersteller beigefügten für den sichtbaren und ultravioletten
Spektralbereich benötigten Linsen, Gitter und Objektive. Die Signalerfassung erfolgt
durch einen CCD-Sensor (englisch: charge-couple device), der gekoppelt mit einem Git-
tersystem nacheinander die Intensität der Lumineszenz bei verschiedenen Wellenlängen
analysiert.
Zusätzlich wurden Messungen auf einem am I. Physikalischen Institut selbst aufgebau-
ten Photolumineszenzmessplatz durchgeführt, auf dem auch die Aufnahme der Elektro-
lumineszenzspektren erfolgte. Zur Verbesserung des Signal-Rausch-Verhältnisses wird
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Abbildung A.7.: Empfindlichkeit des verwendeten Photoelektronenvervielfachers
R669 der Firma Hamamatsu in Abhängigkeit von der Wellenlänge des zu detektierenden
Lichts. Grafik aus [178].

die Analyse des von der Probe emittierten Lichts über ein Lock-In-Verfahren durchge-
führt. Zu diesem Zweck wurde das Anregungssignal (Laserstrahl) mit einem optischen
Zerhacker (HMS - SRS SR 540, englisch: Chopper) in ein Rechtecksignal mit einer
Frequenz von etwa 77 Hz zerlegt, das als Referenzsignal auf den Lock-In-Verstärker
(EG&G-Instruments 7260 ) gegeben wurde, um das Messsignal des verwendeten Ha-
mamatsu R669 -Photoelektronenvervielfachers (geeignet für Wellenlängen von 300 bis
900 nm) auszuwerten. In Abbildung A.7 ist die Empfindlichkeit des Photoelektronen-
vervielfachers in Abhängigkeit von der eingestrahlten Wellenlänge dargestellt, die bei
ca. 600 nm maximal ist. Während sie zwischen 300 und 800 nm um eine halbe bis knapp
eine ganze Größenordnung variiert, nimmt sie außerhalb dieses Bereichs enorm ab. Bei
der Auswertung der aufgenommenen PL- und EL-Spektren muss daher berücksichtigt
werden, dass die Wellenlängenposition eines lokalen Intensitätsmaximums leicht ver-
fälscht werden kann. Zwischen Probe und Detektor wurde ein 1681A-Monochromator
der Firma SPEX zur Zerlegung des emittierten Lichts verwendet, der mit einem Blaze-
gitter (englisch: to blaze, deutsche Übersetzung: funkeln) ausgestattet ist (1200 l/mm,
500 nm Blaze). Dieser verstärkt die reduzierte Empfindlichkeit für lange und kurze Wel-
lenlängen zusätzlich. Zur Führung des optischen Strahlengangs wurden UV-durchlässige
Linsen (Suprasil II) verschiedener Brennweite und optische Spiegel verwendet und in den
Strahlengang des Anregungslasers wurde zusätzlich ein Bandpassfilter eingebracht, der
dessen Blaue-Emissionslinie bei 442 nm absorbiert.
Für die Elektrolumineszenzmessungen im statischen Betrieb wurde das von der Leucht-
diode emittierte Licht durch den Zerhacker geleitet, bevor es auf den Eingangsspalt des
Monochromators fokussiert wurde. Die elektrische Versorgung der Leuchtdiode erfolgte
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über eine SMU-2400 der Firma Keithley, die als Konstantstromquelle betrieben wurde.
Zur Aufnahme von Elektrolumineszenzspektren im gepulsten Betrieb wurde in die elek-
trische Zuleitung zur Leuchtdiode ein Feldeffekttransistor (BUZ20 ) integriert. Dieser
wurde über einen Frequenzgenerator (Hewlett Packard 33120A) geschaltet und dessen
Synchronisationssignal als Referenzsignal in den Lock-In-Verstärker eingekoppelt.
Für temperaturabhängige Messungen wurde die Probe in einemOxford Fluss-Kryostaten
mit flüssigem Helium gekühlt und über den integrierten Heizer, der über eine Oxford
ITC502 gesteuert wurde, vor der Aufnahme eines Spektrums auf die gewünschte Tem-
peratur gebracht.
Eine ausführliche Beschreibung der Photolumineszenzspektroskopie und des verwende-
ten PL-Messaufbaus, die hier zusammengefasst dargestellt wurde, kann der Dissertation
von Dr. Joachim Sann sowie der gängigen Fachliteratur zur Festkörperspektroskopie ent-
nommen werden [179].

