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Abstract

InGaN quantum dots bare a great potential for many kinds of applications. They can
improve the device performance of LEDs and laser diodes which are used e.g. for il-
lumination and projection. With a single photon source, technologies as a quantum
computer or a quantum cryptograph can be realized. Furthermore, due to a large band
gap range InGaN can be utilized as an efficient light absorber for photovoltaic devices.
Basically, all these aspects will be addressed in this work. Quantum dot based single
color and multicolor LEDs will be presented. For that purpose the dot emission can be
tuned over a large wavelength range of almost 100 nm from violett to green. The inte-
gration into laser structures will be discussed and progress towards electrically driven
single quantum dots in a micro cavity for single photon emission will be shown. For
successful operation of such different devices an appropriate density of quantum dots is
needed which can be adjusted over a range of three orders of magnitude. Furthermore,
respectable photovoltaic properties of quantum dot based LEDs were achieved.
Since the growth of InGaN quantum dots is not trivial a large part of this work is
devoted to the understanding and realization of the quantum dots formation process.
The growth is performed on an n-doped GaN layer in a metal organic vapor phase
epitaxy reactor. Evidence has been found that spinodal and binodal decomposition are
driving a separation process of a thin InGaN layer into two phases with different InN
concentrations. The region with low InN content is forming the quantum dots on the
surface of a GaN layer. The spinodal phase diagram has been calculated for the case
of a strained InGaN layer on GaN showing a reduced miscibility gap. The accordance
between theoretical and experimental results is shown.
For device application it is necessary to cap these structures with a p-doped GaN
layer. The influence of a GaN capping on the phase separated InGaN structures is
discussed. The GaN cap is optimized in terms of high quality of the GaN while being
non-destructive for the InGaN quantum dots.
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Liste der Veröffentlichungen 187



Abbildungsverzeichnis

1.1 Hexagonale Kristallstruktur; Kristallebenen . . . . . . . . . . . . . . . 18
1.2 Bandlückendiagramm der Gruppe-III-Nitride. . . . . . . . . . . . . . . 19
1.3 InN-Gehalt in InGaN in Abhängigkeit vom Gasphasenverhältnis . . . . 22
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4.13 PL-Spektren von Proben mit und ohne Hochtemperatur-Rampe . . . . 102
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Einleitung

Mitte des neunzehnten Jahrhunderts wurden die ersten Glühlampen für Beleuchtungs-
zwecke entwickelt. Diese Technik, basierend auf einen leitfähigen Faden in einem eva-
kuierten Glaskolben, ist noch bis heute in vielen Einrichtungen für die Beleuchtung
zuständig. Der Glühfaden besteht heutzutage aus Wolfram aufgrund der verglichen
mit anderen Materialien hohen Schmelzpunkttemperatur von über 3400 �C. Ein mit
elektrischen Strom durchflossener und dadurch erhitzter Faden einer Glühlampe emit-
tiert thermische Strahlung, welche dem Plankschen Strahlungsgesetz gehorcht. Auf-
grund der Betriebstemperatur liegt ein Großteil der Strahlung im langwelligen infraro-
ten Spektralbereich. Bezogen auf die Empfindlichkeitskurve eines menschlichen Auges
wird nur ein relativ geringer Teil von etwa 5 % der elektrischen Energie in sichtbares
Licht umgewandelt, die Lichtausbeute beträgt 15 lm/W für Standardglühlampen und
bis zu 35 lm/W für Halogenglühlampen. Ein thermischer Strahler würde selbst dann
nur Wirkungsgrade von etwa 15 % erreichen, wenn es Materialien mit einer Schmelz-
punkttemperatur höher als 5500 �C geben würde.
Eine Erhöhung des Wirkungsgrads kann erreicht werden, wenn Strahlung nicht ther-
misch sondern aufgrund von elektronischen Übergängen erzeugt wird. In Leuchtröhren
können Lichtausbeuten von 60 lm/W erreicht werden. Mit Licht emittierenden Dioden,
kurz LEDs, wurden Lichtausbeuten von fast 250 lm/W erreicht, was sehr dicht an die
theoretisch erreichbare Grenze von etwa 300 ln/W heranreicht [NIS+10]. Diese LEDs
sind basierend auf dem Halbleitermaterial InGaN in Zusammenspiel mit einer Licht-
konverterschicht bestehend aus Phosphor.
Der Markt für Halbleiter-LEDs ist in den letzten Jahren kontinuierlich gestiegen und
die Nachfrage wird weiterhin steigen. Es ist davon auszugehen, dass in naher Zukunft
die komplette Lichterzeugung von LED-Systemen erzeugt wird. Dabei ist jedoch noch
nicht abzusehen, ob Halbleiter-LEDs oder organische LEDs, sogenannte OLEDs das
Rennen machen werden. Vorteile von OLED-Systemen sind die günstige Herstellung
flexibler Systeme, z.B. der Druck von OLED-Bildschirmen auf dehnbaren Folien. Vor-
teile von Halbleiter-LEDs sind z.B. die hohe Leuchtdichte, die erzeugt werden kann.
Ein großer Vorteil beider Systeme ist die Lebensdauer1, die für Halbleiter-LEDs bis
zu 100.000 Stunden beträgt und bei OLEDs stark von der emittierten Wellenlänge
abhängt. Damit werden konventionelle Leuchtmittel wie die Glüh- oder Energiespar-
lampe weit in den Schatten gestellt.
Für die Erzeugung von weiß emittierenden LEDs gibt es unterschiedliche Ansätze. Zum
einen werden blaue LEDs benutzt, um eine Phosphorschicht zur gelben Lumineszenz
anzuregen. Die Farbmischung aus einem scharfbandigen blau und breitbandigen gelb
gibt weiß. Eine weitere Möglichkeit ist der Einsatz von drei LEDs, die nebeneinan-
der platziert, blau, grün und rot, in der Summe also weiß emittieren. Die kompakteste

1Die Lebensdauer beschreibt dabei die Abnahme der Anfangsleistung um 50 %
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Lösung ist ein einzelnes Bauelement, bestehend aus einer aktiven Region, welche unter-
schiedliche Wellenlängen und in der Summe weiß emittieren kann [SLT+08, TLS+10].
Diese aktive Region kann z.B. aus mehreren Quantenfilmen oder Quantenpunkteschich-
ten bestehen.
Die hohe Leuchtdichte in Halbleiterstrukturen kann zur Realisierung einer Laserdiode
(LD) genutzt werden. Diese LDs ergeben sehr kompakte Bauelemente, die ihre An-
wendung z.B. in optischen Auslesegeräten, in der Laserprojektion, in der Vermessungs-
technik oder in wissenschaftlichen Analysemethoden finden. Optische Auslesegeräte wie
z.B. ein Blu-Ray-Abspielgerät benutzt eine bei 405 nm emittierende LD. Für die La-
serprojektion sind blaue, grüne und rote LDs notwendig, um in der Farbmischung weiß
zu ergeben. Rote Laserdioden auf Basis von AlGaAs werden seit Anfang der 90er Jah-
re des letzten Jahrhunderts in DVD-Spielern eingesetzt. Die Entwicklung von blauen
Laserdioden im sichtbaren 450 nm-Bereich ist in den letzten Jahren rasant angestie-
gen; derartige Bauelemente sind inzwischen schon kommerziell erhältlich. Die ersten
grünen Laserdioden oberhalb von 500 nm wurden erst 2009 entwickelt [QAB+09]. Die
Entwicklung schreitet seitdem voran und wissenschaftliche Veröffentlichungen behan-
deln grüne LDs bis zu 531 nm mitunter auf unterschiedlichen Substratorientierungen
[EYK+09, ALM+09, LYH+10]. Alle hier genannten LDs haben gemeinsam, dass sie
basierend auf dem Materialsystem der Gruppe-III-Nitride sind und die optisch aktive
Region aus InGaN Quantenfilmen besteht.
Was macht InGaN interessant für technologische Anwendungen wie LDs und wel-
che weiteren Anwendungen sind realisierbar bzw. schon realisiert? Mit InGaN ist es
möglich, abhängig vom InN-Gehalt in InGaN, einen weiten energetischen Bereich ab-
zudecken, welcher vom ultravioletten Spektralbereich im Fall von GaN bis ins Infrarote
für das InN reicht. Es kann also u.a. das komplette visuelle Spektrum abgedeckt werden
und damit auch weiß durch die Mischung der Grundfarben blau, grün und rot erzeugt
werden. Dies ist eine einzigartige Eigenschaft dieses Materials und wird von keinem
weiteren ternären Halbleitermaterial erreicht. InGaN ist ein direkter Halbleiter, dies
bedeutet, dass die strahlende Rekombination von Elektronen und Löchern im Impuls-
raum direkt und ohne Zuhilfenahme von Phononen abläuft. Es wird die Energie der
angeregten Ladungsträger somit effizient in Photonenenergie umgewandelt ohne dass
dabei Gitterschwingungen, sprich Wärme, erzeugt wird. Diese Eigenschaft ist essenti-
ell, um effiziente Licht emittierende Bauelemente zu erzeugen. Auch können prinzipiell
hocheffiziente Licht absorbierende Strukturen für die Photovoltaik realisiert werden.
Verglichen mit einer auf dem indirekten Halbleiter Silizium basierten Solarzelle sind
theoretisch weitaus höhere Wirkungsgrade möglich.
Wie der Titel dieser Schrift verrät, liegt der Schwerpunkt dieser Arbeit in der Her-
stellung und Anwendung von InGaN Quantenpunkten. Verglichen mit Quantenfilmen
oder dicken Schichten können Quantenpunkte die Eigenschaften von optoelektroni-
schen Strukturen verändern und zu neuartigen Technologien führen. Hier an der Uni-
versität Bremen wurde bereits am II-VI-Materialsystem die Erniedrigung der Schwell-
stromdichte durch den Einsatz von Quantenpunkten demonstriert [Pas02]. Mit InGaN
Quantenpunkten als aktives Material wird bei LDs u.a. eine Reduktion der Schwell-
stromdichte, ein höherer Materialgewinn und ein temperaturabhängiger Schwellstrom
erwartet [AS82, LUS+97]. Die als künstliche Atome wirkenden Quantenpunkte können



Tabellenverzeichnis 15

sich in zukünftigen Technologien wie dem Quantencomputer oder in der abhörsiche-
ren Quantenkryptographie wiederfinden. Eingebaut in einer elektrisch betreibbaren
Mikrosäulenkavität könnten InGaN Quantenpunkte als Einzelphotonenemitter einen
großen Schritt in die Verwirklichung dieser Technologien machen.
Neben ZnO und (dotierten) Diamant ist GaN einer der wenigen Halbleitermaterialien,
dessen Curie-Temperatur oberhalb der Raumtemperatur liegt [DOM+00]. Unterhalb
der Curie-Temperatur ist ein Material ferromagnetisch, oberhalb paramagnetisch. Für
GaN bedeutet dies, dass der Spin des Elektrons für quantenspintronische Anwendun-
gen selbst bei Raumtemperatur genutzt werden kann, d.h. es müssen keine aufwendigen
Kühlprozesse eingesetzt werden. Der Spin eines Elektrons eingesperrt in einem InGaN
Quantenpunkt wäre ein vielversprechender Kandidat für die Realisierung eines Quan-
tencomputers oder Quantenkryptographs.

Diese Arbeit beschäftigt sich mit dem Wachstum von InGaN Quantenpunkten in der
metallorganischen Gasphasenepitaxie. Der Quantenpunktbildungsprozess basiert auf
der spinodalen und binodalen Entmischung von InGaN. Die so hergestellten Quan-
tenpunkte können überwachsen und in einen p-n-Übergang integriert werden, so dass
elektronische Bauelemente realisiert werden können.
Kapitel 1 dieser Arbeit beschäftigt sich mit einigen Grundlagen zum besseren Verständ-
nis des experimentellen Teils. Es werden die wesentlichen Eigenschaften der Gruppe-III-
Nitride aufgelistet und ein thermodynamisches Modell zum Einbau von Indium, Galli-
um und Stickstoff aus der Gasphase in den Festkörper InGaN vorgestellt und explizite
Beispiele durchgerechnet. Nach der Diskussion der unterschiedlichen Wachstumsmoden
in der Heteroepitaxie wird ausführlich auf die spinodale und binodale Entmischung ein-
gegangen, die einen zentralen Punkt in dieser Arbeit einnimmt. Es werden spinodale
und binodale Kurven für InGaN für unterschiedliche Verspannungsgrade berechnet,
die InGaN auf GaN annehmen kann. Weiterhin wird gezeigt, welche Anordnung die
phasenseparierten Gebiete unter gewissen Bedingungen bilden können. Das Kapitel
schließt mit den Eigenschaften von niederdimensionalen Strukturen, dem “Quantum-
Confined Stark Effect” und dem Prinzip der Mikrokavitäten ab.
Das 2. Kapitel stellt die Methoden zur Herstellung und Charakterisierung von InGaN
vor. Mit der metallorganischen Gasphasenepitaxie wurde das InGaN gewachsen. Zur
Charakterisierung diente die Photo- und Elektrolumineszenz, die Röntgendiffraktome-
trie sowie die Raster-Kraft-, Raster-Elektronen und Transmissionselektronenmikosko-
pie.
Das 3. Kapitel beginnt mit der Abscheidung und Evolution von dünnen InGaN-Schicht-
en auf GaN und zeigt, dass nach dem Wachstum zwei Phasen auf der Oberfläche
vorhanden sind und die für spinodale und binodale Entmischung charakteristischen
meanderartigen Strukturen auftreten. Ein phasenseparierter Bereich abhängig von der
InN-Konzentration in InGaN wird festgestellt und es wird gezeigt, über welchen Para-
meter die Quantenpunktdichte eingestellt werden kann. Mit der bis dahin erhaltenen
Erkenntnis wird der Erfolg des Zwei-Stufen-Wachstumsmodus zur Bildung von Quan-
tenpunkten in Stapelproben erklärt. Dieser Modus wurde von Tomohiro Yamaguchi
entwickelt und ist das Ausgangsmodell, auf dessen Basis die Quantenpunktbildung aus
spinodaler Entmischung entwickelt wurde. Abschließend wird basierend auf die voran-
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gegangenen experimentellen Ergebnisse ein Modell zur Bildung von InGaN Quanten-
punktstrukturen vorgestellt.
Kapitel 4 befasst sich mit den Auswirkungen von Deckschichten auf die phasensepa-
rierten InGaN-Strukturen. Hierbei werden unterschiedliche Wachstumsparameter wie
Temperatur, Atmosphäre und Zeit untersucht. Es wird gezeigt werden, unter wel-
chen Bedingungen die Quantenpunkte erhalten bleiben und inwiefern wieder optimale
Wachstumsbedingungen für GaN erreicht werden können.
Das 5. Kapitel zeigt die Anwendbarkeit von InGaN Quantenpunkten in Licht emit-
tierenden Strukturen. Es wird gezeigt, wie die Wellenlänge von elektrisch betriebenen
LEDs eingestellt und inwiefern die Intensität über mehrere Quantenpunktschichten
gesteigert werden kann. Aus diesen Erkenntnissen lassen sich mehrfarbige LEDs her-
stellen, die eine Vorstufe zu einer weiß emittierenden phosphorfreien LED sind. Es
wird gezeigt, dass InGaN Quantenpunkte in Laserstrukturen und Mikrokavitäten ein-
gebettet werden können. Mehrere Ansätze werden gegeben, inwiefern sich eine Struk-
tur bezüglich der Intensität optimieren lässt. Es werden z.B. experimentelle Ergebnis-
se bezüglich dem Einsatz einer AlGaN-Loch-Sperrschicht gezeigt. Zur Reduktion des
“Quantum-Confined Stark Effect” werden erste Versuche von Quantenpunkten auf un-
polaren a-Ebenen GaN vorgestellt.
Das 6. Kapitel widmet sich der Eigenschaft von InGaN, Licht zu absorbieren. Es wird
eine einfache LED-Struktur, basierend auf einer InGaN Quantenpunkt-Struktur, mit
Hinblick auf eine photovoltaische Anwendungen untersucht und erste vielversprechende
Ergebnisse präsentiert.
Die Arbeit endet mit einer Zusammenfassung (Kapitel 7) der wesentlichen Ergebnisse.



1 Grundlagen

1.1 Eigenschaften der Gruppe-III-Nitride

Bei den Gruppe-III-Nitriden handelt es sich um kristalline Verbindungen bestehend aus
Elementen der III. Hauptgruppe des Periodensystems und Stickstoff. Im Blickpunkt
der Forschung steht dabei das AlInGaN. Auf das TlN, für das eine verschwindende
Bandlücke postuliert wird [dSDdA+05], sowie das BN mit einer Bandlücke von etwa
5,8 eV [EYSB+01] soll in dieser Arbeit nicht näher eingegangen werden. Üblicherwei-
se liegt bei AlInGaN eine hexagonale Kristallstruktur vor, welche in Abb. 1.1 (links)
dargestellt ist. Jedes Gitteratom ist in einer tetraedrischen Anordnung mit den vier
Nachbaratomen verbunden, wobei auf ein Stickstoffatom ein Gruppe-III-Atom folgt
und umgekehrt. In der c-Kristallrichtung [0001] findet man abwechselnd eine Ebene mit
Stickstoffatomen und eine Ebene mit Gruppe-III-Atomen vor, welche zusammengefasst
als Bilage bezeichnet werden. Die Stapelfolge lautet ABABAB, d.h. die Gitteratome
liegen alle zwei Bilagen übereinander. Der Abstand von einer Lage A zur nächsten
Lage A definiert die c-Gitterkonstante, während die a-Gitterkonstante in der Ebene
senkrecht zur c-Richtung den Abstand zwischen zwei Gitteratomen gleichen Typs be-
schreibt. In Tab. 1.1 sind die Gitterparameter angegeben. AlN hat die kleinste und InN
die größte Gitterkonstante.
Für ternäre Materialien wird zur Bestimmung der Gitterkonstanten das Vegard’sche
Gesetz [Veg21] herangezogen. Es gilt ein linearer Zusammenhang zwischen den Gitter-
konstanten aA des Materials A (z.B. InN) und aB des Materials B (z.B. GaN) und der
Komposition x in AxB1−x (z.B. InGaN) mit der Gitterkonstanten aAB:

aAB = aB + (aA − aB) · x (1.1)

Für quaternäre Materialien kann das Vegard’sche Gesetz entsprechend erweitert wer-
den. Neben der Realisierung der hexagonalen Kristallstruktur werden auch Anstrengun-
gen unternommen, GaN-Substrate in der kubischen Zinkblende-Struktur herzustellen
[FNS+08], wobei die Verbesserung der Materialqualität nach wie vor im Vordergrund
der aktuellen Forschung steht. Ein Vorteil ist, dass es aufgrund der kubischen An-
ordnung der Gitteratome keine internen piezoelektrischen Felder gibt, wodurch der

Material c-Gitterkonstante [Å] a-Gitterkonstante [Å]

AlN 3,112 4,982
GaN 3,189 5,185
InN 3,545 5,703

Tabelle 1.1: Die Gitterparameter der Gruppe-III-Nitride, aus [VM03].
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Abbildung 1.1: Links abgebildet ist die hexagonale Kristallstruktur der Gruppe-III-
Nitride (aus [Kuh02]). Im rechten Teilbild sind die unterschiedlichen Kristallebenen dar-
gestellt.

“Quantum-Confined Stark Effect” (kurz: QCSE) vermieden werden kann (mehr zum
Thema siehe Abschn. 1.6). Der QCSE im GaN wird mitunter für die “grüne Lücke”
(“Green Gap” [HBK07]) verantwortlich gemacht, welche den Effizienzeinbruch von
Licht emittierenden Bauelementen im grünen Spektralbereich beschreibt.
Eine Besonderheit des AlGaInN-Materialsystems ist der weite Energiebereich vom In-
fraroten bis zum Ultravioletten, der durch die entsprechenden Bandlücken abgedeckt
wird. In Abb. 1.2 ist ein Bandlückendiagramm dargestellt. Für InN war die Bandlücke
erst im Jahre 2002 von etwa 1,9 eV [ONM72, IIT98] auf Werte unterhalb von 1 eV
[DKS+02] und schließlich auf 0,7 eV korrigiert worden [WWY+02]. Dies macht speziell
das InGaN zu einem besonderem Material. Prinzipiell kann alleine durch den InN-
Gehalt in InGaN1 die Bandlücke des Materials auf jede Wellenlänge im sichtbaren
Spektralbereich eingestellt werden. Die Bandlückenenergie EAB des ternären Materials
AxB1−x hängt dabei nichtlinear von der Zusammensetzung der Materialien ab. Deren
Verlauf lässt sich durch die folgende empirische Formel beschreiben:

EAB = EB + (EA − EB) · x − x · (1 − x) · bA,B (1.2)

Hierbei beschreibt bA,B den Biegeparameter, EA und EB sind die jeweiligen Bandlücken-
energien der binären Materialien. In Tabelle 1.2 sind die Bandlückenenergien der binären
Nitride und die Biegeparameter der ternären Nitride wiedergegeben.

1An dieser Stelle soll darauf hingewiesen werden, dass in dieser Arbeit nicht die übliche Schreibweise
“In-Gehalt” sondern “InN-Gehalt” verwendet wird. Dadurch soll klargemacht werden, dass es sich
stets um die wurtzite Kristallstruktur und nicht um Indium-Metall handelt. Das x in InxGa1−xN
entspricht somit dem InN-Gehalt/der InN-Konzentration im InGaN.
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Abbildung 1.2: Bandlückendiagramm
der Gruppe-III-Nitride.

binäres ternäres
Material Bandlücke [eV] Material Biegeparameter [eV]

AlN 6,25 AlGaN 0,7
GaN 3,510 AlInN 2,5
InN 0,78 InGaN 1,4

Tabelle 1.2: Bandlückenenergien von AlN, GaN und InN und die Biegeparameter für
die jeweiligen ternären Materialien, aus [VM03].

1.2 Thermodynamisches Modell zum Einbau von InN
in InGaN

Das Wachstum von qualitativ hochwertigen GaN-Schichten findet im Rahmen der
metallorganischen Gasphasenepitaxie (englisch: metalorganic vapour phase epitaxy,
MOVPE) üblicherweise bei Temperaturen über 1000 �C statt. Im Gegensatz dazu wird
das Wachstum von InN häufig unterhalb von 600 �C durchgeführt. Dieser große Tem-
peraturunterschied lässt sich auf die unterschiedlichen Bindungsenergien zwischen In-
dium und Stickstoff und Gallium und Stickstoff zurückführen [CSC+04, KPB+00]. Bei
erhöhten Temperaturen brechen die In-N-Bindungen eher auf als die Ga-N-Bindungen.
Das Wachstum von InGaN findet bei mittleren Temperaturen statt, wobei generell der
Trend vorliegt, dass mit ansteigender Temperatur weniger InN in InGaN eingebaut
wird. Im Folgenden soll ein thermodynamisches Modell basierend auf den Arbeiten
von Stringfellow [Str99] und Koukitu [KKS00] erläutert werden. Aus dem Modell lässt
sich prinzipiell der Einbau von Indium aus der Gasphase in die feste InGaN-Phase
bestimmen. Dieses Modell soll zuerst alleinstehend betrachtet werden ohne die Berück-
sichtigung von anderen Effekten, die das Wachstum von InGaN wesentlich beeinflussen
wie z.B. Verspannung (siehe Abschn. 1.3) und der daraus resultierende “Composition
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Pulling Effect”2 (siehe auch Abschn. 1.3) oder spinodale und binodale Entmischung
(Abschn. 1.4).
Die chemischen Prozesse in der MOVPE sind vielfältig. In [KHTO04] findet man ein
Schema, in dem dargestellt wird, welche chemischen Reaktionen in der Gasphase ablau-
fen, bis sich aus den Metallorganika und Ammoniak (NH3) schließlich der GaN-Kristall
abscheidet. Die Vielzahl der chemischen Prozesse führt dazu, dass eine komplette theo-
retische Beschreibung nicht realistisch erscheint. Es wird deshalb vereinfachend eine
resultierende reversible chemische Reaktion angenommen, in der das Metall Indium
oder Gallium mit Ammoniak zu InN oder GaN mit Wasserstoff reagiert:

In(g) + NH3(g) ⇔ InN(f) +
3

2
H2(g) (1.3)

Ga(g) + NH3(g) ⇔ GaN(f) +
3

2
H2(g). (1.4)

Hierbei steht (g) für den gasförmigen und (f) für den festen Aggregatzustand. Die
gasförmige Metallphase entsteht durch die thermische Dissoziation des Ausgangsstoffes
Trimethylindium (TMI) oder -gallium (TMG). Laut [Str99] ist das TMG unter N2-
Atmosphäre oberhalb von 540 �C vollständig dissoziiert. Unter H2-Atmosphäre beträgt
die Dissoziationstemperatur sogar nur 480 �C. Für TMI ist nur die Dissoziation in H2-
Atmosphäre angegeben, vollständige Dissoziation liegt oberhalb von 350 �C vor. Für die
N2-Atmosphäre kann erwartet werden, dass vollständige Dissoziation noch unterhalb
von 400 �C stattfindet.
Für die reversiblen Reaktionen in den Reaktionsgleichungen (1.3) und (1.4) kann das
Massenwirkungsgesetz definiert werden:

KIn =
aInN · P 3/2

H2

PIn · PNH3

(1.5)

KGa =
aGaN · P 3/2

H2

PGa · PNH3

. (1.6)

Hierbei ist KIn,Ga die Gleichgewichtskonstante, aInN,GaN die Aktivität und P die jewei-
ligen Partialdrücke der gasförmigen Komponenten. Die Gleichgewichtskonstanten sind
in Tab. 1.3 angegeben.

Gleichgewichtskonstante log10KIn,Ga (Temperatur T in K)

KIn −13,1 + 1,13 · 104/T + 2,29log10(T )
KGa −12,2 + 1,78 · 104/T + 1,79log10(T )
KAl −14,2 + 3,17 · 104/T + 2,33log10(T )

Tabelle 1.3: Gleichgewichtskonstanten für die Gleichungen (1.5) und (1.6), aus [KTS97].
Der Vollständigkeit halber, auch wenn hier nicht gebraucht, ist die Konstante einer ent-
sprechenden AlN-Reaktion angegeben.

2Für den “Composition Pulling Effect” gibt es in der deutschen Sprache keine geeignete Übersetzung,
weshalb hier der Englische Begriff genannt wird.
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Die Aktivitäten berechnen sich zu:

aInN = x · e (1−x)2·Ω
RT (1.7)

aGaN = (1 − x) · ex2·Ω
RT (1.8)

Hierbei beschreibt x die Komposition des InxGa1−xN, R ist die allgemeine Gaskonstante
und T die Temperatur. Der Interaktionsparameter Ω wird als x-abhängiger Parameter
angenommen [SA99] und lautet:

Ω(x) = (−2,11 · x + 7,41) · 4186,8
J

mol
(1.9)

Eine nicht vernachlässigbare Größe ist die Dissoziation von Ammoniak, die das Gleich-
gewicht von Gleichung (1.3) und (1.4) stark beeinflussen kann. Es gilt:

NH3 → (1 − α)NH3 +
α

2
N2 +

3α

2
H2, (1.10)

wobei α den Grad der Dissoziation von Ammoniak angibt. Dieser ist nicht nur stark
abhängig von der Temperatur, sondern auch von der Reaktorform und den verwen-
deten Materialien im Reaktor, die als Katalysator dienen können. Deshalb können
sich Literaturangaben stark unterscheiden (vergleiche z.B. [KKS00, LS78, Ban72]).
Die Dissoziation von Ammoniak in Abhängigkeit von der Temperatur in der MOVPE-
Anlage der Universität Bremen ließe sich prinzipiell mit einem Ammoniaksensor in
der Reaktorabgasleitung feststellen, der allerdings nicht zur Verfügung steht. Als α-
Parameter wird daher eine bezogen auf [KKS00] leicht modifizierte lineare Konstante
gewählt, die den praktischen Gegebenheiten der Anlage besser entsprechen. Sie lautet:
α = 0,0015 K−1 · T − 1,16 (Temperatur T in Einheiten von Kelvin).
Das Einbauverhältnis von Indium zu Gallium aus der Gasphase in den Kristall lässt
sich aus der Differenz des Ausgangsdrucks P 0

In und dem Gleichgewichtsdruck PIn geteilt
durch die Gesamtdifferenz der Gruppe-III-Ausgangsdrücke und Gleichgewichtsdrücke
errechnen:

x =
P 0

In − PIn

P 0
In − PIn + P 0

Ga − PGa

(1.11)

Das Gasphasenverhältnis lässt sich einfach aus den Ausgangsdrücken berechnen:

In

In+Ga
=

P 0
In

P 0
In + P 0

Ga

(1.12)

In Fig. 1.3 zeigt der Graph die Kristallzusammensetzung x in InxGa1−xN in Abhängig-
keit vom Gasphasenverhältnis für Temperaturen zwischen 600 �C und 750 �C. Bei 600 �C
entspricht x dem Gasphasenverhältnis der Ausgangsmaterialien von In/(In+Ga). Bei
Temperaturen zwischen 650 �C und 700 �C nimmt bei niedrigen Gasphasenverhältnis-
sen die Komposition x stärker ab als bei höheren Gasphasenverhältnissen. Durch ein
Gasphasenverhältnis von 0,823 sollte nach dieser Theorie selbst bei 700 �C noch fast

3Der Wert von 0,82 wird hier genannt, da viele Proben in dieser Arbeit mit diesem Gasphasen-
verhältnis hergestellt wurden.
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Abbildung 1.3: Der InN-Gehalt x in der
festen InxGa1−xN-Phase ist dargestellt in
Abhängigkeit von dem Gasphasenverhält-
nis In/(In+Ga). Im Temperaturbereich
unterhalb von 700 �C würde ein Gaspha-
senverhältnis von In/(In+Ga)=0,82 etwa
zu einer In0,82Ga0,18N-Schicht führen. Die-
se Erkenntnis ist wichtig, da im weite-
ren Verlauf dieser Arbeit Proben disku-
tiert werden, in denen das InGaN mit
einem derart hohem Gasphasenverhältnis
bei Temperaturen unterhalb von 700 �C
gewachsen wurde.

82 % InN in die InGaN-Schicht eingebaut werden. Bei 750 �C kann ein derart hoher
InN-Gehalt nicht gehalten werden, wodurch es zu einer starken Reduktion des InN-
Gehalts in der InGaN-Schicht kommt. Mit Hilfe dieses thermodynamischen Modells
kann prinzipiell davon ausgegangen werden, dass unterhalb von 700 �C ein In/(In+Ga)-
Gasphasenverhältnis > 0,7 zu einem gleichen Wert für den InN-Gehalt x führt. Wei-
terhin lässt der Graph die Schlussfolgerung zu, dass eine InN-reiche Phase oberhalb
von 750 �C nicht stabil wäre.
Im Folgenden sollen weitere wichtige Prozesse besprochen werden, die das Wachstum
von InGaN beeinflussen.

1.3 Verspannung und Wachstumsmoden in der
Heteroepitaxie

Die Gitterkonstanten von GaN und InN unterscheiden sich stark (siehe Abb. 1.2
und Tab. 1.1). Dies führt zu einer relativ großen maximalen Gitterfehlanpassung von
(aInN − aGaN)/aGaN = 0,112. Eine derart hohe Gitterfehlanpassung führt zum Einen zu
einer hochgradig verspannten InN- oder InGaN-Schicht auf dem GaN-Substrat. Dies
kann sich bei polaren Materialien ungünstig auswirken: je höher die Verspannung, um-
so mehr werden die Ladungsschwerpunkte getrennt. Dies führt zu einem ansteigenden
piezoelektrischen Feld, wodurch sich der QCSE (siehe Abschn. 1.6) verstärkt. Zum
Anderen können sich durch eine hohe Gitterfehlanpassung leicht Versetzungen bilden,
wodurch die Verspannung in der Schicht abgebaut wird. Die Versetzungen bilden De-
fektzentren, die als nichtstrahlende Rekombinationskanäle die Effizienz von Lichtemit-
tern negativ beeinflussen können [Che00].
Die Verspannung ist ein wesentlicher Parameter mit weitreichenden Folgen für die
Materialeigenschaften. Es werden dabei zwei Arten von Verspannung betrachtet. Die
interne Verspannung wird verursacht, wenn z.B. ein Indiumatom ein Galliumatom im
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GaN-Gitter substituiert. Die größere Gitterkonstante von InN verursacht lokal eine
Auslenkung der Gitteratome von ihrer Ruheposition. Die interne Verspannung führt
dazu, dass das InGaN nicht komplett mischbar ist. Es kann zur Phasenseparation auf-
grund von spinodaler und binodaler Entmischung führen (siehe ausführliche Diskussion
in Abschn. 1.4.2).
Die externe Verspannung dagegen wird von einem Substrat auf eine Schicht mit unter-
schiedlicher Gitterkonstante ausgeübt. Dabei unterscheidet man zwischen tensiler und
kompressiver Verspannung:

� tensile Verspannung: Schichtgitterkonstante < Substratgitterkonstante

� kompressive Verspannung: Schichtgitterkonstante > Substratgitterkonstante

Das Wachstum einer kompressiv verspannten InGaN-Schicht kann u.U. zu einem verrin-
gerten In-Einbau aufgrund des “Composition Pulling Effect” führen (siehe übernächs-
ten Unterabschnitt). Weiterhin kann es zu einem dreidimensionalen Wachstum anstelle
eines Schichtwachstums kommen (siehe nächster Unterabschnitt). Eine tensil verspann-
te Schicht dagegen würde zur Rissbildung neigen [EKH+00, EHKH01]. Auch die opti-
schen Eigenschaften werden beeinflusst: eine Kompression würde zu einer Bandlücken-
erhöhung führen, während eine Tension eine Bandlückenverringerung zur Folge hat
[Str10].

Wachstumsmoden bei kompressiv verspannten Schichten

Beim Wachstum einer Schicht mit größerer Gitterkonstante aSchicht als die Substratgit-
terkonstante aSubstrat können unterschiedliche Wachstumsmoden auftreten. Diese sind
abhängig von der Größe der Gitterfehlanpassung. Im Wesentlichen wird zwischen drei
Wachstumsmoden unterschieden (siehe auch Abb. 1.4):

Substrat

Schicht

a)

Substrat

b) Inseln

Benetzungsschicht

Substrat

c)

Inseln

Abbildung 1.4: Wiedergegeben ist ein Schema der drei Wachstumsmoden. a)
zeigt den Franck-van-der-Merve Modus mit dem Schicht-für-Schicht-Wachstum, wo-
bei aSchicht/aSubstrat ≈ 1 gilt. Der Stranski-Krastanov Modus in b) ist gültig für
1 < aSchicht/aSubstrat � 1,1. Nach Überschreiten einer kritischen Schichtdicke kommt
es zur Bildung von Inseln. In c) ist der Volmer-Weber Modus dargestellt. Wenn
aSchicht/aSubstrat � 1,1 kommt es sofort zur Bildung von Inseln. Die Inseln in b) und
c) sind beispielhaft als Pyramiden dargestellt.
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1. Franck-van-der-Merve Modus: aSchicht/aSubstrat ≈ 1
Aufgrund des geringen Gitterkonstantenunterschieds kommt es zum zweidimen-
sionalen Schicht-für-Schicht Wachstum. Dieser Modus tritt z.B. beim Wachstum
von InGaN Quantenfilmen auf, wenn der InN-Gehalt relativ gering ist.

2. Stranski-Krastanov Modus: 1 < aSchicht/aSubstrat � 1,1
Der mittlere Gitterkonstantenunterschied führt zu Begin zu einem Frank-van-
der-Merve-artigen Schicht-für-Schicht Wachstum. Mit jeder weiteren Schicht baut
sich zusätzliche Verspannungsenergie auf. Ab einer bestimmten kritischen Schicht-
dicke, die abhängig von der Gitterfehlanpassung ist kommt es zum Übergang
von zweidimensionalen zum dreidimensionalen Wachstum. Es bilden sich Inseln
auf der Oberfläche der verspannten “Benetzungsschicht”, wodurch keine zusätz-
liche Verspannungsenergie aufgebaut wird. Im InGaAs [LKR+93] und im AlGaN
[WDF+98] Materialsystem werden mit dem Stranski-Krastanov Modus [SK39]
erfolgreich lichtemittierende Quantenpunktstrukturen hergestellt.

3. Volmer-Weber Modus: aSchicht/aSubstrat � 1,1
In diesem Modus ist die Gitterfehlanpassung sehr groß. Es kommt zu keinem zwei-
dimensionalen Wachstum, es bilden sich dreidimensionale Inseln auf der Ober-
fläche des Substrats. Dieser Modus tritt z.B. beim Wachstum von InN auf GaN
auf [MPPK09].

Verspannungsanalyse

Eine komplett geschlossene und homogene Schicht, wie sie z.B. in Abb. 1.4 a) dar-
gestellt ist, hat einen Verspannungsgrad von 100 %, d.h. die Schicht hat die laterale
Gitterkonstante des Substrates angenommen. Die Verspannung kann z.B. über Verset-
zungen abgebaut werden. Aber auch freistehende Bereiche, wie sie z.B. in Abb. 1.4 b)
und c) dargestellt sind, können durch Relaxation ihren Grad der Verspannung redu-
zieren. Die resultierende Verspannung σi in einer Schicht oder in einem freistehenden
Bereich kann über das Hooksche Gesetz bestimmt werden:

σi =
∑

j

Cijεj mit i, j ∈ {1, ..., 6} und Cij =

⎡
⎢⎢⎢⎢⎢⎢⎣

C11 C12 C13 0 0 0
C12 C11 C13 0 0 0
C13 C13 C33 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 0

⎤
⎥⎥⎥⎥⎥⎥⎦

(1.13)

Hierbei ist εj die Dehnung bzw. Stauchung. Der Tensor Cij mit den elastischen Konstan-
ten ist aufgrund der Kristallsymmetrie vereinfacht wiedergegeben [Nye69]. Die Einträge
mit den Indizes i, j = 1, 2, 3 entsprechen der Spannung im Sinne von Stauchung oder
Dehnung und i, j = 4, 5, 6 der Scherspannung.
Mit dem Programm FlexPDE 4, basierend auf dem Prinzip der Finite-Element-Methode,
wurden die Verspannungsfelder in diversen Strukturen berechnet. Einige Beispiele sind
in Abb. 1.5 dargestellt. Zum Einen wird der Fall betrachtet, für welchen sich zwei ko-
existierende Schichten mit unterschiedlichen InN-Gehalt nebeneinander in einer Lage
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Abbildung 1.5: Simulierte Verspannungsfelder für InGaN-Strukturen: links dargestellt
für drei unterschiedliche Aspektverhältnisse mit zwei nebeneinander koexistierenden Pha-
sen, jeweils mit einem InN-Gehalt von 64,8 % und 91,3%. Rechts dargestellt ist eine
freistehende Insel für vier unterschiedliche Aspektverhältnisse. Die Verspannungsfelder
sind mit Hilfe des Programms FlexPDE 4 berechnet worden. Aus der dreidimensio-
nalen Berechnung ist nur ein Querschnitt von der Mitte des zylinderförmig gewähl-
ten In0,648Ga0,352N-Bereichs dargestellt. Aufgrund der Rotationssymmetrie des Problems
kann man sich die dritte Dimension durch Rotation des Bildes um die linke Bildkante
vorstellen. Die unbegrenzte laterale Ausdehnung der Schicht lässt sich durch Spiegelung
an den Seitenkanten des Bildes erhalten. Die Programmdatei ist von Dr. Stephan Figge
geschrieben und für die genannten Fälle modifiziert worden.

befinden. Der andere Fall betrachtet freistehende Inseln. In beiden Fällen wird dabei
der Einfluss des Aspektverhältnisses untersucht, welcher der Quotient aus Höhe und
Breite ist.
In Abb. 1.5 (links) ist ein Beispiel einer geschlossenen InGaN-Schicht mit inhomogener
InN-Verteilung dargestellt wie es z.B. nach einer Phasenseparation (siehe Abschn. 1.4)
der Fall wäre. Der InN-Gehalt ist in den jeweiligen Teilbereichen 64,8 % und 91,3 %.
Diese Werte sind nicht beliebig gewählt, sondern entsprechen den binodalen Grenzen
einer voll verspannten Schicht bei 600 �C (siehe Abb. 1.8). Der In0,648Ga0,352N-Bereich
ist zylinderförmig. Wegen der Symmetrie ist nur ein Querschnitt durch die rechte Hälfte
des Zylinders dargestellt. Der restliche Bereich der geschlossenen Schicht besteht aus
In0,913Ga0,087N. In lateraler Richtung kann die Schicht durch das jeweilige Spiegelbild
periodisch erweitert werden. Nicht dargestellt ist das GaN-Substrat, auf dem sich die
InGaN-Schicht befindet und welches die Verspannung ausübt.
Es ist zu erkennen, dass der In0,913Ga0,087N-Bereich unabhängig vom Aspektverhältnis
eine sehr homogene Verspannungsverteilung hat. Dieser Teilbereich ist zu 100 % ver-
spannt, d.h. er hat die Gitterkonstante vom GaN angenommen. Anders verhält es sich
bei dem In0,648Ga0,352N-Bereich. Von der Basis bis zur Oberfläche gibt es einen starken
Verspannungsgradienten. Bei einem Aspektverhältnis von 1 und bei 0,5 werden an der
Oberfläche Verspannungsgrade von über 120 % erreicht, d.h. die Gitterkonstante ist
dort sogar geringer als die GaN-Gitterkonstante. Dies ändert sich, wenn das Aspekt-
verhältnis abnimmt, d.h. die Bereiche breiter und flacher werden: der Gradient und
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damit der mittlere Verspannungsgrad nehmen mit sinkenden Aspektverhältnis ab.
In Abb. 1.5 (rechts) ist der Fall freistehender In0,648Ga0,352N-Inseln auf einem GaN-
Substrat dargestellt. Die Inseln sind rotationssymmetrisch. Aus programmtechnischen
Gründen ist das Inselprofil in den Eckbereichen nicht rechtwinklig, sondern leicht abge-
rundet. In den Inseln ist ein Verspannungsgradient zu erkennen, der Grad der Verspan-
nung nimmt von der Basis bis zur Oberfläche ab. Die Insel mit einem Aspektverhältnis
von 1 ist im mittleren Bereich fast vollständig relaxiert. Nimmt das Aspektverhältnis
ab, so steigt der Grad der Verspannung.

“Composition Pulling Effekt”

Die Verspannung in einer Schicht kann zu einem Phänomen führen, welches in der
Fachwelt u.a. als “Composition Pulling”,“Lattice Latching” [Str10] oder “Lattice Pul-
ling” [WSF+06] bezeichnet wird. Die Verspannungsenergie, die in einer InGaN-Schicht
entsteht, wenn sie verspannt auf einem GaN-Substrat aufwächst, ist umso höher, je
höher die InN-Konzentration in der InGaN-Schicht ist. Um die Verspannungsenergie
zu reduzieren, wird das Indium aus der “Kristall-Zusammensetzung gezogen”. Dies gilt
nur, wenn die Arbeit, die benötigt wird, um das Indiumatom aus dem Kristallverband
zu entfernen geringer als Differenz der Verspannungsenergie mit und ohne Indiumatom
ist. Das Indiumatom, welches sich nach der Ausscheidung auf der Oberfläche befin-
det, kann wieder zurück in die Gasphase desorbieren oder beim Folgewachstum in die
Schicht eingebaut werden. Dieser Effekt kann eine Ursache für Indium-Segregation sein
[PHR+04, MFSI92], welche zur Folge hat, dass der obere Abschluss einer InGaN-Schicht
nicht scharf zur GaN-Schicht ist, sondern sich ein fließender Übergang bezüglich der
InN-Konzentration ausbildet.
Der Effekt des “Composition Pulling” wurde erstmals am InGaP-Materialsystem ent-
deckt [Str72], sowie im InGaAs- [RTGM+05], im AlGaN- [LCL+06] und im InGaN-
Materialsystem [PCP+01, KSY+98] beobachtet.

1.4 Spinodale und binodale Entmischung

Spinodale und binodale Entmischung ist ein Phasenseparationsprozess von zwei oder
mehr gemischten Materialien. Treibende Kraft ist hierbei die Minimierung der gesamten
freien Enthalpie G eines Systems, welche über

G = H − TS (1.14)

bestimmt werden kann, wobei H die Enthalpie, T die Temperatur und S die Entropie
ist. Für niedrige Temperaturen dominiert der Enthalpie-Term. Aufgrund von Mikro-
verspannung in Festkörpern (oder z.B. auch der Oberflächenspannung in Fluiden) ist
die Enthalpie im mittleren Konzentrationsbereich einer Mischung am Höchsten und
eine Trennung der Materialien ist favorisiert. Für höhere Temperaturen dominiert der
Temperatur-Entropie-Term. Es wird somit eine Unordnung bevorzugt wodurch eine
Durchmischung von Materialien möglich ist. Eine theoretische Beschreibung dieses Pro-
zesses wurde erstmals von John W. Cahn und John E. Hilliard [CH58] ausgeführt. Die
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spinodale Entmischung zwischen zwei oder mehreren Komponenten kann in vielen Ma-
terialsystemen und unterschiedlichsten Stoffen auftreten wie z.B. in Polymeren [Bin83]
oder Metallen [MA96], aber auch in Halbleitern, wie z.B. im InGaN-Materialsystem,
was hier im Folgenden noch ausführlich diskutiert werden soll.
Spinodale und binodale Entmischung ist eine spezielle Art der Phasenseparation, da
nach dem Separationsprozess durchmischte Bereiche mit geänderten Konzentratio-
nen möglich sind. Sie beschreibt den Übergang zwischen einer vollständigen Entmi-
schung und einer kompletten Mischbarkeit von zwei Materialien. In einem Temperatur-
Konzentrations-Phasendiagramm bezeichnet die Spinodale den Übergang zwischen in-
stabilen und metastabilen Bereich, die Binodale grenzt den metastabilen vom stabilen
Bereich ab.
Im Folgenden soll zuerst betrachtet werden, unter welchen Bedingungen es in einem
zwei-Komponenten-System zur homogenen Durchmischung, zur vollständigen Phasen-
separation und zur spinodalen und binodalen Entmischung kommen kann. Der Anteil
der ersten Komponente A soll x, die der zweiten Komponente B soll 1 − x betragen.
Trägt man die freie Enthalpie gegen die Konzentration x im Materialsystem AxB1−x

auf, so können im Wesentlichen drei Fälle auftreten:

1. bei relativ geringen Temperaturen dominiert der Enthalpie-Term in Gleichung
(1.14) und die freie Enthalpie hat eine negative Krümmung (siehe Abb. 1.6 a)),
d.h. es gilt ∂2G

∂x2 < 0. Eine Fluktuation von x um Δx senkt im Mittel die freie Ent-
halpie herab. Jede Mischung von A und B ist energetisch ungünstig und damit
instabil, wodurch es zur Phasenseparation kommt, bis die Konstituenten jeweils
in der reinen Form vorhanden sind. Jedoch muss berücksichtigt werden, dass bei
niedrigen Temperaturen die Kinetik eingeschränkt ist und dadurch ein Phasen-
separationsprozess “einfrieren” kann, d.h. er läuft nicht oder nicht vollständig
ab.

2. bei relativ hohen Temperaturen dominiert der Temperatur-Entropie-Term in
Gleichung (1.14) und der Verlauf der freien Enthalpie ist durch eine positive
Krümmung gekennzeichnet (siehe Abb. 1.6 b)), es gilt ∂2G

∂x2 > 0. Unter der Vor-
aussetzung, dass die Gesamtkonzentration des betrachteten Systems konstant
bleibt, führt jede Fluktuation von x um Δx im Mittel zu einer Erhöhung der
freien Enthalpie des Systems. Da das System bestrebt ist, möglichst auf ein ener-
getisch niedriges Niveau zu gelangen, sind die Fluktuation energetisch ungünstig.
Es kommt unabhängig von x zu einer homogenen Durchmischung der Kompo-
nenten A und B.

3. für mittlere Temperaturen konkurrieren die beiden Terme in Gleichung (1.14) und
die Funktion der freien Enthalpie hat sowohl eine positive als auch eine negative
Krümmung (siehe Abb. 1.6 c)), es gilt somit entweder ∂2G

∂x2 > 0 oder ∂2G
∂x2 < 0 in

den jeweiligen Bereichen. Die Funktion hat zwei Minima bei ∂G
∂x

= 0 ∧ ∂2G
∂x2 < 0

und zwei Wendepunkte bei ∂2G
∂x2 = 0. Zwischen den Wendepunkten führt eine

Fluktuation von x um Δx wie in Punkt 1 zu einer Erniedrigung der gesamten
freien Enthalpie. Mischungen von A und B mit x zwischen den Wendepunkten
sind damit instabil und es kommt zur Phasenseparation. Außerhalb des Bereichs,
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Abbildung 1.6: In a), b) und c) ist die freie Enthalpie gegen die Konzentration x in
AxB1−x aufgetragen, jeweils mit a) negativer Kurvenkrümmung im Fall niedriger Tempe-
raturen, b) positiver Kurvenkrümmung bei hohen Temperaturen und c) negativer sowie
positiver Krümmung im mittleren Temperaturbereich. Bei negativer Krümmung führt
eine Variation um Δx im Mittel zu einer Absenkung der freien Enthalpie, weswegen die
Komposition x und alle weiteren möglichen Kompositionen nicht stabil sind. Bei positiver
Krümmung führt eine Fluktuation von x um Δx im Mittel zu einer Erhöhung der freien
Enthalpie, gekennzeichnet durch den blauen Pfeil, weshalb die Komposition x stabil ist.
In c) hat der Verlauf der freien Enthalpie sowohl positiv als auch negativ gekrümmte
Funktionsbereiche. Die Wendepunkte und die Minimas der freien Enthalpie definieren
im Temperatur-Konzentrations-Phasendiagramm, dargestellt in d), die Punkte auf der
spinodalen und binodalen Kurve. Unterhalb der Spinodalen gibt es ein instabiles Ge-
biet, welches zur Phasenseparation führt. Zwischen Spinodale und Binodale gibt es einen
metastabilen Bereich und oberhalb der Binodalen sind alle Kompositionen möglich.
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welcher durch die Wendepunkte eingegrenzt wird, ist die Krümmung des Gra-
phen positiv. Liegt x in diesem Bereich, dann sind kleine Fluktuationen um Δx
energetisch ungünstiger, so dass sich x stabilisiert. Ist es jedoch schon zu einer
Phasenseparation gekommen, d.h. es gibt sich berührende Bereiche mit Ax1B1−x1

und Ax2B1−x2 , wobei x1 zwischen 1. Minimum und 1. Wendepunkt und x2 zwi-
schen 2. Wendepunkt und 2. Minimum liegt, so kann z.B. durch Fluktuationen
von x1 das B-Material von Ax1B1−x1 direkt an Ax2B1−x2 abgeführt werden. Liegen
derart große Fluktuationen vor, sind selbst die Bereiche zwischen Minima und
Wendepunkte energetisch ungünstig, weshalb es zur Phasenseparation bis zu den
jeweiligen Minima der Funktion kommt. Dieser Bereich wird daher metastabiler
Bereich genannt. Zwischen x = 0 und dem 1. Minimum und dem 2. Minimum
und x = 1 ist die Mischung stabil.

