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Zusammenfassung

Im Zentrum dieser Arbeit standen das heteroepitaktische Wachstum und die Charakterisierung von
(Ga,In,Al)N-basierten Halbleiterstrukturen. Mittels Metallorganischer Gasphasenepitaxie (MOV-
PE) wurden Heterostrukturen und Quantentröge (QWs) hergestellt, die als Lichtemitter im sichtba-
ren und nahen ultravioletten Spektralbereich ihre Anwendung finden. Die Charakterisierung dieser
Strukturen hat gezeigt, dass nur durch eine Abschirmung der zahlreichen Defekte hocheffiziente
Nitrid-basierte LEDs hergestellt werden können.

Es konnte gezeigt werden, dass unabhängig davon, ob In-haltige oder In-freie QWs betrach-
tet werden, die Abschirmung der Defekte durch die Dekoration jedes Defekts mit einem V-pit
erreicht werden kann. Im Vergleich zu den QWs auf den �c-Flächen wachsen dabei auf den In-
nenflächen der V-pits QWs mit einer geringeren Dicke, wodurch eine Potentialbarriere um die
Defekte entsteht. Zur Erzeugung der V-pits ist ein genaues Verständnis des MOVPE-Wachstums
der Gruppe III-Nitride notwendig. Insbesondere die Wachstumstemperatur, die Wachstumsrate und
das V/III-Verhältnis bestimmen das Verhältnis von lateraler zu vertikaler Wachstumsrate und da-
mit auch das Entstehen beziehungsweise die Vermeidung der V-pits. So wird die aktive Zone der
InxGa1-xN/GaN-QWs bei einer niedrigen Reaktortemperatur gewachsen - die Wachstumsbedin-
gungen sind also stark auf ein vertikales Wachstum gerichtet, wodurch die Bildung der V-pits
begünstigt wird. Anders verhält es sich beim Wachstum der GaN/AlxGa1-xN-basierten QWs. Um
AlxGa1-xN-Pufferschichten hoher Qualität zu erzeugen, werden hohe Wachstumstemperaturen be-
nötigt. Diese verhindern allerdings die Bildung von V-pits im AlxGa1-xN. Hier konnte gezeigt wer-
den, dass durch geeignete Wachstumsbedingungen auch die Defekte im AlxGa1-xN durch V-pits
dekoriert werden können.

Im Weiteren wurde untersucht, warum trotz effizienter Defektabschirmung die IQE der lang-
welligen InxGa1-xN/GaN-basierten QWs oberhalb einer Emissionswellenlänge von λpeak = 500 nm
einbricht (das sogenannte ”green gap”). Es zeigt sich dabei, dass die IQE vor allem durch den Ein-
fluss des internen elektrischen Feldes, das dem QW überlagert ist, limitiert wird. In diesem Zusam-
menhang wurden Berechnungen der Oszillatorstärke der optischen Übergänge, die ein Maß für die
erwartete IQE darstellt, in den feldbehafteten InxGa1-xN/GaN-QWs durchgeführt. Dabei ergibt sich
generell eine höhere Oszillatorstärke für dünnere QWs. Bei diesen Strukturen kann die Separation
der Wellenfunktionen von Elektronen und Löchern minimiert und somit der Überlapp zwischen
den Wellenfunktionen erhöht werden. Insbesondere der Vergleich von QWs mit unterschiedlichem
In-Gehalt und unterschiedlicher Dicke, aber gleicher Emissionswellenlänge, ermöglicht die Ab-
leitung einer Optimierungsstrategie für die langwelligen InxGa1-xN/GaN-basierten LEDs. Danach
sind für hohe Effizienzen, insbesondere im grünen und roten Spektralbereich, dünne QWs mit
hohem In-Gehalt und hoher kristalliner Qualität erforderlich.