A.1.8. Sekundärionen-Massenspektrometrie - SIMS

Mittels Sekundärionen-Massenspektrometrie (SIMS, englisch: secondary ion mass spec-
trometry) kann die elementare Zusammensetzung einer Festkörperprobe untersucht wer-
den, wobei die Sensitivität für die meisten Elemente im ppm- (englisch: parts per million)
und für einige sogar im ppb-Bereich (englisch: parts per billion) liegt.
Während der Messung wird die Oberfläche der zu untersuchenden Probe mit einem
Ionenstrahl rasterförmig abgetragen, wodurch neutrale sowie ionisierte Atome und Mo-
leküle aus der Probenoberfläche ausgelöst werden. Letztere werden als Sekundärio-
nen bezeichnet, deren Anzahl anschließend in einem Detektor, nach ihrem Masse-zu-
Ladungsverhältnis getrennt, analysiert wird. Aufgrund der hohen Empfindlichkeit kön-
nen selbst kleine Elementkonzentrationen in der Probe nachgewiesen werden, weshalb
die Methode vor allem zur Identifizierung von Verunreinigungen eingesetzt wird.
Neben einem einfachen Massenspektrum, das die Signale aller in der Probe gefundenen
Elemente beinhaltet, können auch gezielt einzelne Atomsorten über ihre Masse ausge-
wählt und deren Messsignal während des kontinuierlichen Abtragens der Schicht verfolgt
werden. Auf diese Weise lassen sich Informationen über die Verteilung in der Tiefe der
untersuchten Probe gewinnen. Zusätzlich kann ebenfalls durch die Synchronisation von
abtragendem Ionenstrahl und Detektor die laterale Verteilung einzelner Elemente inner-
halb der Oberfläche untersucht werden.
Soll die elementare Zusammensetzung der Probe nicht nur qualitativ untersucht wer-
den, muss zunächst die Aufnahme von Primär-Standards erfolgen. Da die Ausbeute an
Sekundärionen für ein bestimmtes Element von vielen Faktoren abhängt, wie z. B. der
Matrix, in der es sich befindet, der Wahl der Primärionen, der Sensitivität des Detektors
in verschiedenen Massenbereichen etc., können diese Standards nicht berechnet werden,
sondern müssen durch die Analyse einer Probe mit der gleichen Matrix und bekann-
ter Konzentration des zu untersuchenden Elements experimentell ermittelt werden. Aus
diesen Messungen werden sogenannte relative Sensitivitätsfaktoren (kurz RSF, englisch:
relative sensitivity factor) bestimmt, die in folgenden Messungen zur Quantifizierung
verwendet werden können. Wie bereits beschrieben, gelten diese RSFs allerdings stets
nur für eine bestimmte Matrix. Zwar lässt sich ein qualitativer Zusammenhang der RSFs
für die verschiedenen Elemente untereinander feststellen, allerdings ist die Übertragung
auf eine andere Matrix dennoch nicht ohne größere Ungenauigkeiten möglich.
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Alle Messungen wurden an einerMIQ256 SIMS-Anlage der Firma Cameca/Riber durch-
geführt, die über zwei Ionenquellen verfügt. Dies ist nötig, da sich bestimmte Elemente
leichter positiv bzw. negativ ionisieren lassen und deren Ausbeute dabei von der ver-
wendeten Primärionenart abhängt. Soll die Detektion von positiven Ionen erfolgen, wird
daher mit Sauerstoffionen (O−2 ) abgetragen, während zur Erzeugung von negativen Se-
kundärionen die Messung mit Cäsiumionen (Cs+) durchgeführt wird. Die Analyse der
aus der Probenoberfläche ausgestäubten Sekundärionen erfolgt durch ein Massenspek-
trometer, das sich aus einem Quadrupol, der selektiv nur Teilchen mit ausgewähltem
Masse-zu-Ladungsverhältnis passieren lässt, und einem als Detektor nachgeschalteten
Kanalelektronenvervielfacher (englisch: channel electron multiplier) zusammensetzt. Als
Analysefläche wurde standardmäßig 250× 250 µm2 gewählt [66]. Für die Materialsyste-
me Galliumnitrid (GaN), Zinkoxid (ZnO), Kupfer(I)-oxid (Cu2O) und Kupfer(II)-oxid
(CuO) stehen Primär-Standards zur Verfügung, die eine Quantifizierung der in ihnen
enthaltenen Elemente ermöglichen. Die hier zusammengefasst dargestellten Grundlagen,
Analysetechniken der Sekundärionen-Massenspektrometrie sowie die Parameter der ver-
wendeten SIMS-Anlage können in ausführlicher Form der Dissertation von Dr. Andreas
Laufer und der Diplomarbeit von Hauke Metelmann entnommen werden [180, 181].