Der dritte Fall soll im Folgenden weiter betrachtet werden. Die Minima werden bino-
dale Punkte und die Wendepunkte spinodale Punkte genannt. Der Verlauf der freien
Enthalpie ist temperaturabhängig. Mit zunehmender Temperatur laufen alle kritischen
Punkte (Wendepunkte und Minima) zusammen. Werden alle spinodalen und binodo-
dalen Punkte in einem Temperatur-Konzentrations-Diagramm eingezeichnet so erhält
man das typische Phasendiagramm mit den spinodalen und binodalen Kurven (siehe
Abb. 1.6 d)). Die kritische Temperatur Tc kennzeichnet das Maximum beider Kurven.
Unterhalb der Spinodalen gibt es ein instabiles Gebiet, die sogenannte Mischungslücke;
Materialkompositionen AxB1−x mit einem x-Wert in der Mischungslücke würde aus
oben genannten Gründen bis zur Binodalen phasenseparieren. Zwischen Spinodale und
Binodale liegt der metastabile Bereich. Liegt eine homogene Phase vor, ist diese stabil.
Zwei Phasen in entgegengesetzt liegenden metastabilen Bereichen wären nicht stabil,
weshalb weitere Entmischungen bis zur Binodalen auftreten würde. Oberhalb der Bi-
nodalen ist jede Komposition stabil. In dem Phasendiagramm ist nicht berücksichtigt,
dass ein Materialsystem, wie z.B. InGaN, durchaus schon bei niedrigeren Temperatu-
ren als Tc thermodynamisch instabil ist und sich zersetzen kann.
Ein wichtiger, die Dynamik der spinodalen und binodalen Entmischung bestimmender
Parameter ist die Diffusion. Sie gibt an, wie schnell eine Phasenseparation vollzogen
werden kann. Wesentlichen Einfluss auf die Diffusion hat die Temperatur, die über
E = 2

3
kT und E = 1

2
mv2 mit der Diffusionsgeschwindigkeit verknüpft ist. Die Ge-

schwindigkeit hängt auch von der Beweglichkeit der einzelnen Atome/Moleküle ab.
Besonders in einem Festkörper spielt es somit eine Rolle, ob die Entmischung unter
oder auf einer Oberfläche stattfindet, da ein Atom an der Oberfläche nicht so stark
gebunden ist wie ein Atom unter der Oberfläche im Volumen. Desweiteren hängt die
Diffusion von der Beschaffenheit der Oberfläche ab. Eine atomar glatte Oberfläche er-
leichtert Diffusion im Gegensatz zu einer rauen oder mit Stufen versetzten Oberfläche.
Spinodale und binodale Entmischung ist ein Prozess, welcher in vielen Materialsyste-
men auftreten kann wie z.B. in Polymeren [Bin83], Metallen [MA96] oder Halbleitern.
Phasendiagramme wurden für ternäre Halbleitermaterialien wie GaAsSb und CdZnTe
berechnet [Str99], und in der Literatur gibt es zahlreiche Veröffentlichung, die sich mit
spinodaler und binodaler Entmischung von InGaN beschäftigen. Dies soll im Folgenden
näher betrachtet werden.
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1.4.1 Das spinodale und binodale Phasendiagramm für InGaN

Ho und Stringfellow haben Mitte der neunziger Jahre des letzten Jahrhunderts [HS96]
eine Mischungslücke für InGaN vorausgesagt. Die Enthalpie H und die Entropie S zur
Berechnung der freien Enthalpie G mit Gleichung (1.14) lassen sich aus dem regular
solution model [Str99] berechnen zu:

H = Ω(1 − x)x und S = −k[xln(x) + (1 − x)ln(1 − x)]. (1.15)

Hierbei ist Ω der Interaktionsparameter zwischen GaN und InN, x die Konzentration
von InN im InxGa1−xN und k die Boltzmannkonstante. Die freie Enthalpie kann damit
geschrieben werden als:

G = Ω(1 − x)x + kT [xln(x) + (1 − x)ln(1 − x)] (1.16)

wobei T die Temperatur ist. Basierend auf einem modifizierten valence-force-field Mo-
dell [Kea66] lässt sich Ω auf einen Mittelwert von 5.98 kcal/mol bestimmen [HS96].
Mit den Bedingugen ∂G

∂x
= 0 für die Binodale und ∂2G

∂x2 = 0 für die Spinodale lässt sich
das Phasendiagramm für InGaN darstellen (siehe Abb. 1.7). Die kritische Temperatur,
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Abbildung 1.7: Spinodale und binodale
Kurven für freistehendes InGaN. Unter-
halb der spinodalen Kurve gibt es ein in-
stabiles Gebiet, das Material würde ent-
mischen. Zwischen Spinodale und Bino-
dale liegt ein metastabiler Bereich vor,
nur bei starken Konzentrationsfluktua-
tionen würde die Entmischung weiter
bis zur Binodalen angetrieben werden.
Oberhalb der binodalen Kurve ist jede
Komposition stabil.

d.h. das Maximum der spinodalen Kurve, liegt bei 1233 �C und es ist ein großer in-
stabiler Bereich für typische Wachstumstemperaturen von InGaN in der MOVPE von
600 �C bis 900 �C zu erkennen. Die Wachstumstemperaturen für InGaN in der Mole-
kularstrahlepitaxie (MBE) sind sogar noch niedriger, so dass es hier eine noch größere
Mischungslücke geben sollte. Jedoch können niedrigere Temperaturen den Phasensepa-
rationsprozess verlangsamen bzw. “einfrieren”, weil sich die Diffusionsgeschwindigkeit
verringert bzw. die Energie nicht mehr ausreicht, um die Bindung zwischen den Ato-
men aufzubrechen und keine frei beweglichen Atome mehr erzeugt werden können. Bei
niedrigen Temperaturen ist der Phasenseparationsprozess unterdrückt und jede Kom-
position von InGaN ist realisierbar [KUAY07]. In der Veröffentlichung von El-Masry et
al. [EMPL98] deuten Röntgenergebnisse darauf hin, dass ein angefangener Phasense-
parationsprozess eingefroren wurde. Es wurden in einer Messung InN-Konzentrationen
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von 95 %, 49 %, 36 % und 14 % bestimmt. Die Wachstumstemperatur der mehrere hun-
dert nm dicken Schicht, welche mit der MOVPE hergestellt wurde, betrug 690 �C.
In weiteren Veröffentlichungen findet man experimentelle Ergebnisse, die nicht im Ein-
klang mit dem Phasendiagramm aus Abb. 1.7 sind. In [GHN+03, CCC+05] wurde
mit der Methode der Transmissionselektronenmikroskopie von InGaN-Einschlüssen mit
x = 0,4 − 0,5 berichtet, die Temperatur der InGaN-Schicht während des Wachstums
in der MOVPE betrug 700 �C. Mit Hilfe von Röntgenuntersuchungen wurde eine bei
650 �C hergestellte InGaN-Schicht mit einem InN-Gehalt von 43 % gefunden [LWP+09].
Weiterhin wurden experimentell InGaN-Phasen mit einem homogenen InN-Gehalt von
35 % bis 53 % festgestellt [GLS+10, SDMR96, DBLM98]. Nach Abb. 1.7 sind diese InN-
Konzentrationen nicht stabil und Phasenseparation sollte auftreten. Es liegt deshalb
nahe anzunehmen, dass es Prozesse gibt, die die Phasenseparation unterdrücken.
Pantha et al. konnten zeigen, dass die Wachstumsrate einen wesentlichen Einfluss auf
die Phasenseparation hat und die Entmischung durch eine schnellere Wachstumsrate
unterdrückt werden kann [PLLJ10]. Dieses Ergebnis deutet darauf hin, dass der Pha-
senseparationsprozess nur auf der Oberfläche aufgrund der hohen möglichen Mobilität
stattfindet und nicht im Kristall, wo die Mobilität sehr gering ist [OA01]. Ist die Wachs-
tumsrate hoch, so ist die Zeit, in der sich ein Atom auf der Oberfläche befindet gering.
Phasenseparation kann nur bedingt stattfinden bzw. wird vollständig unterdrückt.
Die Mehrzahl der theoretischen Berechnungen von spinodalen Kurven sagen wie Ho
und Stingfellow eine weite Mischungslücke voraus. Takayama et al. [TYIH01] berech-
neten eine kritische Temperatur von 1970 K bei x = 0,5. Ferhat et al. [FB02] kom-
men auf 1400 K bei x = 0,5. Saito et al. [SA99] erhalten durch Berechnungen mit
einem x-abhängigen Interaktions-Parameter Ω eine kritische Temperatur von 1417 �C
bei x = 0,39. Mit der Methode der “generalisierten quasichemischen Approximation“
(GQCA, [SvSCC87]) wurde die kritische Temperatur bei x ∼ 0,4 auf 1295 �C bestimmt
[TFS+00]. Deibuk et al. [DV05] zeigen schichtdickenabhängige spinodale Kurven, wel-
che mit Hilfe des DLP-Modells (”Delta Lattice Parameter“) berechnet wurden. Dem-
nach haben eine 1 �m und eine 140 nm dicke InGaN-Schicht eine kritische Temperatur
von 1322 K bei x = 0,44, jedoch bricht die Spinodale der 140 nm-Schicht zu kleineren
x-Werten hin schneller ein. Eine 50 nm-Schicht hat nur noch eine kritische Temperatur
von etwa 700 K bei x ∼ 0,8. Dem Trend folgend kann erwartet werden, dass für dünnere
Schichten im einstelligen Nanometerbereich, wie sie z.B. in Quantenfilmen gewachsen
werden, keine Phasenseparation mehr auftritt.
Bis auf die Arbeit von Deibuk et al. [DV05] wurde bei den theoretischen Betrachtun-
gen stets unverspanntes freistehendes InGaN angenommen. InGaN-Schichten werden
oftmals als Quantenfilme zwischen GaN-Schichten gewachsen, wobei das InGaN hier
voll verspannt auf dem GaN aufwächst. Karpov [Kar98] hat von der Schichtdicke un-
abhängige Berechnungen für voll verspanntes InGaN durchgeführt. Sie zeigen, dass
die kritische Temperatur der Spinodalen signifikant reduziert und zu höheren InN-
Konzentrationen verschoben wird, dennoch gibt es für Wachstumstemperaturen unter-
halb von etwa 700 �C eine Mischungslücke. Diese theoretischen Berechnungen sind in
sehr guter Übereinstimmung mit den experimentellen Ergebnissen dieser Arbeit. Im
folgenden Abschnitt soll detailliert auf das Modell von Karpov eingegangen werden.
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1.4.2 Spinodale und Binodale für verspanntes InGaN auf GaN

Im vorherigen Abschnitt wurde gezeigt, dass es eine Mischungslücke für InGaN gibt.
Karpov hat in [Kar98] gezeigt, dass sich die kritische Temperatur signifikant verringert
und zu höheren InN-Konzentrationen verschiebt, sobald man voll verspanntes InGaN
auf der c-Ebene von GaN annimmt. Tabata et al. [TTS+02] bestätigen die Theorie von
Karpov in ihrer Interpretation der experimentellen Ergebnisse: biaxiale Verspannung
der InGaN-Schicht führt zur Unterdrückung von spinodaler Entmischung.
Da diese Theorie für diese Arbeit von Bedeutung ist, wird sie hier im Detail erläutert.
Darüber hinaus werden erstmalig zusätzliche Rechnungen angestellt, aus denen die Spi-
nodale und Binodale für bestimmte Verspannungsgrade von InGaN auf c-Ebenen-GaN
abgeleitet werden. Im Abschnitt 3.7 sind diese Graphen aus teilverspannten InGaN auf
GaN wesentlicher Teil des Modells zur Bildung von Quantenpunktstrukturen durch
spinodale und binodale Entmischung.
In [AK96] wurde gezeigt, wie man die chemischen Potentiale der zwei Komponen-
ten eines ternären Materials bestimmen kann. Dies erfolgt aus einer regular solution
Annäherung für die freie Enthalpie plus dem Potential für die elastische Energie einer
verspannten epitaktischen Schicht. Die chemischen Potentiale μInN für InN und μGaN

für GaN lauten:

μInN = μ0
InN+

√
3

4
NAcs[BΔ2

InN+ΔB(Δa)2(1−x)]+RT ·ln(x)+[W−
√

3

4
NAcsBΔ2](1−x)2

(1.17)

μGaN = μ0
GaN +

√
3

4
NAcs[BΔ2

GaN −ΔB(Δa)2x] +RT · ln(1−x)+ [W −
√

3

4
NAcsBΔ2]x2

(1.18)
mit

ΔInN = aInN − as , ΔGaN = aGaN − as , Δ = aInN − aGaN, (1.19)

Δa = a − as und a = aInNx + aGaN(1 − x), (1.20)

wobei jeweils die Gitterkonstante von InN (aInN), von GaN (aGaN) und dem Substrat
in lateraler (as) und vertikaler Richtung (cs) gemeint ist. Die Gitterkonstante a des
InxGa1−xN mit der Konzentration x wird mit dem Vegard’schen Gesetz [Veg21] be-
stimmt. Weiterhin gilt: μ0

GaN und μ0
InN sind die chemischen Potentiale der binären

Materialien GaN und InN, NA ist die Avodadro-Konstante, R die allgemeine Gas-
konstante, T die Temperatur und W der Interaktionsparameter. Zusätzlich ist B die
effektive elastische Konstante. Es gilt

B = BInNx + BGaN(1 − x) und ΔB = BInN − BGaN (1.21)

mit

BInN,GaN = C11 + C12 − 2
C2

13

C33

. (1.22)

Cij (i,j=1...6) sind die jeweiligen elastischen Konstanten. Die Literaturwerte für die elas-
tischen Konstanten streuen, wie es in verschiedenen Veröffentlichungen angegeben ist
[Wri97, KLS96, PW97]. Die elastischen Konstanten haben einen sehr starken Einfluss
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auf das Ergebnis. Bei der Wahl von Werten z.B aus der [KLS96]-Veröffentlichung be-
trägt die kritische Temperatur der voll verspannten Spinodalen 404 �C, so dass bei einer
Wachstumstemperatur um 600 �C keine Entmischung zu erwarten wäre. In dieser Ar-
beit wurden die Werte aus [Wri97] verwendet, was zu einer besseren Übereinstimmung
zwischen Theorie und Experiment geführt hat. Karpov hat bei seinen Berechnungen
auf die Werte von [KLS96] zurückgegriffen, weshalb die folgenden Berechnungen für
die Spinodalen und Binodalen von der Karpov-Veröffentlichung abweichen. Sie sind in
Tabelle 1.4 zusammengefasst.

elastische Konstante C11 C12 C13 C33

GaN 367 135 103 405
InN 223 115 92 224

Tabelle 1.4: Elastische Konstanten von GaN und InN aus [Wri97]. Werte sind in GPa
angegeben.

Die Berechnung der spinodalen Graphen lässt sich analytisch aus folgender Bedingung
ableiten:

∂μInN

∂x
=

∂μGaN

∂x
= 0 (1.23)

Diese Gleichung drückt aus, dass eine Konzentrationsänderung, z.B. der Austausch ei-
nes Gallium- und Indiumatoms zwischen den jeweiligen Phasen, zu keiner Veränderung
der chemischen Potentiale führt. Diese Forderung ist nur an den spinodalen Punkten
erfüllt. Die Lösung für die Spinodale lautet:

T =
2

R

{
W −

√
3

4
NAcs(BΔ2 + 2ΔB · Δ · Δa)

}
x(1 − x) (1.24)

Die Bedingung für die Binodale lautet:

μInN(x1) = μInN(x2) ∧ μGaN(x1) = μGaN(x2). (1.25)

Hiermit wird gefordert, dass die chemischen Potentiale der beiden Phasen mit den
Konzentrationen x1 und x2 gleich sind. Erst dann herrscht ein energetisches Gleich-
gewicht und die Phasen sind stabil. Das Gleichungssystem (1.25) ließe sich wegen des
Vorkommens von x1 bzw. x2 außerhalb und innerhalb des Logarithmus nur analytisch
mit der lambertschen W-Funktion lösen. Aufgrund der mathematischen Komplexität
dieser Herangehensweise wurde das Gleichungssystem numerisch genähert. In Abb. 1.8
sind die spinodalen und binodalen Graphen für verschiedene Verspannungsgrade der
InGaN-Schicht auf GaN dargestellt.
Es ist zu erkennen, dass sich mit zunehmenden Verspannungsgrad die kritische Tempe-
ratur von 1272 �C auf 713 �C verringert und dabei von x=0,5 nach x=0,795 verschiebt.
Der instabile Bereich unterhalb der Spinodalen verringert sich signifikant mit zuneh-
menden Verspannungsgrad der InGaN-Schicht. Diese Reduzierung macht es möglich,
dünne vollverspannte InGaN-Schichten über einen weiten Kompositionsbereich zu wach-
sen. Oberhalb von 713 �C sollte sogar jede Komposition stabil sein. Jedoch müssen
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Abbildung 1.8: Spinodale und binodale Kurven für unterschiedliche Verspannungsgrade
(siehe Legende) von InGaN auf GaN. Gestrichelte Linien sind die Spinodalen, durchgezo-
gene Linien sind die Binodalen. Mit zunehmender Verspannung der InGaN-Schicht sinkt
die kritische Temperatur ab und verschiebt zu höheren x-Werten; der instabile Bereich
ist stark reduziert.

hierbei aufgrund der hohen Temperaturen auch thermodynamische Aspekte berück-
sichtigt werden, welche schon in Abschnitt 1.2 besprochen wurden. Für Temperaturen
unterhalb von 713 �C gibt es jedoch einen Bereich für hohe x-Werte, für den eine Mi-
schungslücke existiert. Die üblichen Temperaturen in der MOVPE beim Wachstum von
hoch-InN-haltigen InGaN oder InN liegen im Bereich von 500-700 �C, weshalb dieses
Diagramm für das Wachstum in diesen Kompositionsbereich von großer Bedeutung ist.
Die spinodalen und binodalen Linien für teilverspanntes InGaN müssen berücksichtigt
werden, wenn es in Folge der Bildung freistehender InGaN-Inseln zu einer Relaxation
im Material kommt (siehe Abb. 1.5). Desweiteren können InGaN-Schichten ihren vollen
Verspannungsgrad über Kristalldefekte verlieren [LWBW+01].
Für verspanntes InGaN auf einer Ebene senkrecht zur c-Ebene von GaN (z.B. die a-
oder m-Ebene) ist der instabile Bereich unterhalb der Spinodalen größer als bei ver-
spannten c-Ebenen InGaN auf GaN. Hier herrscht sogar noch bis unterhalb von etwa
1020 �C eine signifikante Mischungslücke vor. Das Wachstum von InGaN auf a-Ebenen
GaN bezüglich der Bildung von Quantenpunkten wird in Abschnitt 5.4.5 besprochen.
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1.4.3 Anordnung der entmischten Phasen

Im vorhergehenden Abschnitt wurde gezeigt, unter welchen Bedingungen es zur Pha-
senseparation kommt. Durch spinodale und binodale Entmischung phasenseparierte
Materialien können typische Muster annehmen. Diese Muster ähneln überlagerten Si-
nuskurven, die eine feste Wellenlänge haben aber beliebig in Orientierung, Phase und
Amplitude sind [Cah64]. Die Anordnung der entmischten Phasen lässt sich mit Hilfe
der Cahn-Hilliard-Gleichung berechnen, welche zeitliche und räumliche Konzentrati-
onsveränderungen mit der Diffusion verknüpft. Sie hat die folgende Form:

∂x

∂t
= D	(x3 − x − γ	x). (1.26)

Hierbei ist x die Konzentration des phasenseparierten Gebietes, ∂/∂t die zeitabhängi-
ge Ableitung, D die Diffusionskonstante, 	 der Laplace-Operator und

√
γ die typische

Breite des Übergangsgebietes zwischen zwei Phasen. Der Ausdruck (x3 − x − γ	x)
lässt sich zum chemische Potential μ zusammenfassen. Die Konzentration im Über-
gangsgebiet bestimmt sich zu: x(s) = tanh(s/

√
2γ), wobei s der Ort ist. Sie ist für den

folgenden Bereich definiert: −1 < x < +1, wobei x = ±1 die Endprodukte der Phasen-
separation sind, d.h. x = −1 liegt direkt auf dem linken Arm der Binodalen während
x = +1 direkt auf dem rechten Arm der Binodalen ist. Die Größe L der Gebiete ist
zeitabhängig, es gilt: L(t) ∝ t1/3.
Zur Berechnung der Anordnung der entmischten Phasen wurde das numerische Inte-
grationsschema von D. Eyre [Eyr98] verwendet. In Abb. 1.9 sind die Anordnungen der
entmischten Phasen für mehrere Fälle dargestellt. Es wurde die Anfangskonzentrati-
on variiert und das Ergebnis zu unterschiedlichen Zeiten dargestellt. Befindet sich die
Anfangskonzentration in der Mitte des instabilen Gebietes, so erhält man meanderar-
tige Strukturen. Die Größe der Strukturen nimmt mit der Zeit zu. Wählt man eine
Konzentration am Randbereich der Spinodalen, d.h. es kommt gerade noch zur Pha-
senseparation, so erhält man separierte inselartige Strukturen einer Phase eingebettet
in die andere Phase. Befindet sich die Anfangskonzentration außerhalb des instabilen
Gebietes, so kommt es nicht zur Phasenseparation. Es zeigt sich, dass es möglich ist,
durch geschickte Wahl der Anfangskonzentration quantenpunktartige Strukturen her-
zustellen.
Okumura et al. [OIK00] haben die Anordnung der entmischten Phasen speziell für
das InGaN berechnet. Grundsätzlich unterscheiden die sich nicht von denen in Fig.
1.9 gezeigten. Jedoch müssen für den Fall von einer phasenseparierten InGaN-Schicht
auf GaN noch zwei wichtige Punkte berücksichtigt werden. Zum Einen hat die In-
N-Verbindung eine schwächere Bindungsenergie als die Ga-N-Verbindung [CKY+08].
Deshalb hat das Indium und der an das Indium gebundene Stickstoff eine höhere Be-
weglichkeit als Gallium oder GaN. Die InN-reichen Bereiche weisen also eine hohe
Beweglichkeit auf, insbesondere auf der Oberfläche. Zum Anderen handelt es sich bei
der hoch InN-haltigen Phase um fast pures InN, d.h. die Gitterfehlanpassung zum
GaN-Substrat ist sehr hoch. Es kann deshalb nicht erwartet werden, dass die hoch
InN-haltige Phase als flache Schicht auf der Oberfläche verbleibt, ähnlich wie es beim
Franck-van-der-Merve-Wachstum der Fall wäre. Anstelle dessen kommt es zur Bildung
von Inseln im Volmer-Weber Modus, wie es typisch ist für den Fall von InN auf GaN
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Abbildung 1.9: Anordnung der entmischten Phasen in Abhängigkeit von der Anfangs-
konzentration x (von links nach rechts) und der Zeit (von oben nach unten). Ähnliche Er-
gebnisse können erhalten werden, wenn die Zeitachse durch eine Temperaturachse ersetzt
wird. Die Anordnungen der entmischten Phasen sind nicht speziell für InGaN berechnet
worden und deshalb sind keine absoluten Zeiten, keine Länge und keine Konzentration
angegeben. Die hier gezeigten Anordnungen der entmischten Phasen sollen den Einfluss
der Anfangskonzentration x und der Zeit bzw. Temperatur verdeutlichen. Bezogen auf
das InGaN-Materialsystem würden die hellen Bereiche einer InN-armen Phase und die
dunklen Bereiche einer InN-reichen Phase entsprechen. Zur Berechnung der Anordnung
der entmischten Phasen wurde das numerische Integrationsschema von D. Eyre [Eyr98]
verwendet.
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[MPL+09]. Als Endprodukt einer Phasenseparation einer dünnen InGaN-Schicht ist
es vom theoretischen Standpunkt her einsichtig, dass die InN-arme Phase flach (Höhe
entspricht der Schichtdicke) auf der Oberfläche verbleibt, z.B. in einer meanderartigen
oder quantenpunktartigen Struktur, während sich die InN-reiche Phase aufgrund der
hohen Beweglichkeit in inselartigen Strukturen ansammelt, wie es vom Volmer-Weber
Modus erwartet wird.

1.5 Niederdimensionale Strukturen

Das Kernstück einer jeden LED oder LD ist die aktive Zone inmitten des p-n-Über-
gangs. In der Regel handelt es sich bei der aktiven Zone um ein Gebiet mit einer
geringeren Bandlücke bezogen auf das umgebende Material. Sie kann in ihrer räum-
lichen Ausdehnung variieren, was unterschiedliche Effekte zur Folge hat. Eine in drei
Dimensionen ausgedehnte aktive Zone hat den Vorteil, dass es viel Material gibt, in wel-
chem Photonen erzeugt werden können. Jedoch kann dieses ausgedehnte Material diese
Photonen auch wieder absorbieren. Ein weiterer Nachteil ist die nicht eingeschränkte
Beweglichkeit der Ladungsträger. Bei einem defektreichen Material, so wie es bei den
Gruppe-III-Nitriden häufig der Fall ist, können die Ladungsträger ohne energetische
Barriere zu Defekten gelangen und dort nichtstrahlend über die Störstellenniveaus re-
kombinieren. Dieser Effekt führt zur Reduktion der Effizienz eines Bauelementes. Die
Zustandsdichte D einer dreidimensionalen Schicht lautet entsprechend für das Valenz-
band (VB) und Leitungsband (LB):

D3D
LB,VB(E) =

√
2m∗

e
3

4π2�3

√
|E − E0

LB,VB| (1.27)

Hierbei ist m∗
e die effektive Masse des Elektrons, � die Plancksche Wirkungskonstante,

E die Energie und ELB,VB die Energie der Leitungsbandunterkante bzw. Valenzband-
oberkante. In Abb. 1.10 ist der wurzelförmige, kontinuierliche Verlauf der Zustands-
dichte für den dreidimensionalen Fall schematisch dargestellt.
Reduziert man das dreidimensionalen Volumen um eine Dimension derart, dass quan-
tenmechanische Effekte relevant werden, so spricht man von einem zweidimensionalen
Quantenfilm oder Quantentrog. Die Ladungsträger sind aufgrund der von dem umge-
benen Material verursachten Energiebarrieren in dem Quantenfilm eingeschlossen. Sie

Volumen Quantenfilm Quantendraht Quantenpunkt

Abbildung 1.10: Zustands-
dichte eines dreidimensiona-
len (3D) Material, einem 2D
Quantenfilm, einem 1D Quan-
tendraht und einem 0D Quan-
tenpunkt.
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können sich nur noch lokal in der Ebene frei bewegen. In Abb. 1.10 ist die treppenförmi-
ge Abhängigkeit der Zustandsdichte von der Energie dargestellt. Vorteil eines Quan-
tenfilms ist die niedrige Reabsorption der erzeugten Photonen. Beispielsweise können
in einem p-n-Übergang Elektronen und Löcher gezielt in dem Quantenfilm zusammen-
geführt werden. Auch hier sind wie beim dreidimensionalen Fall die Elektronen in ihrer
Beweglichkeit nicht ausreichend eingeschränkt. Somit können angeregte Ladungsträger
Defekte erreichen und nicht-strahlend rekombinieren.
Bei einem eindimensionalen Quantendraht ist die Möglichkeit einer Rekombination
von Ladungsträgern an Defekten reduziert. Die Herstellung derartiger Strukturen wäre
mit Hilfe von vorstrukturierten Substraten oder anderen technologischen Mitteln (z.B.
Ätzen von Stegen) möglich. Von einem selbstorganisierten katalysatorgestützten Wachs-
tum wird in [CJH+03] berichtet.
Wird die Dimension auf null reduziert, so spricht man von einem Quantenpunkt. Hier-
bei sind die Ladungsträger auf einem kleinen Raum eingeschlossen. Dies führt im All-
gemeinen zu einer höheren Rekombinationswahrscheinlichkeit aufgrund des stärkeren
Überlapps zwischen den Wellenfunktionen der jeweiligen Ladungsträger. Ist der Quan-
tenpunkt defektfrei, so ist die nichtstrahlende Rekombination stark unterdrückt, da
die Ladungsträger nicht ohne weiteres umliegende Defekte erreichen können. Dies ist
nur möglich, wenn die Ladungsträger aus den Quantenpunktniveaus in das umgebende
Volumenmaterial angeregt werden. Bei einem defektreichen Material wie GaN können
Quantenpunkte die Effizienz von Bauelementen erheblich steigern. Die Zustandsdichte
für einen nulldimensionalen Quantenpunkt (siehe Abb 1.10 rechts) lässt sich durch eine
Summe von δ-Funktionen beschreiben:

D0D = 2
∑

ne,le,nh,lh

δ(E − E(ne, le, nh, lh)) (1.28)

Hierbei sind n und l die Haupt- und Nebenquantenzahlen des Elektrons e und des Lochs
h. Die Eigenschaften eines Quantenpunktes ähneln aufgrund der diskreten Niveaus den
Zuständen eines Atoms. Oftmals wird auch die Bezeichnung “künstliche Atome” ver-
wendet. Aufgrund der diskreten Energieniveaus können von einem Quantenpunkt spek-
tral scharfe Emissionslinien in Photolumineszenzuntersuchungen detektiert werden.
Die maximale Ausdehnung eines Quantenpunkts, in der noch Quanteneffekte auftreten,
lässt sich näherungsweise mit dem Exzitonen Bohr-Radius aB bestimmen [Vog99]:

aB =
4πε0�

2

mee2
(1.29)

Hierbei ist ε0 die elektrische Feldkonstante (Permittivität), � die Plancksche Konstante,
me die Masse des Elektrons und e die Elementarladung. Erweitert man diese Formel
auf das Materialsystem GaN durch Einfügen der Dielektrizitätszahl für GaN εr =
8,9 [BLRZ01] und durch Ersetzen der Elektronenmasse durch die effektive Masse der
Elektronen im GaN m∗

e = 0,2me [BLRZ01], so ergibt sich ein Bohr-Radius von 2,4 nm,
welcher in sehr guter (2,8 nm [RRN+00]) bis mäßiger Übereinstimmung (11 nm [Yof01])
mit experimentellen Literaturwerten ist.
Der Einsatz von Quantenpunkten ermöglicht prinzipiell noch weitere Verbesserungen
in den Betriebseigenschaften eines Bauelements wie z.B. eine temperaturunabhängige
und reduzierte Schwellstromdichte [AS82, AS96, AMS96].
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1.6 “Quantum-Confined Stark Effect”

Ein Quantenfilm zeichnet sich dadurch aus, dass er eine niedrigere Bandlücke hat als
das ihn umgebende Material. Dies ist für InGaN eingebettet in GaN der Fall, wobei
die Bandlücke vom InN-Gehalt gemäß der Formel (1.2) abhängt. Der Verlauf von Va-
lenzband (VB) und Leitungsband (LB) ist jedoch nicht spiegelsymmetrisch, sondern
üblicherweise liegt ein unterschiedlicher Versatz bezüglich des Potentials von VB und
LB vor. Für InN auf GaN beträgt der Valenzbandversatz 0,5 eV [VM03].
Eine weitere Veränderung der Bänder wird durch die spontane und piezoelektrische
Polarisation verursacht. Die spontane Polarisation Psp, auch Pyroelektrizität genannt,
tritt im GaN auf, da es keine Spiegelsymmetrie in c-Richtung gibt. Das Dipolmo-
ment der Einheitszelle verursacht ein elektrisches Feld, welches zur Ladungsträgertren-
nung führt. Elektronen und Löcher sammeln sich entgegengesetzt an den Oberflächen
und verursachen die spontante Polarisation. Sie berechnet sich nach [AMM+02] zu
Psp(x) = [−0,042x−0,034(1−x)+0,037x(1−x)]Cm−2, wobei x die InN-Konzentration
im InGaN ist. In der Regel wird die spontane Polarisation durch Oberflächenabsätti-
gung, z.B. Oxidation der Oberfläche, wieder abgebaut, d.h. es kann keine Spannung
an den entgegengesetzten Oberflächen abgegriffen werden. Die piezoelektrische Pola-
risation Ppz oder Piezoelektrizität tritt im biaxial verspannten InGaN auf, wenn die
Ladungsschwerpunkte der Gitterbausteine nicht mehr übereinanderliegen. Die Berech-
nung erfolgt nach [AMM+02] zu Ppz = [0,148x− 0,0424x(1−x)]Cm−2. Beide Polarisa-
tionsarten führen zu einem elektrischen Feld, welches eine Verkippung der Bandkanten
im Energie-Orts-Diagramm zur Folge hat.
In Abb. 1.11 ist die Situationen der Bänder für die Fälle eines InGaN Quantenfilms
eingebettet in GaN dargestellt. Der linke Graph vernachlässigt das elektrische Feld,
beim rechten Graphen wird ist ein elektrisches Feld berücksichtigt. Zusätzlich wurden
die Wellenfunktionen für Elektron und Loch für die jeweiligen Fälle berechnet und
eingezeichnet. Es ist zu erkennen, dass sich die Bandkanten im Quantenfilm aufgrund
des piezoelektrischen Feldes sehr stark verkippen. Dies hat zur Folge, dass sich die
Wellenfunktionen jeweils zu den Energieminimas hin verschieben, was zu einer räumli-
chen Trennung von Elektronen- und Loch-Wellenfunktion führt. Durch den reduzierten
Überlapp der Wellenfunktion sinkt die Wahrscheinlichkeit für eine Rekombination der
Ladungsträger. Dies führt zur Reduzierung der abgegebenen Strahlung, was negative
Auswirkungen auf die Effizienz eines Bauelementes hat. Eine weitere Folge der Band-
verkippung ist die energetische Annäherung der Zustandsenergie, wodurch es zu einer
Rotverschiebung der strahlenden Rekombination kommt.
Beide Effekte, Rotverschiebung und reduzierte Rekombinationswahrscheinlichkeit wer-
den als ”Quantum-Confined Stark Effect“ (kurz: QCSE, Übersetzung: Stark-Effekt un-
ter quantenmechanischen Einschluss) zusammengefasst. Der QCSE ist wahrscheinlich
verantwortlich für die sinkende Effizienz von Bauelementen, die im grünen Spektralbe-
reich arbeiten (Stichwort “Green gap” [KSMM+07]). Um den QCSE zu umgehen wird
zunehmend das Wachstum von GaN auf halb- [SAW+10] oder unpolaren Ebenen wie
z.B. auf der m- oder a-Ebene [HNDS07] untersucht.
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Abbildung 1.11: Verlauf von Valenz- und Leitungsband für einen In0,3Ga0,7N Quanten-
film mit einer Breite von 2 nm eingebettet in GaN. Es wurde ein Valenzbandversatz von
0,5 eV berücksichtigt. Zusätzlich sind die Wellenfunktionen für Elektronen und Löcher
eingezeichnet. Die Fälle ohne (links) und mit (rechts) Präsenz eines elektrischen Feldes
sind dargestellt. In diesem Beispiel liegt ohne elektrisches Feld ein nahezu perfekter Über-
lapp der Wellenfunktionen vor, die voneinander einen energetischen Abstand von 2,47 eV
haben. Mit piezoelektrischem Feld reduziert sich der Überlapp auf 47% und die Niveaus
haben einen verringerten Abstand von 2,23 eV. Die Berechnungen wurden mit matlab
erstellt, das Programm wurde von Heiko Dartsch geschrieben.

1.7 Mikrokavitäten

Um das emittierte Licht von optisch aktiven Quantenpunkten richtungsabhängig und
quantitativ zu verstärken, können Quantenpunkte in eine Resonator- bzw. Laserstruk-
tur eingebettet werden. Eine Laserstruktur besteht u.a. aus zwei planparallelen Spie-
gelflächen mit einem optisch aktiven Medium zwischen den Spiegeln. Im Wesentlichen
gibt es zwei unterschiedliche Arten von Laserstrukturen: den Kantenemitter und den
Oberflächenemitter. Beim Kantenemitter beträgt die Resonatorlänge einige hundert
�m, d.h. das Licht läuft einen relativ langen Weg durch die aktiven Schichten. Am
Ende des Resonators wird das Licht an der Grenzfläche (z.B. Halbleiter-Luft-Über-
gang oder Halbleiter-Spiegel-Übergang) entweder transmittiert und verlässt somit den
Resonator oder reflektiert und durchläuft den Resonatorbereich erneut. Verglichen mit
dem Kantenemitter ist der Weg des Lichtes durch die aktive Schicht beim Oberfläche-
nemitter sehr gering, da es die aktive Schicht nur einige nm dick ist und diese senkrecht
durchlaufen wird. Um stimulierte Emission bei einem Oberflächenemitter zu erhalten
muss die Lichtwelle möglichst häufig die aktive Schicht durchlaufen, d.h. die aktiven
Schichten müssen in hochreflektiven Spiegelschichten eingeschlossen werden.
Mit Hilfe des Prinzips des Bragg Spiegels (kurz: DBR für engl. disributed Bragg re-
flector) lassen sich Spiegel hoher Reflektivität herstellen. Dabei werden jeweils zwei
Schichten mit unterschiedlichen Brechungsindex vielfach paarweise übereinandergesta-
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pelt. Die Dicke der jeweiligen Schichten entspricht einem Viertel der Wellenlänge des
zu reflektierenden Lichtes in dem jeweiligen Medium. Unter der Annahme von idealen
Schichtdicken lässt sich die Reflektivität R eines Spiegels gegenüber Luft mit folgender
Formel berechnen:

R =

[
nLuft(nB)2N − nSubstrat(nA)2N

nLuft(nB)2N + nSubstrat(nA)2N

]2

(1.30)

Hierbei ist nLuft, nSubstrat, nA und nB jeweils der wellenlängenabhängige Brechungsin-
dex der Luft, des Substrates, des Materials A und B. N bezeichnet die Anzahl der
Spiegelpaare von A und B. Für eine Schichtdickenvariation lässt sich die Reflektivität
mit Hilfe der Transfermatrixmethode exakt bestimmen [Dar07]. Das Reflektivitäts-
spektrum eines DBRs aus GaN/Al0,18In0,82N ist in Abb. 1.12 (links) dargestellt. Das
charakteristische Merkmal eines DBR ist das Stoppband, d.h. ein Wellenlängenbereich
mit hoher Reflektivität.
Wird die Periodizität eines Bragg-Spiegels durch eine Kavität gestört, so verändert sich
das Reflektionsspektrum. Entspricht die optische Dicke der Kavität einer bestimmten
Wellenlänge λk, so bricht das Reflektivitätsspektrum bei λk ein und der DBR wird
für einen schmalen spektralen Bereich durchlässig (siehe Abb. 1.12 (rechts)). Dieser
durchlässige Bereich wird als Kavitätsmode oder Stoppbandmode bezeichnet und lässt
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Abbildung 1.12: Links: Berechnetes Stoppband eines DBRs mit 40 Spiegelpaaren von
GaN/Al0,18In0,82N mit jeweils 53 nm/57 nm Schichtdicke. Die wellenlängenabhängige Ab-
sorption der GaN- und AlInN-Schichten wurde berücksichtigt. Die maximale Reflektivität
beträgt 96,1 %. Rechts: Stoppband mit Kavitätsmode bei 500 nm einer λk-Kavität mit
40 Spiegelpaaren unterhalb und 20 Spiegelpaaren oberhalb der Kavität. Die maximale
Reflektivität beträgt 95,9 %, im Minimum weist die Kavitätsmode eine Reflektivität von
17,4 % auf, die Güte beträgt nach Formel 1.31 Q = 437. Die Spektren wurden von Heiko
Dartsch berechnet.
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sich durch die Güte Q qualitativ kennzeichnen:

Q =
E

ΔE
. (1.31)

Hierbei ist E die Energie der entsprechenden Wellenlänge und ΔE die Halbwertsbreite
der Kavitätsmode. Mit Hilfe der Güte lässt sich der Purcell-Faktor FP [Pur46] be-
stimmen, welcher die Erhöhung der spontanen Emission, z.B. eines Quantenpunkts,
senkrecht aus der Kavität beschreibt:

FP =
3

4π2

(
λk

n

)3 (
Q

V

)
(1.32)

Hierbei ist V das Modenvolumen. Ein geringeres Modenvolumen erhöht den Purcell-
Faktor. Dies ist u.a. ein Grund für die Präparation von Mikrokavitäten [SLG+08], d.h.
Säulen mit einem Durchmesser von wenigen hundert Nanometern in der Größenord-
nung der Lichtwellenlänge. In der Regel kommt es bei der Präparation der Säulen zur
Ionenschädigung der Seitenwände [LSG+05], wodurch der Durchmesser nicht beliebig
klein gewählt werden kann. Erhöhte spontane Emission durch den Purcell-Effekt wur-
de an diesem Institut an II-VI-basierten Mikrokavitäten mit CdSe Quantenpunkten
gezeigt [LKS+06].
Zur Realisierung eines Einzel-Photonen-Emitters [JOT09, TJC+10] oder eines Einzel-
Photonen-Lasers [RGGJ10] befindet sich idealerweise ein einzelner Quantenpunkt in
der Kavität, welcher mit der gleichen Wellenlänge der Kavitätsmode emittiert. Die Fort-
schritte des Wachstums von InGaN Quantenpunkten in Kavitäten mit GaN/AlInN-
DBR-Strukturen werden in Abschnitt 5.3 besprochen.



2 Methoden zur Herstellung und
Charakterisierung von InGaN

In diesem Kapitel werden die wesentlichen technischen Anlagen und Geräte vorgestellt
und erläutert, mit denen das Wachstum und die Charakterisierung der Nitrid-basierten
Strukturen durchgeführt wurden.

2.1 Metallorganische Gasphasenepitaxie

Die Anlage für die metallorganische Gasphasenepitaxie (englisch: metalorganic vapour
phase epitaxy, kurz: MOVPE 1) besteht im Wesentlichen aus einem Gasliniensystem
und dem Reaktor inklusive Heizsystem. Das Gasliniensystem liefert die benötigten
Gase, im Reaktor vollzieht sich das epitaktische Kristallwachstum von AlInGaN. Der
wesentliche Aufbau einer MOVPE ist in Abb. 2.1 dargestellt und wird im Folgenden
erläutert.

Abbildung 2.1: Gassystem (links) und Reaktor (rechts) einer MOVPE. Die Abbildung-
en stammen aus [Fig03].

In der MOVPE liegen die Ausgangsmaterialien nicht in atomarer oder elementarer
Form vor, sondern befinden sich in einer chemischen Verbindung. Die Atome der
Gruppe-III-Metalle Indium, Gallium oder Aluminium sind dabei üblicherweise an drei
Methylketten gebunden. Das Ausgangsmaterial für Indium ist das Trimethylindium
(TMI), für Gallium das Trimethylgallium (TMG) und für Aluminium das Trimethylalu-
minium (TMA). Die chemischen Formeln dieser Moleküle lauten: (CH3)3In, (CH3)3Ga

1Gängig ist auch die Bezeichnung MOCVD (englisch: metalorganic chemical vapour deposition)



44 2 Methoden zur Herstellung und Charakterisierung von InGaN

und (CH3)3Al. Die Schmelzpunkte für TMI, TMG und TMA sind in Tab. 2.1 ange-
geben und zeigen, dass bei Raumtemperatur das TMA und das TMG eine Flüssigkeit
sind, während das TMI ein Feststoff ist. Dies führt zu Problemen, die hier später noch
diskutiert werden sollen.

Schmelzpunkt [�C] A B

TMI 88 10,98 -3204
TMG -15,8 8,07 -1703
TMA 15,4 8,224 -2134,83
Cp2Mg 176 10,452 -3522

Tabelle 2.1: Materialspezifische
Konstanten der Metallorganika (aus
[Dow]). Die Parameter A und B die-
nen zur Berechnung des Sättigungs-
dampfdruckes nach Formel 2.2.

Die metallorganischen Ausgangsmaterialien werden in geschlossenen Metallbehältern
(sogenannten Bubblern) gelagert. Die Bubbler befinden sich in einem temperaturge-
regelten Wasser- bzw. Alkoholbad. Der Transport der Metallorganika von den Bub-
blern zum Reaktor wird durch ein Trägergas gewährleistet, entweder Wasserstoff (H2),
Stickstoff (N2) oder ein Gemisch aus beiden. Beim Durchfluss der Trägergase durch
den Bubbler stellt sich im Trägergas ein Sättigungsdampfdruck des Metallorganikums
ein. Das Trägergas-Metallorganikum-Gemisch wird dann weiter zum Reaktor befördert.
Die Trägergasflüsse (fT, Einheit: sccm, englisch: standard cubic centimeter per minute,
Standardkubikcentimeter pro Minute) werden durch Massenflussregler (MFC, englisch:
mass flow conroller) eingestellt. Die Drücke in den Bubblern pB werden ausgangsseitig
durch Druckregler (PC, englisch: pressure controller) gesteuert. Der molare Fluss fmol

eines Metallorganikums lässt sich durch folgende Formel bestimmen:

fmol =
psat

pB − psat

fT

22400 cm3/mol
(2.1)

Der Sättigungsdampfdruck psat lässt sich über die Antoine-Gleichung [Tho46] in Ein-
heiten von Torr berechnen:

psat = 10A+B/T Torr (2.2)

Die Temperatur T (des Bubblers) ist in Einheiten von Kelvin anzugeben, A und B
sind materialspezifische Konstanten. Die Parameter für die verwendeten Metallorga-
nika sind in Tab. 2.1 aufgelistet.
Als Stickstoffquelle dient Ammoniak (NH3). Zur n-Dotierung von GaN wird das vier-
wertige Silizium verwendet. Der Ausgangsstoff ist hierbei Silan (SiH4), welcher in ei-
ner Konzentration von 100 ppm in H2 vorliegt. Das zweiwertige Magnesium wird zur
p-Dotierung von GaN verwendet und liegt als Ausgangsstoff in Form des Metallorga-
nikums Bis(cyclopentadienyl)magnesium (Cp2Mg) vor. Es hat die chemische Formel
(C5H5)2Mg und wird genauso wie die anderen Metallorganika in Bubblern gelagert.
Die wesentlichen Parameter dieses Stoffes bezüglich Sättigungsdampfdruck finden sich
in Tab. 2.1. Auch das Cp2Mg ist wie das TMI bei Raumtemperatur ein Feststoff. Das
NH3 und SiH4 sind gasförmig und brauchen daher kein Trägergas für den Weitertrans-
port.
Die Metallorganika und das NH3 werden bis in den Reaktor hinein in getrennten Lei-
tungen befördert, um chemische Vorreaktionen der Gase zu verhindern [ZZJ+06]. Der
Reaktorraum besteht aus einem Duschkopf (englisch: showerhead) in dem die Gase
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durch viele kleine Öffnungen in den Reaktorraum strömen können. Etwa 1 cm unter-
halb des Duschkopfs befindet sich der Suszeptor, der Vertiefungen enthält, in welche
die Probe/der Wafer eingesetzt werden kann. Unterhalb des Suszeptors befindet sich
eine Wolframdraht-Widerstandsheizung, mit der die Probe auf bis zu 1100 �C aufge-
heizt werden kann. Der Suszeptor besteht aus Siliziumcarbid beschichteten Graphit,
welches die vom Heizelement ausgehende Wärmestrahlung effizient aufnehmen kann.
Bei ausreichenden Temperaturen spalten die Metallorganika und das NH3 auf und
es kann sich AlInGaN auf der Oberfläche der Probe abscheiden. Vollständige Disso-
ziation von TMI findet schon unterhalb von 400 �C statt. TMG dissoziiert komplett
unter N2-Atmosphäre oberhalb von ca. 540 �C, unter H2-Atmosphäre reduziert sich die
Temperatur auf etwa 480 �C [Str99]. Die Dissoziation von NH3 ist ein sehr kritischer
Parameter welches das Wachstum wesentlich beeinflussen kann. Sie wurde im Rahmen
der thermodynamischen Analyse in Abschnitt 1.2 diskutiert.
Der theoretische Fluss eines Metallorganikum kann mit Hilfe der Formeln 2.1 und
2.2 berechnet werden. Jedoch kann es im praktischen Betrieb zu Abweichungen kom-
men. TMG und TMA sind im Lagerzustand flüssig, so dass sich bei einem Träger-
gasdurchfluss schnell der Sättigungsdampfdruck einstellen kann. Das TMI dagegen
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Abbildung 2.2: Die TMI-Konzentration
im Trägergas aufgetragen gegen die Durch-
flussgeschwindigkeit für unterschiedliche
Füllstände des Bubblers.

ist ein granulatförmiger Feststoff. In Abb.
2.2 ist die wesentliche Problematik darge-
stellt. Die TMI-Konzentration im Träger-
gas ist gegen die Durchflussgeschwindig-
keit für unterschiedliche Füllstände des
Bubblers aufgetragen. Die TMI-Konzen-
tration ist mit dem im Gasliniensystem
der MOVPE befindlichen Gerät “Epison
III” über Messungen der Schallgeschwin-
digkeit im Gas bestimmt worden. Es ist
zu erkennen, dass der Sättigungsdampf-
druck in einem neuen Bubbler im we-
sentlichen unabhängig von der Durch-
flussgeschwindigkeit ist. Ist der Bubble-
rinhalt jedoch schon zu 50 % verbraucht,
so sinkt die Konzentration ab einem
Durchfluss von 100 sccm stetig ab. Bei
einem Bubblerinhalt von 10 % ist die-
ser Effekt verstärkt und bei einem ma-
ximalen Durchfluss von 500 sccm ist die
TMI-Konzentration bezogen auf niedrige
Flüsse auf den halben Wert abgesunken.

Die Behebung des Problems ist in der MOVPE-Steuerungssoftware integriert: der Ist-
Konzentrationswert wird mit dem Soll-Konzentrationswert verglichen und bei Abwei-
chung wird der Trägergasdurchfluss nachgeregelt. Damit wird erreicht, dass der molare
Fluss an TMI konstant gehalten werden kann.
Das Wachstum in der MOVPE kann in-situ mit der Laserreflektometrie kontrolliert
werden. Hierbei strahlt ein roter 670 nm Laser durch ein optisches Sichtfenster senk-
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recht auf die Probe (siehe Abb. 2.1 rechts). Es wird die Reflektivität des Lasers an
der Probe gemessen. Über eine zeitabhängige Reflektivitätsmessung lässt sich u.a. die
Wachstumsrate des Kristalls bestimmen, da es aufgrund von Reflektion von der Ober-
fläche und dem Saphir-GaN-Interface je nach GaN-Schichtdicke zu konstruktiver oder
destruktiver Interfenz kommt. Ein Beispiel eines Reflektivitätssignals ist in Abb. 2.3
für das Wachstum einer GaN-Schicht gezeigt. Die periodischen Schwingungen des Si-
gnals spiegeln die Schichtdickeninterferenzen wider. Über die Periodendauer kann die
Wachstumsrate und die Dicke der abgeschiedenen Schicht bestimmt werden, sofern
Temperatur, temperaturabhängiger Brechungsindex und Wellenlänge des Reflektome-
trielasers bekannt sind. Das Signal kann in der Regel sehr gut mit einer Sinuskurve
angepasst werden. Unter Verwendung des 670 nm Lasers entspricht eine volle Periode
einer Sinuskurve für GaN bei 1050 �C einer Schichtdicke von 137 nm. Weitere Details
über die Laser-Reflektometrie, z.B. Analyse der Oberflächenrauigkeit, Inhomogenitäten
über der Probe und Absorption werden ausführlich in der Dissertation von Tim Bött-
cher diskutiert [Bö02].
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Abbildung 2.3: Zeitabhängiges Re-
flektivitätssignal beim Wachstum einer
GaN-Schicht. Die den experimentellen
Daten angepasste Sinusfunktion wurde
zur besseren Sichtbarkeit nach unten ver-
schoben.

2.2 Charakterisierung

Die in der MOVPE hergestellten Proben wurden mit unterschiedlichen Methoden zur
Charakterisierung untersucht, welche hier vorgestellt und erläutert werden.

2.2.1 Photolumineszenz

Bei einer Photolumineszenz-(PL-)Messung werden die Ladungsträger mit einem inten-
siven Laser ausreichender Energie über die Bandlücke hinweg angeregt. Die Elektronen
können dabei tief ins Leitungsband und die Löcher tief ins Valenzband angeregt werden.
Über Wechselwirkungen der Ladungsträger untereinander und mit den Rumpfatomen
des Kristallgitters wird die überschüssige Energie abgegeben und die Elektronen bzw.
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Löcher relaxieren ohne die Abgabe von Photonen zur Leitungsbandunterkante bzw.
Valenzbandoberkante. Bei der Elektron-Loch-Rekombination kann es zur Aussendung
eines Photons kommen, dessen Energie der Bandlücke des Materials entspricht.
Der prinzipielle Versuchsaufbau des PL-Messstands ist in Abb. 2.4 dargestellt. Der La-
ser strahlt über ein System von Ablenkspiegeln, Filtern und Linsen auf die Probe. Die
von der Probe abgestrahlte PL wird über ein weiteres Linsensystem bzw. einer Glas-
faser in das Spektrometer eingekoppelt. Es standen zwei Spektrometer zur Verfügung:
ein Gitterspektrometer SPEX 270M mit einer Auflösung von 292μeV bei 500 nm und
einem Messbereich von 190 nm-1190 nm sowie ein Kompaktspektrometer der Firma
Ocean Optics mit einer geringeren Auflösung von 1340μeV bei 500 nm und einem
Messbereich von 198 nm-1126 nm.

Laser

Probe
Spektrometer

Strahl

Linsen und Filtern
System aus Spiegeln,

Linsensystem
oder Glasfaser

PL

Abbildung 2.4: Prinzipieller Aufbau
des PL-Messstands.
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Abbildung 2.5: Optische Anregung mit
unterschiedlichen Wellenlängen.

Zwei unterschiedliche Anregungslaser wurden für die PL-Untersuchungen verwendet.
Ein 325 nm HeCd Gaslaser und eine 406 nm InGaN Laserdiode standen zur Verfügung.
Die entsprechenden Photonenenergien belaufen sich auf 3,815 eV für den Gaslaser und
3,054 eV für die Laserdiode. Das bedeutet, dass nur der HeCd Gaslaser Ladungsträger
im GaN anregen kann, da die Bandlücke 3,51 eV beträgt. Die Laserdiode kann nur
Ladungsträger im InGaN anregen, wenn der InN-Gehalt ausreichend (mehr als etwa
10 %) und somit die Bandlückenenergie unterhalb von 3,054 eV ist (siehe Abb. 2.5).
GaN ist typischerweise ein defektreiches Material und neben einem bandkantennahen
Übergang ist üblicherweise Defektlumineszenz detektierbar. In Abb. 2.6 sind zwei ty-
pische GaN-Spektren dargestellt. Die Si-dotierte GaN-Probe wurde bei 10 K mit dem
325 nm Gaslaser angeregt. Die bandkantennahe Lumineszenz bei etwa 3,5 eV ist die Re-
kombination eines an einem neutralen Donator gebundenen Exzitons und wird deshalb
als D0X bezeichnet. Bei etwa 3,27 eV tritt die Donator-Akzeptor-Paarrekombination
(DAP) auf. Die flachen Donatorniveaus werden wahrscheinlich durch SiGa

2 und ON er-
zeugt, während für die flachen Akzeptorniveaus vermutlich SiN und CN verantwortlich
sind [RM05]. In äquidistanten Abständen von etwa 91 meV treten die longitudinal-
optischen (LO) Phonoenrepliken auf. Bei etwa 2,2 eV ist die spektral sehr breite gelbe
Störstellenlumineszenz detektierbar. Hierbei handelt es sich um optische Übergänge

2SiGa bedeutet, dass ein Siliziumatom ein Galliumgitteratom substituiert
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von flachen Donatoren zu tiefen Donatoren [HKS+95] oder flachen Donatoren zu tie-
fen Akzeptoren [RM05]. Als Ursprung der gelben Lumineszenz werden Ga-Vakanzen
und CN-Verunreinigungen angenommen [XSM+10, NdW96, LJdW10]. Ein gemessenes
Spektrum kann von denen in Abb. 2.6 gezeigten abweichen, wobei in der Regel die je-
weiligen Intensitäten variieren. Es können weitere Linien und Banden im Spektrum auf-
tauchen auf die hier aber nicht näher eingegangen werden soll; eine Übersicht findet sich
in [RM05]. Bei Raumtemperatur ist das Spektrum leicht verändert. Die DAP inklusive
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Abbildung 2.6: Typische PL-Spektra ei-
ner GaN-Probe aufgenommen bei 4K (blau-
er Graph) und bei Raumtemperatur (roter
Graph).

LO-Phononenrepliken sind nur bis
etwa 150 K detektierbar. Die nie-
derenergetische gelbe Lumineszenz
dominiert in der Regel das Spek-
trum, da noch bis zu 50 % der
Strahlung verglichen mit Tieftempe-
raturmessungen erhalten bleibt. Im
hochenergenischen Bereich strahlt
die bandkantennahe Emission bei et-
wa 3,4 eV.
Bis auf die homoepitaktisch her-
gestellten Laserstrukturen aus Ab-
schnitt 5.2 sind alle weiteren unter-
suchten Proben in dieser Arbeit he-
teroepitaktisch hergestellt, d.h. dass
eine GaN-Schicht auf einem Saphir-
substrat abgeschieden wurde. Da-
durch kommt es in PL-Untersuchung-
en zur Reflektion an diesem Ma-
terialübergang. Dies hat zur Folge,
dass die reflektierte Strahlung je nach
Wellenlänge mit der direkt abge-
strahlten Strahlung konstruktiv oder
destruktiv interferieren kann. Diese
Interferenzen sind im Spektrum als Fabry-Perot-Oszillationen sichtbar. Die Fabry-
Perot-Oszillationen überlagern sowohl die gelbe Störstellen- (siehe Oszillationen auf der
gelben Lumineszenz des Raumtemperaturspektrums in Abb. 2.6) als auch die InGaN
Quantenpunkt-Lumineszenz (siehe z.B. Abb. 3.9). Dies sollte stets bei der Interpreta-
tion der PL-Spektren berücksichtigt werden.

Mikro-Photolumineszenz

Bei der oben genannten PL-Untersuchungsmethode wird der Laserpunkt auf der Pro-
be in der Regel durch eine Linse auf eine Fläche von 0,1-1 mm2 fokussiert. Selbst bei
einer sehr niedrigen InGaN Quantenpunktdichte von 108 cm−2 tragen zum Spektrum
noch 105 bis 106 Quantenpunkte bei. Scharfe Emissionslinien, wie nach Abb. 1.10 er-
wartet wird, sind in einer derartigen Messung nicht auflösbar. Um dennoch scharfe
Emissionslinien von einzelnen Quantenpunkten zu detektieren gibt es die Möglichkeit
von mikro-(�-)PL-Untersuchungen. Hierbei wird der Laserspotdurchmesser mit Hilfe
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eines Mikroskopobjektives auf etwa 2�m reduziert, so dass nur eine geringe Anzahl
von Quantenpunkten angeregt wird. Die scharfen Emissionslinien der Quantenpunkte
werden von dem Mikroskopobjektiv eingesammelt und über die Optik (Linsen, Spie-
gel, Spektrometer) zur CCD (englisch: charged coupled device)-Kamera geleitet, wo sie
spektral getrennt detektiert werden können. Die Präparation von Mesastrukturen mit
einem definierten Durchmesser von wenigen hundert Nanometern oder die Herstellung
nicht transparenter Masken mit definierten Öffnungen stellen weitere Möglichkeiten zur
räumlichen Einschränkung des optisch aktiven Gebiets dar. Die Diplomarbeit von Tim
Grieb [Gri10] befasst sich u.a. mit der Herstellung derartiger Mikro- bis Nanostruktu-
ren.
Die �-PL-Untersuchungen wurden in der Arbeitsgruppe für Halbleiteroptik am Institut
für Festkörperphysik der Universität Bremen von Joachim Kalden und Moritz Seyfried
durchgeführt. Eine sehr ausführliche Beschreibung des �-PL Messstands und der Mess-
methode findet sich in der Dissertation von Joachim Kalden [Kal10].