Zur Umsetzung dieses Konzepts wurde das MOVPE-Wachstum von InxGa1-xN/GaN-Einfach-
QWs (SQWs) im Hinblick auf den In-Einbau und die IQE der QWs untersucht. Unabhängig von
der Emissionswellenlänge konnte gezeigt werden, dass beim Wachstum der SQWs auf einer mit V-
pits dekorierten Unterlage nur hohe IQE’s möglich sind, wenn unterhalb der QWs eine Vorbarriere
gewachsen wird. Es ist bekannt, dass die Wachstumstemperatur maßgeblich den In-Einbau steuert.
Durch Wachstumsexperimente konnte allerdings gezeigt werden, dass eine alleinige Absenkung
der Wachstumstemperatur zur Erhöhung des In-Gehalts in den InxGa1-xN/GaN-QWs nicht ausrei-
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2 Zusammenfassung

chend ist. Stattdessen muss zusätzlich die Wachstumsrate reduziert werden, um das geringe Stick-
stoffangebot an der Wachstumsfront aufgrund der schlechteren Ammoniakzerlegung bei niedriger
Temperatur zu kompensieren. Auf diese Weise konnten InxGa1-xN/GaN-QWs mit In-Gehalten im
Bereich von 10% bis oberhalb von 40% hergestellt werden. Dieses Ergebnis ist insofern bemer-
kenswert, als im InxGa1-xN-System theoretisch eine Mischungslücke vorhergesagt wurde, hier aber
keine Hinweise darauf gefunden wurden.

Auch experimentell konnte das aus den Rechnungen abgeleitete Optimierungskonzept bestätigt
werden. Insbesondere der Vergleich von 1,8 nm und 2,7 nm dicken QWs zeigt, dass bei gleicher
Emissionswellenlänge eine höhere Effizienz für die dünneren QWs mit höherem In-Gehalt er-
reicht wird. Diese Tendenz konnte in einem weiten Spektralbereich zwischen 460 nm und 530 nm
bestätigt werden. Damit ergeben sich zum einen insgesamt höhere IQE-Werte, andererseits wird
auch der Abfall der IQE zu größeren Emissionswellenlängen minimiert. Weiterhin beobachtet man
bei steigender Emissionswellenlänge generell eine Zunahme der PL-Linienbreite der Proben. Dies
wird in der Literatur oftmals mit einer Verschlechterung der InxGa1-xN-Kristallqualität begründet.
Hier liefert allerdings die Auswertung der PL-Daten der unter optimierten Bedingungen gewachse-
nen Proben keine Anzeichen einer Verschlechterung der Kristallqualität mit steigendem In-Gehalt.
Es konnte vielmehr gezeigt werden, dass die Linienbreite durch den Einfluss der Dickenfluktuatio-
nen und der Kompositionsfluktuationen bestimmt wird. Vor allem letzteres und damit der Einfluss
des elektrischen Feldes sind für die starke Zunahme der Verbreiterung verantwortlich. Aufgrund
der gleichbleibend guten Kristallqualität werden also die höchsten IQE-Werte auch für die QWs
mit dem höchsten In-Gehalt gemessen. So findet man für SQWs mit einem In-Gehalt von 38%
eine IQE von 80% bei λpeak = 460 nm, von 70% bei 510 nm und von 3% bei 580 nm. Damit liegt
die IQE der blau und grün emittierenden Strukturen oberhalb der Daten anderer Gruppen, die in
der Literatur zu finden sind.

Der starke Abfall der IQE bei größeren Emissionswellenlängen liegt also teilweise im Einfluss
des elektrischen Feldes begründet. Andererseits ist bekannt, dass hoch In-haltige QWs bei hohen
Temperaturen nicht stabil sind. Es konnte gezeigt werden, dass schon die hohen Wachstumstem-
peraturen der GaN-Barriere oberhalb des QWs zur Verringerung der Effizienz führen. Allerdings
kann der InxGa1-xN-QW durch das Wachstum einer 2 nm dicken GaN-Deckschicht bei niedriger
Temperatur teilweise geschützt werden. Zusätzlich sind die QWs nach dem Wachstum bei der Ak-
tivierung der p-Dotierung hohen Temperaturen ausgesetzt. Die Ergebnisse zeigen hier, dass für
hocheffiziente grüne LEDs offensichtlich ein Kompromiss aus guter p-Dotierung der Deckschicht
(also hoher Wachstumstemperatur) und möglichst geringer Degradation der QWs gefunden werden
muss.