A.1.9. Röntgenphotoelektronenspektroskopie - XPS

Die Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS, engl. x-ray photoelectron spectros-
copy) zählt zu den wichtigsten Oberflächenanalyse-Verfahren, da sie neben der qualita-
tiven und quantitativen Elementanalyse ebenfalls Einblicke in die chemische Umgebung
der Atome innerhalb der Probe liefert. Zur Aufnahme eines Messspektrums wird ein mo-
nochromatischer Röntgenstrahlung auf die Oberfläche des zu untersuchenden Materials
gerichtet, der durch Photoeffekt Elektronen aus dem Material in das Ultrahochvaku-
um (UHV) der Spektrometer-Messkammer auslöst. Letzteres wird benötigt, um eine
ausreichende freie Weglänge der emittierten Elektronen zu gewährleisten, damit diese
auf ihrem Weg zum Energieanalysator keine Stoßprozesse mit Restgasatomen erfahren.
Die gemessene Intensitätsverteilung der kinetischen Energie der ausgelösten Elektronen
lässt sich über

EVB = hν − Ekin (A.16)

auf die Bindungsenergie der Elektronen in der Probe bezogen auf die Vakuumenergie
zurückführen, wobei hν die Photonenenergie der zur Anregung verwendeten Röntgen-
strahlung ist. Da in der Regel die Austrittsarbeit des untersuchten Materials nicht direkt
zugänglich ist, werden die Bindungsenergien auf die Fermi-Energie bezogen. Dabei wird
ausgenutzt, dass, wenn Probe und Spektrometer im elektrischen Kontakt stehen, sich
deren Fermie-Energien angleichen. Somit lässt sich die Bindungsenergie in Bezug auf
das Fermi-Niveau durch

EFB = hν − Ekin − ΦS (A.17)