2.2.2 Bauelementeprozessierung und elektrische Charakterisierung

Bei der Elektrolumineszenz werden die Ladungsträger nicht wie bei der PL durch
einen Laser optisch sondern elektrisch über eine Spannung angeregt. Ladungsträger
werden über elektrische Kontakte in den Halbleiter injiziert, jeweils Elektronen in
die n- und Löcher in die p-dotierte Schicht. Im p-n-Übergang befindet sich die ak-
tive Zone meist in Form eines Quantentroges (Quantenfilm oder Quantenpunkt), in
dem die Ladungsträger relaxieren können um anschließend in dem Elektron-Loch-
Rekombinationsprozess Strahlung abzugeben. Die Strahlungsenergie ist dabei abhängig
von den Eigenschaften des Quantentroges wie z.B. Größe der Bandlücke oder Breite
des Troges.
Im elektrischen Betrieb eines Bauelementes ist der Halbleiter-Metall-Übergang ein kriti-
scher Punkt. Dabei ist der Unterschied der Austrittsarbeiten von Elektronen im Metall
ϕm und im Halbleiter ϕs relativ zur Lage der Fermienergie entscheidend. Beim Kon-
takt zwischen Metall und Halbleiter ist der Vakuumzustand das Referenzniveau und
es muss zur Ferminiveauanpassung kommen. Dies führt im Übergangsgebiet zu einer
Elektronenentleerung oder -ansammlung. Im Wesentlichen treten folgende Fälle auf,
die auch in Abb. 2.7 dargestellt sind:

� ϕm < ϕs, n-dotierter Halbleiter:
Die Fermienergie im Metall ist dem Vakuumzustand näher als im Halbleiter. Auf-
grund der Ferminiveauanpassung strömen die Elektronen aus dem Metall in den
Halbleiter, wo es im Übergangsgebiet zur Elektronenansammlung und zur negati-
ven Bandkantenkrümmung kommt. Elektronen aus dem Metall können ungehin-
dert in den Halbleiter strömen, der Kontakt weist eine Ohmsche Charakteristik
auf.

� ϕm > ϕs, n-dotierter Halbleiter:
Die Fermieenergie im Halbleiter ist dem Vakuumzustand näher als im Metall.
Dies führt zur Elektronenentleerung im übergangsnahen Halbleiterbereich. Es
kommt zur positiven Krümmung der Bandlücke und es entsteht eine Barriere
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zwischen Metall und Halbleiter, welche Schottky-Barriere genannt wird [Kit99].
Die Schottky-Barriere wirkt wie ein zusätzlicher Widerstand.

� ϕm > ϕs, p-dotierter Halbleiter:
Die Fermienergie im Halbleiter ist dem Vakuumzustand näher als im Metall. Die
übergangsnahen Elektronen aus dem Valenzband des Halbleiters strömen in das
Metall und es kommt zur Ferminiveauanpassung. Die fehlenden Elektronen sind
gleichbedeutend mit Löchern. Die positive Krümmung der Bandkanten führt zu
einem widerstandfreien Übergang.

� ϕm < ϕs, p-dotierter Halbleiter:
Die Fermienergie im Metall ist dem Vakuumzustand näher als im Halbleiter. Die
überschüssigen Elektronen des Metalls würden sich mit den Löchern im Halb-
leiter neutralisieren. Es entsteht eine ladungsträgerfreie Zone, die Bandkanten-
krümmung ist negativ. Eine Schottky-Barriere entsteht, die sich ungünstig auf
die elektrischen Eigenschaften des Bauelementes auswirkt.

ϕ ϕϕ ϕ

ϕ ϕ ϕϕ

ϕ ϕ

ϕ

ϕ

ϕ

ϕ

ϕ

ϕ

Abbildung 2.7: Bandverlauf
im Metall-Halbleiter-Übergang.
Graphik aus [Zel03]. ϕm und
ϕs sind die Austrittsarbeiten
im Metall und Halbleiter, EF

ist die Fermieenergie und EB

ist die Bandlückenenergie. Ac-
cumulation steht für Ansamm-
lung, Depletion bedeutet Ent-
leerung.

Für einen ohmschen Verlauf der Strom-Spannungs-Charakteristik der Bauelemente
wurden n-seitig ein Ti/Al (Schichtdicke: 5 nm/200 nm) und p-seitig ein Ni/Au (20 nm/
200 nm) Kontakt gewählt. Das Titan und das Nickel wirken als Haftvermittler, da sich
reine Aluminium- und Goldkontakte mechanisch leicht von der Halbleiteroberfläche
lösen und damit für praktische Anwendungen nicht geeignet sind. Der Ni/Au-Kontakt
bekommt erst nach einem Ausheizschritt für 3 min bei 500 ◦C unter Luft-Atmosphäre
(20 % Sauerstoff, 80 % Stickstoff) eine ohmsche Kontaktcharakteristik [Den08]. Es bil-
det sich u.a. der intrinsische p-Halbleiter Nickeloxid, welcher die Eigenschaften des
Metall-p-Halbleiter-Übergangs verbessert [LJNK07].
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Prozessierung von Bauelementen

Die heteroepitaktisch hergestellten Schichten von GaN auf Saphir benötigen einen rela-
tiv aufwendigen Prozessablauf zur Bauelementeherstellung, da das Saphirsubstrat nicht
leitfähig ist. Ansonsten wäre es prinzipiell möglich, ohne den Einsatz von Photolitho-
graphie- und Ätztechnik, alleine durch Aufbringen von Metallkontakten und anschlie-
ßendem Brechen oder Spalten funktionsfähige Bauelemente herzustellen. Aufgrund des
isolierenden Saphirsubstrates ist es notwendig, die p- und n-Metallkontakte auf der
GaN-Seite der Probe in den jeweiligen dotierten Regionen zu platzieren. Die prozess-
technischen Schritte sind im folgenden kurz aufgeführt. Eine ausführliche und detail-
lierte Beschreibung der Prozesstechnologie und der prozesstechnischen Anlagen findet
sich in [Den08, Ebe10, Zel03, Tes07, Tes06].

� p-Aktivierung der Mg-Akzeptoren [GJW+96]:
Durch die Anwesenheit von Wasserstoff während des Wachstums der p-Schicht
in der MOVPE kommt es zur Bildung eines Wasserstoff-Magnesium-Komplexes,
wobei ein zusätzliches Elektron zur Verfügung gestellt und damit die p-Dotierung
kompensiert wird. Die H2-Mg-Bindungen werden mit einem Ausheizschritt von
30 s bei 850 ◦C unter inerter N2-Atmosphäre aufgebrochen, wonach bei weiteren
fünfminutigen Ausheizen bei 600 ◦C der Wasserstoff aus dem Kristall diffundieren
kann.

� Ni/Au-Metallisierung der p-Schicht:
Mit Hilfe des Elektronenstrahlverdampfers wird 20 nm Ni und 200 nm Au aufge-
bracht.

� Photolithographie:
In der Photolithographie wird Photolack auf die Probe aufgeschleudert. Anschlie-
ßend wird der Photolack ausgeheizt. Auf einer Glasmaske befinden sich die Mi-
krostrukturen, die mit Belichtung und Entwicklung des Photolacks auf die Probe
übertragen werden. Die mit Photolack bedeckten Bereiche sind gegen anschlie-
ßende Trockenätzprozesse geschützt, da die Ätzrate des Photolacks in der Regel
deutlich geringer ist verglichen mit Metall oder GaN. Weitere Details zur Photo-
lithographie finden sich in [RK04].

� Ionenstrahlätzen:
Mit der Ionenstrahlätzanlange werden die ungeschützten Bereiche bis in die n-
Schicht geätzt.

� Ti/Al-Metallisierung der n-Schicht:
Erneute Photolithographie mit anschließender Ti(5 nm)/Al(200 nm)-Metallisier-
ung und abschließenden Lift-Off-Prozess hinterlässt den n-Metallkontakt auf der
n-Schicht.

� Ausheizen des p-Metallkontaktes:
Thermisches Ausheizen des p-Metallkontaktes für 3 min bei 500 ◦C in Luft-Atmo-
sphäre zur Beseitigung der Schottky-Barriere.
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Als Stromquelle für die Aufzeichnung der Strom-Spannungskennlinien dienten im Dau-
erstrichbetrieb das Keithley 2400 und im gepulsten Betrieb der Agilent Pulse Generator
8114A. Die Lichtleistung ist mit dem ILX Lightwave OMM-6810B gemessen worden,
wobei die Elektrolumineszenz von unten durch das Saphir-Substrat detektiert wurde.
Die Lichtleistungswerte entsprechen deshalb nicht der gesamten von der Probe abge-
strahlten Lichtleistung, da selbst im Idealfall nur der untere Halbraum in den Detektor
fallen kann. Zudem reduzieren interne Reflektionen, Absorption am Metallkontakt und
Streuung an der rauen Saphirunterseite die messbare Lichtleistung.

2.2.3 Röntgendiffraktometrie

In der Röntgendiffraktometrie (kurz: XRD, aus dem Englischen für x-ray diffracti-
on) wird die zu untersuchende Probe mit einer Röntgenquelle definierter Wellenlänge
bestrahlt. Die Röntgenstrahlen werden an den Kristallebenen gebeugt. Konstruktive
Interferenz tritt auf, wenn die Bragg-Bedingung erfüllt ist:

nλ = 2dsin(θ). (2.3)

Hierbei ist nλ ein ganzzahliges Vielfaches der Wellenlänge der einfallenden Strahlung,
d der Gitterebenenabstand und θ der Winkel zwischen einfallender Strahlung und Git-
terebene. Mit Hilfe der Ewaldkonstruktion lassen sich anschaulich die möglichen Beu-
gungsreflexe ermitteln. Dazu wird das Kristallgitter im reziproken Raum dargestellt,
wobei für die reziproken Gittervektoren �gi = 2π(�aj × �ak)/(�ai · (�aj × �ak)), (i, j, k zy-

klisch, �ai,j,k reale Gittervektoren) gilt. Die Länge 1/λ und Richtung �kein des einfallen-
den Wellenvektors ist abhängig von der Wellenlänge λ der Strahlung und dem Winkel
ω der Strahlung zur Oberfläche der Probe. In Abb. 2.8 (links) ist die Ewaldkonstrukti-
on graphisch dargestellt. Der einfallende Wellenvektor zeigt auf den (000)-Reflex. Der

ausfallende Wellenvektor �kaus spannt um den Vektorursprung des einfallenden Vektors
�kein die Ewaldkugel auf. Der Winkel zwischen einfallenden und ausfallenden Vektor

beträgt 2θ. Nur wenn die reziproken Gitterpunkte auf dem Umkreis der Ewaldkugel
liegen tritt konstruktive Interferenz auf und der Beugungsreflex kann im Experiment
detektiert wird. Zusätzlich lässt sich in der Konstruktion erkennen, welche Beugungsre-
flexe möglich sind. Für ω = 0 können keine Reflexe innerhalb der Ewaldkugel detektiert
werden. Weiterhin können keine Reflexe gemessen werden, die außerhalb der Kugel mit
einem Radius von 2/λ (bei 2θ = π) liegen.
Die Röntgendiffraktometriemessungen wurden mit der Anlage Philips X’pert MRD
durchgeführt. Als Röntgenstrahlenquelle wird die Kupfer Kα-Linie mit einer Wel-
lenlänge von 1,540553 Å genutzt. Die Lage der Probe zum Strahlengang ist in Abb.
2.8 (rechts) dargestellt.
Da das InN eine größere Gitterkonstante als das GaN hat, liegen alle InN-Reflexe näher
am Ursprung als die jeweiligen GaN-Reflexe. Es kann z.B. mit einer 2θ-ω-Messung (Be-
dingung: Δω = Δθ) um den sehr intensiven (002)-Reflex auf den InN-Gehalt in einer
InGaN-Schicht geschlossen werden, wenn der Verspannungszustand der InGaN-Schicht
bekannt ist. Über die Aufnahme einer reziproken Gitterkarte um den noch relativ inten-
siven (105)-Reflex lassen sich Rückschlüsse über den Verspannungsgrad einer InGaN-
Schicht treffen. Eine durch das GaN-Substrat voll verspannte InGaN-Schicht befindet
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Abbildung 2.8: Beispiel einer Ewaldkonstruktion der möglichen Beugungsreflexe (links)
und Definition der Winkel (rechts). Die messbaren Beugungsreflexe sind als schwarz aus-
gefüllte Punkte gekennzeichnet.

sich im reziproken Raum direkt unter dem GaN-(105)-Reflex, während eine relaxierte
Schicht nahe der Verbindungsgeraden zwischen dem (105)- und dem (000)-Reflex liegt.
Weitere Details zur hochauflösenden Röntgenbeugung an GaN finden sich ausführlich
dargestellt in den Dissertationen von V. Kirchner [Kir00] und C. Roder [Rod07].

2.2.4 Rasterkraftmikroskopie

Mit der Rasterkraftmikroskopie (AFM, aus dem Englischen für atomic force microsco-
pe) können Oberflächenmorphologien einer Probe gemessen werden. Eine Messspitze
auf der Unterseite eines Auslegers dient dabei als Sonde, welche die Probenoberfläche
abrastert. Im Wesentlichen gibt es zwei unterschiedliche Messmethoden. Im Kontakt-
Modus rastert die Messspitze die Probenoberfläche im direkten Kontakt ab. Dieser
Modus ist nur bei harten Spitzen und harten Oberflächen geeignet, da es ansonsten zur
Zerstörung von Spitze und Oberfläche kommen könnte. Eine zerstörungsfreie Messung
lässt sich im Nicht-Kontakt-Modus realisieren. Hierbei rastert die Spitze in einem gewis-
sen Abstand die Probenoberfläche ab. Der Abstand wird so eingestellt, dass anziehende
Van-der-Waals-Kräfte auf die Messspitze wirken. Der Messabstand/Arbeitsbereich im
Kontakt- und Nicht-Kontakt-Modus ist in Abb. 2.9 im Lennard-Jones-Potential VLJP

eingezeichnet. Es beschreibt die Wechselwirkung zwischen ungeladenen Atomen und
besteht aus einem anziehenden und einem abstoßenden Term. Die Ursache des anzie-
henden Terms ist die van-der-Waals-Kraft und ist proportional zu 1/r6, wobei r der
Abstand zwischen zwei Atomen ist. Der abstoßende Term wird durch den Überlapp
der Atomorbitale verursacht und ist propotional zu 1/rn, wobei n > 6 gilt. Zusammen-
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Abbildung 2.9: Lennard-Jones-Potential
zwischen zwei Atomen. Bei geringen
Abständen wirken abstoßende Coulomb-
Kräfte und in einem gewissen Bereich
dominiert die anziehende van-der-Waals-
Kraft, welche den Arbeitsbereich eines
AFM im Nicht-Kontakt-Modus beschreibt.

fassend lässt sich schreiben:

VLJP ≈ 1

rn
− 1

r6
mit n > 6. (2.4)

Der Abstandsbereich zwischen Probenoberfläche und Messspitze, in dem die anzie-
henden van-der-Waals-Kräfte dominieren ist der Arbeitsbereich des AFM im Nicht-
Kontakt-Modus. Die anziehenden van-der-Waals-Kräfte sind jedoch sehr gering, so dass
eine Verbiegung der Messspitze nur schwer messbar wäre. Deshalb wird die Spitze zu
Eigenschwingungen mit einer bestimmten Amplitude leicht oberhalb der Resonanzfre-
quenz angeregt. Wirkt eine anziehende Kraft, so verschiebt sich das Resonanzspektrum
zu niedrigeren Frequenzen, wodurch es zu einer Amplitudenabsenkung kommt (siehe
Abb. 2.10). Die Amplitudenabsenkung kann mit Hilfe eines Lasers detektiert werden.
Der schematische Aufbau eines AFM im Nicht-Kontakt-Modus ist in Abb. 2.11 dar-
gestellt. Der Ausleger wird mit einer Frequenz leicht oberhalb der Resonanzfrequenz
betrieben. Auf der Vorderseite des Auslegers befindet sich die Messspitze, die Rückseite
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Abbildung 2.10: Die durchgezogene Li-
nie beschreibt das Resonanzspektrum einer
Messspitze. Wirkt eine anziehende Kraft auf
die Spitze, so verschiebt sich die Resonanz-
frequenz um Δf zu niedrigeren Frequenzen.
Bei einer Messfrequenz oberhalb der Reso-
nanzfrequenz kommt es somit zur Amplitu-
denabsenkung um ΔA.
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Laser

Probe

Messspitze
Ausleger mit

zweigeteilter
Detektor Abbildung 2.11: Schematischer Aufbau eines

AFM. Der schwingende Ausleger ist unterhalb mit
der Messspitze und oberhalb mit einer Reflektions-
schicht versehen. Der Laser wird auf der Rückseite
des Auslegers reflektiert und fällt in einen zweigeteil-
ten Photodetektor. Die Änderung der Schwingungs-
amplitude wird mit dem Detektor gemessen. Beim
Abrastern der Messspitze über die Probenoberfläche
kann dann die Morphologie der Oberfläche abgebil-
det werden.

ist in der Regel mit einer Reflektionsschicht versehen. Die Entfernung der Messspit-
ze des Auslegers zur Probenoberfläche wird so eingestellt um die anziehenden van-
der-Waals-Kräfte auszunutzen. Ein Laserstrahl wird auf die Rückseite des Auslegers
gelenkt und die Reflektion kann von einer zweigeteilten Photodiode detektiert wer-
den. Rastert der Ausleger die Probenoberfläche ab, so ändert sich je nach Abstand
Messspitze-Probenoberfläche die Resonanzfrequenz der Messspitze und somit die Am-
plitude. Über die Amplitudenänderung, die über den zweigeteilten Detektor aufgenom-
men wird, kann auf die Oberflächenmorphologie rückgeschlossen werden.
Das in der AG Hommel verwendete AFM ist das Autoprobe CP der Firma Park Scien-
tific [The00]. Die maximale laterale Auflösung liegt laut Hersteller bei 0,0013 Å, die
vertikale Auflösung beträgt 0,009 Å. Prinzipiell ist es demnach mit dem AFM möglich,
atomare Auflösung zu erzielen. Der maximale vertikale Messbereich liegt je nach Wahl
des Messkopfes bei 2,5 �m oder 7,5�m. Während einer Messung befindet sich die Spitze
in einer Entfernung von einigen zehn bis einige hundert Å zur Probenoberfläche. Die
Amplitude beträgt mehrere zehn bis hundert Å. Die Messspitzen sind von der Firma
Veeco und bestehen aus mit Phosphor dotiertem Silizium. Die Resonanzfrequenz liegt
je nach Art zwischen 60-80 kHz und 240-300 kHz. Die Rückseite des Auslegers ist mit
einer 50 nm dicken Reflektionsschicht aus Aluminium versehen. Die Auflösung eines
AFM wird durch den Spitzenradius limitiert. Laut Hersteller liegt der Radius der Spit-
ze bei etwa 8 nm, d.h. es kann keine atomare Auflösung in lateraler Richtung erreicht
werden. Jedoch können Strukturen in lateraler Richtung im einstelligen Nanometerbe-
reich und atomare Stufen in vertikaler Richtung aufgelöst werden.

2.2.5 Rasterelektronenmikroskopie

Die Auflösung eines Lichtmikroskops ist durch die Wellenlänge λ des Lichtes beschränkt.
Strukturen, welche kleiner als die Lichtwellenlänge sind können nicht mehr aufgelöst
werden. In einem Lichtmikroskop lässt sich der minimale noch aufzulösende Abstand
xmin zwischen zwei Objekten berechenen mit:

xmin =
λ

n · sin(ϕ)
. (2.5)
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Der Nenner wird hierbei numerische Apertur genannt und beinhaltet den Brechungs-
index n und den Sinus des halben Öffnungswinkel ϕ eines Lichtkegels ausgehend von
einem Objektpunkt. Mit dem Radius r einer Objektivblende und der Brennweite f
eines Objektives gilt sin(ϕ) = r/f . Die Auflösung lässt sich durch den Einsatz von
Elektronen erhöhen, da sich die de-Broglie Wellenlänge eines Elektrons λe über

λe =
h

p
=

h√
2meE

=
h√

2meeU
(2.6)

bestimmen lässt, wobei h das Plancksche Wirkungsquantum, p der Impuls, me die
Masse, E die Energie, e die Ladung eines Elektrons und U die auf ein Elektron wir-
kende Beschleunigungsspannung ist. Bei einer Beschleunigungsspannung von 1 V ist
λe =1,227 nm. Dies wird in der Rasterelektronenmikroskopie (REM) ausgenutzt um
Auflösung im Nanometer-Bereich zu erzielen. Der Aufbau eines REM ist dabei ähn-
lich dem eines Lichtmikroskops, wobei die Linsen durch Spulen ersetzt werden, die
ein elektromagnetisches Feld zur Elektronenablenkung erzeugen. Ein Schema ist in
Abb. 2.12 dargestellt. Bei der Feld-Elektronen-Emission werden freie Elektronen er-
zeugt. Dabei verursacht ein starkes elektrisches Feld einen Tunnelprozess, über den
die Elektronen eine Wolframkristallspitze verlassen können. Über ein Gitter werden
die Elektronen im Spannungsfeld beschleunigt. Ein System aus Spulen fokussiert und
rastert den Elektronenstrahl über die zu untersuchende Probenoberfläche. Dabei wer-
den Sekundärelektronen von der Oberfläche ausgesendet oder die Elektronen werden
zurückgestreut. Über die Sekundärelektronen können Informationen über die Topo-
graphie der Probe erhalten werden während die Rückstreuelektronen Materialsensitiv
sind. Die jeweiligen Elektronen können über einen Detektor aufgenommen werden.
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Abbildung 2.12: Schematischer Aufbau eines REM.
Freie Elektronen werden über die Feld-Emission erzeugt
und im Beschleunigungsgitter (BG) beschleunigt. Durch
ein Spulensystem wird der Elektronenstrahl abgelenkt
und auf die Probe fokussiert. Die Rückstreuelektro-
nen (RE) und die Sekundärelektronen (SE) der Pro-
be können mit den jeweiligen Detektoren aufgenommen
werden.

2.2.6 Transmissionselektronenmikroskopie

Bei der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) werden die zu untersuchenden
Proben mit hochenergetischen Elektronen durchstrahlt. Der Aufbau eines TEM ist
in Abb. 2.13 dargestellt. Die freien Elektronen werden über ein heizbares Filament
erzeugt und mit einer Spannung von 300 keV auf 78 % der Lichtgeschwindigkeit be-
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Zwischenlinse

Minikondensorlinse

"SAD"−Blende

Projektionslinse

Probe + Halter

untere Objektivlinse

obere Objektivlinse

Objektivblende

heizbares Filament

HAADF−Detektor

"Gun"−Linse

Fluoreszenzschirm

Extraktoranode

Emissionsspitze

C3−Linse

C2−Linse

C2−Blende

C1−Linse

C1−Blende

Beschleunigungsanode

Korrektor

Deflektionsspule

Abbildung 2.13: Dar-
gestellt ist der Aufbau
eines TEM. Es besteht
im Wesentlichen aus Fi-
lament, Beschleunigungs-
anode und einem Lin-
sensystem zur Paralleli-
sierung oder Fokussierung
des Elektronenstrahls auf
die im Halter befindliche
Probe. Die Abbildung der
gebeugten Strahlen fin-
det auf einem Detektor
statt. Im linken Teilbild ist
der Strahlengang des Beu-
gungsmodus, im rechten
Teilbild der Strahlengang
im STEM-Modus darge-
stellt. Aus [Meh09].

schleunigt und haben eine de-Broglie-Wellenlänge3 von 2 pm. Über ein System von
elektro-magnetischen Linsen werden sie auf die Probe gelenkt. Die Elektronen werden
an den Gitteratomen u.a. gebeugt und gestreut. Hinter der Probe können die Elek-
tronen von Detektionsschirmen (z.B. Floureszenzschirm oder CCD-Kamera) registriert
werden. Mit Hilfe der Beugungsbilder und der Streuintensität können strukturelle In-
formationen der Proben erhalten werden.
Es gibt u.a. zwei Modi, in denen das TEM betrieben werden kann: das konventionel-
le TEM und das Raster-TEM (englisch: Scanning Transmission Electron Microscopy,
STEM). Das konventionelle TEM ist im linken Teilbild von Abb. 2.13 dargestellt. Vor
der Probe wird der Elektronenstrahl parallelisiert. Die Elektronen treten in Wech-
selwirkung mit den Gitterebenen der Probe und nach der Bragg-Bedingung entste-
hen charakteristische Beugungsreflexe. Hinter der Probe können einzelne Reflexe des
Beugungsbilds mit einer Objektivblende selektiert werden. Mit der Position der Zwi-

3Zur Berechnung der de-Broglie-Wellenlänge im relativistischen Fall muss der Wurzelausdruck in
Formel (2.6) noch um den Term e2U2/c2 erweitert werden.
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schenlinse wird festgelegt, ob das Mikroskop im Beugungs- oder Bildmodus arbeitet.
Wird beim Beugungsmodus der Primärstrahl mit abgebildet, so spricht man von einer
Hellfeldabbildung. Werden nur gebeugte Strahlen verwendet, so spricht man von einer
Dunkelfeldabbildung. Die gebeugten Elektronen erzeugen auf dem Detektor (z.B. CCD
oder Fluoreszenzschirm) ein für die Probe charakteristisches Beugungsbild.
Beim STEM wird der Elektronenstrahl mit der oberen Objektivlinse auf die Probe
fokussiert, wobei der Durchmesser des Strahls wenige Å beträgt. Mit Hilfe von De-
flektionsspulen lässt sich der Strahl ablenken, wodurch die Probe abgerastert werden
kann. Die Elektronen treten u.a. in Wechselwirkung mit den Atomkernen und werden
abhängig von der Kernladungszahl Z gestreut. Die hierbei unter einem weiten Winkel
gestreuten Elektronen können mit einem “High Angular Annual Dark-Field”(HAADF)-
Detektor registriert werden.
Die Intensität der gestreuten Elektronen am HAADF-Detektor hängt von der Kern-
ladungszahl Z ab. Je höher die Kernladungszahl ist, umso stärker ist die Streuung.
Dadurch ist eine Analyse der chemischen Zusammensetzung möglich. Für InGaN ist so-
mit eine höhere Intensität bei konstanter Probendicke mit einem höheren InN-Gehalt in
der InGaN-Schicht verbunden. Die Konzentrations-Probendicke-Matrix für InGaN ist
in Abb. 2.14 dargestellt. Das Verfahren zur Berechnung dieser Matrix ist in [RMM+11]
erläutert.
Im Gegensatz zu einem homogenen Quantenfilm ist eine starke Variation des InN-
Gehalts in einer InGaN Quantenpunktschicht zu erwarten, welches durch eine TEM-
Messung bestätigt werden kann. Um diese Konzentrationsunterschiede vom Rauschen
zu unterscheiden, welches von inhomogener Probendicke, Ionen- und Elektronenschädi-
gung an der Oberfläche herrührt, ist eine schonende und zerstörungsfreie Probenpräpa-
ration nötig. Diese wurde mit der Anlage zur Ionenstrahlfokussierung (gekoppelt mit
dem REM) und anschließender Ausdünnung der Probe mit Niedrigenergie-Ionen am
Gerät “Gentle Mill” durchgeführt. Weitere Informationen zur Probenpräpartion finden
sich in der Diplomarbeit von Stephanie Bley [Ble10].
Die in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden mit einem TITAN 80/300 TEM bei
einer Beschleunigungsspannung von 300 keV untersucht. Weiterführende Informatio-
nen über das TEM bezüglich Technik, Theorie und Auswertung finden sich in [Meh09]
und zusätzlich mit einer ausführlichen Analyse zu Stranski-Krastanov InGaN-Inseln in
[Pre06].

Abbildung 2.14: Die Konzentrations-
Probendicke-Matrix für InGaN stellt die
Elektronenintensität am HAADF-Detektor in
Abhängigkeit von der Probendicke und der
Konzentration dar. Der im STEM-Modus fo-
kussierte Elektronenstrahl wechselwirkt mit
den Atomkernen. Dabei ist die Streuintensität
bei einem bestimmten Winkel abhängig von
der Kernladungszahl Z. Aus [RMM+11].
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Abbildung 2.15: Hochauflösende
TEM-Aufnahmen (aus [OBZ+10]) von
der gleichen Probenstelle nach 20 s
(oben) und nach mehrminütiger Be-
strahlung (unten) mit dem Elektronen-
strahl. Deutlich sind die Veränderung
aufgrund der Elektronenschädigung im
InGaN Quantenfilm im unteren Bild zu
erkennen.

In der Literatur wird von InN-Fluktuation oder InN-Klustern berichtet, die künstlich
durch den Elektronenstrahl des TEM erzeugt wurden [ORC+03, SKB+03]. Aufgrund
der hohen Energie und Dosis der Elektronen kommt es zur Schädigung der Probe, die
sich unter der Bestrahlung verändert. Diese Veränderungen sind in Abb. 2.15 anhand
eines Vergleichs von zwei hochauflösenden TEM-Bildern, welche an gleicher Proben-
stelle nach unterschiedlichen Bestrahlungszeiten aufgenommen wurden, verdeutlicht.
Die in den TEM-Bild verursachten Helligkeitsfluktuationen können fehlinterpretiert
und fälschlich für quantenpunktartige Strukturen im Quantenfilm gehalten werden
[OBZ+10, Str10].
Um diese künstlich erzeugten Artefakte zu vermeiden, bietet sich der STEM-Modus
an [RMM+11]. In Abb. 2.16 sind drei STEM-Abbildungen dargestellt, welche nach
unterschiedlicher Bestrahlungsdauer aufgenommen wurden. Es ist keine Schädigung
der Schichten, insbesondere der InGaN Quantenfilme detektierbar. Als Grund für die
zerstörungsfreie Analyse wird die geringere Elektronendosis beim STEM Verfahren
im Gegensatz zum konventionellen TEM angenommen [RMM+11]. Es ist somit eine
zerstörungsfreie Messung und Analyse von InGaN-Proben möglich.

Abbildung 2.16: Vermeidung von Ionenschädigung durch STEM-Messungen (aus
[RMM+11]). Dargestellt sind drei STEM-Abbildungen (obere Zeile) und entsprechend
die farbkodierten Bilder (untere Zeile) für eine Bestrahlungsdauer von 80 s (links), 21min
(mitte) und 42min (rechts). Es ist keine Veränderung der Probe zu erkennen.





3 Wachstum von InGaN
Quantenpunkten

3.1 Stand der Forschung

Die Herstellung von Quantenpunkten kann durch unterschiedliche Prozesse realisiert
werden. Das wohl bekannteste und in vielen Materialsystemen üblichste Verfahren ist
der Stranski-Krastanov (S-K) Wachstumsmodus [SK39]. Hierbei verursacht die Ver-
spannung in einer Schicht mit einer größeren Gitterkonstante als das darunterliegen-
de Substrat ein dreidimensionales Inselwachstum oberhalb der kritischen Schichtdicke
(siehe Abschn. 1.3). Dieses Verfahren zur Herstellung von Quantenpunktstrukturen
wird erfolgreich z.B. im InAs/GaAs-, Ge/Si- und GaN/AlN-Materialsystem [LKR+93,
EC90, WDF+98], sowie im II-VI-Materialsystem mit CdTe/ZnTe und CdSe/ZnSe ein-
gesetzt [Mar05]. Sehr erfolgreich wurde in dieser Arbeitsgruppe an einer alternativen
Methode zur Quantenpunktbildung mit Hilfe der “segregationsverstärkten Reorgani-
sation von CdSe” geforscht [PLH+02] und deren Anwendung in Laserbauelementen
gezeigt [KPKH01].
Desweiteren wurden hier in der AG Hommel intensiv S-K Quantenpunkte auf InGaN-
Basis untersucht, dabei konnten homogene Inseln mit einer sehr hohen Dichte bis zu
1012 cm−2 realisiert werden [YEG+06]. Jedoch zeigten diese Strukturen keine Photo-
lumineszenz-Aktivität im untersuchten Spektralbereich von 350-1100 nm. Ein Grund
hierfür könnte zum einen eine nicht-strahlende Rekombination an Fehlversetzungen
[PYK+06] sein, welche sich am InGaN-GaN-Übergang ausbilden. Zum anderen nimmt
der InN-Anteil zur Inselspitze hin zu und erreicht Werte bis zu 80 % [Pre06], wodurch
Emissionswellenlängen oberhalb von 1,2�m zu erwarten wären, die nicht mehr mit den
zur Verfügung stehenden Spektrometern zu detektieren sind (siehe Abschn. 2.2.1). Ein
weiteres Problem könnte die Abscheidung der Deckschicht auf den S-K Quantenpunk-
ten sein, d.h. der Prozess des Überwachsens. TEM-Untersuchungen an in der MBE
hergestellten S-K Quantenpunkten zeigten deren Auflösung beim Überwachsen mit
GaN [PYK+08]. In der MOVPE kann ein ähnlicher Auflösungsprozess erwartet wer-
den, TEM-Untersuchungen an in der MOVPE hergestellten Proben mit überwachsenen
S-K Quantenpunkten stehen jedoch noch aus.
Als eine der ersten konnte die Arakawa-Gruppe InGaN Quantenpunkte mit Hilfe des
S-K-Modus realisieren [TSA99, Ara01]. Auch die Mitarbeiter um T. Wang von der
Universität Sheffield in England berichten über das Wachstum von optisch aktiven In-
GaN S-K-Quantenpunkten. Jedoch konnte die Gruppe in �-PL-Untersuchungen bisher
noch keine scharfen Emissionslinien nachweisen [BWW+09], welches ein wichtiger Hin-
weis auf optisch aktive Quantenpunkte wäre. Auch die Gruppe von S.J. Park von dem
Gwangju Institute of Science and Technology in Südkorea berichten über das Wachstum
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von S-K Quantenpunkten [PKS+07, PPC10]. Trotz vielversprechender Ergebnisse fehlt
auch hier der Nachweis von spektral scharfen Einzellinien in �-PL-Untersuchungen.
Der Einsatz einer Antihaftschicht unterhalb einer InGaN-Schicht kann ebenfalls zur Bil-
dung von Quantenpunkten führen [HCC+07, TTC+04]. Als Antihaftschicht wird SiNx

benutzt, welche auf das GaN-Substrat abgeschieden wird. Bei geeigneter Abscheidezeit
ist die GaN-Oberfläche nur unvollständig bedeckt, so dass sich das InGaN in Quanten-
punktform in den Zwischenbereichen ausbilden kann.
Die Gruppe um R.A. Oliver und C.J. Humphreys von der Universität Cambridge in
England konnten zeigen, dass InGaN Quantenpunkte über die Erzeugung von metal-
lischen Indiumtröpfchen hergestellt werden können [OBK+03, ROR+04]. Hierbei wird
in der MOVPE eine InGaN-Schicht unter Stickstoffatmosphäre bei 700 ◦C für 30 s aus-
geheizt. Die Schicht zersetzt sich, da kein Ammoniak zur Stabilisierung der Oberfläche
eingesetzt wird. Der Stickstoff desorbiert aus dem Kristallverbund und metallische In-
diumtröpfchen bilden sich auf der Oberfläche. Beim anschließenden Überwachsen mit
GaN bilden sich aus den Tröpfchen InGaN Quantenpunkte. An derartigen Struktu-
ren konnten mit Hilfe von �-PL-Untersuchungen scharfe Emissionslinien nachgewiesen
werden. Die Herstellung von Quantenpunkten über die Bildung von Indiumtröpfchen
durch Abstellen des Gruppe-V-Gasflusses ist bereits erfolgreich im InAs- und InGaAs-
Materialsystem angewendet worden [LKH+00, MWT+00].
Als weiterer Prozess zur Herstellung von Quantenpunkten kann die Phasenseparation
dienen. In der Literatur wird von einer InGaN-Schicht mit eingebetten Quantenpunk-
ten berichtet, die während oder nach dem Wachstum eines Quantenfilms entstehen
[CCC+05]. Als Grund für diese Konzentrationsfluktuationen wird die spinodale und
binodale Entmischung genannt, wobei die Konzentrationen jedoch nicht den erwarte-
ten Werten aus den entsprechenden Phasendiagrammen entsprechen. Dies könnte auf
einen “eingefrorenen” Phasenseparationsprozess hinweisen, d.h. die Endprodukte der
Entmischung werden nicht erreicht.
Optisch aktive InGaN Quantenpunkte wurden in dieser Arbeitsgruppe erstmals mit
Hilfe der “Zwei-Stufen-Wachstumsmethode” hergestellt [YSL+06, YDT+06, SLG+06].
Diese Methode besteht aus dem Wachstum einer etwa 1,5 nm dicken sogenannten
InGaN-Nukleationsschicht mit einem hohem InN-Anteil von nominell ∼72 % und einer
nachfolgenden etwa 7 nm dicken InGaN-Formationsschicht mit einem relativ niedrigen
InN-Anteil von nominell ∼21 %. Beide Schichten werden bei relativ niedrigen Tempe-
raturen von 700 �C abgeschieden. Höhere Quantenpunktdichten können bei Nukleati-
onsschichttemperaturen von 650 �C erreicht werden.
Die Grundidee hinter diesem zweistufigen Prozess bestand darin, dass sich aufgrund
der unterschiedlichen Gitterkonstanten der jeweiligen Schichten Quantenpunkte durch
Verspannung im Übergangsgebiet zwischen Nukleations- und Formationsschicht bilden,
d.h. die Quantenpunkte entstehen erst nach dem Wachstum der Formationsschicht.
Dieser Prozess erwies sich als schwer reproduzierbar. Jedoch bietet er gute Ansätze für
das Wachstum von bedeckten Quantenpunkten.
In den nachfolgenden Abschnitten wird gezeigt, dass sich InGaN Quantenpunkte schon
aus der Nukleationsschicht bilden, jedoch nicht durch einen Nukleationsprozess, son-
dern durch einen Phasenseparationsprozess. Der Indiumgehalt in der Gasphase beim
Wachstum der Nukleationsschicht wurde mit nominell ∼72 % zu niedrig gewählt, um
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in den Bereich von spinodaler Entmischung einer verspannten InGaN-Schicht (bezogen
auf das GaN-Substrat) zu gelangen. Der Zweck der Formationsschicht besteht vorran-
gig darin, die Quantenpunkte bei niedrigen, d.h. zerstörungsfreien Temperaturen mit
einer Schutzschicht zu überdecken, wodurch ein nachfolgendes Hochtemperaturwachs-
tum ermöglicht wird. Das Angebot von Indium während des Wachstums der Formati-
onsschicht ist nicht entscheidend und eher nachteilig, da es das Einschlusspotential der
Ladungsträger im Quantenpunkt verringert und einen zusätzlichen Quantenfilm bildet,
in welchem sich die Ladungsträger in zwei Dimensionen frei bewegen und somit leicht
Defekte erreichen können.
Im Folgenden wird die Bildung von Quantenpunkten aufgrund spinodaler und binoda-
ler Entmischung diskutiert. Die wesentlichen Ergebnisse dieses Kapitels sind auch in
kompakter Form in der Veröffentlichung [TFA+11] nachzulesen.

3.2 Abscheidung und Evolution von dünnen
InGaN-Schichten auf GaN

In Abb. 1.8 wurde gezeigt, dass sich der Bereich der InGaN-Mischungslücke unter-
halb der Spinodalen stark reduziert, wenn die InGaN-Schicht durch das darunterlie-
gende GaN verspannt ist. Nimmt die InGaN-Schicht lateral die Gitterkonstante von
c-Ebenen-GaN an, so reduziert sich die kritische Temperatur auf 713 �C und verschiebt
zu einem Wert von 0,8 des InN-Gehalts. Für Wachstumstemperaturen unterhalb die-
ser kritischen Temperatur und einem InN-Gehalt im Bereich von 0,8 ist demnach eine
Phasenseparation zu erwarten. Im folgenden Abschnitt soll anhand von freiliegenden
dünnen InGaN-Schichten, die auf GaN abgeschieden wurden, gezeigt werden, dass es zu
einer Phasenseparation der InGaN-Schicht kommt und wie die Evolution dieser Pha-
senseparation aussieht.
Vier Proben wurden in der MOVPE hergestellt, bestehend jeweils aus einer InGaN-
Schicht auf GaN. Das nominelle Wachstum der InGaN-Schicht ist für alle Proben iden-
tisch, nur die anschließende Abkühl- bzw. Ausheizprozedur wurde variiert. Die Schicht
wurde bei 600 �C mit einem In/(In+Ga)-Gasphasenverhältnis von 82 % gewachsen. In
Abb. 1.3 ist gezeigt, dass bei 600 �C das Gasphasenverhältnis auch dem Konzentrations-
verhältnis im Kristall entspricht, d.h. eine In0,82Ga0,18N-Schicht wird abgeschieden. In
Abb. 1.8 ist zu erkennen, dass dieser Parameter unterhalb der Spinodalen liegt, die für
voll verspanntes InGaN auf GaN berechnet wurde, d.h. Phasenseparation wird erwar-
tet. Mit x = 0,82 liegt die InGaN-Schicht nicht direkt in der Mitte der Mischungslücke,
sondern ist leicht zu höheren InN-Gehalten verschoben. Dabei wird die Anordnung der
entmischten Phasen gemäß der rechten beiden Spalten von Abb. 1.9 erwartet, d.h. eine
meanderartige bzw. quantenpunktartige Struktur. Nach dem Wachstum der InGaN-
Schicht durchlief jede Probe ein verändertes Zeit- oder Temperaturprofil, um die Evo-
lution der Phasenseparation zu zeigen. Eine Übersicht der wesentlichen Parameter ist
in Tab. 3.1 dargestellt.
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Wachstumstemperatur Gasphasenverhältnis anschließende
Probe der InGaN-Schicht In/(In+Ga) Prozedur

A 600 �C 0,82 sofortiges abkühlen
B 600 �C 0,82 4 min bei 600 �C
C 600 �C 0,82 4 min-Rampe auf 700 �C
D 600 �C 0,82 4 min-Rampe auf 750 �C

Tabelle 3.1: Wachstumsparameter der InGaN-Schichten der Proben A, B, C und D.

REM-Aufnahmen

In Abb. 3.1 sind entsprechende REM-Bilder der Oberflächen der InGaN-Proben ge-
zeigt. Alle Proben zeigen im Wesentlichen die gleichen Merkmale. Große inselartige
Strukturen befinden sich auf der Oberfläche, die Zwischenbereiche sind mit meander-
artigen Strukturen durchlaufen. Zusätzlich sind einige Defekte als schwarze Punkte
sichtbar. Ursprung sind Schrauben- oder Stufenversetzungen, die sich meist senkrecht
in Wachstumsrichtung durch den GaN-Kristall ausbreiten und an der Oberfläche als
V-Defekte [WEA+98] oder kleine Gruben bzw. Löcher [CLY02] sichtbar sind. Die De-
fekte sollen hier nicht weiter diskutiert werden.
Probe A wurde sofort nach dem Wachstum der InGaN-Schicht auf Raumtemperatur
abgekühlt. Auf der Oberfläche der Probe sind große Inseln sichtbar. Die Form und
der Durchmesser variieren, die Inseln erscheinen pyramidenstumpfartig mit einem ebe-
nen Plateau. Jede Insel weist im Bild die gleiche Helligkeit auf, was darauf hindeutet,
dass alle Inseln von ähnlicher Materialbeschaffenheit sind. Es gibt einige halboffene
Inseln, was zu erkennen gibt, dass sich die Inseln um Defekte winden. Die Dichte der
Inseln beträgt ∼ 2 · 109 cm−2, der mittlere Durchmesser beträgt 50 nm. Eine derar-
tige Inselbildung ist typisch für das Wachstum von InN-Inseln [CKY+08]. Anstelle
eines zweidimensionalen Filmes bilden sich dreidimensionale Inseln nach dem Volmer-
Weber-Wachstumsmodus aus [MPPK09]. Es kann daher angenommen werden, dass
es sich bei den Inseln um InN-reiches InGaN-Material handelt. Die Zwischenbereiche
erscheinen relativ homogen. Bei genauerem Hinsehen lässt sich eine sehr feine mean-
derartige Struktur erkennen, der Kontrast erscheint jedoch noch relativ schwach. Eine
Dichte und ein mittlerer Durchmesser kann für diese zusammenhängenden Strukturen
nur schwer angegeben werden.
Bei der Probe B wurde nach dem Wachstum der InGaN-Schicht die Temperatur von
600 �C für 4 min gehalten. Diese zeigt ähnliche Objekte auf der Oberfläche wie Probe
A. Die meanderartige Struktur auf der Oberfläche ist stärker ausgprägt und kontrast-
reicher. Die Strukturgröße der Meander nehmen in ihrer Größe in Vergleich zu Probe
A zu. Neben den großen Inseln sind auch kleinere Inseln auf der Oberfläche zu finden,
die auf Probe A nicht vorhanden sind.
Beide Inseltypen unterscheiden sich durch ihre Helligkeit, die kleinen Inseln sind we-
sentlich heller. Alle kleinen hellen Inseln haben eine sehr gleichmäßige runde Form,
der Durchmesser beträgt etwa 25-30 nm und die Dichte ist ∼ 8 · 108 cm−2. Die auf
dem Bild dunkelgrau erscheinenden Inseln haben ihren Durchmesser nicht verändert,
während die Dichte auf ∼ 3 · 109 cm−2 im Vergleich zu Probe A leicht zugenommen
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Probe A: Probe B:

Probe C: Probe D:

Abbildung 3.1: REM Bilder (1�m × 1 �m) der Oberfläche der phasenseparierten
InGaN-Schichten mit unterschiedlichen Ausheizprozeduren nach dem Wachstum der
InGaN-Schicht (siehe Tab. 3.1). Diskussion der Bilder siehe Text. Die REM Bilder wurden
von Torben Rohbeck und Timo Aschenbrenner aufgenommen.
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hat. Bei einigen Inseln hat sich auf der Mitte ein weißer Punkt gebildet. Dies könnte
darauf hinweisen, dass sich kleine Indiumtröpfchen auf den großen grauen Inseln bil-
den [GSE+07], wie sie schon in der Rastertunnelmikroskopie (kurz STM für englisch
scanning tunneling microscopy) an ähnlichen Strukturen gefunden wurden (siehe links
in Abb. 3.2).

Abbildung 3.2: Vergleich von InGaN-Inseln von alternativen Proben, welche im STM
untersucht wurden mit den Inseln aus Abb. 3.1. Links: 1�m × 1 �m STM-Bild von
großen InGaN-Inseln, jeweils mit einem kleinem Indiumtröpfchen in der Mitte der In-
sel [GSE+07]. Dies weist darauf hin, dass es sich bei den kleinen weißen Punkten auf
den grauen Inseln der Probe B (siehe Abb. 3.1) möglicherweise auch um kleine Indi-
umtröpfchen handelt. Rechts: 100 nm × 100 nm STM-Bild von Inseln, die aus Plättchen
aufgebaut ist, die sich spiralförmig um den zentralen Punkt übereinanderstapeln. Es wird
vermutet, dass der zentrale Punkt aus einem Defekt besteht und sich die Insel um den
Defekt bildet [GSE+06a, GSE+06b, GSE+06c]. Die STM-Messungen wurden von Dr. S.
Gangopadhyay durchgeführt.

Die InGaN-Schicht der Probe C wurde nach dem Wachstum mit eine vier-minütigen
Temperaturrampe auf 700 �C behandelt und anschließend abgekühlt. Die meanderarti-
gen Strukturen haben sich vergrößert und sind durch den starken Kontrast sehr gut zu
erkennen. Die grauen Inseln weisen mittig einen dunklen Punkt auf. Der Durchmesser
der Inseln reduziert sich leicht auf etwa 40-45 nm und die Dichte bleibt unverändert.
Möglicherweise bestehen diese Inseln aus spiralförmig angeordneten übereinanderlap-
penden Plättchen, wie sie in Abb. 3.2 (rechts) mit Hilfe von STM-Messungen an ei-
ner alternativen InGaN-Probe nachgewiesen werden konnten [GSE+06a, GSE+06b,
GSE+06c]. Dafür reicht die Auflösung des REM allerdings nicht aus. Die hellen In-
seln haben in Ihrer Größe zugenommen und weisen einen Durchmesser auf, der dem
der grauen Inseln entspricht.
Bei Probe D wurde die InGaN-Schicht nach einer vier-minütigen Temperaturrampe
auf 750 �C abgekühlt. Die meanderartigen Strukturen haben sich weiter vergrößert und
weisen einen verstärkten Kontrast auf. Die grauen Inseln mit dem mittigen dunklen
Punkt sind in der Dichte unverändert, haben aber einen weiter verringerten Durchmes-
ser von 30-40 nm. Aufgrund der hohen Temperatur kommt es zur Desorption und die
Inseln schrumpfen, wobei die hellen Inseln in ihrer Größe unverändert bleiben.
Im Gegensatz zu den grauen Inseln, die bereits anfangs in relativ hoher Dichte bei
Probe A vorhanden sind entstehen die hellen Inseln erst durch einen zusätzlichen Aus-
heizschritt. Die Bildung und das Wachstum dieser hellen Inseln läuft vergleichsweise
langsam ab. Die Bildung beider Inseln ist typisch für das Wachstum von InN, welches
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dem Volmer-Weber-Modus folgt. Die Inseln bestehen somit wahrscheinlich aus InN
oder aus hoch InN-haltigen InGaN. Die Oberfläche zeigt ein typisches meanderartiges
Muster, wie es nach einer Phasenseparation erwartet wird (vergleiche Abb. 1.9). Die
Veränderung der Muster ist abhängig von der Diffusion, die wiederum Zeit- und Tempe-
raturabhängig ist. Die Entwicklung der meanderartigen Strukturen von Probe A hin zu
D ist im Einklang mit den berechneten Anordnungen der entmischten Phasen nach un-
terschiedlicher Anzahl von Zeitschritten in Abb. 1.9. Die REM-Bilder in Abb. 3.1 geben
einen ersten Hinweis, dass Phasenseparation der InGaN-Schicht stattfindet. Weiterhin
ist zu erkennen, dass die meanderartigen Strukturen nicht nur zusammenhängend sind,
sondern dass sich auch separierte Bereiche gebildet haben, die als Quantenpunkte fun-
gieren können.

HR(S)TEM-Aufnahmen

In Abb. 3.3 sind HRSTEM-Messungen der Probe C abgebildet. Eine der grauen In-
seln ist mittig in Form eines Pyramidenstumpfes zu erkennen. Die Insel hat einen
Durchmesser an der Basis von 40 nm, was in guter Übereinstimmung mit dem aus
REM-Bildern bestimmten Durchmesser ist, und an der Spitze von etwa 20-25 nm. Die
Höhe der Inseln beträgt etwa 16 nm. Daneben sind auf der Oberfläche vereinzelt helle
flache Strukturen mit einer Höhe von etwa 1-1,5 nm zu erkennen, die mit weißen Pfei-
len markiert sind. Die Zwischenbereiche sind frei. Der InN-Gehalt wurde mit Hilfe der
Konzentrations-Probendicke-Matrix (siehe Abb. 2.14) bestimmt. Da nicht erkennbar
ist, ob die Tiefe der Oberflächenstrukturen kleiner als die Probendicke ist, kann nur
eine Untergrenze für den InN-Gehalt angegeben werden. Demnach liegt das Minimum
für den InN-Gehalt der flachen Strukturen bei 10-18 %.
Bei den großen Inseln wurde der InN-Gehalt aus der Fouriertransformierten des aus
HRTEM-Messungen gewonnenen Bildes auf 84-87 % bestimmt, wobei der gleiche InN-
Gehalt in den hellen runden sowie in den grauen pyramidenstumpfartigen Inseln ge-
funden wurde. In Abb. 3.4 sind HRTEM-Bilder von den jeweiligen Inseln dargestellt.
Die pyramidenstumpfartigen Inseln haben ein kraterförmiges Aussehen, in der Mitte
ist die Höhe der Insel etwas reduziert. Dieses Tal erklärt möglicherweise den dunklen
Fleck in den REM-Bildern (Abb. 3.1). Zentral unter der Insel befindet sich eine Fa-
denversetzung, welche senkrecht durch die GaN-Schicht verläuft. Die Versetzung ist
vermutlich verantwortlich für den kraterförmigen Aufbau der Insel. Der Vergleich mit
Abb. 3.2 führt zu der Annahme, dass die kraterförmigen Inseln aus spiralartig überein-
andergestapelten Plättchen bestehen. Neben den unsymmetrisch-kraterförmigen Inseln
befinden sich außerdem symmetrische runde Inseln auf der Oberfläche. Diese Inseln

Abbildung 3.3: HRSTEM-Messungen der Probe C. In der Mitte ist eine große Insel zu
erkennen, die Pfeile weisen auf die hellen flachen Fluktuationen auf der Oberfläche hin.
Die Messungen wurden von Prof. Andreas Rosenauer durchgeführt.
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Abbildung 3.4: Unsymmetrische kraterförmige Inseln (links) und symmetrische runde
Inseln (rechts). Die Messungen wurden von Prof. Andreas Rosenauer durchgeführt.

scheinen nicht auf einer Defektstelle zu liegen, was die symmetrische Form erklären
könnte. Dieser Inseltyp wird den hellen Inseln, die in den REM-Bildern in Abb. 3.1 zu
sehen sind, zugeordnet.

Röntgendiffraktometriemessungen

Um eine statistische Aussage über den InN-Gehalt in den großen Inseln zu erhalten,
wurden Röntgenmessungen an den Proben A-D durchgeführt. Zusätzlich wurde eine
Probe hergestellt, bei der nur TMI und kein TMG während des Wachstums der dünnen
Schicht bei 600 �C angeboten wurde, so dass sich reines InN auf der Oberfläche gebildet
hat. Nach dem Wachstum wurde die Probe sofort abgekühlt, ist somit bezogen auf die
Wachstumsparameter bis auf den InN-Gehalt identisch mit Probe A. Das REM in Abb.
3.5 zeigt, dass sich Inseln wie bei Probe A gebildet haben. Es sind keine meanderartigen
Strukturen zu erkennen.
Die Röntgendiffraktometriemessungen der Proben sind in Abb. 3.6 dargestellt. Es wur-
den 2θ − ω Messungen um den symmetrischen GaN und InN (0002)-Reflex aufgenom-

Abbildung 3.5: 1 �m × 1 �m REM-Bild einer Probe
mit Inseln aus reinem InN. Der Vergleich mit Probe A
von Abb. 3.1 zeigt die Ähnlichkeiten der Strukturen auf
der Oberfläche. Eine meanderartige Struktur ist auf der
Probe nicht zu erkennen. Die Aufnahme wurde von Tor-
ben Rohbeck erstellt.



3.2 Abscheidung und Evolution von dünnen InGaN-Schichten auf GaN 69
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Abbildung 3.6: Röntgendiffrakto-
metriespektren der Proben A-D und
einer Probe, die mit einer puren InN-
Schicht bewachsen wurde. Die 2θ −
ω Messungen wurden um den GaN
und InN (0002)-Reflex aufgenommen.
Für Simulation B bzw. C wurde eine
20 nm bzw. 16 nm dicke voll relaxierte
InGaN-Schicht mit einem InN-Gehalt
von 97,5 % bzw. 92,5 % angenommen.

men. Bei etwa 34,57�ist der GaN-Peak des etwa 2 �m dicken Substrates zu sehen. Zwi-
schen 31�-32�sind jeweils die Signale der InN-reichen InGaN bzw. InN-Inseln sichtbar.
Eine InN-arme InGaN-Phase von den etwa 1-1,5 nm dicken meanderartigen Struktu-
ren kann mit dieser Röntgendiffraktometriemethode nicht detektiert werden, da das
entsprechende Streuvolumen zu gering ist. Die Probe mit den reinen InN-Inseln zeigt
den Peak für das InN bei einer typischen Position von 31,25�. Eine für diese Probe
passende Simulation lässt sich mit einer Gitterkonstante von 5,7075 Å erstellen, welche
in guter Übereinstimmung mit in der Literatur häufig benutzten Werten für die InN-
Gitterkonstant ist [VM03, BLRZ01]. Die durch die Röntgenmessung und Simulation
bestimmte InN-Gitterkonstante wurde für die nachstehenden Simulationen benutzt.
Die Proben A und B zeigen eine zur reinen InN Probe leicht verschobenen InN-reichen
InGaN-Peak. Die Position beider Peaks unterscheidet sich nicht, jedoch ist der Peak
von Probe B etwas stärker ausgeprägt, was mit der Zunahme der Inseldichte zusam-
menhängt. Bei der Simulation für Probe B wurde eine Schichtdicke von 20 nm, eine
vollständige Relaxation der Inseln und ein InN-Gehalt von 97,5 % angenommen. Der
Unterschied in den Intensitäten zwischen Simulation und Messung liegt an der nur teil-
weisen Bedeckung der Oberfläche mit den InN-reichen Inseln. Die Oszillationen sind
nicht sichtbar, da das Rauschen relativ stark ist. Der hohe gemessene InN-Gehalt ist
wesentlich höher als das angebotene Gasphasenverhältnis von 82 %. Das bedeutet, dass
das Wachstum der Inseln nicht direkt aus der Gasphase stattfinden kann. Ein Blick auf
Abb. 1.8 zeigt, dass der InN-Gehalt fast exakt auf der Binodalen für voll relaxiertes
InGaN bei 600 �C liegt. Offenbar haben sich die Inseln erst nach einer Phasenseparation
gebildet bzw. sind selber einen Phasenseparationsprozess durchlaufen.
Für Probe C und D ist das InN-reiche InGaN-Signal hin zum GaN verschoben. Für die
Simulation der Probe C wurde eine Schichtdicke von 16 nm, vollständige Relaxation
und ein InN-Gehalt von 92,5 % angenommen. Grund für die reduzierte Schichtdicke
und den reduzierten InN-Gehalt ist wahrscheinlich die Desorption von InN aus den In-
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seln aufgrund der relativ hohen Temperaturen von 700 bzw. 750 �C, denen die Proben
ausgesetzt waren.