Der zweite Teil der Arbeit widmet sich den UV-emittierenden GaN/AlxGa1-xN-QWs. TEM- und
IQE-Messungen haben gezeigt, dass unter den bisherigen Wachstumsbedingungen keine Abschir-
mung der in großer Zahl auftretenden Defekte stattfinden kann. Erst durch die Dekoration der
Defekte mit V-pits konnte eine merkliche Effizienzsteigerung erreicht werden. So ergab sich eine
maximale integrierte Raumtemperaturintensität unter nichtresonanter Anregung und hoher Anre-
gungsleistung von 38% bei λpeak = 350 nm. Die maximale IQE, die bei T = 300 K unter resonanter
Anregung und kleiner Anregungsleistung gemessen wurde, lag bei 26%. Es ergab sich wieder eine
starke Abhängigkeit von der QW-Dicke: die höchsten Werte der IQE wurden für QW-Dicken im
Bereich zwischen 1 nm und 2 nm gemessen. Schon für einen identisch gewachsenen 3,4 nm dicken
QW nahm die IQE auf 10% ab.

Der Vergleich von In-haltigen blauen und grünen SQWs sowie von In-freien UV-emittierenden
SQWs verdeutlicht, dass die IQE in beiden Systemen durch dieselben physikalischen Mechanis-
men limitiert wird. Neben der hohen Defektdichte spielt vor allem der Einfluss des elektrischen
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Abbildung 0.1: IQE vs. Emissionswellenlänge für verschiedene eigene InxGa1-xN/GaN-
und GaN/AlxGa1-xN-QWs. Zusätzlich eingezeichnet sind die Werte einiger anderer
Gruppen. Die erreichten internen Effizienzen vor allem im grünen und ultravioeletten
Spektralbereich zeigen die Wirksamkeit der vorgestellten Optimierungsstrategien.

Feldes eine wesentliche Rolle. Die Realisierung von hocheffizienten In-freien QWs unterstreicht
die Aussage, dass eine Lokalisierung der Exzitonen aufgrund von In-Kompositionsfluktuationen
nicht für die hohe IQE trotz hoher Defektdichte verantwortlich sein kann. Das Prinzip der Defekt-
abschirmung über die V-pits ist daher universell im gesamten (In,Ga,Al)N-System anwendbar.

Neben den undotierten QWs, an denen die IQE durch optische Messungen bestimmt wurde,
wurden auch komplette LED-Strukturen gewachsen. Dadurch sollte gezeigt werden, dass das Kon-
zept der Defektabschirmung auch im elektrisch betriebenen Bauelement funktioniert. Für blau
emittierende LEDs wurde bei ”on wafer” Messungen eine optische Ausgangsleistung von etwa
5 mW bei einem Strom von 40 mA gemessen. Auch im GaN/AlxGa1-xN-System konnten die er-
sten LEDs realisiert werden. Allerdings wurde dabei eine optische Ausgangsleistung von lediglich
40 μW bei einem Strom von 300 mA erreicht. Dadurch zeigt sich, dass insbesondere die elek-
trischen Eigenschaften der AlxGa1-xN-Schichten noch zu verbessern sind, um die erreichten ho-
hen internen Effizienzen auch in das elektrische Bauelement zu übertragen. Exemplarisch für die
weitere Optimierung der aktiven Zone wurde das Wachstum von AlxGa1-xN-Schichten unter N2-
Trägergas diskutiert. Es konnte gezeigt werden, dass unter N2 glattere Schichten mit einer regel-
mäßigeren Oberflächenmorphologie und mindestens vergleichbaren PL- und XRD-Linienbreiten
im Vergleich zu den Standard-H2 Schichten gewachsen werden können. Damit ist es möglich,
das bei den InxGa1-xN/GaN-QWs erprobte Prinzip der Vorbarriere auch für die GaN-QWs zu ver-
wenden. Die Übertragung weiterer, aus dem InxGa1-xN/GaN-System bekannter Konzepte auf die
GaN/AlxGa1-xN-QWs eröffnet daher noch eine Reihe von Möglichkeiten zur Verbesserung der
Effizienz der UV-Emitter.