berechnen, wobei ΦS die Austrittsarbeit des Spektrometers ist, die zuvor einmalig durch
die Vermessung standardisierter Materialien, meist Edelmetalle, bestimmt werden muss.
Eine elektrisch nicht bzw. schlecht leitende Probe kann sich während der Messung al-
lerdings elektrisch aufladen, da nicht genügend Elektronen nachfließen können, um den
Verlust durch die Photoelektronen auszugleichen. In diesem Fall wird in der Regel aus-
genutzt, dass die Bindungsenergie des C 1s-Orbitals von, in der Regel stets auf der
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Oberfläche adsorbierten, Kohlenstoffverunreinigungen für die typischerweise vorhande-
nen C-H- und C-C-Verbindungen 285 eV beträgt. Weicht das zugehörige Photoelektro-
nensignal von der Literaturposition ab, kann das Messspektrum nachträglich durch eine
Energieverschiebung korrigiert werden.
Nachdem das Photoelektron aus einer inneren Schale ausgelöst wurde, wird das zu-
gehörige Energieniveau durch ein Hüllenelektron aus einer energetisch höheren Schale
entweder durch einen strahlenden Übergang aufgefüllt, wobei charakteristische Rönt-
genstrahlung entsteht, oder die Übergangsenergie wird verwendet, um ein weiteres Hül-
lenelektron auszulösen. Letzteres wird als Augerelektron bezeichnet, dessen kinetische
Energie anders als die des Photoelektrons nicht von der Anregungsenergie der Röntgen-
strahlung abhängig ist.
Da die Bindungsenergie eines Orbitals innerhalb eines Atoms nicht nur von der Atomsor-
te, sondern ebenfalls von dessen Umgebung abhängig ist, können aus der energetischen
Lage des zugehörigen Photoelektronensignals Rückschlüsse auf die Bindungszustände
der betrachteten Atomsorte gezogen werden. Die gemessene Bindungsenergie alleine lie-
fert allerdings nicht immer den direkten Zugang zur chemischen Umgebung, da diese
z. B. durch nicht exakt korrigierte Aufladungseffekte verschoben sein kann. Daher ist
es meist dienlich, in einem Wagner-Plot die kinetische Energie der zugehörigen Au-
gerelektronen gegen die Bindungsenergie der Photoelektronen aufzutragen. Die Summe
der beiden Energien liefert den Auger-Parameter, anhand dessen die Bindungsverhält-
nisse der untersuchten Atomsorte in der Regel eindeutig zugeordnet werden können
[74]. Da nur Elektronen aus den obersten 5 bis 10 nm die Probe ohne weitere Streuung
verlassen können, ist die Methode sehr oberflächensensitiv. Die aus tieferen Regionen
entstammenden Elektronen verlieren auf ihrem Weg zur Oberfläche durch elastische
Streuprozesse Energie und bilden einen statistischen Untergrund, der in jedem Messs-
pektrum sichtbar ist. Tiefere Schichtregionen können nur vermessen werden, wenn die
Oberfläche zuvor durch Ionenbeschuss abgetragen wurde. Dies kann allerdings zu Ver-
änderungen der chemischen und Elementzusammensetzung in der Oberfläche führen, da
einzelne Elemente präferentiell abgetragen werden können.
Die Bezeichnung eines Photoelektronensignals erfolgt üblicherweise durch Atomsorte,
Hauptquantenzahl n und Gesamtdrehimpuls j = |l+ s| (Bahndrehimpuls l, Elektronen-
spin s) des zugehörigen Orbitals, wie z. B. die im Rahmen dieser Arbeit stets betrachte-
ten Zn 2p3/2-, S 2p3/2- und O 1s-Signale, während für die Augerelektronensignale die
röntgenspektroskopische Notation verwendet wird. Wird ein Augerelektron beispiels-
weise durch den Übergang eines Elektrons aus einer L-Schale in ein freies Niveau einer
M -Schale erzeugt, so wird das zugehörige Signal mit LMM bezeichnet. Da für diesen
Prozess die Kombination unterschiedlicher Orbitale der einzelnen Schalen möglich ist,
werden diese weiterhin durch Nummerierungen gekennzeichnet, so dass das im Rahmen
dieser Arbeit untersuchte Augerelektronensignal von Zink durch Zn L3M45M45(1G)
bezeichnet wird.
In modernen XPS-Anlagen lassen sich alle Elemente außer Wasserstoff und Helium de-
tektieren, wobei die Nachweisgrenze bei ca. 1 at% liegt. Die Zuordnung der Messsignale
zu den zugehörigen Atomsorten erfolgt üblicherweise durch Vergleichsspektren, da die
Berechnung der Bindungsenergie für komplexere Verbindung in der Regel zu kompliziert
ist. Die relative Elementquantifizierung erfolgt über die Flächenverhältnisse der für die
einzelnen Elemente sichtbaren Photoelektronensignale gewichtet mit den relativen Sen-
sitivitätsfaktoren nach Scofield [182]. Um die benötigten Flächen korrekt zu ermitteln,
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muss der zuvor beschriebene statistische Untergrund bei der Integration berücksichtigt
werden, was in der Regel über Anpassungen nach Shirley oder Tougaard erfolgt
[183, 184]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde stets eine Anpassung nach Shirley durch-
geführt. Eine ausführlich Beschreibung der XPS-Methodik und der Interpretation der
aufgenommenen Messdaten, die hier im Überblick dargestellt wurden, kann der Fachli-
teratur entnommen werden [185–187].
Alle Messungen wurden an einer VersaProbe XPS-Anlage der Firma PHI durchgeführt,
die von der Arbeitsgruppe Janek des Physikalisch-Chemischen Instituts der Justus-
Liebig Universität in Gießen betrieben wird. Als Anregungsquelle wurde die Kα-Strah-
lung der in der Röntgenröhre verbauten Aluminium-Anode verwendet, die eine Energie
von 1486.6 eV besitzt und mit einer Linienbreite von 0.4 eV auf die Probe gestrahlt wird.
Die Anregung erfolgte dabei senkrecht zur Schichtoberfläche, während die Energieana-
lyse der Photoelektronen durch einen sphärischer Kugelanalysator elektrostatisch über
den integrierten 128-Multikanal-Detektor unter einem Winkel von 45◦ zur Probenober-
fläche erfolgte. Für alle Messungen wurde auf eine elektrische Kontaktierung der Pro-
ben verzichtet, da diese zum großen Teil elektrisch isolierend waren. Zur Neutralisation
wurde mit einem Gemisch aus langsamen Elektronen und Ar+-Ionen der elektrischen
Aufladung des untersuchten Materials entgegengewirkt [66].