Zur simultanen Messung der InN-reichen und InN-armen Phase wurden Synchrotron-
Untersuchungen unter streifendem Einfall am ID01 am ESRF in Grenoble von Bojan
Miljevic (Wissenschaftlicher Mitarbeiter des Karlsruher Institut für Technolgie) und
Dr. Stephan Figge durchgeführt. Durch den streifenden Einfall ist die Eindringtiefe
des Synchrotronstrahls sehr stark reduziert und im Wesentlichen können Informationen
über Oberflächenstrukturen gewonnen werden. Es wurde eine Probe mit vergleichba-
ren Parametern1 wie die Proben A-D untersucht. Das Ergebnis der Untersuchungen
mit dem Synchrotronstrahl mit einer Energie von 7,75 eV am (10-10)-Reflex unter
streifenden Einfall ist in Abb. 3.7 dargestellt. Der Einfallswinkel betrug 0,25�, was ei-
ner Eindringtiefe von ca. 3 nm entspricht [MKT+10]. Der GaN-Reflex von den oberen
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Abbildung 3.7: Röntgendiffraktometrie
mit dem Synchrotronstrahl unter streifen-
den Einfall an einer Probe mit einer pha-
senseparierten InGaN-Schicht auf GaN. Ne-
ben dem GaN-Reflex sind Reflexe für InN-
reiches und -armes InGaN im Spektrum vor-
handen. Die Messungen wurden von Herrn
Bojan Miljevic vom Karlsruhe Institute of
Technology und von Dr. Stephan Figge
durchgeführt.

Schichten des Substrates bei 33,7�und der Reflex der InN-reichen InGaN-Strukturen
bei 30,5�ist zu erkennen. Da mit Hilfe des streifenden Einfalls nur oberflächennahe In-
formationen der Probe gewonnen werden, ist das Intensitätsverhältnis vom GaN- zum
InN-reichen InGaN-Reflex verglichen mit den Röntgenspektren aus Abb. 3.6 wesent-
lich verringert. Zusätzlich ist am GaN-Reflex zu kleineren Winkeln eine Schulter zu
erkennen, welche in den Röntgendiffraktometriemessungen in Abb. 3.6 nicht sichtbar
war. Die Ursache für diese Schulter ist die dünne InGaN Quantenpunktschicht auf der
Oberfläche. Aus dem Röntgenspektrum lässt sich auf eine InN-Konzentration von 89 %
für die InN-reichen Inseln und 20 % für die InN-armen Quantenpunktbereiche schlie-
ßen. Dies ist in guter Übereinstimmung mit den bisherigen und folgenden Ergebnissen.
Weitere Informationen zu Synchrotronuntersuchungen an InGaN Quantenpunktproben
finden sich in [Mil, MKT+].

1Die Wachstumszeit der InGaN-Schicht betrug 8 s (anstatt 10 s wie bei den Proben A-D), nach dem
Wachstum bei 600 �C wurde die Temperatur der Probe in 60 s auf 650 �C hochgeheizt und für 60 s
gehalten.
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PL-Messungen

Zur Untersuchung der optischen Eigenschaften wurden PL-Messungen an den Proben
durchgeführt. Grundsätzlich ist von Oberflächenstrukturen keine PL zu erwarten, da
Oberflächenzustände in der Bandlücke zur nichtstrahlenden Rekombination führen, wie
es in Abb. 3.8 schematisch dargestellt ist.

Bandlücke

Valenzband

Oberflächen−
zustände

LeitungsbandElektronen

Löcher

Abbildung 3.8: Die Oberflächenzustände
eines Halbleiters liegen in der Regel in der
Bandlücke, so dass es an der Oberfläche
zur Relaxation über die Oberflächenzustände
und somit zur nicht-strahlenden Rekombina-
tion kommt.

Das Nitrid-Materialsystem scheint von diesem Effekt jedoch ausgenommen zu sein und
über PL von Oberflächenstrukturen wurde in der Literatur schon berichtet [WWP+07].
Die Gründe für dieses Phänomen sind nicht bekannt. Vermutlich gibt es einen Zusam-
menhang mit der hohen Effizienz der nitrid-basierten Bauelemente trotz hoher Defekt-
dichte.
In Abb. 3.9 sind die PL-Spektren der Proben A-D abgebildet. Die optische Anregung
wurde zum einem mit dem 325 nm He-Cd-Gaslaser und zum anderen mit der 406 nm
InGaN-Laserdiode durchgeführt. Unter Anregung mit dem 406 nm Laser ist starke Lu-
mineszenz von den Oberflächenstrukturen jeder Probe zu erkennen. Das Maximum der
InGaN-Lumineszenz liegt bei etwa 515 nm für Probe A, verschiebt sich über Probe B
und C zu höheren Energien und liegt für Probe D bei etwa 485 nm. Die Anregung mit
dem 325 nm Laser ergibt die gleiche spektrale Verschiebung beim Vergleich der Proben.
Ein präziser InN-Gehalt in den InGaN-Strukturen kann mit Hilfe von PL-Messungen
nicht bestimmt werden, da Informationen über den Verspannungsgrad fehlen sowie
nicht klar ist, wie hoch der Einfluss des QCSE oder des quantenmechanischen Größen-
effekts ist. Vernachlässigt man diese Effekte jedoch, kann man mit Formel 1.2 und den
Parametern aus Tab. 1.2 eine grobe Abschätzung für den InN-Gehalt durchführen. Eine
In0,22Ga0,78N-Schicht würde zu einer Emission um 500 nm führen, was einer Bandlücken-
energie von 2,48 eV entspräche. Dieses Ergebnis ist Konsistenz mit den Ergebnissen aus
den TEM- und Synchrotronuntersuchungen, welche zeigen, dass neben den InN-reichen
Inseln auch eine InN-arme InGaN-Phase auf der Probe vorhanden ist. Der Ursprung der
PL sind offensichtlich die meanderartigen Strukturen. Der Nachweis von zwei InGaN-
Phasen unterstützt die Annahme, dass tatsächlich eine Phasenseparation stattgefunden
hat.
Die spektrale Verschiebung zu höheren Energien von Probe A zu D kann mit einer
nicht vollständig abgeschlossenen Phasenseparation erklärt werden. Die zeitliche Ver-
lauf einer Phasenseparation ist in [OIK00] dargestellt. Es kann verglichen mit einer
anfänglichen schnellen Phasenseparation relativ lange dauern, bis sich die Endproduk-
te bilden, welche bezogen auf die Konzentration auf der Binodalen liegen. Durch den
Abkühlprozess können die Endprodukte nicht erreicht werden, der Phasenseparations-
prozess wird “eingefroren”. Durch die längere Ausheizzeit der Probe B oder die höheren
Temperaturen für Probe C und D wird die Phasenseparation forciert.
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Abbildung 3.9: PL-Spektren der Proben A-D unter Anregung des 325 nm He-Cd-
Gaslaser (links) und der 406 nm InGaN-Laserdiode (rechts). Im niederenergetischen Be-
reich ist die gelbe Störstellenlumineszenz sichtbar. Im höherenergetischen Bereich ist die
InN-arme InGaN-Lumineszenz sichtbar. Die Spektren sind mit Fabry-Perot-Oszillationen
überlagert.

Eine weitere Möglichkeit für die spektrale Blauverschiebung ist die Desorption von In
oder InN aus dem Kristallverbund zurück in die Gasphase.
Ein quantenmechanischer Größeneffekt scheint für die spektrale Verschiebung der Pro-
ben nicht verantwortlich zu sein. In Abb. 3.1 erkennt man, dass die meanderartigen
Oberflächenstrukturen von Probe A zu D in ihrer lateralen Größe zunehmen, d.h. die
Proben müssten bei einem wirkungsvollen quantenmechanischen Größeneffekt zu nied-
rigeren Energien verschieben, was nicht der Fall ist.
Der Vergleich der PL-Spektren in Abb. 3.9 zeigt die unterschiedlichen Auswirkungen
der beiden Anregungslaser. Bei Verwendung des 406 nm-Lasers ist die Intensität der
InGaN-Lumineszenz relativ konstant. Hierbei werden die Ladungsträger in den InGaN-
Strukturen direkt angeregt. In der unterliegenden GaN-Schicht können mit dem Laser
prinzipiell keine Ladungsträger angeregt werden, da die Photonenenergie der Laser-
strahlen unterhalb der Bandlückenenergie ist. Es ist lediglich die niederenergetische
gelbe Störstellenlumineszenz des GaN sichtbar.
Die Spektren, die mit dem 325 nm-Laser angeregt werden, verhalten sich anders. Die
InGaN-Lumineszenz von Probe A und B ist neben der gelben Störstellenlumineszenz
nur als schwach ausgeprägte Schulter zu erkennen. Erst bei Probe C und D dominiert
die InGaN-Lumineszenz das Spektrum. Tendenziell lässt sich erkennen, dass die PL-
Intensität von Probe A nach D zunimmt. Im Unterschied zum 406 nm-Laser werden
bei dem 325 nm-Laser die Ladungsträger auch in der unter- und überliegenden GaN-
Schicht angeregt, was z.B. zur verstärkten gelben Lumineszenz führt. Zusätzlich können
die Ladungsträger aus dem GaN in die InGaN-Strukturen relaxieren, um anschließend
strahlend zu rekombinieren.
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Die Spektren in Abb. 3.9 wurden mit einem unfokussierten Laserstrahl, d.h. einer re-
lativ niedrigen Anregungsintensität, von abgeschätzt 20 W/cm2 aufgenommen. Erhöht
man die Anregungsintensität um zwei bis drei Größenordnungen durch eine verbesserte
Fokussierung, so führt dies zur irreversiblen Reduktion der PL-Intensität. Man kann in
diesem Fall von der Zerstörung der InGaN-Strukturen ausgehen. In Abb. 3.10 sind die
PL-Spektren einer Probe dargestellt, die wie die Proben A-D aus einer InGaN-Schicht
besteht2.
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Abbildung 3.10: PL-Spektren von einer Pro-
be mit unbedeckten phasenseparierten InGaN-
Strukturen auf der Oberfläche. Die obere Kur-
ve zeigt starke InGaN Lumineszenz um 500 nm
bei einer geringen Anregungsintensität. Wird
die Anregungsintensität erhöht, so lässt sich
nur noch Restlumineszenz detektieren. Die-
se Restlumineszenz reduziert sich bei weite-
ren Messung, dabei bleiben die Intensitäten
der gelben Störstellenlumineszenz und DAP-
Rekombination unverändert. Zwischen jeder
Messung liegen ca. 30 s.

Mit dem fokussierten Laserstrahl kann man nur noch eine geringe Restintensität detek-
tieren, die mit zunehmender Anzahl der Messung weiter abnimmt, während die gelbe
Störstellenlumineszenz und DAP-Rekombination unverändert bleiben. Dieser Befund
hat zur Folge, dass an derartigen Strukturen nur eingeschränkt �-PL-Untersuchungen
durchgeführt werden können, da die Anregungsintensität aufgrund der stärkeren Fo-
kussierung deutlich erhöht ist und damit der kritische Wert zur Zerstörung schnell
überschritten wird.
Die InN-reichen InGaN-Inseln können mit den in diesem Institut vorhandenen PL-
Spektrometern nicht detektiert werden, da die Lumineszenz dieser Inseln außerhalb
des entsprechenden Messbereichs liegt. In der Literatur wird die Infrarot-PL zur Cha-
rakterisierung von InN-Inseln herangezogen [FWL+09], u.a. auch bei Raumtemperatur
[MBR04]. Es ist also trotz der Versetzungen an der InN-GaN-Grenzfläche aufgrund der
plastischen Relaxation durchaus möglich, wichtige Informationen über die Struktur zu
erhalten.

In diesem Abschnitt wurde gezeigt, dass Phasenseparation einer InGaN-Schicht in eine
InN-arme und InN-reiche InGaN-Phase auftritt. Für die InN-reiche Phase ist eine Aus-
formung als flache gitterangepasste Strukturen auf der Oberfläche aufgrund der großen
Gitterfehlanpassung energetisch ungünstig. Die hohe Mobilität der Atome führt dazu,
dass sich die InN-reiche Phase in großen Inseln konzentriert, deren Bildung dem Volmer-
Weber-Wachstumsmodus folgt. Die InN-arme Phase verbleibt auf der Oberfläche und es

2Wachstumszeit: 8 s; Temperatur: 600 �C; anschließend 60 s-Rampe auf und 60 s halten bei 650 �C.
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bilden sich charakteristische meanderartige Strukturen einer Phasenseparation. Im den
folgenden Abschnitten wird gezeigt, dass diese meanderartigen Strukturen optisch ak-
tive Quantenpunkte sind. Damit ist InGaN nicht das einzige Halbleitermaterialsystem
indem es gelungen ist, Quantenpunkte mit Hilfe von Phasenseparation herzustellen. Ein
Blick in die Literatur zeigt, das dies ein grundlegender materialübergreifender Prozess
zur Bildung von Quantenpunkten ist, welcher auch im InGaAs [MTV+00, LB03] und
PbTe/CdTe [HGK+07, GKS+07] beobachtet wird.

3.3 Bestimmung des phasenseparierenden Bereichs

Im vorigen Abschnitt wurde gezeigt, dass es zur Phasenseparation einer In0,82Ga0,18N-
Schicht in eine InN-arme und InN-reiche InGaN-Phase kommt. Es wurde angenommen,
dass die InGaN-Schicht beim Wachstum voll kompressiv verspannt ist, d.h. es hat die
a-Gitterkonstante von GaN angenommen. Es muss daher die Spinodale für voll ver-
spanntes InGaN auf GaN aus Abb. 1.8 in Betracht gezogen werden. Bei Wachstums-
temperaturen von 600 �C ist der unstabile Bereich zwischen x1 = 0,715 und x2 = 0,870
eingeschränkt, bei 650 �C ist x1 = 0,736 und x2 = 0,852. Dies bedeutet, dass Phasen-
separation nur in einem relativ kleinem Konzentrationsbereich stattfindet. In diesem
Abschnitt soll gezeigt werden, dass die theoretisch berechnete Mischungslücke aus der
Spinodalen für voll verspanntes InGaN auf GaN in guter Übereinstimmung mit den
experimentellen Ergebnissen ist.
Es wurden fünf Proben hergestellt, dessen InGaN-Schichten in ihren nominellen InN-
Gehalt variieren. Eine Übersicht befindet sich in Tab. 3.2. Die InGaN-Schichten sind bei

Probe E F G H I
x in InxGa1−xN 0,73 0,78 0,82 0,87 0,92

Tabelle 3.2: InN-Gehalt der InGaN-Schichten.

650 �C unter N2-Atmosphäre bei 933 mbar gewachsen. Der Einfluss der Temperatur auf
die phasenseparierte InGaN-Schicht wird im nächsten Abschnitt 3.4 diskutiert. Nach
einer zwei minütigen Temperaturrampe auf 700 �C wurde eine 8 nm dicke In0,09Ga0,91N
Deckschicht abgeschieden. Anschließend wurde nach einer vier minütigen Temperatur-
rampe auf 820 �C eine 36 nm Dicke GaN-Schicht gewachsen. Hierbei wird angenommen,
dass eine derartige Deckschicht keinen wesentlichen Einfluss auf die phasenseparierten
Strukturen hat. Die Auswirkungen einer Deckschicht auf die phasenseparierten InGaN-
Strukturen werden ausführlich in Kap. 4 diskutiert, wobei sich zeigt, dass diese An-
nahme gerechtfertigt ist. In Abb. 3.11 sind die PL-Spektren bei Raumtemperatur (RT)
der fünf Proben dargestellt. Zusätzlich sind die integrierten Intensitäten von 10 K bis
RT aufgetragen. Die Position der Emission variiert stark je nach angestrebten InN-
Gehalt. Es ist eine Verschiebung der Emissionswellenlänge zu höheren Energien von
Probe F mit x = 0,78 bis Probe I mit x = 0,92 zu erkennen. Dieser Trend ist wider-
sprüchlich, denn nach Abb. 1.2 wird ein gegensätzliches Verhalten mit einem steigenden
InN-Gehalt erwartet.
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Abbildung 3.11: Normierte PL-Spektren (links) aufgenommen bei RT der Proben E-I
mit unterschiedlichem x in der InxGa1−xN-Schicht. Entsprechende temperaturabhängige
integrierte PL Intensität (rechts).

Die Probe G entspricht bezüglich des InN-Gehalts den Proben A-D aus dem vorigen
Abschnitt, sie zeigt Lumineszenz um 2,65 eV. Die temperaturabhängige integrierte In-
tensität fällt von 10 K bis RT auf einen prozentualen Wert von 6,2 % ab. Probe F weist
fast identische Charakteristiken wie Probe G auf. Probe H emittiert um 2,8 eV und bei
RT ist nur noch 1,3 % der bei 10 K beobachteten Intensität vorhanden. Die Proben E
und F verhalten sich trotz des Unterschieds im angestrebten InN-Gehalt sehr ähnlich,
die Emission liegt um 3 eV und bis RT fällt die Intensität auf unter 0,5 % ab. Ein derart
starker Intensitätsabfall ist typisch für einen Quantenfilm [CVB+08].
Ein Abfall der Lumineszenzintensität mit zunehmender Temperatur hängt mit der
nicht-strahlenden Rekombination in Defekten des Materials zusammen. Bei tiefen Tem-
peraturen ist die Diffusionslänge eines Ladungsträgers stark reduziert, wodurch Defekte
mit geringerer Wahrscheinlichkeit erreicht werden. Ladungsträger können angeregt wer-
den und geben bei der Rekombination ein Photon ab. Bei höheren Temperaturen erhöht
sich die Diffusionslänge und dabei die Wahrscheinlichkeit, eine Defektstelle zu erreichen.
Somit reduziert sich die Rekombinationsrate, was zu einem Intensitätsabfall führt. Ein
wesentlicher Vorteil von Quantenpunkten ist der dreidimensionale Einschluss der La-
dungsträger aufgrund der Potentialdifferenz zum umgebenden Material. Idealerweise
verbleibt ein Ladungsträger in dem Quantenpunkt und kann keine Defekte erreichen.
Erreicht die Zufuhr von thermischer Energie die Aktivierungsenergie eines Ladungs-
trägers im Quantenpunkt, so wird der Ladungsträger aus dem Quantenpunktpotential
in das umgebende Material angeregt, wo es sich uneingeschränkt ausbreiten und De-
fekte erreichen kann. Bei einem Quantenfilm ist der Einschluss nur zweidimensional.
Defekte können somit stets erreicht werden, da keine energetische Barriere vorhanden
ist. Ein relativ schwacher Intensitätsabfall von Quantenpunktstrukturen bei ansteigen-
der Temperatur ist ein wesentlicher Vorteil von Quantenpunkten verglichen mit einem
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relativ starken Intensitätsabfall von Quantenfilmen.
Der niedrige Intensitätsabfall von Tief- auf Raumtemperatur der Proben F und G lässt
die Annahme zu, dass es sich bei den Proben um Quantenpunktlumineszenz handelt,
während bei den Proben E und I Quantenfilmlumineszenz vorliegt, d.h. es haben sich
bei den Proben keine Quantenpunkte gebildet. Probe H zeigt kein eindeutiges Verhal-
ten.
In Abb. 3.12 sind die �-PL-Spektren der Proben G und H gezeigt. Diese Spektren wur-
den an unstrukturierten Proben aufgenommen, d.h. eine Vielzahl von Quantenpunkten
wurde angeregt. Es sind im Ansatz einzelne scharfe Emissionslinien zu erkennen, die
von einer breiten Emission überlagert sind. Es zeigt sich, dass sich für die Proben G
und H Quantenpunkte gebildet haben. Bei den Proben E und I wurden keine scharfen
Emissionslinien detektiert, weshalb die �-PL-Spektren hier nicht gezeigt werden.
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Abbildung 3.12: �-PL-Spektren auf-
genommen bei 4 K der Proben G und
H. Auf der höherenergetischen Seite der
Lumineszenz sind vereinzelte spektral
scharfe Linien im Ansatz erkennbar (eini-
ge sind mit Pfeilen gekennzeichnet); der
spektrale Bereich auf der höherenergeti-
schen Seite weist im Vergleich mit der
niederenergetischen Seite stärkere Fluk-
tuationen auf. Die �-PL-Spektren wur-
den von Joachim Kalden aus der Arbeits-
gruppe Gutowski gemessen.

Für Probe F wurden in der �-PL auch keine scharfen Linien gefunden, jedoch weist
die Übereinstimmung mit Probe G bezogen auf die spektrale Lage und der Tempe-
raturabhängigkeit darauf hin, dass sich Strukturen gebildet haben, die den gleichen
InN-Gehalt haben und separiert von Defekten sind, weil sie effektiv nicht-strahlende Re-
kombination bei RT verhindern. Da sich im mittleren Bereich um 0,794 (entspricht dem
Maximum der spinodalen Kurve) eher meanderartige als quantenpunktartige Struktu-
ren bilden (siehe Abb. 1.9), sind keine Quantenpunkte um und unterhalb von 0,794 zu
erwarten. Für Probe F mit einem nominelle InN-Gehalt von 78 % findet der Phasen-
separationsprozess zwar statt, und es scheinen sich separierte Nanostrukturen gebildet
zu haben, welche die Ladungsträger effektiv daran hindern, Defekte zu erreichen und
nicht-strahlend zu rekombinieren. Dies erklärt den schwachen Intensitätsabfall bis RT.
Die Strukturen sind jedoch zu groß und der Quantenpunktcharakter geht verloren. Es
sind keine scharfen Emissionslinien in der �-PL detektierbar.
Der stärkere Intensitätsabfall bis RT der Probe H hängt mit der erhöhten Energie
zusammen. Die höhere Energie kommt durch den quantenmechanischen Größeneffekt
zustande. Nach Abb. 1.9 werden mit höherem InN-Gehalt in der InGaN-Schicht nach
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der Phasenseparation kleinere Strukturen erwartet. Die Energie dieser kleinen Struk-
turen ist aufgrund des quantenmechanischen Größeneffekts blauverschoben. Dadurch
ist die Potentialdifferenz zwischen dem Quantenpunkt und dem umgebenden Material
reduziert, wodurch die Aktivierungsenergie sinkt und der Ladungsträger leichter aus
dem Quantenpunkt in das umgebende Material angeregt werden kann.
Das Ergebnis der Variation des InN-Gehalts in der InGaN-Schicht ist die Bildung von
Quantenpunkten in einem schmalen Konzentrationsbereich von etwa 0,78 bis 0,87. Pha-
senseparation wird nach Abb. 1.8 bei einer Temperatur von 650 �C nur in einem Bereich
zwischen 0,736 und 0,852 erwartet. Für Probe E und I werden deshalb keine Quan-
tenpunkte erwartet. Theorie und Experiment sind in guter Übereinstimmung. Diese
Werte sind in guter Übereinstimmung mit der Theorie von Karpov [Kar98], welche
in Abschnitt 1.4.2 ausgeführt ist. Probe H liegt zwar schon außerhalb des Bereichs,
jedoch ist die Lage der spinodalen Kurven u.a. stark von den elastischen Konstanten
abhängig. Diese Konstanten sind in der Literatur nicht eindeutig bestimmt, weshalb
die Lage der spinodalen Kurve variieren kann.

3.4 Variation der Quantenpunktdichte

Die Größe und Dichte von Quantenpunkten (siehe Darstellung in Abb. 1.9) ist von der
Diffusion abhängig, welche wiederum von der Zeit und Temperatur abhängt. In diesem
Abschnitt wird der Einfluss der Temperatur auf die Quantenpunktdichte diskutiert.
Die kritische Temperatur der Spinodalen für voll verspanntes InGaN auf GaN liegt
bei 713 �C (siehe Abb. 1.8), d.h. Phasenseparation und die Bildung von Quantenpunk-
ten sollte für niedrigere Temperaturen auftreten. Um zu zeigen, dass Phasenseparation
auch bei höheren Temperaturen als 600 �C auftritt, wurde eine Probe gewachsen, de-
ren In0,82Ga0,18N-Schicht bei 650 �C abgeschieden wurde. Die Temperatur wurde für
60 s bei dieser Temperatur gehalten und anschließend abgekühlt. In Abb. 3.13 ist ein
AFM-Bild dieser Probe dargestellt.
Es sind, wie bei Probe B in Abb. 3.1, große und kleine Inseln zu erkennen, die eine
Höhe von bis zu 20 nm haben. Zwischen den Inseln befinden sich flache Strukturen,
welche diesmal nicht meanderartig sondern separiert verteilt sind. Röntgenuntersu-
chungen belegen, dass sich wieder eine InN-reiche InGaN-Phase gebildet hat (siehe
Abb. 3.14). Messungen zeigen eine schwache PL-Aktivität der Probe (siehe Abb. 3.15).
Phasenseparation hat somit auch für diese Probe stattgefunden. Der Grund für die
Bildung von den separierten Bereichen/Quantenpunkten liegt daran, dass bei 650 �C
eine In0,82Ga0,18N-Schicht bezüglich der Zusammensetzung am rechten Rand der Spi-
nodalen liegt. Nach der Phasenseparation liegt also weniger Material der InN-armen
Phase vor, weshalb sich keine meanderartigen Strukturen bilden.
Das AFM-Bild zeigt jeweils links und rechts der großen Inseln mit den dunklen Berei-
chen einen Messartefakt in Form eines Messschattens. Der Messschatten wird haupt-
sächlich durch die Nachbearbeitung des Bildes verursacht, bei dem jede einzelne hori-
zontale Linie des Bildes durch Abzug einer quadratischen Fitfunktion geglättet wird.
Auch die AFM-Messspitze erzeugt nach überqueren einer hohen Inseln von links nach
rechts bzw. von rechts nach links einen Messschatten, wenn nicht ausreichend schnell
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Abbildung 3.13: AFM-Messung von der
Probe mit einer In0,82Ga0,18N-Schicht abge-
schieden bei 650 �C. Die Skala ist auf 5 nm
eingeschränkt, um die flachen Oberflächen-
strukturen noch darstellen zu können. Die
weißen Inseln mit großen und kleinen
Durchmesser haben eine Höhe von bis zu
20 nm.

Abbildung 3.14: XRD-Messung von
der In0,82Ga0,18N-Schicht abgeschieden
bei 650 �C, welche in Abb. 3.13 gezeigt
ist. Zusätzlich ist eine Simulation für
20 nm unverspanntes In0,97Ga0,03N dar-
gestellt, welche bis auf die Intensität in
guter Übereinstimmung mit der Messung
ist. Die Ursache für die Intensitätsunter-
schiede ist die Teilbedeckung der Ober-
fläche mit den InN-reichen Inseln; in
der Simulation können nur geschlossene
Schichten angenommen werden.
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Abbildung 3.15: PL-Messungen an der Pro-
be mit einer In0,82Ga0,18N-Schicht abgeschie-
den bei 650 �C. Das Originalspektrum wird im
Wesentlichen von der gelben Störstellenlumi-
neszenz dominiert. Die Quantenpunktlumines-
zenz lässt sich in diesem Spektrum nur sehr
schwach als hochenergetische Schulter ausma-
chen. Zur Verdeutlichung der Quantenpunkt-
photolumineszenz (QP-PL) wurde ein Refe-
renzspektrum vom Probenrand aufgenommen,
an welchem aufgrund der schlechten Kristall-
qualität nur gelbe Lumineszenz vorhanden ist
(gelber Graph). Dieses Referenzspektrum wur-
de bei einer Messungen in der Probenmitte ab-
gezogen, so dass nur die Quantenpunktlumi-
neszenz übrig bleibt (grüner Graph).
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die optimale Messhöhe eingestellt wird. Die Probenoberfläche ist demnach weiter von
der Spitze entfernt, wodurch diese Bereiche etwas dunkler dargestellt werden. Dieser
Effekt ist nicht so stark wie der Effekt durch die Nachbearbeitung des Bildes.
Auf der Probe ist die Dichte der Inseln relativ gering, so dass die Quantenpunkte auf
der Oberfläche zu sehen sind. Bei den Proben A-D ist die Inseldichte so hoch, dass
die Zwischenbereiche im AFM aufgrund dieses Messartefakts nicht aufgelöst werden
können. Der Vergleich mit den REM-Bildern der Probe A-D zeigt, dass die Quanten-
punktdichte mit der zunehmenden Wachstumstemperatur abgenommen hat.
Zur Bestätigung des Trends wurden drei Proben hergestellt, bei der eine In0,82Ga0,18N-
Schicht jeweils bei 600 �C, 650 �C und 700 �C abgeschieden wurde. Die anschließende
Prozedur ist die gleiche wie bei den Proben E-I aus dem vorigen Abschnitt. In Abb. 3.16
sind die RT-PL-Spektren der drei Proben dargestellt. Die Probe, die bei 600 �C gewach-
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Abbildung 3.16: RT-PL von Proben
mit unterschiedlicher Wachstumstempe-
ratur der InGaN-Schicht. Mit zunehmen-
der Wachstumstemperatur nimmt die
PL-Intensität der Proben ab.

sen wurde zeigt die hellste Quantenpunktlumineszenz. Mit zunehmender Temperatur
nimmt die Lumineszenz jedoch ab und bei 700 �C ist neben der gelben Störstellenlu-
mineszenz nur eine schwache Schulter von den InGaN Quantenpunkten zu sehen. Der
Trend der abnehmenden Intensität mit zunehmender Temperatur könnte auf eine ab-
nehmende Quantenpunktdichte hinweisen.
Die Temperaturabhängigkeit der Quantenpunktdichte lässt sich mit Hilfe von �-PL-
Messungen und dem Zählen von scharfen Emissionslinien in einer Mesastruktur mit
bekannten Durchmesser bestätigen. In Tab. 3.3 sind die Quantenpunktdichten auf-
gelistet. Bei einer Wachstumstemperatur von 600 �C beträgt die Quantenpunktdichte
1 ·1011cm−2. Mit Hilfe der Temperatur kann die Quantenpunktdichte über drei Größen-
ordnungen variiert werden.
Dieses Ergebnis zeigt den vielseitigen Einsatzbereich von den InGaN Quantenpunkten.
Prinzipiell ist es möglich, eine hohe Quantenpunktdichte herzustellen, die in LED- oder
Laserstrukturen eingesetzt werden kann. Eine niedrige Quantenpunktdichte kann für
die Realisierung eines Einzelphotonenemitters verwendet werden.
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Eine weitere Absenkung der Wachstumstemperatur der InGaN-Schicht sollte prinzipi-
ell zu einer weiteren Erhöhung der Quantenpunktdichte führen. Eine Absenkung der
Temperatur auf 550 �C bei sonst gleichbleibenden Parametern führt jedoch zu einen
Einbruch der PL-Intensität, was auf einen gestörten Wachstumsprozess hindeutet. Der
Grund liegt in der geringen Dissoziation von Ammoniak. Dieses Problem lässt sich
durch eine vierfache Erhöhung des V/III-Verhältnisses lösen, d.h. z.B. Halbierung
der Metallorganikaflüsse und Verdoppelung des NH3-Flusses sowie der Wachstums-
zeit. Hiermit können LED-Strukturen hergestellt werden, deren optische Eigenschaften
(spektrale Lage und Intensität der Lumineszenz bei Photo- und Elektrolumineszenzun-
tersuchungen) sich nicht von InGaN Quantenpunktproben unterscheidet, deren Schicht
bei 600 �C gewachsen wurde. Eine weitere Erhöhung der Quantenpunktdichte aufgrund
der Temperaturabsenkung konnte aber nicht festgestellt werden.

3.5 Dynamik der Phasenseparation

In Abb. 3.1 bekommt man einen Eindruck über die Dynamik der Phasenseparation
und die Bildung der Strukturen. Jedoch entspricht selbst Probe A nicht der Situa-
tion direkt nach dem Wachstum der In0,82Ga0,18N-Schicht. Beispielsweise dauert der
Abkühlprozess von 600 �C auf 500 �C 70 s, d.h. selbst bei Probe A, die sofort nach dem
Wachstum abgekühlt wurde gibt es ausreichend Zeit und thermische Energie um einen
Phasenseparationsprozess anzutreiben.
Um Informationen über die Dynamik und Geschwindigkeit der Phasenseparation zu
erhalten wurden zwei Proben hergestellt, deren In0,82Ga0,18N-Schicht bei 600 �C und
650 �C abgeschieden und anschließend ohne Wachstumsunterbrechung mit einer 7 nm
GaN-Schicht überdeckt wurde. Zusätzlich wurde eine 36 nm-Deckschicht bei höheren
Temperaturen aufgebracht.
Die entsprechenden PL-Spektren sind in Abb. 3.17 dargestellt. Die 650 �C-Probe zeigt
typische InGaN Quantenpunktlumineszenz um 450 nm. Die 600 �C-Probe zeigt dagegen
keine Lumineszenz, obwohl aufgrund der niedrigeren Temperatur und der daraus resul-
tierenden höheren Quantenpunktdichte eine wesentlich intensivere Lumineszenz zu er-
warten wäre (siehe Abschn. 3.4). Durch die unmittelbar aufgebrachte GaN-Deckschicht
bei 600 �C scheint keine Phasenseparation stattzufinden, so dass sich keine Quanten-
punkte bilden können. Die Phasenseparation läuft auf der Oberfläche bei dieser Tem-
peratur nicht schnell genug ab und wird im Kristall aufgrund der geringen Mobilität
unterdrückt. Bei 650 �C findet eine effektive Phasenseparation wahrscheinlich während

InGaN Wachstums- Anzahl von Quantenpunkten/
temperatur scharfen Emissionslinien

600 �C 1 · 1011 cm−2

650 �C 6 · 109 cm−2

700 �C 2 · 108 cm−2

Tabelle 3.3: Dichte der Quantenpunkte bestimmt aus der Anzahl der spektral scharfen
Linien in den �-PL Spektren von Mesa-Struktur mit definierten Durchmesser.



3.6 “Zwei-Stufen Wachstumsmodus” 81

2 2,2 2,4 2,6 2,8 3 3,2 3,4 3,6
Energie [eV]

In
te

ns
itä

t [
w

ill
k.

 E
in

he
ite

n]

600 550 500 450 400 350
Wellenlänge [nm]

650oC
600oC

QPe

Abbildung 3.17: PL bei RT von
zwei Proben mit Wachstum der
In0,82Ga0,18N-Schicht bei 600 �C und
650 �C. Die GaN-Deckschicht wur-
de ohne Wachstumsunterbrechung bei
den entsprechenden Temperaturen
abgeschieden. Bei niedrigen Energien
bis etwa 2,5 eV ist die gelbe Störstel-
lenlumineszenz und bei 3,4 eV die
bandkantennahe Emission des GaN zu
erkennen.

des Wachstums statt, d.h. eine GaN-Deckschicht kann ohne Wachstumsunterbrechung
abgeschieden werden, ohne dabei negativen Einfluss auf den Phasenseparationsprozess
zu haben.

3.6 “Zwei-Stufen Wachstumsmodus”

Zu Beginn dieses Kapitels wurde kurz auf den “Zwei-Stufen Wachstumsmodus” hin-
gewiesen. Diese Methode ist der Vorläufer der in dieser Arbeit vorgestellten Methode,
InGaN Quantenpunkte mit Hilfe von Phasenseparation herzustellen. Der “Zwei-Stufen
Wachstumsmodus” besteht im Wesentlichen aus einer nominellen In0,72Ga0,28N-Schicht,
welche “Nukleationsschicht” genannt wird, die mit einer nominellen In0,21Ga0,79N-
Schicht (Name: “Formationsschicht”) bei 700 �C überwachsen wird. Die Problema-
tik dieses Prozesses ist die Reproduzierbarkeit. Nur vereinzelte Proben wiesen scharfe
Emissionslinien in der �-PL auf. Jedoch war der “Zwei-Stufen Wachstumsmodus” in
dreifach gestapelten Proben sehr erfolgreich und reproduzierbar, damit konnten lichte-
mittierende Bauelemente im grünen und orangen Spektralbereich hergestellt werden.
In diesem Abschnitt wird gezeigt, dass sich mit Hilfe der Theorie der Phasenseparation
durch spinodale und binodale Entmischung dieses Phänomen erklären lässt.
Zwei Proben wurden hergestellt, die sich in der Anzahl der Nukleations- und Formati-
onsschichten unterscheidet. Die erste Probe besteht lediglich aus einer Nukleations- und
Formationsschicht, während sich die zweite Probe aus drei Nukleations- und Forma-
tionsschichten zusammensetzt, die jeweils durch eine 12 nm GaN Zwischenschicht ge-
trennt sind. Bei beiden Proben beträgt die Dicke der abschließenden GaN-Deckschicht
36 nm. Der Probenaufbau ist in Abb. 3.18 schematisch dargestellt.
In Abb. 3.19 sind die PL-Spektren von Proben mit einer und mit drei Lagen aus
Nukleations- und Formationsschicht aufgenommen bei Raum- und Tieftemperatur ver-
gleichend dargestellt. Prinzipiell wird bei der dreilagigen Probe eine Verdreifachung der
Intensität erwartet. Der Vergleich der Lumineszenz bei 10 K zeigt, dass die Intensiät
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Abbildung 3.18: Aufbau der Proben mit einfach (links) und dreifach (rechts) gesta-
pelten Nukleations-(NS-) und Formationsschicht (FS). Nomineller InN-Gehalt in der NS
beträgt 72%, während er in der FS 21% beträgt. Die NS wurde bei 650 �C, die FS
bei 700 �C unter N2-Atmosphäre und die GaN-Zwischenschicht bei 820 �C unter N2/H2-
Mischatmosphäre abgeschieden.
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Abbildung 3.19: PL-Vergleich der Proben mit einfach und dreifach gestapelten InGaN-
Lagen im Zwei-Stufen Wachstumsmodus. Links: PL-Spektren aufgenommen bei 10 K.
Rechts: PL-Spektren bei RT. Aufgrund der großen Intensitätsunterschiede ist die Inten-
sitätsachse logarithmisch aufgetragen.
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jedoch um den Faktor 12 zugenommen hat. Der Vergleich bei RT zeigt sogar einen ma-
ximalen Intensitätsunterschied von fast zwei Größenordnungen. Eine derartige starke
Lumineszenzintensität bei RT ist typisch für quantenpunktartige Strukturen, weshalb
angenommen werden kann, dass sich bei der dreifach gestapelten Probe Quantenpunk-
te gebildet haben, während bei der einfach gestapelten Probe keine Quantenpunkte
vorhanden sind.
�-PL-Untersuchungen an einer dreifach gestapelten Probe zeigen scharfe Emissions-
linien (siehe Abb. 3.20). Dies weist deutlich auf die Bildung von quantenpunktar-
tigen Strukturen in dreifach gestapelten Proben hin, welche mit dem “Zwei-Stufen-
Wachstumsmodus” hergestellt wurden.
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Abbildung 3.20: �-PL einer drei-
fach gestapelten Probe hergestellt mit-
tels des Zwei-Stufen Wachtumsmodus.
Dargestellt sind Messungen an Mesa-
strukturen mit unterschiedlichen Durch-
messer d. Eindeutig sind spektral schar-
fe Emissionslinien auf einem breiten Un-
tergrund zu erkennen. Die Messungen
wurden von Dr. Joachim Kalden durch-
geführt.

Wie schon in den vorigen Abschnitten erläutert wird mit dem Zwei-Stufen Wachstums-
modus und speziell mit einer In0,72Ga0,28N-Schicht keine Phasenseparation erwartet, da
dieser InN-Konzentrationswert nicht in dem instabilen Bereich unterhalb der Spinoda-
len liegt, die für eine voll verspannte InGaN-Schicht auf GaN berechnet wurde.
Ein Blick in Abb. 3.21 auf die reziproke Gitterkarte um den (10-15)-Reflex aufgenom-
men mit Hilfe der Röntgendiffraktometrie zeigt, dass die InGaN-Schichten nicht voll
verspannt sondern leicht relaxiert sind.
Während des Wachstums hat dies Konsequenzen auf die Nukleationsschichten. Für
die erste Stapelschicht ändert sich nichts, da sie noch voll verspannt auf dem GaN-
Substrat aufwächst. Die erste Nukleations- und Formationsschicht verursacht aufgrund
des InN-Vorkommens eine leichte tensile Verspannung auf die darüberliegende GaN-
Zwischenschicht. Genauso übt die zweite Nukleations- und Formationsschicht eine ten-
sile Verspannung auf die darüberliegende GaN-Zwischenschicht aus. Dies bedeutet für
die zweite und dritte Nukleationsschicht, dass je nach Verspannungsgrad eine andere
Spinodale betrachtet werden muss. Dies bedeutet, dass sich der instabile Bereich beson-
ders stark zu niedrigen InN-Konzentrationen hin erweitert. Eine In0,72Ga0,28N-Schicht
befindet sich somit im instabilen Bereich, wodurch Phasenseparation und die Bildung
von Quantenpunkten stattfinden kann.
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Abbildung 3.21: Reziproke Gitterkar-
te um den (10-15)-Reflex einer dreifach
gestapelten Probe hergestellt mit Hil-
fe des Zwei-Stufen Wachstumsmodus. Es
ist bewusst eine lineare Darstellung mit
kleiner Intensitätsskala gewählt, um die
Satellitenreflexe besser darzustellen. Der
Kreuzungspunkt der schwarzen vertika-
len und horizontalen Geraden markiert
das Maximum des GaN-Peaks. Die Sa-
tellitenreflexe liegen nicht auf der ver-
tikalen Geraden, was bedeutet, dass die
InGaN-Schichten nicht vollkommen ver-
spannt sondern leicht relaxiert sind.

3.7 Modell zur Bildung von InGaN
Quantenpunktstrukturen

In diesem Kapitel sind eine Reihe von Ergebnissen präsentiert worden, die zeigen, dass
sich InGaN Quantenpunkte aufgrund von spinodaler und binodaler Entmischung bil-
den. In diesem Abschnitt sollen die Erkenntnisse zusammengefasst in einem Modell
wiedergegeben werden.
In Abb. 3.22 (links) ist das Phasenseparationsmodell anhand von sechs Schritten dar-
gestellt. In Abb. 3.22 (rechts) ist das dazugehörige spinodale Phasendiagramm gezeigt.
In diesem Diagramm befinden sich jeweils zwei spinodale und binodale Linien, eine für
voll verspanntes InGaN und eine für teilweise relaxiertes InGaN. Beispielhaft wurde
bei der zweiten Spinodale und Binodale ein Verspannungsgrad von 60 % gewählt.
In Schritt I wird eine InaGa1−aN-Schicht auf GaN abgeschieden. Diese Schicht wächst
voll verspannt auf. Es wurde a = 0,8 gewählt, womit die InaGa1−aN-Schicht direkt im
instabilen Bereich unterhalb der Spinodalen berechnet für 100 % verspanntes InGaN
liegt. Es kommt in Schritt II zur Phasenseparation der InaGa1−aN-Schicht in Berei-
che mit relativ InN-armen InbGa1−bN und InN-reichen IncGa1−cN. Es wird eine hohe
Dynamik des Entmischungsprozesses angenommen, weswegen es zur Entmischung bis
zur Binodalen kommt. Die relativ geringe Bindungsenergie der In-N-Verbindung kann
zu einer Desorption zurück in die Gasphase führen, zusätzlich erhöht es die Mobilität
der Atome auf der Oberfläche. Die Atome der InN-reichen Phase sind beweglicher als
die der InN-armen Phase. Aufgrund der großen Gitterkonstantenunterschiede zwischen
GaN und dem InN-reichen InGaN ist es für das InN-reiche InGaN energetisch günsti-
ger, in Inseln zu akkumulieren, als auf der GaN-Oberfläche zu verbleiben. Es kommt
somit in Schritt III zur Bildung von flachen und separierten InbGa1−bN Quantenpunk-
ten und großen, dem Volmer-Weber-Wachstumsmodus folgenden IncGa1−cN-Inseln.
Vom Prinzip her könnte das Quantenpunktwachstum nun abgeschlossen sein. Jedoch
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Abbildung 3.22: Modell zur Bildung von InGaN Quantenpunktstrukturen. Links ist
der Phasenseparationsprozess in sechs Schritten dargestellt. Rechts ist das spinodale Pha-
sendiagramm gezeigt, indem die fünf verschiedenen InN-Konzentrationen a− e markiert
sind.

haben die InbGa1−bN Quantenpunkte noch einen sehr hohen InN-Gehalt von b ≈ 0,6.
Dieser hohe InN-Gehalt ist nicht in Übereinstimmung mit den experimentellen Er-
gebnissen, die zeigen, dass die Quantenpunkte aus 20-30 % InN in InGaN bestehen.
Deshalb muss es noch einen weiteren Prozess geben, der den InN-Gehalt in den Quan-
tenpunkten reduziert. Eine Möglichkeit wäre der Effekt des “Composition Pulling”
(siehe Abschn. 1.3). Dieser Prozess würde bei Quantenpunkten stattfinden, die ein
sehr niedriges Aspektverhältnis, d.h. Durchmesser � Höhe, haben, da dann die Ver-
spannung in den InGaN Quantenpunkten sehr groß wär. Der InN-Gehalt würde sich so
weit reduzieren, bis sich ein von der Konzentration her stabiler InGaN Quantenpunkt
gebildet hat.
Eine Alternative zum “Composition Pulling“ ist in Schritt IV-VI aufgezeigt. Dies
wäre der Fall, wenn das Aspektverhältnis so hoch ist, dass die Quantenpunkte die
Möglichkeit zur teilweisen Relaxation haben. In Schritt IV kommt es zur Relaxation
der flachen InbGa1−bN Quantenpunkte. Durch die Relaxation ändert sich der Grad der
Verspannung, weswegen eine andere Spinodale und Binodale in Betracht gezogen wer-
den muss, hier beispielhaft die Kurven für 60 % verspanntes InGaN. Die InbGa1−bN
Quantenpunkte sind somit im instabilen Bereich, weswegen es erneut zur Phasensepa-
ration kommt. In Schritt V entmischen die InbGa1−bN Quantenpunkte in InN-armes
IndGa1−dN und InN-reiches IneGa1−eN. Wegen der hohen Mobilität sammelt sich das
IneGa1−eN in den IncGa1−cN-Inseln. Aufgrund der Nähe im Phasendiagramm gilt c ≈ e.
In Schritt VI haben sich nun die Endprodukte gebildet: Separierte InbGa1−bN Quanten-
punkte, welche Photonen im sichtbaren Spektralbereich emittieren können und große
Inc,eGa1−c,eN-Inseln.
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Zusammenfassung des Kapitels

Dieses Kapitel hat sich mit der Abscheidung von dünnen InGaN-Schichten beschäftigt.
Nach der Abscheidung einer nominellen In0,82Ga0,18N-Schicht findet Phasenseparation
aufgrund von spinodaler Entmischung statt. Es bilden sich zwei Phasen, von der die
InN-arme InGaN-Phase typische meander- und quantenpunktartige Strukturen auf der
Oberfläche bildet. Die InN-reiche InGaN-Phase akkumuliert zu ∼20 nm hohen Inseln.
Die meander- und quantenpunktartigen Strukturen werden mit zunehmender Zeit bzw.
Temperatur größer, was in Einklang mit der Theorie ist. Obwohl die InGaN-Strukturen
unbedeckt sind, zeigen sie starke PL-Aktivität, d.h. nicht-strahlende Rekombinations-
kanäle über Oberflächenzustände sind entweder nicht vorhanden oder werden effizient
abgeschirmt. Der phasenseparierte Bereich wurde eingegrenzt und liegt einem Kon-
zentrationsbereich zwischen 0,78 und 0,87. Dies ist in guter Übereinstimmung mit der
spinodalen Kurve für voll verspanntes InGaN auf GaN. Proben, welche in diesem Be-
reich gewachsen wurden, zeigten spektral scharfe Emissionslinien in �-PL-Messungen,
womit die optische Aktivität von Quantenpunkten nachgewiesen ist. Über die Wachs-
tumstemperatur der In0,82Ga0,18N-Schicht kann die Quantenpunktdichte über nahe-
zu drei Größenordnungen eingestellt werden. Bei 600 �C läuft die Entmischung der
In0,82Ga0,18N-Schicht nicht so schnell wie bei 650 �C ab. Über die Verspannung, die das
InGaN auf die darüberliegenden Schichten ausübt wurde der Erfolg des ”Zwei-Stufen-
Wachstumsmodes“ in gestapelten Proben erklärt. Abschließend wurde ein Modell zur
Bildung von InGaN Quantenpunktstrukturen aufgrund von spinodaler Entmischung
vorgestellt.



4 Auswirkung von Deckschichten auf
die InGaN Strukturen

In Kapitel 3 wurde gezeigt, dass sich u.a. quantenpunktartige Strukturen über eine
Phasenseparation erzeugen lassen. Um InGaN Quantenpunkte in opto-elektronischen
Bauelementen wie z.B. LEDs oder Lasern nutzbar zu machen, müssen diese in einem
p-n-Übergang eingebettet werden. Dies erfordert ein zerstörungsfreies Überwachsen der
Quantenpunkte mit einer Deckschicht. Dieses Kapitel beschäftigt sich mit dem Einfluss
und den Auswirkungen einer GaN- oder InGaN-Deckschicht auf die phasenseparierten
Strukturen. Zu Beginn der Untersuchungen war noch nicht klar, ob diese quanten-
punktartigen Strukturen mit GaN-Schichten bedeckt werden können, oder ob sie sich
ähnlich wie die Stranski-Krastanov Quantenpunkte beim Wachstum einer Deckschicht
auflösen [PYK+08]. Zudem sollten nach Möglichkeit die InN-reichen InGaN Inseln aus
der Struktur entfernt werden, da sich die hohe Versetzungsdichte und der hohe InN-
Gehalt der Inseln negativ auf den Betrieb eines Bauelementes auswirken könnte.

4.1 Wachstum einer GaN-Deckschicht bei 700�C

Zuerst wird der Einfluss einer GaN-Deckschicht untersucht, welche bei relativ niedrigen
Temperaturen von 700 �C auf die phasenseparierten InGaN Strukturen abgeschieden
wird. Zwei Proben wurden hergestellt, jeweils auf einer 2 �m dicken n-dotierten c-
Ebenen GaN-Schicht, abgeschieden auf einem Saphir-Wafer. Bei beiden Proben wurde
bei 600 �C eine In0,82Ga0,18N-Schicht abgeschieden und anschließend die Temperatur
in 4 min auf 700 �C hochgerampt. Bei der ersten Probe wurde eine 7 nm dicke GaN-
Deckschicht abgeschieden; im Folgenden handelt es sich hierbei um Probe J. Bei der
zweiten Probe mit der Bezeichnung K wurden die InGaN Strukturen mit einer 20 nm
dicken GaN-Schicht bedeckt, d.h. die Deckschicht ist dabei etwas höher als die InN-
reichen InGaN Inseln (siehe z.B. Probe C aus Abb. 3.1). Die GaN-Deckschichten sind
im Gegensatz zum n-dotierten GaN-Substrat undotiert. Nach dem Wachstum der Deck-
schicht wurden die Proben auf Raumtemperatur abgekühlt.
In Abb. 4.1 sind die AFM-Bilder der Proben dargestellt. Die Probe J mit der 7 nm-
GaN-Deckschicht hat große und kleine Inseln auf der Oberfläche mit einer Höhe von
durchschnittlich jeweils 16,7 nm und 8 nm und weist somit vergleichbare Strukturen auf
wie Probe B und C aus Abb. 3.1. Die Oberfläche zwischen den Inseln ist relativ eben,
weist allerdings leichte Porosität auf. Es sind wenige Stufenkanten zu erkennen, die in
der Stufe leicht ausgefranst sind. Die Probe K mit der 20 nm-GaN-Deckschicht zeigt
neben den großen Inseln, die eine Höhe von durchschnittlich 13,5 nm besitzen auch eine
Vielzahl von Defekten, die als Löcher zu erkennen sind. Einige Löcher sind mit Inseln
besetzt.
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Abbildung 4.1: AFM der In0,82Ga0,18N-Proben J mit einer 7 nm- (links) und K mit einer
20 nm-GaN-Deckschicht (rechts). Messbalken und Graustufenskala ist für beide Bilder
gültig.

Die Höhe der Inseln ist bei beiden Proben nur geringfügig gesunken und eine komplet-
te Einbettung in die Schicht wurde nur teilweise erreicht. Es entsteht der Eindruck,
die Inseln würden auf der GaN-Deckschicht aufschwimmen. Eine weitere Möglichkeit
ist, dass sich während des Deckschichtwachstums Material auch auf den Inseln abge-
schieden hat, so dass sie gleichmäßig mit der Umgebung wachsen und somit aus der
Oberfläche herausragen.
In Abb. 4.2 sind die Röntgen- und RT-PL-Spektren der beiden Proben im Vergleich
mit Probe C aus Abschnitt 3.2 dargestellt. Im Röntgenspektrum sind für die Proben J
und K die typischen Schichtdickeninterferenzen aufgrund der Reflektion an der InGaN-
Schicht zu sehen. Nur schwer zu erkennen ist, da von den Interferenzen überlagert, dass
sich die InN-reiche Phase mit steigender Deckschichtdicke leicht zu höheren Winkeln
verschiebt. Diese Verschiebung deutet darauf hin, dass es zu einer leichten Vermischung
der Inseln mit dem angebotenen GaN kommt, oder dass die Inseln aufgrund der höher-
en Temperaturen Indium oder InN desorbieren und somit den InN-Gehalt in den Inseln
reduzieren. Die Röntgenspektren können mit X’Pert Epitaxy nicht simuliert werden,
da in dem Programm nur Schichten angenommen werden können. Hier liegen jedoch
unterschiedliche Bereiche wie GaN, InN-armes InGaN und InN-reiches InGaN in einer
Schicht vor, so dass eine mit dem Experiment übereinstimmende Simulation nicht rea-
lisierbar war.
Die PL-Spektren in Abb. 4.2 (rechts) zeigen, dass die Lumineszenz der Quantenpunkt-
strukturen, die schon bei der unbedeckten Probe C zu sehen war, erhalten bleibt. Die
Deckschichtprozedur hat keinen wesentlichen Einfluss auf die Quantenpunktstrukturen.
Die Lumineszenzintensität nimmt für die Probe J mit der 7 nm-Deckschicht verglichen
mit der Probe ohne Deckschicht zu, und anschließend für die Probe mit der 20 nm-
Deckschicht wieder ab. Die Emissionswellenlänge verschiebt dabei mit zunehmender
Schichtdicke leicht zu niedrigeren Energien.
Dieses Verhalten der PL-Intensität und -Wellenlänge ist gegensätzlich zu dem Bericht
an offenen und überwachsenen Quantenpunktstrukturen in [WWP+07]. Dort wird ge-
zeigt, wie die Lumineszenz um 350 meV rotverschiebt und die Intensität auf 5 % abfällt.
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Abbildung 4.2: Röntgenspektren (links) und PL-Spektren (rechts) der Proben J und
K mit unterschiedlicher Deckschichtdicke. Zum Vergleich ist das jeweilige Spektrum der
Probe C aus Abschnitt 3.2 mit eingefügt. Die Pfeile sollen auf eine Verschiebung des
InN-reichen Signals zu niedrigeren InN-Gehalten hinweisen. Die PL-Spektren wurden bei
Raumtemperatur unter Anregung mit einer 406 nm Laserdiode aufgenommen. Der breite
niederenergetische Ausläufer stammt nicht von den InGaN Quantenpunkten sondern von
der gelben Störstellenlumineszenz.