152



A.1. Analyseverfahren

153



A. Anhang

A.2. Strukturfaktoren für Röntgenbeugung
A.2.1. Zinkoxid - (ZnO)

h k i l d [Å] I [%]
1 0 -1 1 2.47592 100.0
1 0 -1 0 2.81430 57.0
0 0 0 2 2.60332 44.0
1 1 -2 0 1.62472 32.0
1 0 -1 3 1.47712 29.0
1 0 -1 2 1.91114 23.0
1 1 -2 2 1.37818 23.0
2 0 -2 1 1.35825 11.0
2 1 -3 3 0.90694 8.0
2 0 -2 3 1.09312 7.0
2 1 -3 1 1.04226 6.0
1 0 -1 5 0.97663 5.0
2 0 -2 0 1.40715 4.0
3 0 -3 2 0.88256 4.0
1 1 -2 4 1.01595 4.0
2 0 -2 2 1.23801 4.0
3 0 -3 0 0.93812 3.0
2 1 -3 0 1.06384 3.0
2 0 -2 5 0.83703 3.0
2 2 -4 0 0.81247 3.0
0 0 0 4 1.30174 2.0
2 1 -3 2 0.98464 2.0
2 1 -3 4 0.82370 2.0
1 0 -1 4 1.18162 1.0
2 0 -2 4 0.95561 1.0
0 0 0 6 0.86768 1.0
1 0 -1 6 0.82928 1.0

Tabelle A.1.: Nach relativem Strukturfaktor (höchste Intensität auf 100% gesetzt)
geordnete Auflistung der Röntgenbeugungs-Reflexe von Zinkoxid in Wurtzitstruktur
(PDF-Nr. 00-0036-1451) [16].
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A.2.2. Zinksulfid - (ZnS)

h k i l d [Å] I [%]
1 0 -1 0 3.30992 100.0
1 0 -1 1 2.92592 87.0
0 0 0 2 3.12924 84.0
1 1 -2 0 1.91027 81.0
1 0 -1 3 1.76423 54.0
1 1 -2 2 1.63027 47.0
1 0 -1 2 2.27342 28.0
2 0 -2 3 1.29605 15.0
2 1 -3 3 1.07266 15.0
2 0 -2 1 1.59943 12.0
1 0 -1 5 1.17062 11.0
2 0 -2 0 1.65434 11.0
3 0 -3 2 1.04028 10.0
2 1 -3 1 1.22637 9.0
3 0 -3 0 1.10309 9.0
2 1 -3 5 0.88465 8.0
2 0 -2 5 0.99819 7.0
2 0 -2 2 1.46263 6.0
2 2 -4 2 0.91354 6.0
2 1 -3 0 1.25064 6.0
2 1 -3 2 1.16139 6.0
2 2 -4 0 0.95527 5.0
1 1 -2 6 0.91537 5.0
0 0 0 6 1.04283 3.0
3 1 -4 2 0.88072 3.0
0 0 0 4 1.56411 2.0

h k l d [Å] I [%]
1 1 1 3.12606 100.0
2 2 0 1.91432 49.8
3 1 1 1.63253 29.4
4 2 2 1.10523 9.0
2 0 0 2.70725 8.9
3 3 1 1.24217 8.5
4 0 0 1.35363 5.7
2 2 2 1.56303 1.7
4 2 0 1.21072 1.4

Tabelle A.2.: Nach relativem Strukturfaktor (höchste Intensität auf 100% gesetzt)
geordnete Auflistung der Röntgenbeugungs-Reflexe von Zinksulfid in Wurtzitstruk-
tur (oben, PDF-Nr. 00-0036-1450) und Zinkblendestruktur (unten, PDF-Nr. 01-077-
2100)[16].
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habe ich die Grundsätze guter wissenschaftlicher Praxis, wie sie in der „Satzung der
Justus-Liebig-Universität Gießen zur Sicherung guter wissenschaftlicher Praxis“ nieder-
gelegt sind, eingehalten.

Gießen den 04.11.2013

Achim Kronenberger
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