Beide Effekte werden mit dem QCSE erklärt, der bei den voll relaxierten unbedeckten
S-K-Inseln nicht auftritt. Der QCSE könnte die leichte Wellenlängenverschiebung der
Proben ohne und mit 7 nm Deckschicht erklären, wenn man annimmt, dass die offenen
Quantenpunktstrukturen sehr gering relaxiert sind. Die weitere Wellenlängenverschie-
bung, die zwischen den Proben J und K mit 7 nm und 20 nm Deckschicht auftritt, lässt
sich jedoch nicht mehr durch den QCSE erklären, da man davon ausgehen kann, dass
die InGaN Quantenpunkte schon nach der 7 nm-Deckschicht voll verspannt sind.
Der Intensitätsunterschied zwischen der unbedeckten Probe und der Probe mit 7 nm
GaN-Bedeckung könnte darauf hinweisen, dass Oberflächenzustände oder die durch
Sauerstoff passivierte Oberfläche die strahlende Rekombination reduzieren. Der Inten-
sitätsabfall von Probe K mit 20 nm gegenüber Probe J mit 7 nm Deckschicht könnte
an der dickeren Schicht liegen, an dem der Anregungslaser absorbiert wird, so dass
weniger Anregungslicht die Quantenpunkte direkt und das dotierte GaN-Substrat er-
reichen kann. Desweiteren können die Defekte, die für die 20 nm-Probe nach Abb. 4.1
deutlich zugenommen haben, Ladungsträger einfangen, so dass diese nicht-strahlend
rekombinieren können.
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4.2 Einfluss der Temperatur beim Wachstum der
ersten Deckschicht

Die Wachstumstemperatur der GaN-Deckschicht ist ein wichtiger Parameter, da sie
möglichst hoch bis etwa 1050 �C gewählt werden muss, um eine qualitativ hochwerti-
ge Schicht zu erzeugen. Eine hohe Temperatur kann sich jedoch negativ auf InGaN-
Strukturen auswirken, da diese desorbieren oder aufgrund der hohen Mobilität der
Atome auf der Oberfläche verändert werden können. In diesem Abschnitt soll der Ein-
fluss der Wachstumstemperatur der ersten GaN-Deckschicht auf die InGaN-Strukturen
untersucht werden.
Drei Proben wurden hergestellt1, bestehend aus einer In0,82Ga0,18N-Schicht abgeschie-
den bei 600 �C, die jeweils nach einer vierminütigen Temperaturrampe bei 700 �C, 750 �C
oder 820 �C mit einer nominell 7 nm dicken In0,09Ga0,91N-Schicht überwachsen wurden.
Anschließend wurde jede Probe bei 820 �C mit einer 36 nm GaN-Schicht überwachsen.
In Abb. 4.3 sind die PL-Spektren der drei Proben dargestellt. Die Proben, die bei
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Abbildung 4.3: RT-PL-Spektren un-
ter Anregung mit einem 325 nm La-
ser der überwachsenen phasenseparierten
In0,82Ga0,18N-Schichten. Die Wachstum-
stemperatur der ersten Deckschicht be-
trug jeweils 700 �C, 750 �C und 820 �C.
Neben der InGaN-Lumineszenz zwischen
2,4 eV und 3,2 eV ist im niederenerge-
tischen Bereich um 2,2 eV die spektral
breite gelbe Störstellenlumineszenz und
um 3,4 eV die bandkantennahe Emission
zu sehen.

700 �C und 750 �C überwachsen wurden zeigen eine sehr intensive InGaN Quanten-
punktlumineszenz. Der Peak verschiebt mit höherer Wachstumstemperatur leicht zu
höheren Energien, was mit einer schnelleren Annäherung der entmischten InN-armen
Phase an die Binodale oder mit der In-/InN-Desorption zusammenhängen kann. Eine
weitere Erhöhung der Temperatur wirkt sich fatal auf die Lumineszenzeigenschaften
aus. Die 820 �C-Deckschicht führt zu einer starken Reduktion der Intensität und zu
einer erheblichen Verschiebung hin zu höheren Energien. Diese Charakteristika deuten
auf die Zerstörung der Quantenpunktstrukturen und im Vergleich mit Abb. 3.11 auf
die Bildung eines Quantenfilmes hin.
Der Bereich zwischen 700 �C und 750 �C ist somit geeignet für die Abscheidung der

1Die Abscheidung fand statt auf einer 2�m dicken n-dotierten c-Ebenen GaN-Schicht, welches auf
einem Saphir-Wafer gewachsen wurde.
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ersten Deckschicht auf die phasenseparierten InGaN-Strukturen. Niedrigere Tempera-
turen sind im Allgemeinen aufgrund der geringeren Kristallqualität eher nicht geeignet.
Nichts desto trotz kann eine Niedrigtemperatur-Deckschicht von Vorteil sein, wenn die
phasenseparierten Strukturen in einem frühen Stadium überwachsen und fixiert wer-
den sollen. In Abschnitt 3.5 wurde diese Problematik bereits behandelt. Zu beachten
ist, dass der Temperatursprung von z.B. 600 �C auf 700 �C nicht sofort geschehen kann.
Um Beschädigungen des MOVPE-Heizsystems zu vermeiden wird Temperatur nicht
schneller als 2 �C/s gesteigert.

4.3 Auflösung der InN-reichen Inseln und Bildung eines
Quantenfilms

In Abschnitt 4.1 wurde gezeigt, dass die InN-Inseln stabil gegen ein Überwachsen mit
GaN bei 700 �C sind. In der Literatur wird von der Auflösung von InN-Nanopunkten
oberhalb von 700 �C berichtet [KCL07, CKY+08]. In diesem Abschnitt soll geklärt
werden, was mit InN-reichen InGaN Inseln während des Deckschichtwachstums bei
unterschiedlichen Temperaturen geschieht. Zusätzlich wird gezeigt, dass die InGaN
Quantenpunkte schadlos überwachsen werden können.
Zwei Proben wurden hergestellt, bestehend aus einer In0,82Ga0,18N-Schicht bei 600 �C,
genauso wie die vorherigen Proben abgeschieden auf einer GaN/Saphir-Substrat. Nach
einer vierminütigen Temperaturrampe wurde die erste Probe L bei 700 �C und die
zweite Probe M bei 750 �C mit einer 7 nm dicken GaN-Schicht überwachsen. Es folg-
te eine weitere vierminütige Temperaturrampe auf 820 �C, das Umschalten von N2-
auf H2-Atmosphäre inklusive einer 60 s dauernden Stabilisierung. Bei der sogenannten
Hochtemperaturdeckschicht wurde 12 nm GaN während einer 200 s-Temperaturrampe
von 820 �C auf 1050 �C abgeschieden. Abschließend wird unter optimalen Wachstumsbe-
dingungen bei 1050 �C eine 24 nm GaN-Schicht abgeschieden. Der Atmosphärenwechsel
und die Hochtemperaturdeckschicht tragen zur Verbesserung der Kristallqualität bei.
Diese Schritte werden ausführlich in Abschnitt 4.6 besprochen.
In Abb. 4.4 sind die HRSTEM Z-Kontrast Bilder mit den entsprechenden farbkodierten
Indium-Konzentrationen abgebildet. Beide Proben bestehen aus einer InGaN-Region,
die unten durch das GaN-Substrat und oben durch die GaN-Deckschicht begrenzt wird.
Die InGaN-Region ist mit 8-9 nm relativ breit, was zuerst überraschend erscheint, da
Indium nur während der 1,5 nm dicken In0,82Ga0,18N-Schicht angeboten wurde. Die
phasenseparierten InN-armen InGaN Quantenpunkte sind in der untersten Schicht zu
erkennen. Die Konzentrationsfluktuationen liegen in einem Bereich von 8-18 % von InN
in InGaN. Hierbei muss beachtet werden, dass der Durchmesser der Quantenpunkte
kleiner als die Probendicke von 60-110 nm sind, d.h. es wird unter Umständen über
mehrere Quantenpunkte und die GaN-Zwischenbereiche gemittelt. Deshalb kann die
maximale InN-Konzentration in den Quantenpunkten höher als 18 % liegen.
Die InN-reichen InGaN Inseln (siehe Abb. 3.1) sind nicht mehr in diesen Proben vor-
handen. Wie schon vermutet haben sich die Strukturen während der Temperaturram-
pen beim Wachstum der zweiten Deckschicht aufgelöst. Das InN der Inseln hat einen
zusätzlichen InGaN Quantenfilm gebildet. Die InGaN-Schichten über den Quanten-
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Abbildung 4.4: Dargestellt sind HRSTEM Z-Kontrast Bilder (links) und die farbkodier-
ten InN-Konzentrations-Karten (rechts) der mit GaN überwachsenen phasenseparierten
InGaN-Strukturen. In der oberen Zeile befinden sich die Ergebnisse der Probe L (700 �C)
und in der unteren Zeile die der Probe M (750 �C). Die Wachstumsrichtung ist von unten
nach oben, d.h. unten ist das GaN-Substrat, oben ist die GaN-Deckschicht. Die Messun-
gen und die Auswertungen wurden von Herrn Professor Rosenauer durchgeführt.

punkten haben einen relativ niedrigen InN-Gehalt, wobei die Verteilung im Vergleich
zu den Quantenpunkten sehr homogen ist. Die Dicke und Position des Quantenfilmes
ist bei beiden Proben unterschiedlich.
Bei Probe L sind Quantenpunktschicht und Quantenfilm räumlich von einer GaN-
Schicht getrennt. Der InN-Gehalt im Quantenfilm beträgt 6 %. Die Konzentration ist
homogen, es sind keine Fluktuationen wie in der Quantenpunktschicht zu erkennen.
Die Dicke der GaN-Schicht entspricht etwa 5-7 nm, was mit der Schichtdicke der bei
700 �C abgeschiedenen Schicht in guter Näherung übereinstimmt. Während des Wachs-
tums der GaN-Deckschicht bei 700 �C wurde kein InN in die Schicht eingebaut. Das
bedeutet, dass die InN-reichen InGaN-Inseln bei Temperaturen von 700 �C stabil sind.
Erst während der Rampe von 700 �C auf 820 �C werden die Inseln instabil, lösen sich
auf und desorbieren zurück in die Gasphase oder verteilen sich auf der Oberfläche.
Beim Wachstumsstart der Hochtemperaturdeckschicht bei 820 �C werden die noch auf
der Oberfläche befindlichen InN-Reste in die Schicht eingebaut, so dass sich der von
der Quantenpunktschicht separierte Quantenfilm bildet.
Bei der Probe M ist der Quantenfilm im direkten Kontakt mit der Quantenpunkt-
schicht. Die InN-Konzentration ist homogen verteilt mit 8 %. Die Dicke des Quanten-
filmes beträgt 7 nm was der beabsichtigten Dicke der GaN-Deckschicht entspricht, d.h.
InN wurde während des kompletten Wachstums der GaN-Deckschicht bei 750 �C ein-
gebaut. Dies bedeutet, dass sich die InN-Inseln bei 750 �C beginnen aufzulösen.
Ein detaillierter Blick in die InN-Verteilung des Quantenfilmes der Probe M in Abb.
4.5 (links) zeigt, dass sich in der Mitte eine Region niedrigeren InN-Gehaltes gebildet
hat (dies ist auch in Abb. 4.4 rechts unten zu sehen). Diese Region ist nicht mit der
GaN-Zwischenschicht der anderen Probe L zu verwechseln. Der Grund für das Kon-
zentrationsminimum ist der Temperaturverlauf während des Deckschichtwachstums,
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Abbildung 4.5: InN-Konzentration parallel zur Wachstumsrichtung (links) und das
reale Temperaturprofil während des Wachstums der GaN-Deckschicht (rechts) für Probe
M. Die reale Temperatur berechnet sich in diesem Temperaturbereich aus der Temperatur
des Thermoelements minus ca. 70 �C. Die linke Graphik ist von Prof. Andreas Rosenauer
erstellt worden.

welcher in Abb. 4.5 (rechts) abgebildet ist. Der Temperaturverlauf ist nicht konstant,
es zeigt aufgrund der PID-Regelung2 ein gedämpftes Schwingungsverhalten. Bei Wachs-
tumsstart ist die Temperatur noch 10 �C unter dem Sollwert von 750 �C, schnellt jedoch
über den Sollwert hinaus und erreicht nach etwa 25 s die maximale Temperatur von
etwa 762 �C. Danach fällt die Temperatur wieder ab, um nach 70 s das Minimum bei
745 �C zu durchlaufen. Bis zum Ende des Deckschichtwachstums nach 132 s stabilisiert
sich die Temperatur bei 751-752 �C.
In der InGaN Quantenfilmschicht gibt es eine Korrelation zwischen Temperatur und
InN-Konzentration (siehe Abb. 4.5 rechts). Jedoch verhält es sich umgekehrt, wie man
es von dem temperaturabhängigen In-Einbau (höhere Temperatur reduziert den In-
Einbau in der InGaN-Schicht, siehe Abschnitt 1.2) erwarten würde. Diese thermody-
namischen Effekte scheinen in diesem Temperaturbereich nicht zu dominieren als viel
mehr die Auflösung der InN-Inseln. Kleine Temperaturvariationen um 750 �C wirken
sich kritsich auf die Auflösung aus. Das Temperaturminimum nach 70 s bei 745 �C führt
zu einer reduzierten Auflösung der InN-Inseln, so dass weniger Indium für den Einbau
in den Quantenfilm zur Verfügung steht. Im Anschluss steigt die Temperatur wieder
leicht, der Auflösungsprozess der Inseln ist erhöht, wodurch wieder mehr Indium über
die Oberfläche diffundieren und in den Quantenfilm eingebaut werden kann. Schließ-
lich haben sich die InN-Inseln komplett aufgelöst, das Indium-Reservoir ist erschöpft,
so dass kein Indium in den Quantenfilm eingebaut werden kann und der InN-Gehalt
reduziert sich auf Null.
Optische Untersuchungen an den Proben L und M zeigen, dass spektral scharfe Emis-
sionslinien in der �-PL detektiert werden können. Die Spektren der beiden Proben sind
in Abb. 4.6 abgebildet. Die Emissionslinien zeigen, dass die Quantenpunkte, die in den

2PID ist die Abkürzung für Proportional-Integral-Differential
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Abbildung 4.6: �-PL-Spektren der
Proben L und M, die sich in ihrer GaN-
Deckschicht-Wachstumstemperatur un-
terscheiden. Spektral scharfe Emissions-
linien von einzelnen InGaN Quanten-
punkten können detektiert werden. Die
Spektren wurden von Moritz Seyfried ge-
messen.

TEM-Untersuchungen in Abb. 4.4 zu sehen sind, optisch aktiv sind. Die Einzellinien
stechen aus einem breiten Untergrund hervor. Die Ursache für den Untergrund könn-
te die hohe Dichte an Quantenpunkten sein. Weiterhin ist möglich, dass die laterale
Größe der Quantenpunkte stark variiert, da nicht alle Quantenpunkte separiert sind,
sondern teilweise zusammenhängende meanderartige Strukturen bilden, wie es in Abb.
3.1 gezeigt ist. Größere InGaN-Gebiete wirken wie ein Quantenfilm und zeigen eine
spektral verbreiterte Emission.
Die macro-PL-Spektren bei Raum- und Tieftemperatur geben Aufschluss über die op-
tische Aktivität der Quantenpunkte und der Quantenfilme. Die Spektren sind in Abb.
4.7 dargestellt. Bei der Probe L ist bei Tieftemperatur-Emission der Quantenpunkte
im Bereich zwischen 430-520 nm zu sehen. Bei 390 nm dominiert die InGaN Quan-
tenfilmlumineszenz das Spektrum. Der zusätzliche Quantenfilm, welcher sich durch
die Auflösung der InN-reichen InGaN-Inseln gebildet hat, ist optisch aktiv. Das RT-
Spektrum der Probe offenbart den Vorteil von Quantenpunkten zu Quantenfilmen:
während nun die InGaN Quantenpunktlumineszenz das Spektrum dominiert, ist die
Quantenfilmlumineszenz nicht mehr detektierbar. Durch die höhere Temperatur erhöht
sich die Mobilität der Ladungsträger, die sich im Quantenfilm in zwei Dimensionen un-
eingeschränkt bewegen können, bis sie z.B. Defekte erreichen und dort nicht-strahlend
rekombinieren. Der Einschluss der Ladungsträger in Quantenpunkten ist dreidimensio-
nal, Defekte können nicht ohne weiteres erreicht werden. Dies ist nur möglich, wenn
der Ladungsträger über thermische Energie aus dem Quantenpunktzustand in höhere
kontinuierliche Zustände angeregt wird, so dass keine Energie-Barriere vorhanden ist,
um in die Umgebung zu diffundieren.
Bei der 750 �C-Probe M ist bei dem Tieftemperatur-Spektrum neben der GaN-Lumines-
zenz nur Luimneszenz von den InGaN Quantenpunkten zu sehen. Von dem Quantenfilm
ist keine Lumineszenz detektierbar. Der Grund liegt in dem direkten Kontakt zwischen
den Quantenfilm und den Quantenpunkten. Die Ladungsträger können aus dem Quan-
tenfilm in die Quantenpunkte relaxieren und dort unter Aussendung eines Photons
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Abbildung 4.7: Macro-PL-Spektren
bei Tieftemperatur (TT; entspricht
10 K) und RT der bei 700 �C und
750 �C überwachsenen Proben. Neben
der Quantenpunkt-(QP-)lumineszenz
im Bereich von 430-520 nm und der
Quantenfilmlumineszenz bei 390 nm ist
im niederenergetischen Bereich die gelbe
Störstellenlumineszenz (GSL) und im
höherenergetischen Bereich die Donator-
Akzeptor-Rekombination (DAP) sowie
die bandkantennahe Emission (NBE)
und das D0X zu sehen (siehe dazu auch
Abschn. 2.2.1).

rekombinieren. Bei der 700 �C-Probe ist dies nicht der Fall, da die GaN-Barriere eine
Relaxation der Ladungsträger aus dem Quantenfilm in die Quantenpunkte verhindert.
Näheres zu dem Einfluss der GaN-Barriere auf die Quantenfilmlumineszenz wird in
Abschnitt 4.4 gezeigt. Ein weiterer Grund, dass die 750 �C-Probe keine Quantenfilmlu-
mineszenz abstrahlt könnte die Dicke des Filmes sein, die mit 7 nm relativ dick ist. Der
QCSE führt zu einer starken räumlichen Separation der Wellenfunktionen von Elek-
tronen und Löchern, so dass die Wahrscheinlichkeit für strahlende Rekombination sehr
gering ist.
Der Vergleich des Tief- mit dem Raumtemperaturspektrum zeigt, dass auch bei dieser
Probe noch genügend Lumineszenz der Quantenpunkte detektierbar ist. Quantenpunk-
te sind somit unter optischer Anregung geeigneter für Raumtemperaturanwendungen
als Quantenfilme.

4.4 Variation der Dicke der GaN-Deckschicht

Im vorigen Abschnitt wurde gezeigt, dass sich durch Auflösung der InN-reichen InGaN-
Inseln ein Quantenfilm oberhalb der Quantenpunktlage bildet. Für Proben, die bei
700 �C überwachsen wurden, befindet sich eine GaN-Barriere zwischen Quantenpunkt-
schicht und Quantenfilm, weswegen der Film optisch aktiv ist. Die optische Aktivität
des Filmes kann von Vorteil sein, wenn z.B. eine vielfarbige LED hergestellt werden
soll, ist aber für reine Quantenpunktanwendungen nachteilig. In diesen Abschnitt soll
gezeigt werden, wie die optische Aktivität des Quantenfilms unterdrückt werden kann.
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Abbildung 4.8: PL-Spektren bei 10 K
von drei Proben mit unterschiedli-
chen GaN-Deckschichtdicken. Bis auf die
3,5 nm-Probe, die keine Quantenfilmlu-
mineszenz aufweist, sind die Spektren
sehr ähnlich. Die Spektren sind auf den
D0X normiert weswegen die Intensitäten
der einzelnen Spektren nicht miteinan-
der vergleichbar sind. Die weiteren Be-
reiche des Spektrums sind in Abschnitt
2.2.1 erläutert.

Drei Proben wurden hergestellt, jeweils mit einer In0,82Ga0,18N-Schicht bei 600 �C und
mit einer Variation der GaN-Deckschichtdicke von 3,5 nm, über 7 nm bis 10 nm. Die
Wachstumstemperatur der GaN-Schicht betrug 700 �C. Bei der 7 nm-Probe handelt es
sich um die Probe L aus dem vorigen Abschnitt. Zusätzlich wurden die Proben wie bei
Probe L mit einer 36 nm GaN-Schicht überwachsen, 12 nm während einer Temperatur-
rampe von 820 �C auf 1050 �C und 24 nm bei 1050 �C.
Die PL-Spektren, aufgenommen bei 10 K, sind in Abb. 4.8 dargestellt. Alle Proben
weisen Quantenpunktlumineszenz um 480 nm auf. Die spektrale Position der Quanten-
punkte verändert sich nicht, die Dicke der GaN-Deckschicht hat keinen Einfluss auf
die Quantenpunkte. Bei der 3,5 nm-Probe ist keine Lumineszenz des Quantenfilms im
Spektrum zu sehen, es sind lediglich Donator-Akzeptor-Paarrekombination und ihre
Phononen-Repliken von 3,3 eV bis 3,1 eV zu erkennen. Die 7 nm-Probe und 10 nm-
Probe zeigen starke Lumineszenz des Quantenfilmes bei jeweils 390 nm und 393 nm.
Der Grund für die Nichtaktivität der 3,5 nm-Probe liegt in der räumlichen Nähe des
Quantenfilmes zur Quantenpunktschicht. Die Ladungsträger des Quantenfilmes können
aufgrund der niedrigen Distanz durch die GaN-Barriere in die Quantenpunkte tunneln.
Eine strahlende Rekombination findet somit nicht im Quantenfilm, sondern nur in den
Quantenpunkten statt.
Diese Information ist für die Herstellung von Stapelschichten wichtig. Bei Mehrfach-
Quantenpunktschichten sollte somit der Abstand zwischen den Schichten größer als
3,5 nm sein, um ein Tunneln der Ladungsträger durch die GaN-Barriere zu verhindern.
Dies würde zu einer Erhöhung der Lebensdauer der angeregten Ladungsträger und
somit zur Verringerung der Effizienz eines Bauelements führen.
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4.5 Einfluss von InGaN-Deckschichten auf die
Emissionswellenlänge

In diesem Abschnitt soll der Einfluss von unterschiedlichen Deckschichten auf die
InGaN Quantenpunkte untersucht werden. Hierbei wurde beim Wachstum der ersten
GaN-Deckschicht zusätzlich Indium angeboten. Drei Proben wurden untersucht, bei
denen die In0,82Ga0,18N-Schichten zur Bildung der Quantenpunkte bei 650 �C und die
Deckschicht bei 700 �C abgeschieden wurde. Bei der ersten Probe betrug das In/(In+Ga)-
Gasphasenverhältnis während des Wachstums der Deckschicht 0,21, bei der zweiten
Probe 0,09. Die Deckschicht der dritten Probe bestand aus reinem GaN.
In Abb. 4.9 sind die RT-PL-Spektren der drei Proben dargestellt. Das Emissions-
maximum schiebt mit zunehmenden InN-Gehalt in der Deckschicht zu höheren Wel-
lenlängen. Es ist somit möglich, die Emissionswellenlänge der Quantenpunkte über den
InN-Gehalt der Deckschicht in einem gewissen Rahmen einzustellen.
Beim Wachstum der InGaN-Deckschicht ist es für das Indium aus der Gasphase güns-
tiger, sich an den InGaN Quantenpunkten anzulagern als auf der GaN-Oberfläche.
Umgekehrt ist es für das Gallium günstiger, sich auf der GaN-Oberfläche abzuschei-
den, da die Gitterkonstantenunterschiede so gering gehalten werden. Es wird angenom-
men, dass dadurch die Quantenpunkte leicht an Größe gewinnen. Damit kommt es zu
zu einem reduzierten Quanten-Größen-Effekt sowie einem gesteigerten QCSE. Beide
Effekte führen zu einer Verschiebung der Emission zu längeren Wellenlängen. Ob es
tatsächlich zu einer Größenänderung der Quantenpunkte gekommen ist, ließe sich mit
TEM-Untersuchungen klären, die aber nicht durchgeführt wurden.
Jedoch ist es für den Ladungsträgereinschluss nachteilig, wenn die InGaN Quanten-
punkte von einer InGaN-Schicht anstelle von einer GaN-Schicht umgeben sind. Der
PL-Vergleich von Proben mit InGaN Quantenpunkten im oder nicht im direkten Kon-
takt mit einer InGaN-Schicht (wie es in Abb. 4.4 dargestellt ist) zeigt, dass die Quan-
tenpunkte, die in GaN eingeschlossen sind wesentlich temperaturstabilere PL zeigen
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Abbildung 4.9: Dargestellt sind die
PL-Spektren von Proben, die mit ei-
ner GaN- bzw. unterschiedlichen InN-
Gehalten in der InGaN-Deckschicht her-
gestellt wurden. Im niederenergetischen
Bereich ist die gelbe Störstellenlumines-
zenz sowie im höherenergetischen Be-
reich die bandkantennahe Emission zu
sehen.
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als die Quantenpunkte im direkten Kontakt mit einer InGaN-Schicht. Bei RT sind von
der Probe mit den in GaN eingeschlossenen Quantenpunkten noch 36 %3 der Quan-
tenpunktlumineszenz detektierbar, während bei der Probe mit Quantenpunkten, die
oberhalb mit InGaN bedeckt sind, die Intensität auf 19 % abgesunken sind. Die geringe
Potentialdifferenz zwischen den InGaN Quantenpunkten und darüberliegenden InGaN
Quantenfilm führt dazu, dass bei thermischer Anregung die Ladungsträger leicht aus
den Quantenpunkten in den Quantenfilm entkommen können. Bei den in GaN einge-
betteten Quantenpunkten ist der Einschluss hoch, so dass die Ladungsträger stärker
im Quantenpunkt gebunden sind, und somit mehr Lumineszenz bei Raumtemperatur
beobachtet werden kann.

4.6 Optimierung der zweiten GaN-Deckschicht

Das Wachstum einer qualitativ hochwertigen GaN-Schicht benötigt in der Regel eine
Wachstumstemperatur um 1050 �C in einer H2-Atmosphäre. Die hohen Temperatu-
ren und die H2-Atmosphäre sind für das Wachstum von InGaN nicht geeignet, da
Indium sofort wieder in die Gasphase desorbiert wird und nicht in den Kristall einge-
baut werden kann. In der Regel findet das Wachstum von InGaN bei Temperaturen
(weit) unterhalb von 900 �C in einer N2-Atmosphäre statt. In diesem Abschnitt wird
der Einfluss von Atmosphäre und Temperatur während des Wachstums der zweiten
GaN-Deckschicht untersucht. Die wesentlichen Ergebnisse dieses Abschnittes finden
sich auch in kompakter Form in [TYFH09].

4.6.1 Einfluss der Atmosphäre

Drei Proben wurden nach dem “Zwei-Stufen-Wachstumsmodus” (siehe Abschn. 3.6)
hergestellt, die aus dreifach gestapelten Nukleations- und Formationsschichten beste-
hen. Der Aufbau der Proben ist in Abb. 4.10 schematisch dargestellt. Die 1,5 nm dicke
Nukleationsschicht wurde bei 650 �C abgeschieden. Der InN-Gehalt betrug nominell
72 %4. Nach einer zweiminütigen Wachstumsunterbrechung inklusive Temperaturram-
pe, wurde die InGaN-Formationsschicht mit einer Dicke von 7 nm und mit einem re-
lativ niedrigen InN-Gehalt von nominell 21 % bei 700 �C abgeschieden. Das Wachstum
von Nukleations- und Formationsschicht fand unter N2-Atmosphäre statt. Anschließend
folgte eine erneute Temperaturrampe auf 820 �C, wonach eine 12 nm dicke GaN-Schicht
abgeschieden wurde. Diese Wachstumsprozedur wurde dreimal durchgeführt und ab-
schließend mit einer 24 nm dicken GaN-Schicht bei 820 �C bedeckt. Die drei Proben un-
terscheiden sich bezüglich der Atmosphäre beim Wachstum der GaN-Zwischenschichten
und der GaN-Abschlussschicht. Die betreffenden Schichten wurden bei der ersten Pro-
be unter N2, bei der zweiten unter einer H2/N2-Mischatmosphäre und bei der dritten
Probe unter reiner H2-Atmosphäre gewachsen.

3Vergleich der Quantenpunktlumineszenz bei 10 K und Raumtemperatur
4Dieser InN-Gehalt ist für die Bildung von Quantenpunkten nach dem Phasenseparationsprozess

durch spinodaler Entmischung zu gering. Dennoch kommt es in Stapelschichten zur Bildung von
Quantenpunkten. Der Grund wird ausführlich in Abschnitt 3.6 besprochen.
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InGaN    NS   ~1.5nm

Saphir

InGaN FS ~7nm

InGaN FS ~7nm

GaN Substrat 2μm

GaN ZS ~12nm

InGaN FS ~7nm

InGaN    NS   ~1.5nm

InGaN    NS   ~1.5nm

GaN ZS ~12nm

GaN ZS ~12nm

GaN AS ~24nm

Abbildung 4.10: Aufbau der Proben im Zwei-Stufen-
Wachstumsmodus. Auf die 1,5 nm InGaN-Nukleations-
schicht (NS) folgt die 7 nm InGaN-Formationsschicht (FS)
und die 12 nm GaN-Zwischenschicht (ZS). Diese drei
Schichten wurden dreifach gestapelt und jeweils mit einer
24 nm GaN-Abschlussschicht (AS) überwachsen.

In Abb. 4.11 sind REM-Bilder der jeweiligen Oberfläche der drei Proben dargestellt.
Die N2-Probe weist eine sehr raue Oberfläche auf, es sind keine ebenen Bereiche zu
erkennen. Gebirgskettenartige Strukturen überziehen die Oberfläche. Das Wachstum
von mehrfach gestapelten Schichten unter derartigen Bedingungen ist sehr ungünstig,
da nicht die gleichen Oberflächenbedingungen für alle weiteren Schichten verglichen
mit der ersten Schicht vorhanden sind.
Die H2/N2-Probe weist eine etwas verbesserte Oberflächenstruktur auf, es ist eine ebe-
ne Abschlussschicht zu erkennen. Jedoch ist die Oberfläche von einer Vielzahl von
Löchern übersät. Auch hier sind die Bedingungen für das Wachstum von Mehrfach-
Stapelschichten äußerst ungünstig.
Die H2-Probe zeigt eine deutlich verbesserte Oberfläche im Vergleich zu den anderen
Proben. Die Anzahl der großen Löcher ist drastisch reduziert. Die Oberfläche erscheint
verglichen mit den anderen Proben sehr eben, dennoch sind noch eine Vielzahl von
kleinen Defekten auf der Oberfläche sichtbar. Der Grund für diese noch nicht ideale
Oberfläche ist die relativ niedrige Wachstumstemperatur von 820 �C. Aus strukturel-
ler Sicht ist eine GaN-Schicht abgeschieden unter H2-Atmosphäre für das Stapeln von
Quantenpunkten die Geeignetste.
Der Einfluss der unterschiedlichen Schichtqualitäten auf die Nukleationsschichten wird
in den PL-Spektren in Abb. 4.12 dokumentiert. Die Spektren der Proben mit den
GaN-Zwischenschichten und der GaN-Deckschicht unter reiner N2- und reiner H2-
Atmosphäre weisen deutliche Unterschiede in der Emission auf. Während die Emission
der H2-Probe einen einzelnen Peak mit einem Maximum bei 480 nm zeigt, ist in dem
Spektrum der N2-Probe die Emission aufgespalten. Es ist ein relativ schwacher Peak
bei 465 nm und ein starker bei 510 nm zu sehen. Auch, wenn die einzelnen Peaks nicht
den Schichten zugeordnet werden können, zeigt es, dass eine homogene Emission nur
unter reiner H2-Atmosphäre zu erreichen ist.
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Abbildung 4.11: REM-Aufnahme
von der Oberfläche von Proben mit
unterschiedlicher Atmosphäre für die
GaN-Zwischenschichten und die GaN-
Abschlussschicht: a) N2, b) H2/N2 und c)
H2. Der Messbalken in Bild b) ist auch für
die anderen Bilder gültig. Die Aufnahmen
wurden von Torben Rohbeck erstellt.
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Abbildung 4.12: PL-Spektren der Pro-
ben, deren GaN-Zwischenschichten und
GaN-Abschlussschicht unter N2- oder
H2-Atmosphäre gewachsen wurde.
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4.6.2 Wachstum einer Hochtemperatur-Deckschicht

Im vorigen Abschnitt hat sich gezeigt, dass der Wechsel von einer N2- zu einer H2-
Atmosphäre nach der Bedeckung der InGaN Quantenpunkte zu einer signifikanten
Verbesserung der Oberflächenqualität führt. Jedoch ist die Wachstumstemperatur von
820 �C zu niedrig, um eine hochwertige GaN-Schicht zu erhalten. Deshalb ist es not-
wendig, das Wachstum wieder bei 1050 �C durchzuführen. Dabei muss beachtet werden,
dass sich die InGaN-Quantenpunktstrukturen nicht nachträglich durch die hohen Tem-
peraturen auflösen.
In mehreren Veröffentlichung wird berichtet, dass die Auflösung von Quantenpunkt-
strukturen durch niedrige Wachstumstemperaturen nach dem Wachstum von Quan-
tenpunkten verhindert wird. Z.B. berichtet Zhang et al. [ZBG10] über das Wachstum
der abschließenden Mg-dotierten GaN-Schicht bei 740 �C. In der Veröffentlichung von
Chua et al. [CSL+08] beträgt die Wachstumstemperatur der Mg-dotierten GaN-Schicht
780 �C. Derart niedrige Temperaturen führen zu einer schlechten Kristallqualität, wes-
wegen die Bauelemente nur mit geringer Leistung betrieben werden können, um eine
Zerstörung zu verhindern.
Weiterhin problematisch ist die p-Aktivierung der durch Wasserstoff passivierten Mg-
Donatoren. In unserer Arbeitsgruppe konnte gezeigt werden, dass sich mit einem schnel-
len thermischen Ausheizprozess oberhalb von 850 �C eine maximale Lochdichte einstellt
[Den08]. Eine niedrigere p-Schicht-Wachstumstemperatur von 775 �C führt jedoch beim
p-Aktivierungsprozess oberhalb von 830 �C zur Auflösung der Quantenpunktstrukturen
[WWB+08].
In diesem Abschnitt wird gezeigt, dass mit Hilfe einer Temperaturrampe während des
Wachstums eine Hochtemperatur-Deckschicht ohne die Auflösung der Quantenpunkt-
strukturen möglich ist.
Drei Proben wurden wie im vorigen Abschnitt nach dem “Zwei-Stufen-Wachstums-
modus” hergestellt. Dabei handelt es sich um Dreifachstapelproben, die den gleichen
Aufbau wie in Abb. 4.10 haben. Variiert wurde lediglich die Wachstumstemperatur
der abschließenden GaN-Deckschicht. Für die erste Probe N wurde die 36 nm dicke
GaN-Abschlussschicht komplett bei 820 �C gewachsen. Bei der zweiten Probe O wur-
den zuerst 24 nm bei 820 �C, 5 nm während einer 90 s-Temperaturrampe von 820 �C auf
1050 �C und 12 nm bei 1050 �C abgeschieden. Bei der dritten Probe P wurden 12 nm
während einer Wachstumsrampe von 820 �C auf 1050 �C und 24 nm bei 1050 �C gewach-
sen.
In Abb. 4.13 sind die PL-Spektren der drei Proben dargestellt. Alle Proben zeigen Lu-
mineszenz bei 480 nm. Für die Probe O ist die Lumineszenz jedoch stark eingebrochen,
woraus man schließen kann, dass die hohen Temperaturen die Quantenpunktschich-
ten im Wesentlichen aufgelöst haben. Die Probe P jedoch zeigt wieder sehr intensive
Lumineszenz, d.h. die hohen Temperaturen scheinen hier keinen Einfluss auf die Quan-
tenpunktstrukturen zu haben.
Bei Probe O ist der Grund für die Reduzierung der Quantenpunktlumineszenz die
24 nm dicke defektreiche 820 �C-GaN-Schicht. Je dicker die Schicht ist, umso schlechter
wird die Kristallqualität. Aufgrund der Defekte wird angenommen, dass es selbst in der
bedeckten Struktur aufgrund der späteren hohen Temperaturen von 1050 �C zu einer
hohen Mobilität der Atome im Kristall und somit zu einer starken Umordnung kommt.
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Probe P: sofortige HT-Rampe
Probe N: ohne HT-Rampe
Probe O: mit HT-Rampe nach
24 nm GaN bei 820 oC

PL bei 4 K
Abbildung 4.13: PL-Spektren der Pro-
ben, die ohne (Probe N), mit sofortiger
(Probe P) und später Hochtemperatur-
(HT-)Rampe (ProbeO) gewachsen wur-
den. Die bandkantennahe Emission des
GaN ist bei 3,47 eV zu erkennen.
Die Proben N und O zeigen relativ
starke Aktivität des Donator-Akzeptor-
Paarrekombination (DAP) inklusive der
Phononenrepliken; bei Probe P ist die-
se nur ansatzweise zu erkennen. Bei Pro-
be P ist eine zusätzliche Emission um
2,95 eV zu erkennen, die aufgrund der
spektralen Lage wahrscheinlich von ei-
nem Quantenfilme verursacht wird.

Wahrscheinlich lösen sich die Quantenpunkte bei dem Hochtemperaturprozess auf.
Wird die Temperatur jedoch früh auf hohe Werte um 1050 �C gebracht, d.h. die Schicht
ist noch relativ defektarm, so ist die Mobilität gering und es gibt keine Möglichkeit zur
Umordnung. Die Quantenpunkte bleiben erhalten und es kann problemlos weiter bei
hohen Temperaturen gewachsen werden.
Ein Blick auf die DAP-Rekombination und den niederenergetischen Phononenrepliken
zeigt, dass diese Art von Störstellenlumineszenz bei den Proben N und O recht do-
minant auftritt, jedoch lässt sie sich bei Probe P durch die Hochtemperatur-Rampe
fast komplett unterdrücken. Dies weist darauf hin, dass sich diese Art von Störstel-
len durch den Hochtemperaturschritt vermeiden lassen. In Abschnitt 2.2.1 wurde dar-
auf hingewiesen, dass die Ursache für die DAP-Rekombination vermutlich SiGa-, ON-,
SiN- oder CN-Störstellen sind. Die hohen Temperaturen können dazu führen, dass der
Kohlenstoff bzw. der Sauerstoff aus dem Kristall desorbiert, bzw. dass das Silizium
von einem Stickstoff- auf einen Galliumgitterplatz wechselt. Dadurch würde die DAP-
Rekombination reduziert werden.
Durch die Temperaturrampe auf 1050 �C wird wieder die ursprüngliche Oberflächen-
qualität erreicht, wie es in Abb. 4.14 dargestellt ist. Die Oberfläche wurde mit dem
AFM vermessen. Dabei handelt es sich um eine InGaN Quantenpunktschicht, die nach
der oben genannten Methode bei hohen Temperaturen überwachsen wurde. Es sind
die typischen terrassenförmigen Stufen zu erkennen. Zum Vergleich ist ein AFM-Bild
der Oberfläche einer reinen GaN-Schicht dargestellt, die unter optimalen Bedingungen
hergestellt wurde.
Die Temperaturrampen während des Wachstums können nicht nur in der GaN-Ab-
schlussschicht, sondern auch in den GaN-Zwischenschichten bei Mehrfachstapelproben
angewendet werden. Selbst eine Temperaturrampe während des Wachstums der ers-
ten GaN-Deckschicht führt nicht zu einer Auflösung der InGaN Quantenpunkte (PL-
Ergebnisse sind hier nicht aufgeführt). Dabei ist eine 2,5 nm dicke GaN-Deckschicht
ausreichend, um die Quantenpunkte bei 1050 �C vor der Auflösung zu schützen.
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Abbildung 4.14: AFM von einer InGaN-Probe, die mit einer Hochtemperatur-GaN-
Schicht nach einer Temperaturrampe überwachsen wurde (links) und zum Vergleich von
einem GaN-Substrat (rechts). Die Oberflächenrauigkeit ist mit 0,28 nm für die InGaN-
Probe etwas geringer als die 0,49 nm für das GaN-Substrat (aufgrund der stärkeren Ober-
flächenvariation ist bei der Berechnung der Rauhigkeit nur die untere Hälfte des rechten
Bildes berücksichtigt worden). Typische Defektstellen (wahrscheinlich Schraubenverset-
zungen) sind auf den Bildern als Löcher zu erkennen. Es wird wieder eine sehr gute
Oberflächenqualität der GaN-Deckschicht vergleichbar mit einem GaN-Substrat einge-
stellt.

Abschließend soll demonstriert werden, dass sich die Hochtemperatur-GaN-Schicht
schützend auf die Quantenpunkte auswirkt sowie die Stabilität von Bauelementen
erhöht.
Zwei Proben mit überwachsenen InGaN Quantenpunkten, die erste mit einer 820 �C-
GaN-Abschlussschicht und die zweite mit der Hochtemperatur-GaN-Abschlussschicht
(Deckschichtdicke beträgt bei beiden Proben ca. 45 nm), wurden in einem Heizofen für
30 s bei 850 �C und für 300 s bei 600 �C ausgeheizt. Ein derartiger Ausheizschritt wird
bei der p-Aktivierung der Mg-Akzeptoren durchgeführt. In Abb. 4.15 (links) sind die
PL-Spektren von zwei Proben dargestellt, jeweils vor und nach der thermischen Be-
handlung. Die Lumineszenz bricht komplett ein, wenn die Quantenpunkte abschließend
nur bei 820 �C überwachsen werden. Dieses Ergebnis ist in sehr guter Übereinstimmung
mit [WWB+08]. Die Probe mit der Hochtemperatur-GaN-Deckschicht zeigt nur geringe
Degradierung der PL. Die Quantenpunkte sind durch die Hochtemperaturschicht im
Wesentlichen geschützt.
In Abb. 4.15 (rechts) sind die I-V-Kurven von zwei LEDs dargestellt, welche auf iden-
tische Weise prozessiert wurden. Bei der ersten bzw. zweiten LED wurde die p-dotierte
GaN-Schicht bei 820 �C bzw. 1050 �C abgeschieden. Die Einschaltspannung der 820 �C-
Probe ist mit ca. 8 V fast doppelt so hoch verglichen mit 4 V der 1050 �C-Probe.
Die I-V-Kurve der Niedrigtemperaturprobe bricht bei 93 A/cm2 ein, das Bauelement
ist durch die Ströme irreversible beschädigt. Nach der Zerstörung des Bauelements
zeigt sich keine Dioden- sondern eine ohmsche Strom-Spannungs-Charakteristik. Die
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Abbildung 4.15: Links: PL-Spektren von Proben vor und nach einer Behandlung mit
einem Ausheizschritt, welcher bei der p-Aktivierung von Mg-Akzeptoren angewendet
wird. Verglichen wurde eine Hochtemperatur-(HT-)Probe (GaN-Deckschicht bei 1050 �C)
mit einer Niedrigtemperatur-(NT-)Probe (GaN-Deckschicht bei 850 �C). Rechts: Strom-
Spannungskurven von LEDs, bei denen die p-GaN-Schicht bei 820 �C bzw. 1050 �C ge-
wachsen wurde.

Hochtemperatur-LED ist selbst bei hohen Strömen noch betreibbar.
Die Hochtemperatur-GaN-Deckschicht ist essentiell für den Betrieb von langlebigen
und bei hohen Strömen robusten Bauelementen. Diese Schichten eignen sich somit
auch für Laseranwendungen, da in diesen Bauelementen in der Regel eine relativ hohe
Schwellstromdichte benötigt wird.

Zusammenfassung des Kapitels

Dieses Kapitel hat sich mit dem Wachstum einer Deckschicht auf die InGaN Quanten-
punkte befasst. Die InGaN Quantenpunkte können bei 700 �C und 750 �C überwachsen
werden. 820 �C führt jedoch zur Auflösung der Quantenpunktstrukturen. Es hat sich
gezeigt, dass die InN-reichen Inseln selbst nach einer 20 nm dicken GaN-Deckschicht
nicht komplett überwachsen lassen. Die Inseln lösen sich bei Temperaturen oberhalb
von 750 �C auf und bilden zusammen mit den GaN des Deckschichtwachstums einen
InGaN Quantenfilm. InGaN Quantenpunkte konnten mit HRSTEM-Untersuchungen
und �-PL-Messungen in den Proben nachgewiesen werden. Die Wachstumstemperatur
sowie die Dicke der GaN-Deckschicht haben Einfluss auf das Auftreten der Quan-
tenfilmlumineszenz im PL-Spektrum. Mit InGaN-Deckschichten kann die Wellenlänge
in einem kleinen Wellenlängenbereich von etwa 20 nm eingestellt werden. Die zweite
GaN-Deckschicht sollte unter H2-Atmosphäre und bei hohen Temperaturen gewachsen
werden, um eine qualitativ hochwertige Schicht zu erhalten.



5 Elektrisch betriebene Lichtemitter
auf Basis von InGaN
Quantenpunkten

Dieses Kapitel wird sich ausführlich mit der Anwendung von InGaN Quantenpunkten
in Licht emittierenden Strukturen beschäftigen. Im Fokus ist der elektrische Betrieb
von LEDs und es wird gezeigt, dass InGaN Quantenpunkte prinzipiell erfolgreich in
Laserdioden und Kavitätsstrukturen eingesetzt werden können.

5.1 InGaN Quantenpunkt LEDs

Im folgenden Abschnitt werden LED-Strukturen mit InGaN Quantenpunkten als ak-
tives Material diskutiert. Es wird u.a. diskutiert, wie sich die Emissionswellenlänge
der Bauelemente einstellen lässt und inwiefern Stapelschichten zu einer Erhöhung der
Ausgangsleistung führen können. Eine mehrfarbige LED wird präsentiert.

Aufbau der epitaktischen Schichten

Der Aufbau der epitaktischen Schichten einer LED ist in Abb. 5.1 dargestellt. Auf dem
Saphir-Substrat ist eine 2�m dicke n-dotierte GaN-Schicht aufgetragen. Details zur Nu-
kleation und zum Wachstum von GaN auf c-Ebenen Saphir finden sich in [Bö02, Fig03].
Auf diesem Puffer befinden sich die Quantenpunkte, welche durch Phasenseparation
aus der In0,82Ga0,18N-Schicht entstehen. Die Quantenpunkte werden mit einer intrin-
sisch leitenden (i-)GaN-Deckschicht überwachsen. Durch die Auflösung der InN-reichen
InGaN-Inseln entsteht ein nicht beabsichtigter Quantenfilm innerhalb der Deckschicht

250nm p−GaN

20/200nm Ni/Au−Kontakt

Ti/Al−Kontakt
5/200nm

300μm Saphir−Substrat

30nm p −GaN+

2,5−20nm GaN Deckschicht
InGaN QPe

stapelbare
aktive Zone

2μm n−GaN−Pufferschicht

20nm p−AlGaN ES

Abbildung 5.1: Probenaufbau einer LED.
Die Elektronen-Sperrschicht ist mit ES, die
Quantenpunkte mit QPe abgekürzt.
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(siehe Abb. 4.4), welcher in dem Schema nicht eingezeichnet ist, bei der Diskussion der
Ergebnisse jedoch berücksichtigt werden muss. Über der je nach Wachstumsrezept 2,5-
20 nm dicken i-GaN-Deckschicht folgt eine 20 nm p-dotierte Al0,2Ga0,8N-Schicht, welche
als Elektronen-Sperrschicht (ES) dient. Darauf folgt eine p-dotierte GaN-Schicht, wel-
che mit einer hoch-p-dotierten 30 nm dicken GaN-Schicht abschließt. Die gesamte Dicke
des p-dotierten Bereichs beträgt 300 nm.
Die Prozessierung der Bauelemente erfolgt nach Abschnitt 2.2.2. Das fertige Bauele-
ment hat einen p-seitigen Ni/Au-Kontakt und einen n-seitigen Ti/Al-Kontakt.

5.1.1 Variation der Emissionswellenlänge

In Abschnitt 4.5 wurde gezeigt, dass durch das Wachstum von InGaN-Deckschichten
die Emissionswellenlänge je nach InN-Gehalt in der Deckschicht in einem schmalen
spektralen Bereich kleiner 30 nm eingestellt werden kann. Dies ist jedoch nachteilig, da
das umgebende InGaN die Austrittsarbeit für einen Streuprozess der Ladungsträger aus
dem Quantenpunkt verringert, was sich negativ auf die Lichtausbeute bei Raumtem-
peratur auswirkt. In diesem Abschnitt wird eine effizientere Methode zur Einstellung
der Emissionswellenlänge von InGaN quantenpunktbasierten Lichtemittern, nämlich
der Quanten-Größen-Effekt diskutiert. Die drei nach dem Schema in Abb. 5.1 herge-
stellten Proben unterscheiden sich lediglich in der Wachstumszeit des InGaN. Bei ei-
nem NH3-Fluss von 3000 sccm und einem molaren Fluss von 28,63�mol/min für TMI
und 6,37�mol/min für TMG betrug die Wachstumszeit jeweils 10 s, 14 s und 18 s. Dies
entspricht jeweils einer Schichtdicke von nominell 1,7 nm, 2,3 nm und 3 nm. Die InGaN-
Schichten wurden bei 750 �C überwachsen, d.h. das sich nach den TEM-Ergebnissen
aus Abb. 4.4 ein Quantenfilm gebildet hat, welcher im direkten Kontakt mit den Quan-
tenpunkten ist.
Die Elektrolumineszenzspektren dieser Proben sind in Abb. 5.2 dargestellt. Mit zu-
nehmender Wachstumszeit, d.h. mit zunehmender Dicke der InGaN-Schicht und der
daraus resultierenden höheren Quantenpunkte verschiebt die Emissionswellenlänge von
480 nm für die 10 s-Probe über 500 nm für die 14 s-Probe auf 530 nm für die 18 s-Probe.
Die Ursache für die Wellenlängenverschiebung ist der Quanten-Größen-Effekt. Über
die Wachstumszeit ändert sich die Dicke der abgeschiedenen InGaN-Schicht. Es wird
angenommen, dass die Höhe der Quantenpunkte der vorher abgeschiedenen InGaN-
Schicht (vor dem Phasenseparationsprozess) entspricht, d.h. die Quantenpunkte neh-
men an Höhe zu wenn eine dickere InGaN-Schicht abgeschieden wird. Für den Quanten-
Größen-Effekt bedeutet dies: je kleiner die Strukturen sind, umso mehr entfernen sich
die Energieniveaus der Elektronen- und Lochzustände im Quantenpunkt. Die Über-
gangsenergie erhöht sich und die Wellenlänge verschiebt zu niedrigeren Wellenlängen.
Die Ausgangsleistung der LEDs wurde mit einer Photodiode gemessen, wobei nur das
Licht detektiert wurde, welches unterhalb der Probe durch das Saphirsubstrat austre-
ten konnte. In Tab. 5.1 sind die Ausgangsleistungswerte der LEDs wiedergegeben. Die
Ausgangsleistungen der 10 s- und 14 s-Probe unterscheiden sich nicht wesentlich. Je-
doch gibt es einen starken Intensitätsabfall für die 18 s-Probe, was sich auf den QCSE
zurückführen lässt. Elektronen- und Löcherwellenfunktionen werden räumlich durch die
internen elektrischen Felder im Quantenpunkt getrennt. Der Wellenfunktionenüberlapp
ist reduziert, so dass sich die Rekombinationswahrscheinlichkeit erniedrigt.
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Abbildung 5.2: Variation der Emissionswellenlänge über die Einstellung der Wachs-
tumszeit der InGaN-Lagen. Links dargestellt sind die Spektren der Proben, rechts sind
photographische Bilder der LEDs im Betrieb gezeigt.

Probe, Abscheidedauer Emissions- maximale
der In0,82Ga0,18N-Schicht wellenlänge Ausgangsleistung

10 s 480 nm 137�W
14 s 500 nm 142�W
18 s 530 nm 3 �W

Tabelle 5.1: Emissionswellenlänge und Lichtausgangsleistung der drei LEDs unter ver-
gleichbaren Bedingungen.

Die RT-PL-Analyse dieser Proben mit Hilfe eines 406 nm-Lasers bringt Erkenntnis-
se über die Wirkung des zusätzlichen Quantenfilmes auf die Quantenpunkte, welcher
sich durch die Auflösung der InN-reichen InGaN-Inseln oberhalb der Quantenpunkte
bildet. In Abb. 5.3 sind die Spektren der drei Proben dargestellt. Die Emissionswel-
lenlängen der Proben stimmen mit den Ergebnissen der LED-Proben im elektrischen
Betrieb überein, wobei bei der 18 s-Probe keine Quantenpunktlumineszenz detektierbar
ist. Die Intensität ist so gering, dass sie komplett von der gelben Störstellenlumineszenz
überstrahlt wird. Quantitativ unterscheiden sich die LED-Proben mit 10 s und 14 s je-
doch sehr stark. Die Ursache liegt hier in der Besonderheit der optischen Anregung des
406 nm-Lasers. Die Photonenenergie des Lasers beträgt 3,05 eV, dies bedeutet, dass
GaN für das Laserlicht transparent ist. Deswegen ist bei 694 nm der relativ scharfe
Peak des mit Chrom dotierten Saphirsubstrates (auch bekannt als Rubin) zu erken-
nen. Der Laser hat lediglich die Möglichkeit, die aktive Region direkt anzuregen. Im
GaN werden keine Ladungsträger generiert, es können keine Ladungsträger aus dem
GaN in die aktive Zone relaxieren.
Die 14 s-Probe ist wesentlich intensiver als die 10 s-Probe. Dies hängt mit dem zusätzli-
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Abbildung 5.3: Anregung der LED-
Proben mit einem 406 nm-Laser. Zusätzlich
ist im Graphen ein Spektrum der 10 s-Probe
abgebildet, die mit einem 325 nm-Laser an-
geregt wurde.

chen Material an InGaN zusammen, das durch die höhere Wachstumszeit abgeschieden
wurde. Es wird angenommen, dass sich nach der Phasenseparation größere oder/und
eine größere Anzahl der InN-reichen InGaN-Inseln bilden. Größeren Inseln bleiben bei
dem späteren Auflösungsprozess bei höheren Temperaturen länger erhalten, wodurch
länger Indium in die GaN-Deckschicht eingebaut werden kann. Dadurch wird der In-
GaN Quantenfilm dicker, wodurch mehr aktives Material zur Anregung durch den
406 nm Laser zur Verfügung steht. Eine größere Anzahl der Inseln führt dazu, dass
beim Auflösungsprozess mehr Indium gebildet wird, was in den Quantenfilm eingebaut
werden kann. Der Quantenfilm hat einen höheren InN-Gehalt, wodurch es mehrere
Energieniveaus gibt, d.h. es können mehr Ladungsträger angeregt werden. In beiden
Fällen können aus dem Quantenfilm somit mehr Ladungsträger in die Quantenpunkte
relaxieren und anschließend strahlend rekombinieren.
Zusätzlich ist in Abb. 5.3 die RT-PL der 10 s-Probe dargestellt, um zu demonstrie-
ren, dass die aktive Region unterhalb einer 300 nm dicken p-Schicht mit einem 325 nm
nicht mehr untersucht werden kann. Es ist neben der breiten niederenergetischen gelben
Störstellenlumineszenz auch die breite höherenergetische von Mg-Donatoren verursach-
te Störstellenlumineszenz um 2,8 eV detektierbar [RM05]. Es ist keine Lumineszenz der
aktiven Region detektierbar, d.h. die gesamte Laserintensität wird von der p-dotierten
GaN-Schicht absorbiert.

Die absolut untere Wellenlängengrenze wurde nicht bestimmt, da es u.a. Ziel dieser
Arbeit war, Quantenpunkte für den langwelligen grünen Spektralbereich herzustellen.
Dennoch gab es im Rahmen von weiteren Untersuchungen Ergebnisse, in denen ei-
ne weitere dem Trend folgende Wellenlängenverschiebung festgestellt werden konnte.
Bei diesen Proben wurde keine zusätzliche p-Schicht abgeschieden. Die PL-Spektren
der Proben sind in Abb. 5.4 (links) dargestellt. Für eine Wachstumszeit der InGaN-
Schicht von 8 s bzw. 5 s verschiebt sich die Wellenlänge auf etwa 450 nm bzw. 435 nm.
Es lässt sich annehmen, dass eine weitere Reduzierung der Wachstumszeit die Wel-
lenlänge noch weiter verringern würde.
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Abbildung 5.4: Links: RT-PL-Spektren von zwei Proben mit relativ geringer Wachs-
tumszeit der InGaN-Schicht von 8 s und 5 s unter Anregung mit einem 325 nm Laser.
Rechts: Elektrolumineszenzspektrum einer Probe mit 22 s Wachstumszeit. Bis auf die
Wachstumzeit ist diese Probe identisch mit den Proben aus Abb. 5.2 .

Eine obere Wellenlängengrenze scheint sich für derartige Proben um 535 nm einzustel-
len, wie es in Abb. 5.4 (rechts) dargestellt ist. Das EL-Spektrum einer LED vergleichbar
mit den LED-Proben aus Abb. 5.2, jedoch mit 22 s Wachstumszeit der InGaN-Schicht,
ist verglichen mit der 18 s-Probe nur noch spektral um 5 nm verschoben. Signifikan-
ter dagegen verändert ist die Ausgangsleistung der LED. Während für die 18 s-LED
noch 3 �W gemessen wurden, ist für die 22 s-LED nur eine Ausgangsleistung von bis zu
110 nW detektiert worden. Die Ursache liegt wahrscheinlich in der langen Wachstums-
zeit und der daraus resultierenden dicken Schicht: es wird die kritische Schichtdicke
erreicht und es kommt zum S-K-Wachstum. Diese Annahme ist in guter Übereinstim-
mung mit den Untersuchungen von Dr. T. Yamaguchi an InGaN-S-K-Inseln [YEG+06].
Dieser konnte zeigen, dass es bei einer vergleichbaren Abscheidung zur Bildung von
S-K-Inseln kommt.
Dr. T. Yamaguchi konnte jedoch mit dem “Zwei-Stufen-Wachstum” zeigen, dass sich
noch längerwellige, bei 600 nm emittierende LEDs herstellen lassen [YDT+06]. In Ab-
schnitt 3.6 wurde gezeigt, dass die dritte InGaN-Schicht auf teilweise tensil verspannten
GaN aufwächst, was durch die unteren InGaN-Schichten verursacht wird. Dies führt da-
zu, dass der Composition-Pulling-Effekt reduziert wird und weniger Indium die Quan-
tenpunkte verlässt. Der InN-Gehalt in den Quantenpunkten ist höher, wodurch eine
höhere Wellenlänge erreicht werden kann. Das Wachstum von In0,82Ga0,18N-Schichten
auf InGaN-Pufferschichten wurde in dieser Arbeit nicht durchgeführt, kann aber eine
Methode sein, langwellig emittierende Bauelemente zu erreichen.
Dieser Abschnitt hat gezeigt, dass sich die Wellenlänge der Proben alleine mit Hilfe
der Wachstumszeit über einen Wellenlängenbereich von bis zu 100 nm im blauen bis
grünen Spektralbereich kontrollieren lässt.
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5.1.2 InGaN Quantenpunkte in Vielfachschichten

Um eine möglichst hohe Effizienz der Lichterzeugung in Bauelementen zu erreichen, ist
eine Stapelung der Quantenpunktschichten notwendig. Dies erhöht die Quantenpunkt-
dichte pro Flächeneinheit und vermeidet, dass Ladungsträger aufgrund von Sättigungs-
effekten bei hohen Strömen aus der aktiven Region abwandern. Die maximale noch
sinnvolle Stapelanzahl hängt von der optischen Aktivität jeder Stapelschicht ab. Jede
optisch nicht aktive Schicht trägt zur Absorption und somit zur Effizienzerniedrigung
eines Bauelements bei. Dieser Abschnitt zeigt die Unterschiede zwischen optischer und
elektrischer Anregung von Mehrfach-Quantenpunktstapelschichten.
Um zu zeigen, dass eine Stapelung sinnvoll ist, wurden drei Proben hergestellt, jeweils
bestehend aus einer einfach, dreifach und siebenfach gestapelten Quantenpunktschicht.
Jede In0,82Ga0,18N-Schicht wurde bei 600 �C abgeschieden und anschließend bei 700 �C
mit einer 7 nm GaN-Deckschicht überwachsen. Um für jede weitere InGaN-Schicht wie-
der eine qualitativ hochwertige Oberfläche zu erlangen wurde eine zweite 12 nm GaN-
Deckschicht unter H2-Atmosphäre und während einer 200 s dauernden Temperaturram-
pe von 820-1050 �C gewachsen. Die komplette Struktur schließt stets mit einer 24 nm
GaN-Schicht bei 1050 �C ab. Es ist zu beachten, dass sich durch den Auflösungsprozess
der InN-reichen InGaN-Inseln für jeden Quantenpunktstapel im Bereich zwischen ers-
ter und zweiter GaN-Deckschicht ein InGaN-Quantenfilm bildet. Diese Annahme ist
aufgrund der TEM-Messungen aus Abb. 4.4 gerechtfertigt, da die Wachstumsparame-
ter identisch sind.
Die PL-Spektren der drei Proben sind in Abb. 5.5 (links) dargestellt. Es ist eine Zunah-
me der Intensität und eine Blauverschiebung der Wellenlänge mit zunehmender Stapel-
anzahl zu erkennen. In Tab. 5.2 sind die wesentlichen Ergebnisse zusammengetragen.
Trotz gleicher Wachstumsbedingungen für jede Schicht verschiebt die Wellenlänge von

Anzahl Emissions- Halbwerts- integrierte
Stapel wellenlänge breite Intensität

1 483 nm 0,22 eV 1
3 473 nm 0,19 eV 2,3
7 465 nm 0,19 eV 4,7

Tabelle 5.2: Maximum der Emissionswellenlänge, Halbwertsbreite und integrierte In-
tensität der drei Proben mit jeweils einem, drei und sieben InGaN Quantenpunkt-
stapelschichten. Die integrierten Intensitäten sind auf die ungestapelte Quantenpunkt-
probe normiert. Die Halbwertsbreiten wurden über den Messwerten angepasste Gauß-
Funktionen bestimmmt.

der Probe mit der einfach zur Probe mit der siebenfach gestapelten Quantenpunkt-
schicht um 18 nm. Dennoch gibt es keine Verbreiterung des Peaks, die Halbwertsbreite
nimmt sogar von der einfach zur dreifach gestapelten Quantenpunktschicht ab und
bleibt bei der siebenfach gestapelten Quantenpunktlage gleich. Das zeigt, dass je Pro-
be für alle Schichten relativ homogene Quantenpunkte bezüglich Größe und InN-Gehalt
gewachsen werden können. Die Ursache für die Variation der Wellenlänge ist nicht ge-
klärt. Der Vergleich zwischen Proben aus anderen Serien, z.B. jeweils bestehend aus
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Abbildung 5.5: Links: Vergleich von RT-PL-Spektren der Proben mit einer einfach,
dreifach und siebenfach gestapelten InGaN Quantenpunktschicht. Die Spektren sind mit
Fabry-Perot-Resonanzen überlagert. Rechts: Gemessene optische Lichtstärke bzw. elek-
trische Spannung aufgetragen gegen die eingestellte Stromstärke einer einfach und sie-
benfach gestapelten InGaN Quantenpunktschicht in einer prozessierten LED-Struktur.
Das epitaktische Wachstum der einzelnen InGaN Quantenpunktschichten und GaN-
Deckschichten sind bei allen Proben identisch. In dem oberen Graphen ist der Quotient
aus optischer Ausgangsleistung (O.A.) der Proben mit einer siebenfach und einer einfach
gestapelten Quantenpunktlage in Abhängigkeit der Stromstärke dargestellt.

einer einfach und einer dreifach bzw. einer dreifach und sechsfach gestapelten Quanten-
punktschicht zeigt mit einer Rotverschiebung einen gegensätzlichen Trend (die Spek-
tren der Proben werden hier nicht gezeigt). Gründe können technischer Natur sein wie
z.B. inhomogene Wachstumsflüsse, -temperaturen oder die Auflagefläche der Probe auf
dem Suszeptor.
Der Vergleich der integrierten Intensitäten, normiert auf die Probe mit einer Quan-
tenpunktlage, zeigt einen Anstieg um den Faktor 2,3 bzw. 4,7 für die Probe mit der
dreifach bzw. siebenfach gestapelten Quantenpunktschicht. Es wird nicht ganz eine
erwartete Verdrei- bzw. Versiebenfachung der Intensität erreicht. Berücksichtigt man,
dass die Anregungsintensität des 325 nm-Lasers aufgrund von Absorption für tiefer-
liegende Quantenpunktschichten abnimmt und Emission von den unteren Schichten
von weiter oberen Schichten absorbiert werden kann, so lässt sich annehmen, dass jede
Quantenpunktschicht prinzipiell in der Lage ist, die gleiche Intensität zu emittieren.
Das Stapeln von Quantenpunktschichten ist nach dem Standpunkt der optischen An-
regung erfolgreich und führt zu einer Erhöhung der Quantenpunktlumineszenz. Eine
weitere Erhöhung der Stapelanzahl sollte zu einem weiteren Anstieg der Lumineszenz
führt, jedoch fällt der Gewinn mit jeder zusätzlichen Schicht geringer aus.
In elektrisch betriebenen Bauelementen zeigt sich jedoch ein anderes Verhalten. Der
Vergleich von elektrisch betriebenen LEDs basierend auf einer einfach und einer sie-
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benfach gestapelten Quantenpunktschicht ist in Abb. 5.5 (rechts) dargestellt. In dem
Graphen ist die optische Ausgangsleistung und die angelegte Spannung gegen die
Stromstärke aufgetragen. Zusätzlich ist im oberen Bereich der Quotient aus optischer
Ausgangsleistung der Probe mit siebenfach Quantenpunktstapel und der Probe mit
nur einer Quantenpunktlage als Funktion der Stromstärke gezeigt. Die Probe mit sie-
ben Quantenpunktlagen erreicht lediglich eine Verstärkung der Intensität von 2,46
bei 29 mA. Oberhalb von 115 mA fällt die Verstärkung auf einen Faktor unterhalb
von 2 ab. Bei der einlagigen Probe bzw. der Probe mit siebenfach gestapelten Quan-
tenpunktschichten tritt Sättigung der Intensität bei 140 mA bzw. 125 mA auf. Dies
hängt mit der undotierten GaN-Schicht in der aktiven Zone zusammen, welche für die
Probe mit siebenfach gestapelten Quantenpunktschichten etwa 130-140 nm beträgt,
verglichen mit 19-20 nm für die einlagige Probe. Dies verursacht einen höheren Wi-
derstand und ein schnelleres Aufheizen des Bauelements, wodurch es zur thermischen
Streuung der Ladungsträger aus den Quantenpunktniveaus kommt. Der höhere Wi-
derstand durch die undotierten GaN-Zwischenschichten zeigt sich auch in der Strom-
Spannungscharakteristik. Bei der Probe mit der siebenfach gestapelten Quantenpunkt-
schicht muss eine höhere Spannung angelegt werden, um eine gleiche Stromstärke wie
bei der einlagigen Probe zu erreichen.
Das Ergebnis zeigt, dass für elektrisch betriebene Bauelemente die Quantenpunktstape-
lanzahl wahrscheinlich auf drei beschränkt ist. Eine weitere Erhöhung der Stapelanzahl
würde im Gegensatz zur optischen Anregung zu keiner Erhöhung der Ausgangsleistung
und zu einer Verringerung der Betriebseigenschaften führen.
Die Ursache der nur 2,46-fachen optischen Ausgangsleistung bei der Probe mit sieben
Quantenpunktlagen liegt in der relativ geringen Löcherkonzentration und der geringen
Lochmobilität. Die Löcherkonzentration im p-dotierten GaN ist mit etwa 5·1018 cm−3

ca. eine Größenordnung niedriger als die Elektronenkonzentration im n-dotierten GaN
(vergleiche [Fig03] und [Bö02]). Die effektive Masse von Elektronen in GaN beträgt
0,2 · m0 (m0 ist die Elektronenmasse) [BLRZ01], während die effektive Masse 1,4 · m0

bzw. 0,3 · m0 für ein schweres bzw. leichtes Loch im GaN ist. Die relativ hohe effek-
tive Masse führt zu einer geringen Mobilität der Löcher, wodurch jede weiter von der
p-Schicht entfernte Quantenpunktschicht für Löcher schwerer erreichbar ist.
Ein weiteres Problem ist die Quantenfilmschicht, die sich durch die Auflösung der InN-
reichen InGaN-Inseln oberhalb der Quantenpunkte gebildet hat. Dieser Film kann sich
parasitär auf den Ladungsträgerfluss auswirken, indem Ladungsträger im Film abge-
fangen und dort strahlend rekombinieren oder zu Defekten geführt werden um dort
nichtstrahlend zu rekombinieren. Es ist zu erwarten, dass die Eliminierung des Quan-
tenfilmes zu einer Effizienzerhöhung von Bauelementen führt. In dem Fall könnte eine
Erhöhung der Anzahl der Stapelschichten auf z.B. sieben oder mehr zu einen weiteren
Intensitätsgewinn führen.

5.1.3 Mehrfarbige LED

Die Herstellung von weißen Licht emittierenden LEDs für Beleuchtungszwecke ist für
die Industrie von großem Interesse, da diese stromsparend, langlebig und damit war-
tungsarm sind. Es gibt mehrere Möglichkeiten, weiß emittierende Bauelemente zu er-
halten. Der Einsatz von drei separaten Bauelementen, die jeweils blau, grün und rot
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emittieren, würde im Gesamteindruck weiß ergeben. Diese Methode ist technologisch
jedoch aufwendig, da pro Lampeneinheit drei Elemente kontaktiert werden müssen. Ei-
ne weitere Möglichkeit ist der Einsatz eines Lichtkonverters, z.B. eine Phosphorschicht,
die ein breites Band im gelben bis roten Spektralbereich emittiert [MMMK+05]. In
der Regel wird eine blau oder violett emittierende Leuchtdiode mit einer Phosphor-
schicht versehen. Die blaue/violette und gelbe Emission zusammen ergeben einen wei-
ßen Eindruck. Nachteilig ist hierbei der Wirkungsgrad aufgrund der Lichtkonversion:
ein hochenergetisches blaues Photon erzeugt ein niederenergetisches gelbes/rotes Pho-
ton, die Energiedifferenz geht nichtstrahlend verloren. Desweiteren haben effiziente
Phosphorschicht-LEDs eine kalte Farbtemperatur, welches für den Menschen oftmals
ungewohnt und nicht gewünscht ist. Phosphorschichten mit längerwelliger Emission
leiden jedoch unter einem reduzierteren Wirkungsgrad, da die Energiedifferenz bei der
Lichtkonversion ansteigt.
In diesem Abschnitt wird eine mehrfarbige LED vorgestellt. Dies ist ein erster Ansatz
hin zu einer weiß emittierenden LED auf Basis von InGaN Quantenpunkten.
Zwei Proben wurden hergestellt, jeweils bestehend aus drei Quantenpunktschichten. Je-
de Quantenpunktschicht unterscheidet sich durch die Abscheidedauer, d.h. jede Schicht
emittiert bei unterschiedlichen Wellenlängen. Die weiteren Wachstumsparameter sind
identisch zu den mehrfach gestapelten Quantenpunktschichten der Proben des vorigen
Abschnitts. Die beabsichtigten Emissionswellenlängen sind ca. 450 nm (tiefblau, kurz:
t), 480 nm (blau, kurz: b) und 500 nm (grün, kurz: g). Beide Proben unterscheiden sich
durch die Reihenfolge der Schichten, wobei die erstgenannte Schicht am nächsten zur
n-GaN-Schicht liegt:

Probe R: g-b-t
Probe S: t-b-g

Jede Probe wurde auf zwei Probenstücken gewachsen. Nach dem Wachstum wurde
jeweils ein Probenstück für PL-Untersuchungen mit dem 325 nm Laser entfernt. Die
jeweils anderen Stücke wurden mit einer p-Schicht überwachsen und anschließend zu
einer LED prozessiert. Die p-Schicht besteht aus einer 20 nm p-Al0,2Ga0,8N Elektronen-
Sperrschicht, 250 nm p-GaN und einer hochdotierten 30 nm p+-GaN-Abschlussschicht.

Photolumineszenz

Anregung und Detektion der PL wurde an den Proben von der GaN-Seite durchgeführt,
d.h. die Emission der jeweils oberen Schichten haben den kürzesten Weg zur Ober-
fläche. Die Strahlung der mittleren und unteren Quantenpunktschichten müssen zum
einen mehr GaN durchqueren und zum anderen die überliegenden Quantenpunkt- und
Quantenfilmschichten passieren. In Abb. 5.6 sind die PL-Spektren der beiden Proben R
und S ohne p-Schicht dargestellt. Die Emission beider Proben ist nicht identisch. Pro-
be R entspricht grob den Erwartungen: bei etwa 455 nm (t) emittiert die dritte/obere
Quantenpunktschicht, um 475 nm (b) strahlt die zweite/mittlere Quantenpunktschicht
und bei 495 nm (g) ist die erste/untere Quantenpunktschicht aktiv. Die Intensität der
einzelnen Quantenpunktschichten nimmt leicht ab, je weiter die Schicht von der Ober-
fläche entfernt ist.
Probe S ist dagegen etwas unausgewogener. Die Intensitäten der einzelnen Schichten
variieren stark. Die dritte/obere Quantenpunktschicht (g) weist die höchste Intensität
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Abbildung 5.6: PL-Spektren der Pro-
ben R und S unter Anregung mit einem
325 nm Laser. Beide Spektren wurden mit
der gleichen Integrationszeit gemessen, d.h.
die Intensitäten sind direkt miteinander ver-
gleichbar. Die Spektren weisen im niede-
renergetischen Bereich um 2,2 eV die spek-
tral breite gelbe Störstellenlumineszenz auf,
welche mit Fabry-Perot-Oszillationen über-
lagert sind.

auf und liegt spektral um 495 nm. Die zweite/mittlere Quantenpunktschicht (b) lässt
sich in dem Spektrum kaum ausmachen. Die Intensität der oberen Schicht (g) ist derart
dominant und es kann nur abgeschätzt werden, dass die schwache Schulter bei 475 nm
von der mittleren Quantenpunktschicht kommt. Die erste/untere Quantenpunktschicht
(t) emittiert bei etwa 440 nm und ist von Fabry-Perot Interferenzen überlagert. Diese
Schicht ist spektral um 15 nm bezogen auf die gleiche Schicht der Probe R verschoben.
Ein Vergleich der beiden Proben zeigt, dass jeweils die am nächsten zur Oberfläche
liegende Quantenpunktschicht die größte Intensität aufweist.
Drei optische Mechanismen können für die unterschiedliche Intensitäten der jeweiligen
Quantenpunktschichten verantwortlich sein. Zum einen nimmt die Anregungsdichte der
Laserstrahlung mit der Tiefe ab, da es vom GaN und von den Quantenpunktschich-
ten absorbiert wird. Zum anderen gilt: je tiefer eine Quantenpunktschicht im Material
ist, umso höher ist die Wahrscheinlichkeit, dass sie von Defektstellen, die für die gelbe
Störstellenlumineszenz verantwortlich sind, wieder absorbiert werden. Jedoch ist die-
ser Effekt eher als schwach anzusehen. Zusätzlich können Quantenpunktschichten mit
Photonen höherer Bandlücke die Quantenpunkte mit niedrigerer Energie pumpen.
Daraus lassen sich die Intensitätsunterschiede zwischen den Proben erklären. Bei der
Probe S ist die grüne Emission sehr dominant, da die Anregungsintensität am höchsten
und Reabsorption an Defekten am geringsten ist. Zusätzlich wird die grün emittierende
Schicht von der höherenergetischen Strahlung der unteren Schichten gepumpt. Durch
den Pumpeffekt verlieren die blaue und tiefblaue Emission an Intensität. Bei der Probe
R ist die tiefblaue Lumineszenz etwas stärker als die blaue und grüne, da in der oberen
Schicht die Anregungsintensität am höchsten und die Reabsorption am geringsten ist.
Ein Pumpeffekt findet hier jedoch nicht statt, weshalb die Intensität der tiefblauen
Emission der Probe R nicht so dominant wie die grüne der Probe S ist. Ein Überblick
der einzelnen Effekte auf die jeweiligen Schichten ist in Tab. 5.3 dargestellt.
Mit Hilfe der PL-Spektren lässt sich nicht eindeutig klären, ob sich in beiden Pro-
ben jeweils die gleichen Quantenpunktschichten gebildet haben. Möglich wäre, dass die
jeweils unteren Quantenpunktschichten und Quantenfilme während des Wachstums
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Probe, Quanten- Anregungs- Absorption
punktschicht intensität an Defekten Pumpeffekt

R, tiefblau + + 0
R, blau 0 0 +
R, grün - - ++

S, grün + + ++
S, blau 0 0 0
S, tiefblau - - -

Tabelle 5.3: Vergleich der einzelnen Schichten der Probe R und S bezüglich Anregungs-
intensität, Absorption an Defekten und Pumpeffekt bei Anregung und Detektion von der
Probenvorderseite. Ein “+” bedeutet eine positive Wirkung, “0” steht für neutral und
“-” für negative Wirkung auf die Intensität der jeweiligen Schicht. In der Spalte “Pum-
peffekt” werden “++” vergeben, wenn für eine Schicht die Möglichkeit besteht, von der
Emission der zwei anderen Schichten gepumpt zu werden. Aus der Tabelle lässt sich
ablesen, dass die grün emittierende Quantenpunktschicht der Probe S die günstigsten
Voraussetzung hat und deshalb im Spektrum die stärkste Intensität aufweist.

Verspannung auf die darüberliegenden Schichten ausüben, wodurch sich der Quan-
tenpunktwachstumsprozess verändert. Aufschluss über eine Veränderung der Quan-
tenpunktschichten könnten TEM-Messungen geben, wurden im Rahmen dieser Arbeit
aber nicht durchgeführt.

Elektrolumineszenz

Die EL-Spektren unterscheiden sich von den PL-Spektren und sind stark abhängig von
der Stromstärke, welche durch das Bauelement fließt. Die EL-Spektren der beiden zur
LED prozessierten Proben R und S sind in Abhängigkeit der Stromstärke in Abb. 5.7
dargestellt. Probe R zeigt bei relativ niedrigen Strömen unterhalb von 100 mA Lumi-
neszenz um 445 nm, d.h. dass nur die dritte/obere Quantenpunktschicht optisch aktiv
ist. Bei Strömen zwischen 100 mA und 200 mA wächst bei 480 nm ein zweites Inten-
sitätsmaximum heraus. Diese Lumineszenz wird von der zweiten/mittleren Quanten-
punktschicht emittiert. Die obere Quantenpunktschicht um 445 nm erreicht bei 150 mA
ihre maximale Stärke und bleibt bis 200 mA nahezu konstant. Die mittlere Quanten-
punktschicht erreicht bei 200 mA ihre maximale Intensität, die erst bei 300 mA wieder
abnimmt. Bei 200 mA sind die Intensitäten der oberen und mittleren Quantenpunkt-
schicht nahezu gleich und es bildet sich ein Plateau von etwa 40 nm Breite aus. Die
Halbwertsbreite beträgt 70 nm bzw. 405 meV. Bei 200 mA wird die erste/untere Quan-
tenpunktschicht bei etwa 510 nm aktiv. Jedoch bleibt die Lumineszenz dieser Schicht
bis 360 mA nur als Schulter neben dem stets intensivieren Peak der mittleren Quanten-
punktschicht zu erkennen. Die maximal detektierbare optische Ausgangsleistung wird
bei 175 mA erreicht und beträgt 70�W.
Oberhalb von 200 mA machen sich die ersten thermischen Effekte bemerkbar. Das
Aufheizen des Bauelements wird durch den hohen Stromfluss und die niedrige Wärme-
abfuhr verursacht. Die thermischen Effekte führen zur Anregung der Ladungsträger
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Abbildung 5.7: Dargestellt sind stromstärkeabhängige EL-Spektren von mehrfarbigen
LEDs. Links: Probe R, rechts: Probe S. Im linken Graphen sind die Spektren nicht
im gleichen Stromstärkeintervall dargestellt; es sind die Spektren gezeigt, welche die
stärksten Veränderungen zum jeweils vorigen Spektrum aufgewiesen haben.

aus tiefe in höhere Quantenpunktniveaus. Die Ladungsträger können leichter in das
umgebende GaN entweichen. Die thermischen Effekte wirken sich zuerst auf die relativ
flachen Niveaus der oberen bei 445 nm emittierenden Quantenpunktschicht aus und
erst bei höheren Strömen auf die anderen Schichten. Die Ladungsträger werden aus
den Quantenpunkten gestreut und die Intensität der Schicht nimmt ab. Oberhalb von
250 mA reicht die thermische Energie offenbar aus, um die Ladungsträger auch aus der
mittleren Quantenpunktschicht zu streuen, so dass die Intensität abnimmt.
Die geringe Löcherkonzentration und -mobilität kann eine Ursache für das ungleichmäßi-
ge Einsetzen der Lumineszenz jeder Quantenpunktschicht sein. Die Quantenpunkt-
schicht, die der p-Schicht am nächsten ist, leuchtet zuerst auf. Tritt Sättigung auf, so
haben die Löcher die Möglichkeit bis zur zweiten Schicht vorzudringen usw.

Die stromstärkeabhängigen EL-Spektren der Probe S mit der umgekehrten Reihenfolge
der unterschiedlich emittierenden Quantenpunktschichten ist in Abb. 5.7 (rechts) dar-
gestellt. In Analogie zu Probe R sieht man bei niedrigen Strömen die Lumineszenz der
zur p-Schicht am Nächsten gelegenen, d.h. der dritten/obersten Quantenpunktschicht.
Der Vergleich mit dem PL-Spektrum aus Abb. 5.6 weist eine starke spektrale Verschie-
bung um 25 nm auf, die EL liegt jetzt bei 520 nm. Um 150 mA errreicht die Probe ihre
maximale Ausgangsleistung, die jedoch nur 3�W beträgt und vergleichbar mit der bei
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530 nm emittierenden LED aus Abb. 5.2 ist. Diese Ausgangsleistung ist überraschend
niedrig. In den PL-Untersuchungen (siehe Abb. Abb. 5.6) war die Probe S sogar etwas
intensiver als die Probe R. Für eine derartige Diskrepanz bezüglich der Intensität der
Proben in der PL und EL gibt es keine Anhaltspunkte zur Erklärung.
Aufgrund von thermischen Effekten, d.h. Streuprozessen der Ladungsträger aus den
Quantenpunkten, nimmt die Intensität mit zunehmender Stromstärke oberhalb von
200 mA wieder ab. In diesem Stromstärkebereich zeigt sich die zweite/mittlere Quan-
tenpunktschicht als schwache Schulter neben der Hauptemission. Ob es strahlende Re-
kombination in der ersten/unteren Quantenpunktschicht gibt ist in den Spektren nicht
eindeutig zu klären. Der Vergleich mit der mehr als 20-fach höheren Ausgangsleistung
der Probe R zeigt, dass die mittlere und die untere Quantenpunktschicht kaum optische
Aktivität aufweisen. Die Löcher scheinen enorme Schwierigkeiten zu haben, die obere
Quantenpunktschicht samt darüberliegenden Quantenfilm zu passieren.

Überraschenderweise taucht in dem EL-Spektrum ein Peak auf, der nicht im PL-
Spektrum detektierbar war. Auch wurde diese Emission nicht bei der Probe R oder
bei den anderen LEDs aus Abb. 5.2 detektiert. Schon bei 100 mA ist bei 3,3 eV ein
asymmetrischer Peak sichtbar. Die hochenergetische Seite fällt stark ab, die nieder-
energetische Seite weist einen breiten Ausläufer auf. Mit zunehmender Stromstärke
wandert der Peak stark zu niedrigeren Energien und nimmt stetig an Intensität zu. Bei
350 mA ist der Peak um 300 meV auf 3 eV geschoben, wobei der Unterschied in den
energetischen Flanken nicht mehr so stark ausfällt.
Der Ursprung dieser Lumineszenz ist nicht geklärt. Als erster Ansatz dient die Fest-
stellung, dass die Position und der Verlauf in guter Übereinstimmung mit der DAP-
Rekombination samt LO-Phononen-Repliken ist. Ein detaillierter Blick auf den niede-
renergetischen Ausläufer zeigt, dass dieser leicht moduliert ist (siehe Abb. 5.8). Die
Abstände der Modulation entsprechen den energetischen Abständen der Phononen-
Repliken. Ein derartiger Rekombinationskanal könnte auch die starke Verschiebung mit
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steigender Stromstärke erklären. Bei einem hohen Stromfluss und aufgeheizten Bauele-
ment nimmt die Wahrscheinlichkeit für eine Wechselwirkung zwischen Ladungsträger
und Gitteratomen des Kristalls (Phononenerzeugung) zu, so dass ein reiner DAP-Über-
gang nicht mehr beobachtbar wird. Der DAP-Übergang läuft somit im Zusammenspiel
mit der Erzeugung eines oder mehrerer LO-Phononen ab. Gegen diese These spricht,
dass die DAP-Lumineszenz in PL-Untersuchungen nur bis 150 K detektierbar ist. Wei-
terhin wurde bisher noch nicht von der Elektrolumineszenz der DAP-Rekombination
mit Phonoenrepliken berichtet.
Weitere Ursprünge der Lumineszenz könnte der zusätzlich gebildete Quantenfilm oder
ein Elektronenfluss aus der aktiven Region in die Mg-dotierte GaN-Schicht sein. Die
Elektronen könnten in der p-GaN-Schicht mit den Löchern an den Mg-Störstellen re-
kombinieren.
Auch wenn der Ursprung nicht klar ist, die kurzwellige Lumineszenz scheint die La-
dungsträger abzugreifen, so dass bei der Probe S nur wenige Ladungsträger für die
Rekombination der oberen Quantenpunktschicht und keine für die weiteren Schichten
zur Verfügung stehen.
Dieser Abschnitt hat gezeigt, dass es möglich ist, mehrfarbige LEDs aus mehreren
Quantenpunktschichten zu produzieren. Womöglich muss man sich auf zwei Quanten-
punktschichten reduzieren, da nicht genügend Ladungsträger für mehrere Quanten-
punktschichten zur Verfügung stehen. Die Eliminierung der Quantenfilme sollte jedoch
die nichtstrahlende Rekombination reduzieren, so dass mehr Ladungsträger vorhan-
den wären und somit evtl. mehr Quantenpunktschichten eingesetzt werden können.
Die Anordnung der Quantenpunktschichten sollte sich nach Probe R richten, d.h. die
Quantenpunkten mit den flachsten Energieniveaus sollten der p-Schicht am nächsten
sein.
Um eine weiß emittierende LED zu erreichen bedarf es einer Quantenpunktschicht, die
noch langwelliger im gelben oder roten Spektralbereich strahlt. Es wurde gezeigt, dass
man mit den derzeitigen Strukturen über die Einstellung der Wachstumszeit mit etwa
530 nm eine obere Wellenlängengrenze erreicht hat. Tomohiro Yamaguchi hat in dieser
Arbeitsgruppe mit dem “Zwei-Stufen-Wachstumsmodus” eine bei 600 nm emittierende
LED hergestellt [YDT+06]. In Zusammenhang mit diesem Ergebnis wurde hier schon
gemutmaßt, dass man längerwellige Emitter durch das Wachstum von Quantenpunk-
ten auf InGaN-Pufferschichten erreichen könnte. Dies wäre ein möglicher Ansatz zur
Realisierung von roten und und schließlich weißen LEDs.

5.2 InGaN Quantenpunkte in Laserstrukturen

Quantenpunkte sind hervorragend für den Einsatz in Laserstrukturen geeignet, da
verglichen mit Quantenfilmen u.a. eine Verringerung und Temperaturunabhängigkeit
der Schwellstromdichte sowie ein hoher modaler Gewinn vorhergesagt wird [AS82,
LUS+97]. Dieser Abschnitt soll sich mit dem Einsatz von InGaN Quantenpunkten
als aktives Material in Laserstrukturen beschäftigen.
Der kritische Punkt bei diesem Vorhaben ist die lange Wachstumszeit von mehr als
45 min bei 1050 �C nach der Abscheidung der InGaN Quantenpunkte, um eine vollständi-
ge Wellenleiterstruktur zu erhalten. Es soll demonstriert werden, dass die Quanten-
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punkte stabil sind und sich durch langanhaltende hohe Temperaturen nicht auflösen.
Dies ist ein entscheidender Vorteil gegenüber anderen Methoden zum Wachstum von
Quantenpunkten [ZBG10, CSL+08, WWB+08]. Bisher ist es noch nicht gelungen, sti-
mulierte Emission der Bauelemente auf Basis von InGaN Quantenpunkten zu erhal-
ten. Die Probleme betreffen das Wachstums und die Prozesstechnik, welche in vielerlei
Hinsicht optimiert werden müssen, um die optoelektronischen Eigenschaften der Bau-
elemente zu verbessern und um eine laserfähige Struktur zu erhalten. Dennoch wird
typische spontane Emission der Quantenpunkte im elektrischen Betrieb demonstriert.
Das zeigt, dass es möglich ist, InGaN Quantenpunkte in Laserstrukturen einzubetten.
Zwei Proben wurden in Zusammenarbeit mit Timo Aschenbrenner in der MOVPE
hergestellt, eine enthält eine dreifach und die andere eine siebenfach gestapelte Quan-
tenpunktschicht. Diese Schicht ist eingebettet in eine GaN-Wellenleiterstruktur, wel-
che umgeben von einer AlGaN-Mantelschicht ist. Diese Struktur wurde auf einem
GaN-Substrat mit einer geringen Defektdichte von kleiner als 107 cm−2 abgeschieden.
Dies ist etwa ein bis zwei Größenordnungen niedriger als die Defektdichte von GaN-
Pufferschichten abgeschieden auf Saphir [Bö02]. Zusätzlich ist in diese Struktur eine
AlGaN-Elektronen-Sperrschicht integriert. Den Abschluss bildet eine hochdotierte p-
GaN-Schicht. Der Aufbau, die Abmessungen und weitere Details sind in Abb. 5.9 dar-
gestellt.
Die Prozessierung der Bauelemente auf GaN-Homosubstraten ist in [Den08] ausführlich
diskutiert. Vereinfacht gegenüber einem Prozess auf Saphir ist die n-seitige Kontaktie-
rung, die aufgrund des leitenden GaN-Substrates rückseitig aufgebracht werden kann.
Aufwendig ist die Prozessierung eines schmalen, unterhalb von 10�m breiten p-seitigen
Steges, welcher zur Strompfadeinschnürung dient. Dadurch können bei konstanter ab-
soluter Stromstärke im Bauelement höhere Stromdichten in der aktiven Region einge-
stellt werden. Die Schwellstromdichte wird bei einer niedrigeren absoluten Stromstärke
erreicht, was zu einer reduzierten Erhitzung des Bauelements führt. Dies kann mitunter
entscheidend für den Betrieb einer Laserdiode sein (siehe [Fig03]).
Die Prozessierung und elektrische Charakterisierung der Bauelemente wurde von Ja-
kob Ebeling durchgeführt. Weitere detaillierte Informationen zu dieser Probe finden
sich in [Ebe10] und [Asc10]. Die EL-Spektren sind in Abb. 5.10 (links) abgebildet und
verglichen mit einer LED aus siebenfach gestapelten Quantenpunktschichten, die auf
Saphir gewachsen wurde. Die spektralen Positionen der Emissionen der LED und des
Lasers, jeweils mit sieben Quantenpunktlagen, unterscheiden sich lediglich um 10 nm.
Das 45 min lange Wachstum bei hohen Temperaturen um 1050 �C hat keinen negativen
Einfluss auf die Quantenpunkte. Die Quantenpunkte sind auch nach längeren Wachs-
tumsschritten bei hohen Temperaturen stabil.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde nicht festgestellt, inwiefern der InGaN-Phasensepara-
tionsprozess auf den defektarmen GaN-Substraten abläuft und ob es zur Bildung der
InN-reichen InGaN Inseln kommt. Da sich die Elektrolumineszenz zwischen LED und
Laserstruktur von der spektralen Lage kaum unterscheidet, liegt die Annahme nahe,
dass die spinodale Entmischung unabhängig von der Defektdichte der hier benutzten
GaN-Substrate/-Schichten stattfindet. In Abb. 3.4 wurden zwei Arten von InN-reichen
InGaN Inseln vorgestellt: unsymmetrische kraterförmige Inseln, welche offenbar auf ei-
ner Fadenversetzung sitzen und symmetrische runde Inseln, die wahrscheinlich nicht



120 5 Elektrisch betriebene Lichtemitter auf Basis von InGaN Quantenpunkten

 

GaN−Substrat

A
kt

iv
e

R
e

g
io

n

GaN ZS
ZSGaN

80nm p−GaN

500nm p−AlGaN−oMS

97nm i−GaN−oWL

~1μm n−AlGaN−uMS

95nm n−GaN−uWL

25nm p −GaN+

In
G

a
N

 Q
P

e

20nm p−AlGaN−ES

Abbildung 5.9: Dargestellt ist der Aufbau des La-
sers mit drei Quantenpunktstapeln. Die Laserstruktur
ist auf einem GaN-Homosubstrat aufgewachsen und be-
steht aus einer 1 �m n-dotierten Al0,08Ga0,92N unte-
ren Mantelschicht (uMS), einem unteren 95 nm n-GaN
Wellenleiter (uWL), der aktiven Region, einem 97 nm
intrinsischen GaN oberen Wellenleiter (oWL), einer
20 nm p-dotierten Al0,2Ga0,8N-Elektronen-Sperrschicht
(-ES), sowie einer 500 nm p-Al0,1Ga0,9N oberen Man-
telschicht (oMS), einer 80 nm p-GaN-Schicht und einer
25 nm hoch p-dotierten GaN-Abschlussschicht. Die akti-
ve Region besteht aus einer dreifach gestapelten Quan-
tenpunktschicht mit jeweils 20 nm undotierten GaN-
Zwischenschichten (-ZSen). Die InGaN Quantenpunkt-
(QP-)schicht wurde bei 600 �C abgeschieden. Die GaN-
ZS teilweise bei 700 �C und bei einer Rampe von
820-1050 �C. Die Probe mit der siebenfach gestapelten
Quantenpunktschicht besteht entsprechend aus zusätz-
lichen InGaN Quantenpunktlagen und GaN-ZS. Die Di-
cke der Wellenleiterschichten reduziert sich aufgrund
der zusätzlichen Quantenpunktschichten und GaN-
Zwischenschichten. Die Dicke des unteren Wellenlei-
ters beträgt 53 nm, die des oberen 55 nm. In dem Auf-
bau ist nicht berücksichtigt, dass es wahrscheinlich zur
Bildung eines zusätzlichen Quantenfilms oberhalb der
Quantenpunktschichten gekommen ist, wie es in in den
HRSTEM-Untersuchungen in Abb. 4.4 an der Probe L
gezeigt wurde.

gebunden an eine Defektstelle sind. Es wird demnach weiterhin angenommen, dass es
aufgrund der relativ geringen Defektdichte des GaN-Substrats eher zur Bildung der
runden Inseln kommt. Das Auftreten einer Quantenfilmlumineszenz auch bei den La-
serstrukturen deutet an, dass InN-reiche InGaN Inseln nach der InGaN-Abscheidung
auf der Oberfläche vorhanden sind und bei dem anschließenden Deckschichtwachstum
bei höheren Temperaturen auflösen und zusammen mit dem abgeschiedenen GaN einen
InGaN Quantenfilm bilden, wie es in Abb. 4.4 an der Probe L gezeigt wurde. Die Quan-
tenfilmlumineszenz wird im folgenden diskutiert.
Neben der Quantenpunktlumineszenz zwischen 460 und 470 nm ist auf dem höherener-
getischen Ausläufer die Emission des zusätzlichen Quantenfilmes zu sehen, welcher sich
während des GaN-Deckschichtwachstums durch die Auflösung der InN-reichen InGaN-
Inseln oberhalb der Quantenpunkte bildet. Für die LD mit der dreifach gestapelten
Quantenpunktlage ist der Quantenfilm bei 430 nm am stärksten ausgeprägt. Für die
LD mit sieben Quantenpunktschichten hat die Intensität des bei 415 nm emittierenden
Quantenfilm um etwa eine Größenordnung abgenommen. Die LED bestehend aus sie-
ben Quantenpunktlagen zeigt die schwächste Quantenfilmlumineszenz bei 405 nm.
Die Unterschiede in der Lumineszenzaktivität des Quantenfilmes lässt sich über die
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Abbildung 5.10: Links: EL-Spektren der beiden Laserdioden (LD) mit dreifach und
siebenfach sowie der LED mit siebenfach gestapelten Quantenpunktschichten bei einem
Betriebsstrom von 100 mA. Rechts: Die Lichtleistungsdichte der Proben ist gegen die
Stromstärke aufgetragen. Die Spektren und Graphen der LDs wurden von Jakob Ebeling
gemessen.

Defektdichte erklären. Die LDen sind auf defektarmen GaN-Homosubstraten gewach-
sen. Die Ladungsträger im Quantenfilm können deswegen nur reduziert nicht-strahlend
in Defekten rekombinieren, weshalb relativ viel Lumineszenz des Quantenfilmes detek-
tiert werden kann. Aufgrund der Gitterfehlanpassung zwischen InGaN und GaN kann
davon ausgegangen werden, dass die Schichtqualität nach jeder Quantenpunktschicht
abnimmt. Bei der LD mit sieben Quantenpunktlagen, wo wahrscheinlich nur die obers-
ten Schichten zur Lumineszenz beitragen (siehe Abschnitt 5.1.2), sind die obersten
Quantenfilmschichten auch defektreicher als die obersten der LD mit drei Quanten-
punktstapeln. Hier sind die Bedingungen für nicht-strahlende Rekombiniation wieder
vermehrt gegeben, weswegen die Aktivität des Quantenfilmlumineszenz abgenommen
hat. Für die LED-Probe, die auf einem Saphir-Substrat hergestellt wurde, ist die De-
fektdichte wesentlich höher. Die Ladungsträger im Quantenfilm rekombinieren nicht-
strahlend an den Defekten, so dass kaum Lumineszenz detektierbar ist.
Die Wellenlängenverschiebung des Quantenfilmes kann auch über die Defektdichte er-
klärt werden. Das Indium reichert sich an den Defekten an, wodurch Indium beim
Einbau in den Quantenfilm fehlt [FTR+03]. Mit zunehmender Defektdichte nimmt so-
mit der InN-Gehalt in dem InGaN-Quantenfilm ab, was nach Gleichung 1.2 zu einer
Verschiebung zu kürzeren Wellenlängen führt. Dies wird durch den Trend bestätigt.
In Abb. 5.10 (rechts) sind die Lichtleistungsdichte-Stromstärke-Messungen der Laser-
dioden und der LED miteinander verglichen. Die LD mit dreifach gestapelten Quanten-
punktschichten zeigt die höchste Lichtleistung gefolgt von der LD mit sieben Stapeln.
Die reduzierte Intensität lässt sich zum einen über die Defektdichte erklären, die wahr-
scheinlich bei der LD mit sieben Quantenpunktstapeln in den oberen Stapelschichten
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zugenommen hat. Zum anderen müssen die Elektronen einen längeren und erschwerten
Weg durch die intrinsisch leitende aktive Region zurücklegen, um die oberen Quanten-
punktschichten zu erreichen.
Der Vergleich zwischen LD und LED mit sieben Quantenpunktlagen zeigt, dass Quan-
tenpunkte verglichen mit Quantenfilmen unempfindlicher gegenüber Defekten sind.
Während sich die Quantenpunktlumineszenz zwischen der LD mit drei Quantenpunkt-
lagen und der LED mit sieben Quantenpunktschichten bei 100 mA nur um den Faktor
2,5 unterscheiden, ist die Quantenfilmintensität der genannten Proben schon bei den
normierten Spektren aus Abb. 5.10 (links) um zwei Größenordnungen verschieden. Bei
niedrigen Strömen bis 30 mA unterscheiden sich die Lichtleistungsdichte von Laserdi-
ode und LED kaum, d.h. Defekte spielen bei diesen Strömen keine wesentliche Rolle.
Erst bei Strömen oberhalb von 30 mA weichen die Lichtleistungskurven voneinander
ab. Bei etwa 120 mA sättigt die Lichtleistung der LED und sinkt anschließend wieder
ab, während die Lichtleistungskurve der Laserdiode ein fast lineares Verhalten aufweist.
Die unterschiedliche Erwärmung der Bauelemente macht sich in den Lichtleistungskur-
ven bemerkbar. Dies hängt zum Einen mit der höheren Wärmeleitfähigkeit der GaN-
Homosubstrate verglichen mit dem Saphir-Substrat zusammen, wodurch die Wärme
effizienter abgeführt werden kann. Zum Anderen heizt sich das LED-Bauelement durch
die höhere Defektdichte im Kristall schneller auf.
Die Ergebnisse zeigen, dass das Wachstum der InGaN Quantenpunkte nicht im Zu-
sammenhang mit der Defektdichte steht, wie es oftmals bei Präsentationen und Kon-
ferenzen von Fachkollegen vermutet wurde1. Der Vergleich zwischen der LED und den
LDs zeigt, dass sich die Quantenpunkte unabhängig von der Substratqualität bilden.
Die Quantenpunkte sind sehr temperaturstabil und damit für die Integration in La-
serstrukturen geeignet. Um stimulierte Emission der Bauelemente zu erreichen, sind
jedoch noch einige Punkte zu beachten.
Inwieweit der Quantenfilm sich negativ auf die Betriebseigenschaften der Bauelemen-
te auswirkt, ist nicht eindeutig geklärt. Jedoch ist vorstellbar, dass der Quantenfilm
einen parasitären Einfluss hat und massiv Ladungsträger, im besonderen Löcher, da-
von abhält, in die Quantenpunktschichten vorzudringen. Stattdessen findet strahlende
und vor allem nichtstrahlende Rekombination im Quantenfilm statt. Eine Eliminie-
rung des Quantenfilmes sollte zu einer wesentlichen Verbesserung der Bauelement-
Betriebseigenschaften führen. Desweiteren können Quantenpunktstapelschichten sinn-
voller eingesetzt werden, da mehr Ladungsträger zur Verfügung stehen, die auch in
weiter unten liegende Schichten vordringen könnten. Weitere Punkte zur Verbesserung
der epitaktischen Schichten werden in Abschnitt 5.4 diskutiert.
Neben den Problemen bei Wachstum der Schichten ist auch die Prozesstechnik noch
nicht ausgereift und kann dafür verantwortlich sein, dass die Bauelemente nicht zur
stimulierten Emission angeregt werden können. Der differentielle Widerstand von la-
serfähigen GaN-Laserdioden aus dem Jahr 2002 betrug 3 Ω, während die aktuell disku-
tierten Laserdioden einen Wert von 7,5 Ω haben. Dies zeigt, dass die Prozesstechnologie
nicht optimiert ist. Weitere Probleme der Prozessierung wie der Lift-Off-Prozess in der
Photolithographie, Leckströme durch poröse oder gebrochene Isolatorschichten, die Re-

1Als Argument diente hierbei die ungefähre Übereinstimmung der Größenordnung der Dichten von
Quantenpunkten und Defekten.
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duzierung der Schottky-Barriere im Metall-Halbleiter-Übergang (siehe Abb. 2.7) oder
die Präparation eines Steges mit einer Breite unterhalb von 10�m werden ausführlich
in [Ebe10] und [Asc10] diskutiert.

5.3 Fortschritt auf dem Gebiet der
Einzelphotonenemission

Im Abschnitt 3.4 wurde gezeigt, dass die Quantenpunktdichte mit Hilfe der Wachstum-
stemperatur über einen weiten Bereich von 108 − 1011 cm−2 eingestellt werden kann.
Mit einer hohen Quantenpunktdichte können, wie in den vorigen Abschnitten gezeigt,
einfarbige und mehrfarbige LEDs betrieben werden und prinzipiell eignen sich derartige
Strukturen auch für weiß emittierende LEDs sowie Laserdioden. Eine geringe Quanten-
punktdichte hingegen kann dazu genutzt werden, das Tor für zukünftige Technologien
zu öffnen. Die Quantenkryptographie kann zur abhörsicheren Datenübermittlung ge-
nutzt werden und mit Hilfe eines Quantencomputers könnten sonst zeitaufwendige
mathematische Probleme schnell berechnet werden.
Derartige Technologien können mit einem elektrisch betriebenen Quantenpunkt in einer
Mikrokavität realisiert werden, welcher in der Lage ist, einzelne Photonen zu emittie-
ren. Dieser Abschnitt befasst sich mit dem Fortschritt auf dem Gebiet der elektrisch
betriebenen Einzelphotonenemission.

5.3.1 Nachweis des elektrischen Betriebs eines Quantenpunkts

Der elektrischen Betrieb einzelner Quantenpunkte ist wesentlich aufwendiger als die
optische Anregung mit Hilfe eines Lasers. Problematisch ist die stabile Kontaktierung
der Bauelemente, welche später in einem Kryostaten bei tiefen Temperaturen unter-
sucht werden sollen. Es ist nicht ohne weiteres möglich, Mesastrukturen mit Hilfe des
fokussierten Ionenstrahls zu präparieren, da diese vom elektrischen Strom separiert
wären. Desweiteren behindert die Metallschicht den direkten optischen Zugang zu ei-
nem Quantenpunkt.
Mit Proben aus dieser Arbeitsgruppe, hergestellt von Arne Gust und basierend auf
dem II-VI-Materialsystem, konnte das erste Mal im Jahre 2008 an einem breitlückigem
Halbleitermaterialsystem die Emission eines einzelnen Quantenpunkts unter elektri-
scher Anregung nachgewiesen werden [AGK+08a]. Im Jahre 2009 wurde an diesem
Institut der elektrische Betrieb eines einzelnen Quantenpunktes in einer RCLED (reso-
nant cavity LED) präsentiert [GKO+09]. Damit war der Grundstein gelegt, den elektri-
schen Betrieb auch für einen InGaN Quantenpunkt in Nitrid-basierten Bauelementen
nachzuweisen. In der Literatur findet sich ein Artikel der Gruppe von der Universität
Cambridge in England, die den elektrischen Betrieb von mehreren InGaN Quanten-
punkten gezeigt hat [JTO+08]. Der Nachweis eines einzelnen spektral isolierten InGaN
Quantenpunkts unter elektrischer Anregung ist Joachim Kalden mit Proben, die im
Rahmen dieser Arbeit hergestellten wurden, gelungen [KTS+10a].
Es gibt mehrere Möglichkeiten, den Licht undurchlässigen Ni/Au p-Metallkontakt zu
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umgehen. Zum einen könnte ein transparenter Indiumzinnoxid-(ITO-)Metallkontakt
benutzt werden [LCS+03]. Zum anderen wäre ein dünner Ni/Au-Metallkontakt unter-
halb von 15 nm ausreichend, um noch eine 80 %ige Transparenz zu erhalten [KP04].
Beides hätte den Nachteil, dass ein großflächiger Teil angeregt wird, wodurch die Spek-
troskopie einer einzelnen Linie kaum möglich ist.
Dies lässt sich mit einer prozesstechnischen Eigenschaft des Ni/Au-Metallkontaktes
umgehen. Um die Schottky-Barriere im Metall-Halbleiter-Kontakt zu minimieren, ist
ein Ausheizschritt unter Sauerstoffatmosphäre notwendig. Bei diesem Schritt entste-
hen Nanoaperaturen nach dem Modell von [LJNK07]. Diese können genutzt werden,
um bei vollflächiger Anregung nur einen kleinen Bereich zu spektroskopieren, während
die umgebenden Bereiche durch die Absorption im dicken Metallkontakt ausgeblendet
werden.
Der elektrische Betrieb eines einzelnen Quantenpunkts wurde an der bei 500 nm emit-
tierenden LED aus Abb. 5.2 demonstriert. Der Aufbau der Probe mit den Nanoporen
ist links in Abb. 5.11 dargestellt. Das �-EL-Spektrum der Probe ist im rechten Gra-
phen abgebildet. Das Maximum des EL-Spektrums ist verglichen mit dem Spektrum
aus Abb. 5.2 aufgrund der niedrigen Temperaturen im Bereich von 4 K zu höheren
Energien verschoben. Es ist bei 2,35 eV eine spektral scharfe Einzellinie detektier-
bar, die nahezu untergrundfrei ist. Diese Einzellinie lässt sich bis 150 K verfolgen
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Abbildung 5.11: Links: Schematischer Aufbau der Probe mit der nanoporösen Metall-
maske und dem �-EL-Objektiv über der Probe. Die blauen gestrichelten Linien kenn-
zeichnen den möglichen Lichtweg eines Photons von einem Quantenpunkt (QP) in das
Objektiv was entweder direkt oder über Streuung des Lichtes an der aufgerauten Sa-
phirunterseite geschieht. Rechts: �-EL-Spektrum der bei 500 nm emittierenden LED aus
Abb. 5.2. Die Messung wurde von Joachim Kalden aus der AG Gutowski durchgeführt.
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[KTS+10b, KTS+10a]. Weitere ausführliche Details können in [Kal10] nachgelesen wer-
den. Es sind noch zusätzliche Einzellinien bei 2,39 eV und 2,44 eV erkennbar. Ansons-
ten ist das Spektrum überlagert von der Lumineszenz des Quantenpunktensembles,
die hauptsächlich durch Streuung an der rauen Unterseite des Saphirsubstrates er-
zeugt wird. Die schematische Zeichnung des Lichtwegs ist links in Abb. 5.11 in den
Probenaufbau eingezeichnet. Vermutlich sind aufgrund der Streuung keine weiteren
Einzellinien im Spektrum sichtbar.
Eine Möglichkeit diese störende, gestreute Quantenpunktlumineszenz zu minimieren
ist die Reduktion der Bauelementegröße auf einen Durchmesser von wenigen �m. Dazu
sind technologisch sehr aufwendige Prozessschritte notwendig. Diesen Ansatz hat Malte
Fandrich in seiner Diplomarbeit verfolgt [Fan09]. Darin ging es u.a. um die Prozessie-
rung einer Mikrokavitätsstruktur mit Intrakavitätsmetallkontakten. Im Idealfall enthält
ein derartiges Bauelement einen einzigen elektrisch betreibbaren Quantenpunkt. Der
elektrische Betrieb eines einzelnen Quantenpunkts konnte bisher noch nicht nachgewie-
sen werden, dennoch wurden Fortschritte erzielt, wie die nächsten Abschnitte zeigen
werden.

5.3.2 InGaN Quantenpunkte in einer monolithischen Kavität

Um eine starke Vorzugsrichtung und eine Erhöhung der spontanen Emission eines
Quantenpunkts zu erhalten, bietet sich die Integration von Quantenpunkten in Mikro-
kavitätsstrukturen an. Eine Kavitätsstruktur besteht aus einem Bragg Spiegel (kurz:
DBR für engl. disributed Bragg reflector), welcher in seiner Periodizität durch eine Ka-
vität gestört ist. Hiermit wird bei einer geeigneten Dicke der Kavität erreicht, dass das
sonst undurchlässige Stoppband bei einer gewissen Wellenlänge transparent ist [Dar07].
Um eine Kavitätsstruktur mit InGaN Quantenpunkten zu erhalten wurden zuerst auf
einem GaN-Saphir-Substrat ein 40-fach DBR abgeschieden. Dieser DBR besteht aus
abwechselnden GaN-AlInN-Spiegelpaaren. Der InN-Gehalt im AlInN beträgt 18 %, wo-
durch das AlInN die gleiche Gitterkonstante wie GaN hat. Dadurch wird gewährleis-
tet, dass keine Verspannungen in den Schichten auftreten. Die Schichtdicke ist auf eine
Zielwellenlänge von 500 nm eingestellt worden. Für GaN bzw. Al0,82In0,18N beträgt die
λ/4-Schicht wegen des Brechungsindex von 2,4 bzw. 2,2 bei Raumtemperatur 52,8 nm
bzw. 56,8 nm [Asc10]. Aufgrund von thermodynamischen Effekten (siehe Abschn. 1.2)
findet das Wachstum von Al0,82In0,18N bei 820 �C statt. Die GaN-Schichten wurden
bei 1050 �C abgeschieden. Während der Temperaturrampen fand kein Wachstum statt.
Die Dicke der n-dotierten λ-GaN-Kavität von 208 nm entspricht der Zielwellenlänge
im Medium. Im Zentrum der Kavität wurde eine einzelne InGaN Quantenpunktschicht
bei 600 �C abgeschieden und bei 750 �C mit 8 nm GaN und während einer Temperatur-
rampe von 820-1050 �C mit 12 nm GaN überwachsen, um die restliche obere Kavität
wieder bei optimalen Wachstumstemperaturen abzuscheiden. Auf die Kavität wurde
ein 20-fach DBR aus GaN-Al0,82In0,18N-Paaren gewachsen. Der Aufbau dieser Struktur
ist in Abb. 5.12 (links) dargestellt.
Der Graph in Abb. 5.12 (rechts) beinhaltet das Reflektivitätsspektrum (aufgenommen
bei Raumtemperatur) und die �-PL-Ergebnisse (aufgenommen bei 4 K). Das Stopp-
band hat eine Halbwertsbreite von 0,15 eV und weist den kavitätsmodenbezogenen Dip
bei 2,5 eV auf. Die maximale Reflektivität liegt bei 92 %, was unterhalb des theoretisch
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Saphir
InGaNAlInNGaN

Abbildung 5.12: Links: Probenaufbau der Quantenpunkt-Kavitätsstruktur. Rechts
oben: Vergleich zwischen gemessenen und simulierten Reflektionsspektrum. Bei Raum-
temperatur liegt die Kavitätsmode bei 2,5 eV. Rechts unten: �-PL-Messungen zeigen die
Kavitätsmode bei 2,55 eV und scharfe Einzellinien im höherenergetischen Bereich. Die
Messungen und Berechnungen sind von Moritz Seyfried und Kathrin Sebald durchgeführt
worden. Die Graphen sind aus der Veröffentlichung [SSK+10] entnommen.

berechneten Wert von 95 % liegt. Mehrere Gründe können hierfür verantwortlich sein.
Zum Einen reduzieren Defekte die Reflektivität, da Strahlung absorbiert wird. TEM-
Untersuchungen haben gezeigt, dass die Dicken der einzelnen Schichten nicht konstant
sind, sondern eine leichte Variation aufweisen [DTA+11]. Der GaN-AlInN-Übergang
ist scharf, während der AlInN-GaN-Übergang sehr breit ist. Die Ursache liegt wahr-
scheinlich an der Temperaturrampe von 820-1050 �C, in der kein Wachstum stattfindet.
Hierbei desorbiert Indium bzw. InN aus den obersten Schichten, wodurch diese rau wird
[ADK+10].
Die �-PL Ergebnisse zeigen, dass die Integration der Quantenpunkte erfolgreich war.
Eine breite Quantenpunktbande mit überlagerten spektral scharfen Emissionslinien ist
im Bereich von etwa 2,60-2,85 eV detektierbar. Die Kavitätsmode liegt bei 2,55 eV. Die
Quantenpunktlumineszenz ist spektral auf der höherenergetischen Seite der Mode ge-
legen. Grund hierfür ist die Verstärkung einzelner Quantenpunkte und nicht ein ganzes
Quantenpunktensemble durch die Kavitätsmode. Es ist die Emission eines einzelnen
Quantenpunkts an der hochenergetischen Schulter der Kavitätsmode zu erkennen. Wei-
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tere Details finden sich in [SSK+10].
Aus wachstumstechnischer Sicht ist das Wachstum der oberen Kavität und der oberen
20 Spiegelpaare bezogen auf die Quantenpunkte kritisch. Dieser Prozess dauert mehr
als dreieinhalb Stunden, wobei die Temperaturen von 820-1050 �C variieren. Selbst ei-
ne derart lange Hochtemperatur-Behandlung wirkt sich in keiner Weise negativ auf
die Quantenpunkte aus. Wie schon bei der Laserstruktur in Abschnitt 5.2 zeigt sich,
dass die Quantenpunkte sehr temperaturstabil sind. Die Quantenpunkte sind somit für
derartige Strukturen, welche bei hohen Temperaturen hergestellt werden müssen, sehr
gut geeignet.

5.3.3 Elektrischer Betrieb von Quantenpunkten in einer Kavität

In diesem Abschnitt soll gezeigt werden, dass es prinzipiell möglich ist, einzelne Quan-
tenpunkte in einer Mikrokavität elektrisch zu betreiben. Problematisch ist hierbei die
Tatsache, dass es bisher noch nicht gelungen ist, AlInN im ausreichenden Maße zu do-
tieren. Dadurch wirken diese Schichten wie ein Isolator, wodurch eine einfache Prozes-
sierung z.B. wie bei einer LED nicht möglich ist. Die Lösung ist hierbei die Anwendung
von Intrakavitätskontakten. Dazu wird die Kavität unterhalb der Quantenpunktschicht
n-dotiert und oberhalb p-dotiert. Die Prozessierung ist sehr aufwendig, da versucht
werden muss, die Metallkontakte an die jeweils nur wenige 100 nm dicken dotierten
Schichten heranzuführen.
Um zu zeigen, dass es prinzipiell möglich ist, Elektrolumineszenz eines derartigen Bau-
elements zu erhalten, wurde zuerst eine “makroskopische” Struktur prozessiert. Eine
schematische Darstellung ist in Abb. 5.13 (links) gezeigt. Die Abmessungen des Bauele-
mentes betragen mehrere hundert �m. Die Wachstumsstruktur ist wiefolgt gegliedert.
Auf einem GaN-Saphir-Substrat wurde ein 40-fach DBR abgeschieden, wie es schon im
vorherigen Abschnitt erläutert wurde. Um die Prozesstechnologie zu vereinfachen, wur-
de eine 5λ-Kavität gewachsen. Dies soll gewährleisten, dass das n- und p-dotierte GaN
mit Hilfe des Ionenstrahlätzen leichter offengelegt werden kann, da es beim Ätzen lokal
zu unterschiedlichen Ätzraten kommen kann. Die Kavität bestand aus 500 nm n-GaN,
einer einzelnen InGaN Quantenpunktschicht und 500 nm p-GaN. Auf dieser Struk-
tur wurden weitere zehn Spiegelpaare abgeschieden. Nach der p-Aktivierung wurde
mit Photolithographie und Ionen-Strahl-Ätzen eine 600�m breite quadratische Mesa
präpariert mit einem 200�m breitem Loch im Zentrum. Vorgesehen war eine Ätztiefe
bis ins p-Gebiet des GaN für das Loch im Zentrum und bis ins n-Gebiet außerhalb der
Mesa. Es wurde ein Ni/Au-Metallkontakt in das Loch auf das p-GaN und ein Ti/Al-
Metallkontakt auf das n-Gebiet außerhalb der Mesa abgeschieden.
Das Elektrolumineszenzspektrum des Bauelementes mit den wesentlichen optischen
Eigenschaften ist in Abb. 5.13 (rechts) abgebildet. Die Reflektivität weißt einen ma-
ximalen Wert von 0,82 und einen kavitätsmodenbezogenen Dip bei 510 nm auf. Das
PL-Spektrum wurde vor der Prozessierung der Probe an der untersuchten Stelle durch-
geführt und unterscheidet sich leicht vom EL-Spektrum. Die PL ist außerhalb des
Stoppbands auf der höherenergetischen Seite am Stärksten ausgeprägt. Die EL zeigt
die maximale Intensität bei 510 nm und wird in einem schmalen Bereich um diese Emis-
sion aufgrund des Stoppbandes stark unterdrückt. Der elektrische Betrieb des makro-
skopisch prozessierten Bauelements einer Quantenpunkt-Kavität wurde somit gezeigt.
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Abbildung 5.13: Links dargestellt ist das Schema der prozessierten Kavität. 40-fach
DBR unterhalb und 10-fach DBR oberhalb der 5λ-Kavität. Zentral in der Kavität liegt
die Quantenpunktschicht, welche auf einer 500 nm dicken n-dotierten GaN-Schicht aufge-
wachsen und mit einer 500 nm dicken p-dotierten GaN-Schicht überwachsen ist. Mit Hilfe
von Lithographie und Ionenstrahlätzen wird in die p- und in die n-Schicht geätzt. Der
Ni/Au-Kontakt befindet sich auf dem p-GaN und hat eine Breite von 200�m. Der Ti/Al-
Kontakt befindet sich auf dem n-GaN und hat ebenso eine Breite von 200�m. Die Breite
der Mesastruktur beträgt 600 �m. Rechts dargestellt ist der Graph mit den optischen Er-
gebnissen bezüglich Reflektivität, Photolumineszenz (PL) und Elektrolumineszenz (EL).
Links oben im Graphen ist eine Fotographie eines Bauelements im elektrischen Betrieb
eingesetzt. Es ist die Lumineszenz um den Ni/Au-p-Kontakt zu sehen. Die Reflektivitäts-
sowie PL- und EL-Messungen wurden von Heiko Dartsch durchgeführt.

Die nächste Aufgabe bestand darin, möglichst einen einzelnen Quantenpunkt in einer
Kavität zu betreiben, dessen spontante Emission aufgrund der Kavitätsmode das Bau-
element vertikal durch den oberen DBR verlässt. Die angestrebte Struktur ist vom Auf-
bau der Schichten identisch mit Abb. 5.13 (links), hat jedoch einen Durchmesser von we-
nigen �m. Die Diplomarbeit von Malte Fandrich [Fan09] behandelt die �-Prozessierung
von derartigen Bauelementen mit der fokussierten Ionenstrahlanlage. Hierbei werden
an die freigelegten Seitenfacetten der Mesastruktur Platin-Intrakavitätskontakte ge-
setzt. Durch eine Isolatorschicht getrennt ist somit die n- und p-dotierte GaN-Schicht
kontaktiert. Eine prinzipielle Darstellung ist in Abb. 5.14 gezeigt.
Obwohl die Prozessierung der Bauelemente erfolgreich war und die Strom-Spannungs-
kennlinie (hier nicht gezeigt) im Ansatz eine für einen p-n-Übergang charakteristischen
Verlauf zeigte, wurde bisher noch keine Elektrolumineszenz dieser Bauelemente detek-
tiert. Dies kann mehrere Gründe haben. Zum einem wäre möglich, dass die Intensität
der Probe zu schwach ist, was mit der Größe des Bauelementes zu erklären wäre. Bei
einem typischen Mesadurchmesser von 3 �m und der Annahme, dass eine vergleichbare
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Abbildung 5.14: Probenaufbau einer
elektrisch betriebenen Mikrokavität mit
Intrakavitätskontakten, aus [Fan09]. Der
schwarze Bereich markiert das Saphir-
substrat, der graue die 2�m dicke GaN-
Schicht. Darauf aufgebracht ist der DBR
bestehend aus abwechselnden Spiegel-
paaren von AlInN und GaN. Die Kavität,
hier nicht dargestellt, ist in der unteren
Hälfte n- und in der oberen p-dotiert. Der
n- und der p-Kontakt bestehen aus Pla-
tin, der Isolator besteht aus amorphen
Aluminiumoxid.

LED 100�W bei einer Fläche von 2·10−3 cm2 abstrahlt, wäre eine Lichtleistung von
3,5 nW zu erwarten. Dies liegt fast zwei Größenordnungen unter der LED, die in Abb.
5.4 (rechts) gezeigt ist. Diese LED war schon sehr schwer mit dem bloßen Auge zu
erkennen. Eine nicht mit bloßem Auge zu erkennende Lichtquelle lässt sich nur sehr
schwer in einen einfachen optischen Messstand einjustieren, wodurch eine erfolgreiche
Messung zufallsbedingt ist. Eine Messung in einem �-EL-Aufbau wurde bisher nicht
durchgeführt.
Ein weiteres Problem könnte in der Schottky-Charakteristik des Platin-Halbleiterüber-
gangs liegen. Es ist nicht zu erwarten, dass der unbehandelte Pt-GaN-Übergang eine
ohmsche Charakteristik aufweist wie der bei 500 �C ausgeheizte Au/Ni-GaN-Übergang.
Deswegen ist ein optimaler Betrieb des Bauelements wahrscheinlich nicht gewährleistet.
Hier gilt es evtl. durch geeignete Ausheizschritte den Pt-GaN-Übergang zu optimie-
ren oder alternative Materialien zu verwenden. Zusätzlich sollte berücksichtigt werden,
dass für Metallkontakte auf Flächen senkrecht zur c-Ebene des GaN andere Prozess-
parameter zu einem optimalen Ergebnis führen [BSK+10].

5.4 Ausblick: Ansätze zur Steigerung der InGaN
Quantenpunktemission

In den vorangegangenen Abschnitten gab es starke Hinweise, dass der zusätzliche Quan-
tenfilm oberhalb der Quantenpunkte, welcher durch die Auflösung der InN-reichen In-
GaN Inseln entsteht, womöglich einen stark parasitären und damit negativen Einfluss
auf den Ladungsträgerfluss in einem Bauelement hat. Die Eliminierung dieses Quan-
tenfilms könnte dazu führen, dass keine Ladungsträger mehr im Quantenfilm strahlend
rekombinieren und weniger Ladungsträger an Defekten nicht-strahlend rekombinieren.
Dadurch stehen mehr Ladungsträger für die strahlende Rekombination in den Quan-
tenpunkten zur Verfügung. Es lässt sich annehmen, dass in dem Fall ohne Quanten-
film die Stapelung der Quantenpunktschichten zu einem höheren Lumineszenzgewinn
führen könnte.



130 5 Elektrisch betriebene Lichtemitter auf Basis von InGaN Quantenpunkten

Eine konkrete Möglichkeit zur Eliminierung des Quantenfilmes könnte das Wachstum
der zweiten GaN-Deckschicht bei höheren Temperaturen wie z.B. 900-1050 �C sein. In
dieser Arbeit fand dies üblicherweise bei 820 �C statt. Durch die höheren Tempera-
turen kann es zur vollständigen Desorption von Indium von der Oberfläche kommen,
welches durch die Auflösung der InN-reichen InGaN-Inseln entstanden ist. Für die
Bildung eines InGaN Quantenfilms während des eigentlichen Wachstums der zweiten
GaN-Deckschicht ist somit kein Indium mehr vorhanden. Zwei Punkte sind hierbei noch
zu berücksichtigen. Erstens muss die Temperatur der ersten GaN-Deckschicht niedrig
genug gewählt werden (ca. 700 �C), damit die Auflösung der InN-reichen Inseln nicht
schon während des Wachstums der ersten GaN-Deckschicht stattfindet. Zweitens sollte
die erste GaN-Deckschicht nicht zu dünn gewählt werden, um eine Desorption der GaN
Deckschicht und schließlich der InGaN Quantenpunkte während der Rampe auf hohe
Temperaturen zu vermeiden.
Im den folgenden Abschnitten werden weitere vielversprechende Ansätze zur Steige-
rung der InGaN Quantenpunktintensität aufgezeigt und diskutiert, wie der Einsatz
einer AlGaN-Loch-Sperrschicht und der Einfluss des Gradienten der Dotierkonzentra-
tion. Die letzten drei Unterabschnitte beschäftigen sich mit dem Wachstum von InGaN
Quantenpunkten auf InN-Unterlagen, in AlN-Barrieren und auf unpolaren a-Ebenen
GaN-Pufferschichten. Ziel der Untersuchungen ist die Modifikation des Bandverlaufs.
Energetische Barrieren sollen zur Erhöhung des Ladungsträgereinschlusses führen. InN-
Unterlagen oder das Wachstum auf unpolaren a-Ebenen GaN sollen den Überlapp der
Elektronen- und Lochwellenfunktion erhöhen. Es soll geklärt werden, ob das Wachstum
von Quantenpunkten auch auf diesen modifizierten Unterlagen realisierbar ist dies zu
einer Reduzierung des QCSE (siehe Abschn. 1.6) führt.

5.4.1 Einsatz einer n-AlGaN-Loch-Sperrschicht

In Abschnitt 5.1.3 wurde anhand einer Probe mit dreifach gestapelter Quantenpunkt-
schicht gezeigt, dass die einzelnen Quantenpunktschichten bei unterschiedlichen Strömen
ihr Lichtleistungsmaximum haben. Daraus lässt sich schlussfolgern, dass es zur ther-
mischen Streuung der Ladungsträger aus den Quantenpunktniveaus in das Kontinuum
kommt. Elektronen haben mit 0,2 ·m0 [BLRZ01] (m0: Elektronenmasse) eine geringere
effektive Masse als Löcher mit 1,4 ·m0 für ein schweres und 0,3 ·m0 für ein leichtes Loch
[LTS+96], was einen Streuprozess wahrscheinlicher macht. Allerdings sind die Löcher
aufgrund des Valenzbandversatzes [VM03] näher am Kontinuum, weshalb thermische
Streuung beider Ladungsträger im ähnlichen Maße aus den Quantenpunktniveaus zu
erwarten ist.
Um ein Überströmen der Elektronen aus der aktiven Region in die p-dotierte GaN-
Schicht zu verhindern, hat sich der Einsatz einer Elektronen-Sperrschicht bewährt.
Diese Schicht besteht aus einem Material größerer Bandlücke, welche zusätzlich p-
dotiert ist. In unserer Arbeitsgruppe hat sich eine 20 nm dicke p-dotierte Al0,2Ga0,8N
bewährt [Mei06]. Die Dotierung bezweckt einen Bandversatz zu höheren Energien, wo-
durch die Sperrschicht hauptsächlich im Leitungsband wirkt und den Elektronenfluss
ins p-Gebiet verhindert. Die Löcherleitung wird im Wesentlichen nicht behindert.
Auf eine Löcher-Sperrschicht wurde bei GaN-basierten Bauelementen aufgrund der
niedrigen Mobilität und der geringen Löcherkonzentration bisher verzichtet. Rechnung-
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nen an einer fünffach gestapelten Quantenfilmschicht zeigen, dass die Löcherverteilung
sehr inhomogen ist und schon bei der dritten Schicht nur noch eine verschwindend ge-
ringe Löcherkonzentration vorhanden ist [KCTY09, KTY+09]. Eine Loch-Sperrschicht
ist daher nicht als besonders vielversprechend bezüglich einer Bauelementeoptimierung
anzusehen.
Es soll im folgenden dennoch der Einsatz und die Auswirkungen einer Loch-Sperrschicht
in einem Bauelement diskutiert werden. Drei Proben wurden hergestellt, bestehend aus
einer einzelnen Quantenpunktschicht, die bei 600 �C auf einem n-GaN-Saphir-Substrat
abgeschieden wurde. Im Anschluss wurde während einer Rampe von 750-900 �C unter
N2-Atmosphäre und 900-1050 �C unter H2-Atmosphäre eine GaN-Deckschicht gewach-
sen. Diese alternative GaN-Deckschichtprozedur hatte ursprünglich den Hintergrund,
den Wachstumsprozess zu beschleunigen um Zeit zu sparen. Optische Untersuchungen
haben darauf hingewiesen, dass auch eine derartige Prozedur möglich ist. Da jedoch die
750 �C ein kritischer Parameter bezüglich der Auflösung der InN-reichen InGaN-Inseln
ist und durch die Rampe schnell höhere Temperaturen erreicht werden, ist eine derar-
tige Prozedur nicht mehr zu empfehlen. Es hat sich gezeigt, dass über einen längeren
Zeitraum, speziell nach einer neuen Temperatureichung, 750 �C nicht wieder exakt ein-
gestellt werden kann, wodurch die Reproduzierbarkeit nicht mehr eindeutig gegeben
ist. Im Anschluss an die GaN-Deckschicht wurde bei 1050 �C die 20 nm p-Al0,2Ga0,8N,
die 250 nm p-GaN und die 30 nm p+-GaN Abschlussschicht abgeschieden.
Die erste Probe T wurde ohne Loch-Sperrschicht gewachsen. Die zweite Probe U hat
eine n-dotierte Al0,2Ga0,8N-Schicht in einem Abstand von 10 nm unterhalb der Quan-
tenpunkte. Bei der dritten Probe V beträgt der Abstand der n-dotierten Al0,2Ga0,8N-
Schicht zu den InGaN Quantenpunkten 40 nm. Das Bandschema der Proben ist in Abb.
5.15 (links) abgebildet.
Die Lichtleistungs-Stromstärke-Messungen sind in Abb. 5.15 (rechts) dargestellt. Im
linken Teilgraphen sind die Messungen im Dauerstrichbetrieb, im rechten die Mes-
sungen im gepulsten Betrieb abgebildet. Im gepulsten sowie im Dauerstrichbetrieb ist
Probe V die lichtleistungsstärkste LED gefolgt von Probe T und B. Im gepulsten Be-
trieb, in dem thermische Effekte eine untergeordnete Rolle spielen, ist Probe T etwa
doppelt so hell wie Probe U und Probe V fast doppelt so hell wie Probe T. Keine der
Proben zeigt im betrachteten Bereich Sättigung.
Im Dauerstrichbetrieb hat Probe T ihr Leistungsmaximum bei 300 mA noch nicht
erreicht. Aufgrund der schon ansetzenden Sättigung lässt sich abschätzen, dass eine
maximale Lichtleistung um ca. 150�W bei etwa 350-400 mA erreicht wird. Für Probe
U setzt die Sättigung schon bei relativ niedrigen Stromstärken ein, das Maximum be-
trägt 50�W bei 200 mA. Probe V ist mit 185�W bei 270 mA die leistungsstärkste.
Der Einsatz einer Loch-Sperrschicht weist Vor- sowie Nachteile auf. Eine Loch-Sperr-
schicht im Abstand von 10 nm zur Quantenpunktschicht führt zu einer Verringerung
der Lichtleistung und zu einem frühen Einsätzen der Sättigung. Befindet sich die Loch-
Sperrschicht 40 nm unterhalb der Quantenpunktschicht, so ist die Lichtleistung erheb-
lich gesteigert, und die Sättigung tritt erst bei höheren Stromstärken ein.
Eine Erklärung könnte sein, dass der Einsatz einer Loch-Sperrschicht im Abstand von
40 nm die Löcher effektiv davon abhält, über die aktive Region in die n-Schicht vor-
zudringen. Die Löcherdichte in der aktiven Region ist dadurch erhöht, wodurch die
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Abbildung 5.15: Links dargestellt ist das Bandschema der Proben T, U und V, welche
ohne bzw. mit Loch-Sperrschicht (LS) im unterschiedlichen Abstand zur Quantenpunkt-
(QP-)schicht gewachsen wurde. Rechts sind für die einzelnen Proben repräsentative Ein-
zelmessungen zur optischen Lichtleistung in Abhängigkeit von der Stromstärke abgebil-
det. Im linken Teilbereich sind die Ergebnisse der Messungen im Dauerstrichbetrieb und
im rechten Teilbereich im gepulsten Betrieb dargestellt.

Rekombinationsrate ansteigt, was schließlich zum Intensitätsgewinn führt. Jedoch wi-
derspricht sich diese Annahme mit den Ergebnissen aus den Abschnitten 5.1.2 und
5.1.3, wo ein Vordringen der Löcher in die unteren Quantenpunktschichten nicht oder
nur bedingt stattfindet.
Warum dieser Effekt bei der im Abstand von 10 nm unterhalb der Quantenpunkte ange-
brachten Loch-Sperrschicht nicht sichtbar ist und sogar bezogen zur Probe ohne Loch-
Sperrschicht zu einer Verringerung der Lichtleistung führt, wird hier nicht eindeutig
geklärt. Ein Grund könnte z.B. die Verspannung sein, die die n-AlGaN-Schicht ausübt.
Dies könnte sich sowohl während des Wachstums negativ auf die Bildung der Quan-
tenpunkte auswirken (siehe spinodale Kurven in Abhängigkeit vom Verspannungsgrad
in Abschnitt 1.4.2) als auch den Verspannungsgrad in den Quantenpunkten in der fer-
tigen Struktur erhöhen. Dies würde den QCSE verstärken. Ein weiterer Grund könnte
sein, dass das AlGaN eine niedrige Qualität aufweist, da das Wachstum dieser Schicht
nicht optimiert, sondern lediglich unter GaN-Wachstumsparameter abgeschieden wur-
de. Eine 10 nm dicke GaN-Schicht reicht nicht aus, um diese niedrige Qualität wieder
auszugleichen, d.h. das InGaN wird auf einer Oberfläche mit schlechter Kristallqua-
lität abgeschieden, wodurch letztendlich die Intensität des Bauelements leidet. Eine
40 nm dicke GaN-Schicht dagegen könnte ausreichend sein, dass wieder eine qualitativ
hochwertige Oberfläche für die InGaN Quantenpunkte vorliegt. Eine Prüfung dieser
Annahmen wären mit TEM-Untersuchungen möglich, wurden aber im Rahmen dieser
Arbeit nicht durchgeführt.
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5.4.2 Einfluss des Gradienten der Dotierkonzentration

Im Rahmen der Studienarbeit von Tim Grieb [Gri09] wurde festgestellt, dass die In-
GaN quantenpunktbasierten Proben eine Kapazität aufweisen. Diese Kapazitäten tre-
ten aufgrund von Ladungsträgeransammlungen am Übergang zwischen zwei Schichten
auf. Zur Reduzierung dieses Kapazitätsverhaltens wurden im Rahmen der Diplomar-
beit von Tim Grieb [Gri10] zwei LED-Proben mit einer einzelnen Quantenpunktschicht
hergestellt, bei denen die n-Dotierung nicht direkt unter der Quantenpunktschicht ab-
rupt abbricht, sondern in einer Übergangsschicht linear abnimmt. Bis auf die Über-
gangsschicht sind die Proben vergleichbar mit der bei 500 nm emittierenden LED aus
Abschnitt 5.1.1. Bei der ersten Probe wurde der für die n-Dotierung verantwortliche
Silan-Fluss während des Wachstums des GaN-Substrats in einer 50 nm breiten Über-
gangsschicht von 1 sccm auf 0 sccm linear heruntergeregelt. Bei der zweiten Probe be-
trägt die Dicke der Übergangsschicht 100 nm. Die maximale n-Dotierkonzentration ist
bei der ersten Probe 50 nm und bei der zweiten Probe 100 nm von der Quantenpunkt-
schicht entfernt, d.h. der schwach leitende bzw. intrinsisch leitende Bereich ist bei der
zweiten Probe größer als bei der ersten.
Auf die Ergebnisse bezüglich der Kapazität soll an dieser Stelle nicht eingegangen wer-
den. Vielmehr sollen die Bauelemente bezüglich ihrer Lichtleistung diskutiert werden.
Die maximal gemessenen Lichtleistungswerte der beiden Proben und der bei 500 nm
emittierenden LED aus Abschnitt 5.1.1 sind in Tabelle 5.4 wiedergegeben.

n-Dotierung maximale
Übergangsschicht Ausgangsleistung

keine 140�W
50 nm 35�W
100 nm 20�W

Tabelle 5.4: Maximale Ausgangsleistungswerte für LEDs mit einer linear abnehmenden
Si-Dotierung in der Übergangsschicht verglichen mit einer LED ohne Übergangsschicht.

Die Lichtleistung der Bauelemente nimmt stark ab, je weiter die maximale n-Dotierkon-
zentration von der Quantenpunktschicht entfernt ist. Für ein Bauelement ist es deshalb
sinnvoll, die maximale Dotierung möglichst nah an die aktive Region heranzuführen.
Eine derartige Schlussfolgerung kann auch für die p-Dotierung angenommen werden.
In der Doktorarbeit von Stephan Figge [Fig03] wurde ein Segregationsmodell zum Ein-
bau von Magnesium in GaN für die p-Dotierung vorgeschlagen. Dieses Modell besagt,
dass nur ein prozentualer Teil des auf der Oberfläche vorhandenen Mg in das GaN ein-
gebaut wird. Das restliche Mg schwimmt weiter auf der Oberfläche des GaN auf. Wird
eine kritische Oberflächenbedeckung des Mg überschritten, so kommt es zur Bildung
von V-Defekten. Dabei wird das Mg von der Oberfläche entfernt und in die V-Defekte
eingebaut. Bei konstanten Flüssen der Mg- und Ga-Ausgangsstoffe kommt es somit zu
einem Verlauf der Konzentration, wie es in Abb. 5.16 dargestellt ist. Oberhalb eines
kritischen Mg/Ga-Verhältnisses kommt es nach einer bestimmten GaN-Schichtdicke
zur Bildung von V-Defekten, wobei das Mg von der Oberfläche entfernt und in die
V-Defekte eingebaut wird. Das Mg auf der Oberfläche muss sich neu ansammeln, bis
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Abbildung 5.16: Verlauf der Magne-
siumkonzentration in p-dotierten GaN-
Schichten mit einem Mg/Ga-Wert un-
terhalb (0,020; Kreise) und oberhalb
(0,022; Quadrate) des kritischen Wertes
für die Generierung von V-Defekten, aus
[Fig03]. Im oberen Teilbereich des Gra-
phen ist die Akzeptorkonzentration in
der Schicht in Abhängigkeit der Schicht-
dicke und im unteren Teilgraphen die
durchschnittliche Akzeptorkonzentration
bezüglich der gewachsene Schicht dar-
gestellt. Wachstum mit einem Mg/Ga-
Verhältnis von 0,022 führt etwa alle
70 nm zur Entfernung des Mg von der
Oberfläche; das Mg wird in V-Defekte
eingebaut.

wieder die kritische Oberflächenbedeckung erreicht wird und erneut V-Defekte generiert
werden. Wird ein Mg/Ga-Verhältnis unterhalb des kritischen Wertes gewählt, so wird
die kritische Oberflächenbedeckung von Mg nicht erreicht und es kommt somit nicht
zur Mg-Reduzierung und nicht zur Bildung von V-Defekten. Die Mg-Konzentration
nähert sich asymptotisch der maximal möglichen Konzentration an, bei der es nicht
zur V-Defektbildung kommt.
Ein p-GaN-Wachstumsprozess mit konstanten Flüssen führt in den ersten 50 nm zu ei-
nem annähernd linearen Anstieg der p-Dotierung, wie es in Abb. 5.16 zu erkennen ist.
Bei 50 nm werden erst 80 % der maximalen Konzentration erreicht, erst ab 100 nm liegt
die Konzentration über 95 %. Der Verlauf der Mg-Konzentration unterhalb von 50 nm
ähnelt somit dem Verlauf der oben diskutierten Proben, bei der die n-Dotierung unter-
halb der Quantenpunkte in einer 50-100 nm dicken Übergangsschicht vom Maximalwert
auf null geregelt wird. Es liegt deshalb nahe, dass es zu einer ähnlichen Verbesserung
der Lichtleistung eines Bauelements führen könnte, wenn die maximale p-Dotierung
möglichst nah an die aktive Region herangezogen wird, ohne das es zur Bildung von
V-Defekten kommt. Negative Auswirkungen durch Mg-Diffusion zurück in die aktive
Region, wie es bei quantenfilmbasierten Lichtemittern berichtet wird [KKM+08] und
was zu einer Verschlechterung der Bauelemente-Eigenschaften führt, ist nicht zu erwar-
ten. Das Mg kann nur über Defektstellen zurück in die aktiven Schichten gelangen. Da
quantenpunktbasierte Bauelemente aufgrund des dreidimensionalen Ladungsträgerein-
schlusses die Propagation der Ladungsträger in die Defektstellen weitestgehend verhin-
dert spielt es keine Rolle, ob die Defekte mit Mg dekoriert sind oder nicht.
Zwei einfache Wachstumsprozesse wären möglich, um die maximale Mg-Konzentration
näher an die aktive Region heranzuführen. Zum einen könnte vor dem Wachstum des
GaN die Oberfläche mit Mg bedeckt werden. Vor Erreichen der kritischen Oberflächen-
bedeckung von Mg wird die TMG-Leitung geöffnet und das Wachstum fortgesetzt. Eine
weitere Möglichkeit wäre gleichzeitiges Öffnen beider Gasleitungen zum Reaktor, wobei
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ein konstanter Mg-Fluss eingestellt wird während der TMG-Fluss in einer Rampe von
null auf Endwert für eine bestimmte Zeit geregelt wird. Die zweite Methode hätte den
Vorteil, dass ständig Gallium angeboten wird. Dadurch wird verhindert, dass bei der
Wachstumstemperatur von hier üblichen 1050 �C Gallium aus dem bereits abgeschie-
denen Material desorbiert und evtl. die Quantenpunkte freigelegt werden.
An dieser Stelle soll darauf hingewiesen werden, dass das Ausgangsmaterial Cp2Mg
wie das TMI in fester Form vorliegt. Die Problematik des nicht konstanten Dampf-
drucks aufgrund des Füllstands/der Benutzungsdauer ist in Abb. 2.2 wiedergegeben.
Bei der p-Dotierung werden sehr hohe bzw. gerätebedingt maximale Gasflüsse bis zu
500 sccm eingestellt, welche wie Abb. 2.2 zeigt, stark vom erwarteten Wert abweichen
können. Günstig wäre auch in diesem Fall der Einsatz eines Epison zur Messung der
Schallgeschwindigkeit, worüber die Konzentration in der Gasphase bestimmt werden
kann. Ansonsten sollte stets über Eichproben die Mg-Konzentration im GaN mit ent-
sprechenden Messungen ständig neu bestimmt werden.

5.4.3 InGaN Quantenpunkte auf InN-Unterlagen

Aufgrund der piezoelektrischen Felder im GaN kommt es zu einer Bandverbiegung
wodurch eine räumliche Trennung der Wellenfunktionen von Elektronen und Löchern
auftritt, wie es in Abschnitt 1.6 in Abb. 1.11 dargestellt ist. Dies führt u.a. zu einer
geringeren Rekombinationswahrscheinlichkeit. Dieser Effekt wird QCSE genannt.
Ein Ansatz um den QCSE zu reduzieren, ist der Einsatz einer InN-Monolage [CYW+09].
Die Lage hat eine sehr geringe Ausdehnung in vertikaler Richtung, so dass sich keine
Energieniveaus in dem energetisch tiefen Trog ausbilden können. Die InN-Monolage
hat den Effekt, dass die Elektronenwellenfunktion aus dem energetischen Minimum
des Quantentrogs in dessen Mitte verschoben wird. Resultierend ist ein höherer Über-
lapp der Wellenfunktionen. Ähnliche Effekte können auch mit aufeinander gestapel-
ten InGaN-Schichten erreicht werden, die einen unterschiedlichen InN-Gehalt haben
[AZET08]. In Abb. 5.17 sind Berechnungen der Wellenfunktionen und des Bandverlaufs
im Quantentrogsystem ohne (links) und mit InN-Monolage (mitte, rechts) dargestellt.

Ausgangspunkt bildet ein 1,8 nm dicker In0,3Ga0,7N-Quantentrog. Mit Einsatz einer
monolage InN unter dem Quantentrog erhöht sich in diesem vereinfachten Beispiel
der Überlapp von 55 % auf 61 %. Zusätzlich zum vergrößerten Wellenfunktionenüber-
lapp verschiebt die Wellenlänge stark ins Rote von 488 nm auf 537 nm. Die Verschie-
bung hängt jedoch stark von den gewählten Parametern wie Größe des Quantentrogs
und InN-Konzentration ab und kann durchaus auch eine Blauverschiebung aufweisen
[CYW+09]. In Abb. 5.17 (rechts) ist gezeigt, wie weit die Höhe des Quantentrogs redu-
ziert werden kann, um die gleiche Emissionswellenlänge von 488 nm (2,54 eV) wie im
Fall ohne InN-Monolage zu erreichen. Die Höhe verringert sich in diesem Beispiel von
1,8 nm auf 1,0 nm. Der Überlapp erhöht sich auf 87 %. Der Einsatz von InN-Monolagen
unter die Quantenpunktschicht bzw. unter einer Quantenfilmschicht ist also eine viel-
versprechende Methode, den QCSE zu reduzieren und effiziente langwellige Lichtemit-
ter herzustellen.
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Abbildung 5.17: Wellenfunktionen im Quantentrog ohne und mit InN-Unterlage. Zur
Berechnung des Valenz- und Leitungsbandverlaufs wurden die Daten aus Tab. 1.2 sowie
Formel (1.2) verwendet. Für den InGaN-Quantentrog ist ein relativer Valenzbandversatz
von 0,2 [VM03] und ein piezoelektrisches Feld nach [AMM+02] angenommen (siehe auch
Abschn. 1.6). In der InN-Monolage wurde aufgrund der geringen Dicke das elektrische
Feld vernachlässigt. Effektive Massen der Ladungsträger sind [VM03] entnommen. Zur
Berechnung der Wellenfunktion der Elektronen und Löcher wurde die Schrödingerglei-
chung numerisch gelöst. Das matlab-Programm hat Heiko Dartsch erstellt und wurde um
das elektrische Feld erweitert.

Photolumineszenz von Quantenpunkten auf InN Monolagen

Vier Proben wurden hergestellt, um die Wirkung einer InN Monolage unter den Quan-
tenpunkten experimentell zu untersuchen. Probe W ist die Referenzprobe und besteht
lediglich aus einer Quantenpunktschicht ohne InN-Monolage. Bei den Proben X, Y und
Z war es beabsichtigt, eine InN-Monolage abzuscheiden. Der MOVPE-Prozess beinhal-
tete dabei das Einleiten von 263 sccm TMI bei 600 �C für 4 s (Probe X), 8 s (Probe
Y) und 16 s (Probe Z), wobei bereits eine Abscheidedauer von 4 s nominell einer InN-
Monolage entspricht. Nach dem Abscheiden von InN wurde das Wachstum für 10 s
unterbrochen. Hintergrund dieser Wachstumsunterbrechung ist das auf eine Monolage
selbstlimitierte Wachstum von InN auf GaN aufgrund der großen Gitterfehlanpassung
[YCY+07]. Für das überschüssige Indium soll die Möglichkeit zur Oberflächendiffusion
gegeben werden, wodurch die Ansammlung in Volmer-Weber artigen Inseln ermöglicht
wird, ähnlich wie es nach der Phasenseparation von InGaN auftritt (siehe Abschn. 3.2).
Damit soll, neben den Inseln, nur eine Monolage InN auf der Oberfläche verbleiben.
Anschließend folgte das Wachstum der InGaN Quantenpunkte und das Deckschicht-
wachstum (Wachstumsdetails siehe Abschn. 4.3).
Die Raumtemperatur-PL-Spektren der vier Proben sind in Abb. 5.18 dargestellt. Die
Referenzprobe W strahlt um etwa 490 nm. Der Einsatz von InN führt in Probe X und
Y zu einer Rotverschiebung der Wellenlänge um 10 nm. Aufgrund der unterschiedli-
chen Stärke der gelben, mit Fabry-Perot-Resonanzen überlagerten Störstellenlumines-
zenz sowie der verglichen dazu relativ schwachen Quantenpunktlumineszenz lassen sich
die Intensitäten nur durch einen Fit von zwei Gaußkruven (für gelbe Störstellen- und
Quantenpunktlumineszenz) grob abschätzen. Die Quantenpunktintensität der Probe X
beträgt 76 % und die der Probe Y 113 %, verglichen mit Probe W. Für Probe Z ist
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keine Quantenpunktlumineszenz detektierbar. Nur bei 450 nm ist eine schwache Restlu-
mineszenz erkennbar, die aufgrund der geringen Intensität und der stark verschobenen
spektralen Position auf einen Quantenfilm hindeutet.
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Abbildung 5.18: RT-PL-Spektren der
Proben W, X, Y und Z unter Anregung
mit einem 325 nm Laser. Probe W ist ei-
ne InGaN Quantenpunktprobe ohne InN-
Monolage (ML). Bei Probe X wurde beab-
sichtigt, eine InN-Monolage unterhalb der
InGaN Quantenpunkte abzuscheiden. Bei
Probe Y wurde die doppelte und bei Probe
Z die vierfache Menge an Indium während
des Wachstums der ML angeboten. Nur für
die Proben W, X und Y ist Quantenpunkt-
PL zu sehen, während die Probe Z nur
schwache Lumineszenz wahrscheinlich von
einem Quantenfilm bei 2,75 eV zeigt. Um
550 nm ist die spektral breite gelbe Störstel-
lenlumineszenz zu sehen.

Die PL-Spektren zeigen, dass das Abscheiden von InN vor dem Wachstum der Quan-
tenpunkte im Falle der Probe Y einen positiven Effekt hat. Der Trend, eine höhere
Intensität und eine Verschiebung zu niedrigeren Wellenlängen entspricht den Berech-
nungen, die in Abb. 5.17 graphisch dargestellt sind, auch wenn die Wellenlängenver-
schiebung nicht so stark wie berechnet ausfällt.
Inwiefern es tatsächlich zu der Bildung einer InN-Monolage in der Struktur gekommen
ist, lässt sich hier nicht aufklären. Möglich wäre auch eine komplette Ansammlung des
InN in Inseln, welches beim GaN-Deckschichtwachstums in einen Quantenfilm einge-
baut wird. Eine weitere Diskussion der Ergebnisse ist deshalb an dieser Stelle sehr
spekulativ. Um gefestigte Aussagen zu treffen sind noch weiterführende Untersuchun-
gen wie TEM von der Struktur notwendig. Weitere Proben, wie z.B. eine Probe mit
einer unbedeckten InN-Monolage, können aufklären, ob sich eine InN-Monolage aus-
bildet oder ob eher Akkumulation stattfindet.

5.4.4 Erhöhung des Ladungsträgereinschluss durch AlN-Barrieren

In dieser Arbeitsgruppe wird neben den nitrid-basierten Halbleitern auch Forschung an
dem II-VI-Materialsystem vorangetrieben. Es wurde u.a. gezeigt, dass sich der Einsatz
von breitlückigen MgS-Barrieren um CdSe Quantenpunkten bewährt hat, um das Ein-
schlusspotential der Ladungsträger im Quantenpunkt zu erhöhen [GKH06]. Dadurch ist
die thermische Anregung der Ladungsträger aus dem Quantenpunkt erschwert was zu
einer höheren Lumineszenzausbeute bei Raumtemperatur führt. Im Gruppe-III-Nitrid-
Materialsystem können vergleichbare Barrieren z.B. aus AlN bestehen, da AlN eine
wesentlich größere Bandlücke als InN und GaN aufweist (siehe Tab. 1.2). Einen zusätz-
lichen Effekt haben Barrieren auf Materialien, in denen der QCSE auftritt. Durch die
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Barrieren werden die Wellenfunktionen von den Rändern des Quantentrogs ferngehal-
ten, wodurch sich der Überlapp erhöht.
Die Auswirkungen von AlN-Barrieren auf die Wellenfunktionen von Elektronen und
Löchern sind in den Graphen in Abb. 5.19 dargestellt. Beispielhaft ist in a) ein 1,8 nm
dicker In0,25Ga0,75N Quantentrog ohne AlN-Barrieren gezeigt, dessen Bandkanten durch
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Abbildung 5.19: Es ist der Fall eines Quantentrogs gezeigt, indem die Wellenfunk-
tionen durch die Anwesenheit des QCSE räumlich separiert sind. a) zeigt den Fall von
InGaN in GaN ohne AlN-Barrieren, in b) befindet sich der Quantentrog eingeschlossen
in AlN-Barrieren, c) betrachtet den Fall mit einer unteren und d) mit einer oberen AlN-
Barriere. Durch den Einsatz einer oder zwei Barriereschichten lässt sich der Überlapp
der Wellenfunktionen erhöhen. Ein weiterer Effekt ist die Verschiebung der Übergangs-
energie zu höheren Werten. Eine obere AlN-Barriere wirkt sich stärker auf Überlapp und
Energieverschiebung aus als eine untere AlN-Barriere. Zur Berechnung der Graphen siehe
Erläuterungen in Abb. 5.17. Das matlab-Programm wurde von Heiko Dartsch erstellt.
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das piezoelektrische Feld verkippt sind. Ohne Barrieren liegt die Übergangsenergie bei
2,55 eV und der Überlapp bei 66 %. Mit AlN-Barrieren, wie in b) dargestellt, die eine
Dicke von einer Monolage haben, ist die Übergangsenergie auf 2,85 eV und der Über-
lapp auf 88 % erhöht. Um die gleiche Emissionsenergie von 2,55 eV beim Einsatz von
AlN-Barrieren zu erhalten wäre ein 2,46 nm breiter In0,25Ga0,75N oder ein 1,8 nm brei-
ter In0,318Ga0,682N Quantentrog nötig (nicht in den Graphen in Abb. 5.19 gezeigt). Der
Überlapp wäre dann jeweils 70 % oder sogar 85 %. Der Einsatz von AlN-Barrieren führt
theoretisch zu einer Erhöhung der Rekombinationsrate.
Im Fall einer unteren AlN-Barriere (keine obere Barriere), wie in Abb. 5.19 c) dar-
gestellt erhöht sich der Überlapp auf 77 % und die Energie schiebt auf 2,67 eV. Eine
obere Barriere (keine untere Barriere) (siehe d)) führt zu einem Überlapp von 80 %
und einer Bandlückenenergie des Troges von 2,70 eV. Diese beiden Beispiele werden im
experimentellen Teil näher untersucht. Das Fazit dieser theoretischen Betrachtungen
ist die positive Auswirkung von AlN-Barrieren auf die Intensitätsausbeute, unabhängig
davon, ob nur obere, untere oder beide Barrieren den Quantentrog umgeben. Zusätzlich
führt der Einsatz von AlN-Barrieren stets zu einer Verschiebung zu höheren Energien
bzw. kleineren Wellenlängen.
Es ist jedoch zu berücksichtigen, dass die AlN-Schichten aufgrund ihrer großen Band-
lücke wie eine Widerstandsschicht dem Ladungsträgerfluss entgegenwirkt. Die Ladungs-
träger können die AlN-Barrieren nur durch einen Tunnelprozess überwinden und sollten
deshalb nicht zu dick sein, da sonst die Ladungsträger daran gehindert werden, in die
Quantenpunkte einzudringen. Die AlN-Barriere kann jedoch auch einen positiven Ef-
fekt auf den Stromfluss haben, indem sie die Ladungsträgergeschwindgkeit verringert,
so dass die Ladungsträger nicht mehr über die aktive Region hinausströmen und in
die Quantenniveaus relaxieren können. Dieser Effekt wird bei dem Einsatz von AlInN-
Barrieren unter InGaN Quantenpunkten angenommen [ZBB10].

Photolumineszenz von Quantenpunkten mit AlN Barrieren

Es soll gezeigt werden, welche Auswirkung eine obere und eine untere AlN-Barriere auf
die Quantenpunktlumineszenz hat. Dazu wurden zwei Proben hergestellt. Bei Probe
Φ wurden die InGaN Quantenpunkte direkt auf einer nominellen Monolage AlN ab-
geschieden. Das AlN wurde bei 1050 �C auf einem GaN/Saphir-Substrat abgeschieden.
Bei Probe Ψ wurden die Quantenpunkte mit einer AlN-Monolage bei 750 �C überwach-
sen. Der beabsichtigte Bandverlauf ist in Abb. 5.19 c) für Probe Φ und in d) für Probe
Ψ dargestellt. Problematisch bei Probe Ψ ist die Wachstumstemperatur der oberen
AlN-Schicht bei 750 �C. Es ist nicht klar, in welcher Qualität das AlN aufgebracht
wird und ob die auf der Oberfläche befindlichen Quantenpunkte komplett bedeckt
werden. Aluminium besitzt bei einer derart geringen Temperatur aufgrund der hohen
Bindungsenergie zum Stickstoff kaum Mobilität auf der Oberfläche. Zusätzlich sollte
berücksichtigt werden, dass 750 �C eine kritische Temperatur bezüglich der Auflösung
der InN-reichen InGaN-Inseln ist, d.h. es wird sich In bzw. InN auf der Oberfläche
verteilt haben. Es könnte zur Bildung eines dünnen AlInN-Films anstelle einer AlN-
Monolage gekommen sein.
Die Photolumineszenzergebnisse der Proben verglichen mit der Referenzprobe W ohne
AlN-Barrieren sind in Abb. 5.20 dargestellt. Probe W weist Quantenpunktlumineszenz-
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Abbildung 5.20: PL-Spektren aufge-
nommen bei Raumtemperatur unter An-
regung mit einem 325 nm Laser. Die
Referenzprobe W beinhaltet keine AlN-
Barrieren. Bei Probe Φ sind die Quan-
tenpunkte (QPe) auf einer AlN-Schicht
abgeschieden, bei Probe Ψ ist die AlN-
Schicht auf den Quantenpunkten aufge-
bracht. Bei niedrigen Energien ist die gel-
be Störstellenlumineszenz und bei hohen
Energien die bandkantennahe Emission
von GaN sichtbar.

aktivität um 480 nm auf. Probe Ψ strahlt spektral bei der gleichen Wellenlänge, die
Intensität hat sich nur geringfügig verbessert. Das Wachstum von AlN auf die Quan-
tenpunkte scheint keine wesentlichen Auswirkungen auf die Quantenpunktlumineszenz
zu haben. Die Lumineszenz bei Probe Φ ist dagegen massiv eingebrochen. Das Lu-
mineszenzmaximum ist leicht um 10 nm zu kürzeren Wellenlängen verschoben. Auch,
wenn in Abb. 5.19 c) die Berechnungen eine Blauverschiebung vorhersagen, ist hier
wohl eher der Wachstumsprozess für die Verschiebung und zusätzlich auch für den
Intensitätseinbruch verantwortlich. Es ist denkbar, dass die von der AlN-Schicht verur-
sachte Verspannung das Spinodale Phasendiagramm verändert, wodurch die Bildung
von Quantenpunkten nicht mehr unter idealen Bedingungen stattfindet. Auch ist vor-
stellbar, dass die AlN-Schicht unter einer schlechten Qualität leidet, wodurch auch das
Wachstum der Quantenpunkte beeinträchtigt wird. Hier gilt wie bei der Diskussion
der InN-Monolage, dass noch weitere Untersuchungen wie z.B. TEM an diesen Proben
oder AFM an unbedeckten AlN-Monolagen durchgeführt werden müssen um mehr In-
formationen über die Qualität der AlN-Schicht zu erhalten.
Eine weitere Möglichkeit zur Erzeugung von energetischen Barrieren ist der Einsatz
einer Al0,18In0,82N-Schicht, welche bezogen auf das GaN gitterangepasst ist und das
Auftreten von Verspannungen vermeidet [BCF+07]. Zusätzlich könnte diese Schicht
z.B. mit einer monolage GaN bedeckt werden, da nicht klar ist, inwiefern der InGaN-
Phasenseparationsprozess auf einer AlInN-Oberfläche abläuft.
Die größtmögliche Reduzierung des QCSE könnte mit einer Kombination aus breitlücki-
gen Barrieren und einer InN-Monolage einhergehen. Eine komplette Unterdrückung der
resultierenden piezoelektrischen Felder lässt sich jedoch nur im unpolaren Material, wie
z.B. dem a-Ebenen GaN erreichen.
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5.4.5 InGaN auf unpolarem GaN

Wie in den vorangegangenen Abschnitten gezeigt, lässt sich prinzipiell der Überlapp der
Elektronen- und Lochwellenfunktion durch Einfügen von breitlückigen AlN-Barrieren
und einer InN-Monolage erhöhen. Einen nahezu vollständigen Überlapp lässt sich aber
nur erreichen, indem die resultierenden piezoelektrischen Felder eliminiert werden. In
Abb. 5.21 ist die Stärke der piezoelektrischen Polarisation gegen den Winkel dargestellt.
ϑ = 0◦ entspricht dabei der c-Ebene und ϑ = 90◦ einer Ebene senkrecht zur c-Ebene,
wie z.B. der m-Ebene oder der a-Ebene (Ebenendefinition siehe Abb. 1.1 (rechts)).
Die resultierenden piezoelektrischen Felder verschwinden für Ebenen im Winkel von
ϑ = 45◦ und ϑ = 90◦.

Abbildung 5.21: Die piezo-
elektrische Polarisation Ppz

Lz′ in
Abhängigkeit des Winkels be-
zogen auf die {0001}-/c-Ebene.
Die einzelnen Kurven sind be-
rechnet für In0,05Ga0,95N (1),
In0,1Ga0,9N (2), In0,15Ga0,85N
(3), und In0,2Ga0,8N (4). Aus
[RBNS06].

Das Wachstum von a-planarem GaN findet auf r-planarem Saphir statt [CLW+02]. In
der Arbeitsgruppe von Prof. Hommel hat sich Timo Aschenbrenner mit dem Wachstum
von a-Ebenen GaN beschäftigt [Asc10]. Bei diesem Wachstum handelt es sich um einen
drei-Stufen Wachstumsprozess, welcher aus Nitridierung der Oberfläche, Wachstum
von GaN zuerst unter hohem (1350:1) und dann unter niedrigerem V/III-Verhältnis
(150:1) besteht [AGK+08b]. Es wurde u.a. das Wachstum von InGaN Quantenfilmen
auf a-planarem GaN gezeigt [AFS+08]. Für das Wachstum von InGaN Quantenpunkten
aufgrund eines spinodalen Phasenseparationsprozesses muss zuerst geklärt werden, ob
für diese Kristallrichtung auch eine Mischungslücke existiert. Es wäre der erste Bericht
von unpolaren InGaN Quantenpunkten.
In [Kar98] wird die Berechnung für spinodale Kurven auf Ebenen senkrecht zur c-
Ebene vorgeführt. Da diese Veröffentlichung nicht in einer Zeitschrift gedruckt wurde
und nicht mehr online verfügbar ist, werden die Formeln zur Berechnung hier nochmal
im Detail hingeschrieben. Die Formeln für die chemischen Potentiale μGaN und μInN

für c-Ebenen GaN und InN sind in Abschnitt 1.4.2 wiedergegeben und müssen für
senkrechte Ebenen modifiziert werden. Sie lauten:

μGaN = μ0
GaN +

√
3

4
NAcs{BxxΔ

2
GaN + BxzζΔGaNΔ̃GaN + Bzzζ

2Δ̃2
InN

−[ΔBxx(Δa)2 + ΔBxzζΔaΔc + ΔBzzζ
2(Δc)2]x}

+RT · ln(1 − x) + [W −
√

3

4
NAcs(BxxΔ

2 + BxzζΔΔ̃ + Bzzζ
2Δ̃2)]x2 (5.1)
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und

μInN = μ0
InN +

√
3

4
NAcs{BxxΔ

2
InN + BxzζΔInNΔ̃InN + Bzzζ

2Δ̃2
InN

+[ΔBxx(Δa)2 + ΔBxzζΔaΔc + ΔBzzζ
2(Δc)2](1 − x)}

+RT · ln(x) + [W −
√

3

4
NAcs(BxxΔ

2 + BxzζΔΔ̃ + Bzzζ
2Δ̃2)](1 − x)2. (5.2)

Hierbei gilt:

Δ̃InN/GaN = cInN/GaN − cs , Δ̃ = cInN − cGaN , ζ = as/cs, (5.3)

Δc = c − cs mit c = cInNx + cGaN(1 − x), (5.4)

und

ΔBxx/xz/zz = Bxx/xz/zz,InN − Bxx/xz/zz,GaN, (5.5)

Bxx/xz/zz = xBxx/xz/zz,InN − (1 − x)Bxx/xz/zz,GaN (5.6)

mit den effektiven elastischen Konstanten

Bxx,InN/GaN =
1

2
(C11,InN/GaN − C2

12,InN/GaN

C11,InN/GaN

) (5.7)

Bxz,InN/GaN = C13,InN/GaN − C12,InN/GaNC13,InN/GaN

C11,InN/GaN

(5.8)

Bzz,InN/GaN =
1

2
(C33,InN/GaN − C2

13,InN/GaN

C11,InN/GaN

). (5.9)

Es gelten weiterhin die Formeln (1.19) und (1.20). μ0
GaN und μ0

InN sind die chemischen
Potentiale der binären Materialien GaN und InN, NA ist die Avodadro-Konstante, R
die allgemeine Gaskonstante, T die Temperatur, W der Interaktionsparameter und Cij

(i,j=1...6) sind die jeweiligen elastischen Konstanten. x beschreibt die Konzentration
in InxGa1−xN.
Für die Spinodale gilt die Beziehung:

∂μInN

∂x
=

∂μGaN

∂x
= 0 (5.10)

Die spinodale Kurve für Ebenen senkrecht zur c-Ebene, wie z.B. die a- oder m-Ebene,
ist in Abb. 5.22 dargestellt und verglichen mit der Spinodalen für voll relaxiertes und
verspanntes c-Ebenen InGaN. Gegenüber der Spinodalen für relaxiertes InGaN ist der
instabile Bereich unterhalb der Spinodalen aufgrund der Verspannung in der InGaN-
Schicht reduziert. Der Vergleich mit der Spinodalen für verspanntes InGaN auf einer
c-Ebene zeigt jedoch, dass der instabile Bereich größer ist. Die kritische Temperatur
liegt bei x = 0,76 und beträgt 1021 �C. Somit sollte der InGaN Phasenseparationspro-
zess zur Quantenpunktbildung prinzipiell auch auf a-planarem GaN stattfinden. Auf-
grund der breiteren Mischungslücke sollte dieser Prozess wesentlich stabiler gegenüber
nicht beabsichtigten Gasflußveränderungen sein, wie sie für die TMI-Linie ohne Epi-
son-Regelung vorkommen können (siehe Abschn. 2.2).
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Abbildung 5.22: Spinodale von InGaN auf
Ebenen senkrecht zur c-Richtung (blau) ver-
glichen mit der Spinodalen für voll relaxier-
tes InGaN (rot) und voll verspanntes InGaN
auf c-Ebenen GaN (schwarz).

Wachstum auf unpolaren a-Ebenen GaN

Es wurden zwei Proben in der MOVPE hergestellt, jeweils mit einer InGaN-Schicht
auf a-planarem GaN. Das Wachstum von a-planarem GaN auf einem r-Ebenen Saphir-
Substrat ist von Timo Aschenbrenner optimiert worden [Asc10] und beinhaltet folgende
Schritte: 10 min Nitridierung bei 1050 �C unter einem NH3-Fluss von 5000 sccm; Ab-
scheidung von a-GaN für 5 min bei 1070 �C und einem NH3-/TMG-Fluss von 6500 sccm/
100 sccm; Wachstum einer n-dotierten a-GaN-Schicht bei einem NH3-Fluss von 750 sccm
und einem Silanfluss von 2,5 sccm. Die Dicke der undotierten Schicht beträgt etwa
300 nm, die der dotierten Schicht 600 nm. Auf diese Schichten wurde bei 600 �C eine
In0,82Ga0,18N-Schicht gewachsen. Die Wachstumszeit betrug 10 s, was einer Schicht-
dicke von ∼1,5 nm entspricht. Die erste Probe wurde im Anschluss an das Wachstum
während einer vierminütigen Temperaturrampe auf 700 �C aufgeheizt und anschließend
abgekühlt. Bei der zweiten Probe ist die InGaN-Schicht mit Standardparametern bei
700 �C unter N2-Atmosphäre mit einer nominellen 6 nm-GaN-Schicht und anschließend
bei 820-1050 �C unter H2-Atmosphäre mit nominell 15 nm GaN überwachsen.
Zwei Rasterelektronenmikroskop-Bilder der nicht überwachsenen Probe sind in Abb.
5.23 gezeigt. Die linke Abbildung zeigt, dass die Oberfläche an einigen Stellen nicht
komplett koalesziert ist. Es gibt längliche Gräben, welche senkrecht zur c-Richtung
ausgerichtet sind. Die übrige Oberfläche scheint in der Vergrößerung sehr homogen zu
sein. Einige Inseln sind auf der Oberfläche verteilt, erkennbar als weiße Punkte. Diese
Inseln haben eine Dichte von 2·108 cm−2, einen Durchmesser von etwa 50 nm (bestimmt
aus den REM-Bildern) und eine Höhe von 20-30 nm (bestimmt aus AFM-Messungen,
hier nicht gezeigt). Die Ausmaße sind in guter Übereinstimmung mit den InN-reichen
InGaN-Inseln, welche sich auf c-planarem GaN gebildet haben. Jedoch ist die Dichte
um eine Größenordnung niedriger. Ein Blick in die Gräben zeigt, dass sich die Inseln
vermehrt an den Seitenwänden gebildet haben. Aufgrund der hohen Mobilität des InN
bzw. des In könnte es von der Oberfläche in die offenen Stellen wandern, um sich dort
vermehrt anzulagern. Dies würde die niedrige Inseldichte erklären.
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Abbildung 5.23: REM der a-Ebenen GaN-Probe, auf der In0,82Ga0,18N abgeschieden
und anschließend nicht überwachsen wurde. Die Aufnahmen wurden von Torben Rohbeck
erstellt.

Die detaillierte Aufnahme in Abb. 5.23 (rechts) zeigt, dass neben Defekten (dunkle
Punkte) auf der Oberfläche eine feine Struktur zu erkennen ist, welche an eine langge-
zogene meanderartige Struktur erinnert. Dies könnte an der Anisotropie des a-planarem
GaN liegen. Die REM-Aufnahme zeigt ein ähnliches Bild, wie die REM-Abbildungen
des phasenseparierten InGaN der Proben aus Abb. 3.1. Die REM-Untersuchungen ge-
ben erste Hinweise, dass Phasenseparation und InGaN Quantenpunktbildung auch auf
a-planarem GaN möglich ist.
Röntgenmessungen an a-planarem GaN geben nur bedingt Informationen über die
Probe. In Abb. 5.24 sind die 2θ-ω-Scans der beiden Proben um den symmetrischen
reziproken (11-20)-Reflex dargestellt. Der a-Ebenen GaN-Reflex beider Proben liegt
bei 57,7�und zeigt, dass die GaN-Schichten leicht verspannt auf dem Saphir-Substrat
aufwachsen, da der relaxierte GaN-(11-20)-Reflex theoretisch bei 57,8�liegt. Der GaN-
Reflex der überwachsenen Probe ist leicht verbreitert, was der Vergleich beider Gra-
phen bei 56�-57�und bei 58,2�-58,6�zeigt. Es ist nicht eindeutig, ob diese sehr schwache
Schichtdickenoszillationen von einer InGaN Quantenpunktschicht herrührt, oder ob es
lediglich eine Verbreiterung aufgrund einer qualitativ schlechteren GaN-Schicht, even-
tuell von der GaN-Deckschicht, ist.
Die Bildung eines InGaN-Quantenfilmes kann bei der überwachsenen Probe im We-
sentlichen ausgeschlossen werden, da die Voraussetzung für die Bildung eines InGaN-
Quantenfilmes wie bei den c-Ebenen Proben nicht mehr ausreichend gegeben ist. Es ist
nur eine sehr geringe Dichte der offenbar InN-reichen InGaN-Inseln auf der Oberfläche
vorhanden. Zusätzlich könnte das Indium nach der Auflösung der Inseln bei höheren
Temperaturen in die Gräben wandern. Zur Bildung eines InGaN-Filmes wäre somit
kein Indium mehr vorhanden. XRD- und Tieftemperatur PL-Messungen stützen die
Aussage, dass in der überwachsenen Struktur kein zusätzlicher Quantenfilm vorhanden
ist. Ein mehrere Nanometer dicker Quantenfilm sollte Schichtdickenoszillationen im
Röntgenspektrum zeigen, die hier aber nur Ansatzweise zu erahnen sind und eher von
der Quantenpunktschicht herrühren könnten. Im Tieftemperatur PL-Spektrum ist im
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Abbildung 5.24: XRD 2θ-ω-Messungen der unbedeckten und überwachsenen a-Ebenen
InGaN/GaN Proben (links). Rechts ist die reziproke Gitterkarte um den (11-20)-Reflex
dargestellt. Das a-Ebenen GaN wächst leicht verkippt auf dem r-Ebenen Saphirsubstrat
auf. Die reziproke Gitterkarte wurde von Dr. Stephan Figge aufgenommen.

entsprechenden spektralen Bereich von 2,8-3,2 eV keine Quantenfilmlumineszenz sicht-
bar (das Spektrum wird hier nicht gezeigt).
Aufgrund des Saphir-(2-204)-Reflexes bei 52,542 ist es nicht möglich, ein Signal von den
offenbar InN-reichen InGaN Inseln zu detektieren. Die reziproke Gitterkarte in Abb.
5.24 (rechts) zeigt, dass das a-GaN leicht verkippt auf dem Saphirsubstrat aufwächst,
weshalb in den 2θ-ω-Scans nur ein schwacher Ausläufer des Saphir-Peaks zu sehen ist,
der aber dennoch ausreicht, um ein üblicherweise schwaches InN-Signal zu überstrah-
len.
Das -PL-Spektrum der überwachsenen Probe und die Raumtemperatur-PL-Spektren
beider Proben sind jeweils in Abb. 5.25 dargestellt. Die -PL-Messung zeigt Lumi-
neszenz von InGaN bei 510 nm neben der breiten gelben Störstellenlumineszenz um
560 nm. Da es sich um eine unstrukturierte Probe handelt und deshalb eine Vielzahl
von Quantenpunkten angeregt wird, sind keine spektral scharfen Emissionslinien de-
tektierbar. Zur Reduzierung der Menge der optisch angeregten Quantenpunkte wäre
die Präparation von Mesastrukturen bzw. geeigneten Maskenmaterialien notwendig.
Der Nachweis von scharfen Einzellinien steht deshalb noch aus.
Obwohl die -PL der Quantenpunkte bezogen auf die gelbe Störstellenlumineszenz nur
recht schwach ausgeprägt ist, zeigen die RT-PL-Spektren optische Aktivität der InGaN
Strukturen, sowohl von der offenen Struktur bei 510 nm, als auch von der überwachse-
nen Struktur um 525 nm. Dies ist insgesamt etwas langwelliger als bei den um 490 nm
strahlenden c-planaren Vergleichsproben (siehe Abb. 3.9). Die optische Aktivität bei
RT weist auf den Quantenpunktcharakter der Strukturen hin.
Insgesamt ist die Lumineszenzaktivität beider Proben gering im Vergleich mit auf c-
Ebenen basierten Proben wahrscheinlich aufgrund des defektreichen a-planarem GaN.
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Abbildung 5.25: �-PL- (links) bei 4K und RT-PL-Untersuchungen (rechts) von a-
Ebenen InGaN/GaN. Im linken Graphen ist InGaN-Lumineszenz bei 510 nm neben der
breiten gelben Störstellenlumineszenz zu erkennen. Im rechten Graphen strahlt die über-
wachsene Probe bei 525 nm, die unbedeckte Probe zeigt Lumineszenz bei etwa 505 nm.
Neben der im Spektrum dominierenden InGaN-Lumineszenz ist auch die gelbe Störstel-
lenlumineszenz zu sehen. Die beiden Peaks im niederenergetischen Bereich des �-PL-
Spektrums um 2,05 eV und 2,1 eV sind Messartefakte. Das �-PL-Spektrum wurde von
Moritz Seyfried gemessen.

Nicht klar ist, inwieweit sich InGaN in den Gräben angelagert hat und ob es dort zur
Lumineszenz beiträgt. Auch hier gilt, dass stichhaltige Aussagen erst durch zusätzliche
Experimente wie TEM gemacht werden können. Außerdem bedarf es weiterer Pro-
benserien, um einen optimalen Parametersatz für InGaN Quantenpunkte zu erhalten.
Zuerst muss hierbei natürlich die a-planare GaN-Schicht qualitativ verbessert werden.
Aufgrund der schlechten Kristallqualität des a-planarem GaN kommt der Vorteil des
eliminierten QCSE nicht zum Tragen. Als Alternative bietet sich das Wachstum auf a-
planarem oder m-planaren GaN-Substraten an. Mit dem ammonothermalen Wachstum
[DDG+08] werden GaN-Einkristalle von hoher Qualität hergestellt, die in die entspre-
chenden Richtungen geschnitten und dann geschliffen werden können [KRZ+09]. Die
Substrate sind derzeit jedoch noch sehr teuer.

Zusammenfassung des Kapitels

Das Kapitel hat sich im Wesentlichen mit der Anwendung von InGaN Quantenpunkten
in Licht emittierenden Bauelementen beschäftigt. Es wurde gezeigt, dass die Emissi-
onswellenlänge in einem Bereich von 100 nm vom tiefblau bis grün alleine über die
Schichtdicke eingestellt werden kann. Die Stapelanzahl der Quantenpunktschichten ist
in Bauelementen auf etwa drei beschränkt, was vermutlich mit dem zusätzlichen pa-
rasitär wirkenden Quantenfilm zusammenhängt. Eine mehrfarbige LED wurde präsen-
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tiert, dessen Emission im blauen und grünen Spektralbereich liegt. InGaN Quanten-
punkte lassen sich auf hochwertigen Substraten abscheiden und in Laserstrukturen
einbetten. Das 45 minütige Wachstum der nachfolgenden GaN-Schichten bei hohen
Temperaturen von 1050 �C hat keinen schädlichen Einfluss auf die Quantenpunkte. Sie
bleiben erhalten und sind damit sehr temperaturstabil. Der Nachweis des elektrischen
Betriebs von einzelnen InGaN Quantenpunkten ist gelungen. InGaN Quantenpunkte
wurden erfolgreich in Kavitäten integriert und eine makroskopische Kavitätsstruktur
wurde prozessiert und elektrisch betrieben. Zur Bauelementeoptimierung wurden di-
verse Ansätze vorgestellt, wie z.B. der Einsatz einer n-AlGaN-Loch-Sperrschicht zur
Erhöhung der Intensität. InGaN Quantenpunkte auf InN-Monolagen und umgeben von
AlN-Monolagen können den QCSE reduzieren. Erste Ergebnisse von InGaN Quanten-
punkten auf unpolaren a-Flächen GaN wurden präsentiert. Ähnliche Strukturen wie bei
dem Wachstum auf c-Flächen zeigen sich auf der Oberfläche: meanderartige Strukturen
sowie größere Inseln geben Hinweis auf einen spinodalen Entmischungsprozess.





6 Lichtabsorbierende InGaN
Strukturen - Photovoltaik

In dem letzten Kapitel dieser Arbeit geht es nicht um die Fähigkeit der Strukturen,
Licht zu emittieren, sondern Licht zu absorbieren, wobei Ladungsträger angeregt wer-
den. Diese Eigenschaft kann genutzt werden, um photovoltaische Bauelemente herzu-
stellen, die in der Solarzellentechnologie genutzt werden können.
Das Prinzip einer Solarzelle ist in Abb. 6.1 gezeigt. Eingestrahltes Licht mit ausreichen-
der Energie regt Elektronen aus dem Valenzband (VB) ins Leitungsband (LB) bzw.
Löcher aus dem LB ins VB an, die im elektrischen Feld des p-n-Übergangs getrennt
werden. An den n- und p-Kontaktstellen kann eine Spannung abgegriffen werden, die
der Potentialdifferenz der Quasi-Ferminiveaus an den Kontaktstellen entspricht (siehe
Abb. 6.1 rechts).
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p−n−
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Abbildung 6.1: Links dargestellt ist der Bandverlauf eines p-n-Übergangs. Im p-
/n-Halbleiter erzeugen die Dotieratome Akzeptor-/Donatorniveaus (EA/ED) in der
Bandlücke nahe der Valenzband-(VB)/Leitungsband-(LB)kante. Das Zusammenfügen ei-
nes p- und n-Halbleiters führt zur Anpassung der Ferminiveaus EF , wodurch ein Diffussi-
onsstrom der Ladungsträger erzeugt wird. Übrig bleiben negative Raumladungszonen im
p-Halbleiter und positive im n-Halbleiter, jeweils im Kontaktgebiet. Die Raumladungs-
zonen erzeugen ein elektrisches Feld, welches vom n-Halbleiter in Richtung p-Halbleiter
zeigt. Rechts: Wird Licht ausreichender Energie eingestrahlt, kann dieses unter Anre-
gung eines Elektrons aus dem VB ins LB absorbiert werden. Das elektrische Feld trennt
die Ladungsträger und führt sie zu den Randbereichen. Die Ladungstrennung erzeugt
eine Bandverbiegung, es entstehen Quasi-Ferminiveuas EFq,p im p-Halbleiter und EFq,n

im n-Halbleiter. An den Randbereichen kann eine Spannung abgegriffen werden, die der
Differenz der Quasi-Ferminiveaus entspricht.
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Es wird nur die Strahlung optimal genutzt, dessen Energie mit der Bandlücke über-
einstimmt. Niedrigere Strahlungsenergien werden nicht verwertet, da die Energie nicht
ausreicht, Ladungsträger über die Bandlücke zu heben. Höhere Strahlungsenergien wer-
den nur anteilig genutzt, da die Ladungsträger weit über die Bandkante hinaus in das
Band angeregt werden. Die zusätzliche Energie geht durch ultraschnelle Relaxations-
prozesse (Phononenerzeugung) der Elektronen zur LB-Unterkante bzw. der Löcher zur
VB-Oberkante verloren.
Der nutzbare Spektralanteil für eine Silizium-Solarzelle ist in Abb. 6.2 a) dargestellt
und sollte nicht mit der maximalen thermodynamischen Effizienz für die Umwandlung
von unkonzentrierter Sonnenstrahlung in elektrischer Energie für einen einzelnen Ab-
sorber verwechselt werden, welche nach Shockley und Queisser 31 % beträgt [SQ61].
Die Strahlungsleistungsdichte u(λ, T ) des schwarzen Körpers ist mit der Planckschen
Strahlungsformel berechnet, wobei eine Sonnenoberflächentemperatur von 5800 K an-
genommen wurde. Die Strahlungsformel lautet:

u(λ, T ) =
8πhc

λ5

1

ehc/λkT − 1
(6.1)

wobei λ die Wellenlänge, T die Temperatur, h das Plancksche Wirkungsquantum, c die
Lichtgeschwindigkeit und k die Boltzmann-Konstante ist. Absorption von der Sonne
und vor allem von der Erdatmosphäre wurde nicht berücksichtigt, weshalb die Berech-
nungen eher Weltraumbedingungen entsprechen.
Silizium hat eine Bandlücke von 1,107 eV, was einer Wellenlänge von 1120 nm ent-
spricht. Ein eingestrahltes Photon kann nur genutzt werden, wenn die Photonenener-
gie höher als die Bandlückenenergie ist. Im Fall von Silizium kann demnach nur der
Spektralteil von 0-1120 nm absorbiert werden. Optimal wird die Photonenenergie in
elektrische Energie umgewandelt, wenn die Photonenenergie gleich der Bandlücken-
energie ist, für höhere Photonenenergien reduziert sich die genutzte Energie um den
Faktor λBL,Si/λ. Das nutzbare Spektrum einer Siliziumzelle ist demnach:

Snutz =

1120 nm∫
0

u(λ, T )

λBL,Si/λ
dλ (6.2)

Die gesamte eingestrahlte Photonenenergie ist das Integral der Schwarzkörperstrahlung
über alle Wellenlängen:

Sgesamt =

∞∫
0

u(λ, T )dλ (6.3)

Der prinzipiell nutzbare Anteil des Spektrums Anutz ist der Quotient aus Snutz und
Sgesamt:

Anutz, Si =

1120 nm∫
0

u(λ,T )
λBL,Si/λ

dλ

∞∫
0

u(λ, T )dλ

(6.4)

wobei λBL,Si die entsprechende Wellenlänge der Silizium-Bandlücke ist. Für Silizium-
Solarzellen berägt der maximal nutzbare Anteil am emittierten Sonnenspektrum in
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Abbildung 6.2: Schematische Darstellung
des nutzbaren Spektralanteils einer Silizium-
Solarzelle in a) und einer InGaN basierten
Tandem-Solarzelle in b). Die Schwarzkörper-
strahlung wurde mit Hilfe der Planckschen
Strahlungsformel für einen 5800 K heißen
Körper berechnet. Es wurde jegliche Ab-
sorption der Sonne und der Erdatmosphäre
nicht berücksichtigt. Eine Si-Solarzelle kann
demnach maximal 43% der Strahlungsener-
gie nutzen. Die InGaN-Tandem-Solarzelle da-
gegen nutzt 68 %. c) schematischer Aufbau ei-
ner InGaN-Tandem-Solarzelle, angelehnt an ei-
ne GaAs/InGaP-Tandem-Solarzelle [OKKF89].
In jedem p-n-Übergang befindet sich eine In-
GaN bzw. InN-Schicht. Die oberste In0,33GaN-
Schicht ist aufgrund der großen Bandlücke für
Photonen größerer Wellenlängen transparent.
Diese können von den unteren Schichten ab-
sorbiert werden. Die p-n-Übergänge sind mit
Tunnel-Übergängen untereinander verbunden.
Das Prinzip eines Tunnel-Übergangs ist in d)
dargestellt. Die Schichten sind derart hochdo-
tiert, dass das Ferminiveau im p++-Gebiet im
Valenzband und im n−−-Gebiet im Leitungs-
band liegt. Die Elektronen können ohne ener-
getischen Verlust aus dem p++-Gebiet ins n−−-
Gebiet tunneln.
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diesem Beispiel 43 %. Dieser Wert entspricht nicht dem Wirkungsgrad einer Solarzelle,
da noch andere Faktoren berücksichtigt werden müssen, wie z.B. Verluste durch strah-
lende Rekombination oder Rekombination an Defekten und Verluste an den Metall-
Halbleiter-Übergängen.
Eine Erhöhung des nutzbaren Spektralanteils kann erzielt werden, indem Schichten un-
terschiedlicher Bandlückenenergien übereinandergestapelt werden. Man spricht hierbei
von einer Tandem-Solarzelle [OKKF89]. Der nutzbare Spektralanteil einer Dreifach-
Tandem-Solarzelle aus hier beispielhaft gewählten In0,33Ga0,67N, In0,66Ga0,34N und InN
berechnet sich zu:

Anutz, InGaN =

603 nm∫
0

u(λ,T )
λBL,In0,33Ga0,67N/λ

dλ +
1080 nm∫
603 nm

u(λ,T )
λBL,In0,66Ga0,34N/λ

dλ +
1771 nm∫
1080 nm

u(λ,T )
λBL,InN/λ

dλ

∞∫
0

u(λ, T )dλ

(6.5)
und beträgt in diesem Fall 68 %. Der nutzbare Spektralanteil ist graphisch neben dem
schematischen Aufbau einer InGaN-Tandem-Solarzelle mit Tunnel-Übergängen in Abb.
6.2 b) - d) dargestellt. Prinzipiell ist eine Vielzahl von Schichten auf Basis von AlInGaN
möglich, wodurch theoretisch als Grenzwert ein nutzbarer Spektralteil von 92 % erzielt
werden kann. Das bedeutet, dass sich das AlInGaN und besonders das InGaN aufgrund
der Bandlückenenergie von 0,7 eV bis 3,4 eV sehr gut für photovoltaische Anwendungen
eignet.
Da die einzelnen Schichten einer Tandemsolarzelle wie in Reihe geschaltete Span-
nungsquellen agieren, addieren sich die einzelnen Teilspannungen. Bezüglich des Ge-
samtstroms sollte jede Schicht die gleich Stromstärke liefern, da ansonsten der Ge-
samtstrom die Stromstärke der Schicht mit dem geringsten Elektronenfluss annimmt.
Dies ist bei der Wahl des hier gewählten Beispiels der InGaN-Tandem-Solarzelle mit
x = 0,33, x = 0,66 und x = 1 der Einfachheit halber nicht berücksichtigt.
Bei erdgebundenen Anwendungen sollte berücksichtigt werden, dass ein Großteil der
UV-Strahlung absorbiert wird. Desweiteren gibt es mehrere breite Absorptionsbanden
im infraroten Spektralbereich. Aufgrund der großen Bandlücke ist AlInGaN für Anwen-
dungen im Weltraum geeignet, da dort der hochenergetische Teil der Sonnenstrahlung
nicht durch die Erdatmosphäre absorbiert wird.
Silizium hat sich als günstiges Solarzellenmaterial bewährt, jedoch ist der Wirkungs-
grad von Si-basierten Solarzellen mit derzeit bis zu 20 % recht gering. Bei der Nutzung
von InGaN könnten die Herstellungskosten durch Lichtkonzentration [JM75] mit Hilfe
von Linsen oder Spiegeln reduziert werden. Die dabei entstehenden höheren Tempe-
raturen im Solarzellenbauelement sollten die Gruppe-III-Nitride aufgrund der hohen
Bindungsenergie weniger beeinträchtigen als z.B. InGaAs-, II-VI-basierte oder organi-
sche Solarzellen.
Die Schichtdicke einer Silizium-basierten Solarzelle liegt im 100�m Bereich. Die ak-
tive Region im p-n-Übergang einer Dünnschichtsolarzelle basierend auf dem InGaAs-
oder II-VI-Materialsystem ist in der Regel mehrere hundert nm dick. Es gibt Ansätze,
multiple Quantenfilme als aktive Zone zu nutzen [DPL+09]. Der Einsatz von Quan-
tenpunkten als aktives Material scheint auf dem ersten Blick nicht sinnvoll, da das
zur Verfügung stehende Material im Vergleich zum Volumenmaterial gering ist. Jedoch
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gilt auch hier wie bei den lichtemittierenden Bauelementen, dass die Ladungsträger
in der aktiven Schicht in ihrer lateralen Beweglichkeit eingeschränkt sind und somit
das Erreichen von Defekten, die üblicherweise vermehrt in InGaN-Schichten auftreten,
erschwert wird.
Ein weiterer Effekt, welcher mit Hilfe von Quantenpunkt-Strukturen nutzbar wäre, ist
die Erzeugung von sogenannten “heißen Elektronen”, welche über einen Stoßprozess
einen inversen Auger-Prozess initiieren können [Noz02]. Das Prinzip der Stoßionisation
ist in dem Diagramm in Abb. 6.3 dargestellt. Bei der Anregung mit Photonenenergien

VB
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Stoß−
ionisationPhotonE

ne
rg

ie

Quantenpunkt

Loch
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Abbildung 6.3: Prinzip der Stoßionisation, nach
[Noz02]. Ein Photon mit größerer Energie als die
energetischen Abstände der Elektron-Loch-Zustände
des Quantenpunkts regt ein Elektron auf ein höheres
Quantenpunktniveau an. Es entsteht ein Elektron-
Loch-Paar. Durch Stoßionisation wird ein zweites
Elektron-Loch-Paar angeregt, indem das erste Elek-
tron Energie abgibt. Aus einem Photon sind somit
zwei Ladungsträger im Leitungsband erzeugt wor-
den.

größer als die energetischen Abstände der Elektron-Loch-Zustände des Quantenpunkts
(kurz Quantenpunktenergie) werden Elektronen auf höhere Quantenpunktniveaus an-
geregt (dies gilt auch entsprechend für Löcher; im Folgenden werden aber nur Elektro-
nen betrachtet). Die überschüssige Energie verursacht eine effektive Temperatur der
Elektronen, welche höher als die Gittertemperatur ist, weshalb sie “heiße Elektronen”
genannt werden. In der Regel wird die überschüssige Energie der “heißen Elektro-
nen” durch Elektron-Phonon-Streuung schnell in weniger als 100 fs [Noz01] abgebaut,
wobei Elektronen bis zur Leitungsbandunterkante relaxieren. Besonders in Quanten-
punktstrukturen laufen diese Prozesse jedoch wesentlich langsamer im einstelligen ps-
Bereich ab [KMM+00, GSSMH99]. Sobald die Rate der Elektron-Phonon-Streuung
in der Größenordnung oder geringer als die Elektron-Elektron-Stoßionisationsrate ist,
kann die überschüssige Energie genutzt werden, um ein weiteres Elektron durch Stoßio-
nisation aus einem Valenzniveau des Quantenpunktes in das Leitungsniveau anzuregen.
Somit werden letztendlich aus einem Photon zwei Leitungselektronen erzeugt, d.h. der
Strom einer Solarzelle würde sich verdoppeln. Das Prinzip der Stoßionisation ist nur
möglich, wenn die Quantpunktenergie kleiner als die Differenz zwischen Leitungsband
und Quantenpunktgrundzustand ist.
Unterschiedliche Mechanismen können genutzt werden, um die angeregten Elektro-
nen aus den Quantenpunktniveaus in das umgebende Leitungsbandniveau anzuregen.
Elektronen können durch thermische Energie aus dem Quantenpunkt gestreut wer-
den. Strahlungsenergien unterhalb der Quantenpunktenergie, die sonst nicht nutzbar
sind, können von den Elektronen absorbiert werden, welche dadurch den Quanten-
punkt verlassen können. Eine weitere Möglichkeit hängt von der Bandverbiegung des
p-n-Übergangsgebiets ab. Ist diese sehr stark, so können die Ladungsträger aus dem
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Quantenpunktniveau ohne Anregung durch die Energiebarriere direkt ins Leitungsband
tunneln.
Der Effekt einer quantenpunktbasierten Solarzelle ist gleichbedeutend mit dem ei-
ner zweifachen Tandem-Solarzelle, wenn die Bandlücke der ersten Absorberschicht der
Quantenpunktenergie und die Bandlücke der zweiten Absorberschicht der zweifachen
Quantenpunktenergie entspricht. Während eine Tandem-Solarzelle eine höhere Span-
nung ausgeben würde, wäre bei einer quantenpunktbasierten Solarzelle der Strom ent-
sprechend höher. Mit Hilfe von Quantenpunktabsorberstrukturen ließe sich die Anzahl
der p-n-Übergänge in einer Tandem-Solarzelle reduzieren, was zu Kosteneinsparungen
bei der Herstellung derartiger Strukturen führen könnte.

6.1 InGaN Quantenpunkt-basierte Solarzelle

Es hat sich herausgestellt, dass die LED-Proben aus Abschnitt 5.1.1 messbare photovol-
taische Eigenschaften unter Halogenlampenbeleuchtung aufweisen. Die aktive Region
dieser Proben besteht jeweils aus einer einzelnen InGaN Quantenpunktschicht, abge-
schieden bei 600 �C und bedeckt bei 750 �C, d.h. es hat sich ein zusätzlicher Quantenfilm
mit einer Dicke von etwa 7 nm direkt über den Quantenpunkten gebildet (siehe Abschn.
4.3). Weitere Informationen zu den Proben finden sich in Abschnitt 5.1.1.
Stromstärke-Spannungs-(I-V-)Messungen wurden an der zur LED prozessierten 22 s-
Probe durchgeführt. Als Strahlungsquelle diente dabei eine 20 W-Halogenlampe. Das
Licht wurde über eine Plastikfaser auf die Probe gestrahlt. Die Faser hatte eine 5 mm-
Öffnung und wurde etwa 1 cm über die Probe aufgestellt. Die Probe befand sich auf
weißem Papier. Da die Metallkontaktstellen das direkt auf die Probe gestrahlte Licht
absorbieren, diente das weiße Papier zur besseren Streuung des Lichtes von der Unter-
seite in die aktive Region. Die Anordnung der Bauelemente ist in Abb. 6.4 schematisch
dargestellt. Die untersuchten Bauelemente umspannen ein Gebiet von etwa 1,6 mm
Breite und 1,6 mm Länge und sind damit kleiner als der Lichtfleck, welcher aus der
Faser auf die Probe trifft. Die Bauelemente werden somit homogen ausgeleuchtet.
Die I-V-Messungen sind in Abb. 6.5 (links) dargestellt. Dabei wurde jeweils eine Dun-
kelmessung und eine Messung unter Beleuchtung für ein, zwei und drei parallel kontak-
tierte Bauelemente durchgeführt. Die Dunkelmessung zeigt, dass sich die I-V-Charak-
teristik mit zunehmender aktiver Fläche verbessert. Ursache ist der insgesamt höhere
Strom, welcher bei einer festen Spannung parallel durch die Bauelemente fließen kann.

n−

3. p−Kontakt

1. p−Kontakt2. p−Kontakt

60
0 

μm

200 μm

Kontakt
600 μm

1 mm
Abbildung 6.4: Anordnung der bestrahlten Bauele-
mente. Die aktive Region mit den InGaN Quantenpunk-
ten befindet sich nur unterhalb der p-Kontakte. Für die
p-Kontaktierung (gold) wurde Ni/Au und für den n-
Kontakt (blau) Ti/Al verwendet.
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Abbildung 6.5: I-V-Kennlinien der 22 s-Probe. Links: I-V-Kennlinien für eine, zwei und
drei parallel kontaktierte Bauelemente unter nicht optimaler Beleuchtung von oben (Ab-
schattung der aktiven Region durch den p-seitigen Metallkontakt). Rechts: I-V-Kennlinie
eines Bauelements unter verbesserten Beleuchtungsbedingungen von unten durch das
transparente Substrat. Zusätzlich ist die Leistungskurve (rote gestrichelte Linie) darge-
stellt. Das maximale Leistung von 0,78 �W liegt bei 532 mV und entspricht bezogen auf
die bestrahlte Kontaktfläche einer Leistungsdichte von 0,399 mW/cm2.

Unter Beleuchtung der Bauelemente lassen sich Leerlaufspannung (Schnittpunkt mit
der Spannungsachse bei 0 A) und Kurzschlussstrom (Schnittpunkt mit der Stromstärke-
achse bei 0 V) ablesen. Die Leerlaufspannung variiert bei den drei Messungen mit Be-
leuchtung in einem Bereich zwischen 597 mV und 612 mV, weist aber keinen klaren
Trend auf.
Der Kurzschlussstrom nimmt wie erwartet mit der aktiven Fläche zu, jedoch nicht
ganz linear: 0,76�A bei einem, 1,33�A bei zwei und 1,81�A bei drei kontaktierten
Bauelementen. Dies liegt an der unterschiedlichen Entfernung der p-Kontaktflächen
zum einzigen n-Kontakt, welcher für das erste Bauelemt 100�m und für die weiteren
300�m beträgt. Durch den längeren Weg der Elektronen durch das n-Gebiet erhöht
sich der Widerstand, wodurch sich der Stromfluss reduziert.
Um eine bessere Beleuchtung der aktiven Fläche zu gewährleisten und somit eine bes-
sere Reproduzierbarkeit und Vergleichbarkeit der Ergebnisse, wurde der experimentelle
Aufbau leicht modifiziert. Aufgrund der im wesentlichen transparenten Unterseite der
Bauelemente wurde das Ende der Plastikfaser, aus dem das Halogenlampenlicht aus-
gekoppelt wird, in einem Abstand von 5 mm unterhalb der Probe platziert. Zwischen
Probe und Faser befand sich ein 5 mm dicker Metallblock mit einer 5 mm Öffnung,
damit das Licht ungehindert zur Probenunterseite strahlen konnte. Die I-V-Messungen
eines einzelnen kontaktierten Bauelements sind in Abb. 6.5 (rechts) dargestellt. Durch
die verbesserte Einstrahlung hat sich die Leerlaufspannung auf 771 mV und der Kurz-
schlussstrom auf 2,29�A erhöht. Eine Übersicht einiger ausgewählter LEDs und deren
photovoltaische Eigenschaften ist in Tab. 6.1 gegeben.
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Kurzschlussstromdichte Leerlaufspannung

einfachstapel:
tInGaN=10 s nicht bestimmt 160 mV
tInGaN=14 s nicht bestimmt 510 mV
tInGaN=18 s nicht bestimmt 320 mV
tInGaN=22 s 1,16 mA/cm2 771 mV
siebenfachstapel:
tInGaN=12 s 0,29 mA/cm2 779 mV

Tabelle 6.1: Übersicht einiger ausgewählter LEDs bezüglich der photovoltaischen Ei-
genschaften.

Für die 22 s-Probe kann ein Leistungsmaximum bei 532 mV und 1,48�A mit einer Leis-
tungsdichte von 0,399 mW/cm2 und einem Füllfaktor von 0,444 bestimmt werden.
Das Leistungsmaximum ist nichtssagend, wenn die Anregungsdichte nicht bekannt ist.
Dazu kann hier nur eine Abschätzung gemacht werden. Es wird angenommen, dass die
20 W Betriebsleistung der Halogenlampe komplett in Strahlung umgesetzt wird, wel-
che dem Schwarzkörperspektrum entspricht, und dass die Strahlung komplett in die
Plastikfaser ein- und ausgekoppelt wird. Bei einem Durchmesser der Faser von 5 mm
beträgt die Anregungsdichte 101,8 W/cm2. Der Wirkungsgrad der Probe liegt demnach
bei ∼1/250000.
Dies ist verglichen mit dem bisherigen Rekord für einen Wirkungsgrad von >41 % bei
GaInP/GaInAs/Ge-basierten Solarzellen [DGS+09] sehr gering. Es müssen aber noch
einige Aspekte berücksichtigt werden. Bei der Probe handelt es sich um einen Emitter
um 540 nm (siehe Abb. 5.4), d.h. Photonenenergien unterhalb von 2,30 eV können von
dem Bauelement nicht genutzt werden. Ein Blick auf das Schwarzkörperspektrum ei-
ner Halogenlampe (angenommen ist eine Betriebstemperatur von 3000 K), welches in
Abb. 6.6 (links) dargestellt ist, zeigt, dass nur ein Bruchteil von ∼1/47 des gesamten
Spektrums von dem Bauelement genutzt werden kann. Desweiteren ist die Absorber-
schicht des Bauelements, welche aus Quantenpunkten und Quantenfilm besteht, höchs-
tens 10 nm dick. Wird berücksichtigt, dass der InN-Gehalt im Quantenfilm unterhalb
von 10 % liegt, lässt sich annehmen, dass nur die Quantenpunkte mit einer Höhe von
∼2-3 nm zur Absorption und zu den photovoltaischen Eigenschaften des Bauelements
beitragen. Eine dickere Absorberschicht würde zu einer weiteren Erhöhung des Wir-
kungsgrades führen. In Abb. 6.6 (rechts) sind photographische Aufnahmen von einer
80 nm dicken In0,82Ga0,18N-Schicht neben der 22 s-Probe dargestellt. Während die 22 s-
Probe teilweise transparent ist, viel Licht streut und einen gräulichen Eindruck macht,
wirkt die InGaN-Probe sehr dunkel, da die Absorption aufgrund der dickeren Schicht
und des hohen InN-Gehalts höher ist. Transmissionsmessungen mit einer Leuchtröhre
als Lichtquelle zeigen, dass die 22 s Probe 64 % des Lichtes durchlässt, während die
Probe mit der 80 nm In0,82Ga0,18N-Schicht nur für 31 % des Lichtes transparent ist,
d.h. das restliche Licht wird absobiert, gestreut oder reflektiert. Dies zeigt, dass das
Potenzial von InGaN-Schichten wie bei der 22 s-Probe bei Weitem nicht ausgereizt ist
und noch wesentlich höhere Wirkungsgrade als hier gezeigt erzielt werden können.
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Abbildung 6.6: Links: Schwarzkörperstrahlung einer Halogenlampe mit einer Betriebs-
temperatur von 3000 K. Zusätzlich ist der nutzbare Spektralanteil des Bauelements einge-
zeichnet, welcher nur ∼1/47 bezogen auf das komplette Halogenlampenspektrum beträgt.
Da das Bauelement aus Quantenpunkten und einem Quantenfilm mit weniger InN-Gehalt
besteht, ist nicht berücksichtigt, dass höhere Energien nur anteilig genutzt werden können
(siehe Abb. 6.2). Rechts: Vergleich der unprozessierten 22 s-Probe (links) mit einer 80 nm
In0,82Ga0,18N-Schicht abgeschieden bei 600 �C (rechts). Die Absorption der rechten Probe
ist erheblich gesteigert.

Zusammenfassung des Kapitels

Das Konzept einer Tandem-Solarzelle und einer Quantenpunktsolarzelle wurde vor-
gestellt. Mit Hilfe von InGaN können höhere Wirkungsgrade als bei Silizium erzielt
werden. Eine InGaN Quantenpunkt basierte LED wurde auf ihre photovoltaischen
Eigenschaften untersucht. Unter Halogenlampenbeleuchtung wurde eine Leerlaufspan-
nung von über 770 mV und ein signifikanter Kurzschlussstrom gemessen. Der Vergleich
der untersuchten Probe mit einer dicken InGaN-Schicht zeigt, dass das Potential noch
bei Weitem nicht ausgeschöpft ist.





7 Zusammenfassung

Diese Arbeit beschäftigte sich mit dem Wachstum von InGaN Quantenpunkten in der
metallorganischen Gasphasenepitaxie und deren Anwendung in Licht emittierenden
und absorbierenden Strukturen. Ziel war es, einen stabilen und reproduzierbaren Pro-
zess zur Quantenpunktbildung zu entwickeln und das Verständnis beim Wachstum von
InGaN zu erweitern.
Zu Beginn der Arbeit wurden die wesentlichen Grundlagen zur Phasenseparation von
InGaN aufgrund von spinodaler und binodaler Entmischung eingeführt. Demnach exis-
tiert im Temperaturbereich zwischen 600 �C und 900 �C, welches typische Wachstums-
temperaturen für InGaN sind, eine sehr breite Mischungslücke. Diese Mischungslücke
lässt sich stark reduzieren, wenn das InGaN die Gitterkonstante des Substrates GaN
annimmt. Dennoch sollte noch ein instabiler Bereich bis zu einer Temperatur von et-
wa 700 �C existieren, in denen es zur spinodalen und binodalen Entmischung kommen
kann. Es wurden Anordnungen der entmischten Phasen berechnet, die für einen Kon-
zentrationswert im mittleren Bereich unterhalb der spinodalen zu einer meanderartigen
Anordnung der phasenseparierten Materialen zeigen.
Im experimentellen Teil befasste sich die Arbeit zuerst mit der Abscheidung von dünnen
unbedeckten InGaN Schichten. Es wurde bewusst eine niedrige InGaN-Wachstums-
temperatur von 600 �C gewählt um sicherzustellen, dass das Gasphasenverhältnis der
Metallorganika Trimethylgallium und -indium aus thermodynamischen Gesichtspunk-
ten direkt auf den Festkörper, in diesem Falle die dünne InGaN Schicht, übertragen
werden sollte. Desweiteren lässt die niedrige Temperatur die Möglichkeit offen, durch
geeignete Wahl der Konzentration der InGaN-Schicht eine Phasenseparation zu er-
zwingen. Das Gasphasenverhältnis von In/(In+Ga) = 82 % sollte zu einer In0,82Ga0,18N-
Schicht führen, die nach dem spinodalen Phasendiagramm instabil ist. Untersuchungen
mit der Rasterelektronenmikroskopie zeigten eine meanderartige Struktur coexistie-
rend neben inselartigen Strukturen. Während in Photolumineszenzmessungen Emissi-
on von InGaN mit einem niedrigen InN-Gehalt detektiert werden konnte, wurde in der
Röntgendiffraktometrie eine Phase mit hohem InN-Gehalt festgestellt. In der Trans-
missionselektronenmikroskopie konnten diese Befunde bestätigt und den Oberflächen-
strukturen zugeordnet werden: die meanderartigen Strukturen bestehen aus InGaN mit
einem niedrigen InN-Gehalt von schätzungsweise 20-30 %, während die Inseln einen ho-
hen InN-Gehalt über 90 % haben. Diese Ergebnisse zeigen, das Phasenseparation einer
InGaN-Schicht stattgefunden hat.
Anhand der charakteristischen Photolumineszenz dieser meanderartigen Strukturen,
die selbst bei Raumtemperatur noch leicht detektierbar ist und damit ein deutliches
Indiz für die Bildung von Quantenpunkten ist, konnte der Konzentrationsbereich in wei-
teren Experimenten eingegrenzt werden. Demnach tritt Phasenseparation und Quan-
tenpunktbildung nur in einem Konzentrationsbereich zwischen 78 % und 87 % auf.
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Dieses Ergebnis ist in guter Übereinstimmung mit der theoretisch berechneten Mi-
schungslücke, welche zwischen 74 % und 85 % liegt.
Ein weiterer wichtiger Teil dieser Arbeit war die Entwicklung einer Deckschichtproze-
dur, die Zerstörungsfrei für die InGaN Quantenpunkte ohne Qualitätseinbußen in der
Schichtqualität ist. Es hat sich gezeigt, dass es essentiell ist, die meanderartigen InGaN-
Strukturen mit einer GaN-Schicht unterhalb von 750 �C in einer Stickstoffatmosphäre
zu überwachsen. Danach können für das folgende Wachstum wieder optimale Wachs-
tumsbedingungen für GaN, 1050 �C und H2-Atmosphäre, eingestellt werden. Während
die meanderartigen Strukturen mit dem niedrigen InN-Gehalt von der Prozedur nicht
beeinträchtigt werden lösen sich die Inseln mit dem hohen InN-Gehalt auf und bilden
einen Quantenfilm.
Transmissionselektronenmikroskopie- und �-Photolumineszenzuntersuchungen zeigen
eindeutig, dass die spinodale Entmischung der InGaN-Schicht zur Bildung von InGaN
Quantenpunkten führt.
Experimente, in denen die Wachstumstemperatur der InGaN-Schicht variiert wurde,
zeigten, dass dadurch die Quantenpunktdichte über drei Größenordnungen eingestellt
werden konnte. Es ist somit möglich, Strukturen mit einer geringen Dichte für die Ein-
zelphotonenemission sowie mit einer hohen Dichte für LED- oder Laseranwendungen
herzustellen. Eine weitere Erhöhung der Anzahl der Quantenpunkte in einer Struktur
wurde durch das Stapeln von Quantenpunktschichten erhalten.
Es wurde gezeigt, dass die InGaN Quantenpunkte in einer LED-Struktur mit p-n-
Übergang eingebettet und elektrisch betrieben werden konnten. Der elektrische Be-
trieb eines einzelnen Quantenpunktes wurde nachgewiesen. Alleine über die Höhe der
Quantenpunkte, was über die Wachstumsdauer eingestellt wird, lässt sich die Emis-
sionswellenlänge in einem Bereich von 100 nm von violett bis grün variieren. Mehrere
Quantenpunktschichten mit unterschiedlichen Emissionswellenlängen wurden überein-
andergestapelt und ergaben eine mehrfarbige blau-grüne LED mit einer breiten spek-
tralen Halbwertsbreite. Dieses Ergebnis ist der Grundstein hin zu einer weiß emittie-
rende LED auf Basis von InGaN Quantenpunkten.
Die Integration von Quantenpunkten in eine Laserstruktur ist nur bedingt als erfolg-
reich zu werten. Positiv ist, dass die InGaN Quantenpunkte selbst nach dem langen
Wachstum bei hohen Temperaturen, die für die p-dotierten oberen Wellenleiter und
Mantelschicht benötigt werden, noch erhalten bleiben und sich nicht auflösen. Negativ
ist, dass bisher noch keine stimulierte Emission bei den Bauelementen aufgetreten ist.
Ein Grund könnte die parasitäre Wirkung des Quantenfilms sein, der sich durch die
Auflösung der InN-reichen Inseln oberhalb der Quantenpunktschicht bildet.
Fortschritte wurden auf dem Gebiet der Einzelphotonenemission erzielt. Das Wachs-
tum von InGaN Quantenpunkten in eine Kavitätsstruktur war erfolgreich und spek-
trale Einzellinien nahe der Kavitätsmode konnten gemessen werden. Zusätzlich wurde
der elektrische Betrieb eines Quantenpunktensembles in einer großflächigen Struktur
gezeigt. Aufgrund der nichtleitenden AlInN-Schichten mussten Intrakavitätskontakte
prozessiert werden. Auch wenn die Prozessierung noch einiger Optimierung bedarf, ist
mit der Elektrolumineszenz des Bauelements ein weiterer Schritt hin zum elektrisch
betriebenen Einzelphotonenemitter.
Es wurden mehrere Ansätze gegeben, welche das Ziel einer Intensitätssteigerung der
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Strukturen verfolgten. Eine n-dotierte AlGaN-Loch-Sperrschicht, das Gegenstück zu ei-
ner p-dotierten Elektronen-Sperrschicht, eingebaut 40 nm unterhalb der InGaN Quan-
tenpunkte, führte zu einer Steigerung der Elektrolumineszenz. Erste Experimente mit
dem Versuch der Abscheidung von InGaN Quantenpunkten auf unpolaren a-Ebenen
GaN wurden präsentiert. Auch wenn nicht eindeutig geklärt werden konnte, ob es wirk-
lich zur Bildung von Quantenpunkten gekommen ist, weisen die Ergebnisse mehrere
Parallelen zu Wachstum auf c-Flächen GaN auf. Dies wäre eine effektive Methode zur
Reduzierung des “Quantum-Confined Stark Effect” und sollte zu einer Effizienzsteige-
rung bei langwelligen Emittern führen.
Schließlich wurde die Anwendbarkeit von InGaN Quantenpunkten für die Photovoltaik
gezeigt. Halogenlampenbeleuchtung eines LED-Bauelements ergab eine Leerlaufspan-
nung von über 770 mV und einen signifikanten Kurzschlussstrom von mehreren �A.





Abkürzungsverzeichnis

AFM Rasterkraftmikroskopie (engl.: atomic force microscopy)
D0X am neutralen Donator gebundenes Exziton
DAP Donator-Akzeptor-Paarrekombination
DBR wellenlängenselektiver Bragg-Spiegel (engl.: distributed Bragg reflector)
EL Elektrolumineszenz
ES Elektronen-Sperrschicht
HRSTEM Hochauflösendes STEM (engl.: high resolution STEM)
LB Leitungsband
LD Laserdiode
LED Licht emittierende Diode
LO longitudinal-optisch
LS Loch-Sperrschicht
MBE Molekularstrahlepitaxie (engl.: molecular beam epitaxy)
ML Monolage
MOVPE metallorganische Gasphasenepitaxie (engl.: metal organic vapour phase

epitaxy)
�-PL micro-Photolumineszenz
OLED organische Licht emittierende Diode
PL Photolumineszenz
QCSE Stark-Effekt unter quantenmechanischen Einfluss (engl.: quantum

confined Stark effect)
QP Quantenpunkt
REM Rasterelektronenmikroskopie
RT Raumtemperatur
S-K Stranski-Krastanov
STEM Rastertransmissionselektronenmikroskopie
STM Rastertunnelmikroskopie
TEM Transmissionselektronenmikroskopie
TMI/-G/-A Trimethylindium/-gallium/-alluminium
TT Tieftemperatur
VB Valenzband
XRD Röntgenstrahlendiffraktometrie (engl.: x-ray diffraction)
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tels Niedrigenergie-Ionendünnung für (S)TEM-Untersuchungen. 2010.
Diplomarbeit, Universität Bremen.

[BLRZ01] V. Bougrov, M. E. Levinshtein, S. L. Rumyantsev, and A. Zubrilov.
Chapter 1 (Gallium Nitride). In M. E. Levinshtein, S. L. Rumyantsev,
and M. S. Shur, editors, Properties of Advanced Semiconductor Materi-
als: GaN, AlN, InN, BN, SiC, SiGe, pages 1–30, New York, 2001. John
Wiley & Sons, Inc.

[BSK+10] K.H. Baik, Y.G. Seo, J. Kim, S.M. Hwang, W. Lim, C.Y. Chang, S.J.
Pearton, F. Ren, and S. Jang. Ohmic contact properties of non-polar a-
plane GaN films on r-plane sapphire substrates. J. Phys. D: Appl. Phys.,
43:295102, 2010.

[BWW+09] J. Bai, Q. Wang, T. Wang, A.G. Cullis, and P.J. Parbrook. Optical and
microstructural study of a single layer of InGaN quantum dots. J. Appl.
Phys., 105:05305, 2009.
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Probenverzeichnis

Kapitel/ Probe/Bezeichnung/ Proben-
Abschnitt Untersuchung nummer
3.2 A g2021

B g2040
C g1836
D g1837

pure InN-Schicht g2083
Syncrotronmessung g1724

destruktive PL g1724
3.3 E g1527

F g1652
G g1530
H g1538
I g1553

3.4 AFM/XRD/PL g1555
600 ◦C g1539
650 ◦C g1530
700 ◦C g1715

3.5 600 ◦C g1651
650 ◦C g1603

3.6 eine NS+FS-Lage g1116
drei NS+FS-Lagen g1117

4.1 J g2200
K g2201

4.2 700 �C g1539
750 �C g1541
820 �C g1551

4.3 L g1645
M g1716

4.4 3,5 nm g1761
7 nm; L g1645
10 nm g1702

4.5 In/(In+Ga)=0 g1537
In/(In+Ga)=0,09 g1530
In/(In+Ga)=0,21 g1529

4.6.1 N2 g0888
H2/N2 g1117

H2 g0893
4.6.2 N g0893

O g0906
P g1409

AFM InGaN-Probe g1464
AFM GaN-Puffer g2107

NT-GaN g1529
HT-GaN g1552

Kapitel/ Probe/Bezeichnung/ Proben-
Abschnitt Untersuchung nummer
5.1.1 10 s g1722

14 s g1723
18 s g1725
8 s g1537
5 s g1806
22 s g1726

5.1.2 eine QP-Lage g1645
drei QP-Lagen g1647

sieben QP-Lagen g1653
sieben QP-Lagen-LED g1654

eine QP-Lage-LED g1722
5.1.3 R g1910

S g1909
5.2 sieben QP-Lagen-LED g1654

drei QP-Lagen-LD g1655
sieben QP-Lagen-LD g1657

5.3.1 QP-EL g1723
5.3.2 QPe in Mikrokavität g1863
5.3.3 QPe in Mikrokavitaet: EL g1994
5.4.1 T g1972

U g1978
V g2039

5.4.2 kein Übergang g1723
50 nm Übergang g1869
100 nm Übergang g1870

5.4.3 W g1817
X g1834
Y g1854
Z g1934

5.4.4 W g1817
Ψ g1840
Φ g1839

5.4.5 ohne GaN-Deckschicht g2166
mit GaN-Deckschicht g2165

6.1 10 s g1722
14 s g1723
18 s g1725
22 s g1726

sieben QP-Lagen-LED g1654
80 nm InGaN g2181

Hinweis: QP: Quantenpunkt
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Arbeitsatmosphäre geschaffen.

...Herrn Dr. Thomas Schmidt für die Erstellung des Zweitgutachtens mit der entspre-
chenden zeitlichen Flexibilität.

...Carsten Kruse und Stephan Figge für die vielen Diskussionen und unschlagbaren
Kommentare und Hilfen, wenn ich selber mal nicht weiter wusste.

...Tomohiro Yamaguchi, der mich in das Wachstum von InGaN eingeführt hat.

...Arne Gust, der bei Rechnerfragen immer eine Lösung parat hatte.

...Timo Aschenbrenner, der auf mich aufgepasst hat, wenn ich bis in die Abendstunden
die MOVPE besetzt habe und für die wirklich sehr ausführlichen Korrekturvorschläge.
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