Die während dieser Arbeit erreichten internen Quanteneffizienzen der QW-Strukturen sind in
Abhängigkeit ihrer Emissionswellenlänge in Abbildung 0.1 zusammenfassend dargestellt. In die-
sem Diagramm werden die erreichten Werte auch mit den Ergebnissen anderer Gruppen vergli-
chen. Dabei sieht man, dass zum einen die Effizienz der blauen und grünen QWs erheblich ver-
bessert werden konnte und dadurch der Abfall zu höheren Emissionswellenlängen minimiert wer-
den konnte. Andererseits wurden erstmalig hohe IQE-Werte für UV-emittierende In-freie QWs
erreicht. Damit bestätigt sich noch einmal die Wirksamkeit der vorgestellten Optimierungsstrate-
gien.





1 Einleitung

In den letzten 15 Jahren kam es zu einem rasanten Anstieg der Forschungsaktivitäten auf dem
Gebiet der Gruppe III-Nitride, also der Verbindungen von Gruppe III-Elementen mit Stickstoff.
Zu dieser Materialklasse zählt man die binären Verbindungen GaN, InN und AlN sowie deren ter-
näre und quaternäre Mischkristalle. Sie gehören alle zur Gruppe der direkten Halbleiter, bei denen
sich das Maximum des obersten Valenzbandes und das Minimum des untersten Leitungsbandes
am selben Ort im �k-Raum befinden. Die Bandlücke dieser Verbindungshalbleiter erstreckt sich je
nach Zusammensetzung vom infraroten bis weit in den ultravioletten Spektralbereich. Das sich
daraus ergebende große Anwendungspotential der Gruppe III-Nitride hinsichtlich elektronischer
und optoelektronischer Bauelemente ist dabei der Motor für die rasante Entwicklung. Andererseits
ergeben sich auch im Hinblick auf die Forschung viele neue und interessante Aspekte.

Schon in den 70er Jahren des letzten Jahrhunderts wurden erste erfolgreiche Versuche zum GaN-
Wachstum unternommen [1]. In dieser Zeit erschienen auch die ersten Berichte zur Elektrolumi-
neszenz (EL) und zur stimulierten Emission in GaN [2–4]. Die blaue und grüne Lumineszenz
der ersten LEDs (engl. light emitting diodes) wurde in Zn-dotierten GaN-Schichten erzeugt. Zn
bildet dabei tiefe Störstellen innerhalb der Bandlücke, die Lumineszenz entsteht durch Übergän-
ge zwischen dem Leitungsband und den Störstellenniveaus. Die Effizienz dieser Strukturen war
allerdings äußerst gering, da die Schichten eine hohe Anzahl an Defekten und hohe Hintergrund-
ladungsträgerdichten aufwiesen. Die schlechte Schichtqualität war einer der Hauptgründe für die
zunächst langsame Entwicklung auf dem Gebiet der Gruppe III-Nitride. 1984 wurde dann erstmals
von GaN-basierenden LED-Strukturen berichtet, die mittels MOVPE (engl. metal organic vapor
phase epitaxy, Metallorganische Gasphasenepitaxie) hergestellt wurden [5]. Auch in diesen LEDs
wurde die Lumineszenz in einer Zn-dotierten Schicht erzeugt. Die immer noch hohe Defektdichte
führte zu einer externen Quantenausbeute von lediglich 0,005%.

Viele der Schwierigkeiten beim Wachstum der Gruppe III-Nitride sind mit dem Fehlen von
preiswerten Substraten zur Homoepitaxie verbunden. Zwar existieren mittlerweile GaN-Substrate,
diese sind allerdings für LED-Anwendungen aus verschiedenen Gründen ungeeignet. Unter an-
derem können GaN Einkristalle bei hoher Temperatur (≈ 2000 K) durch die Kristallisation von
flüssigem Ga unter einem hohen Stickstoffdruck (≈ 20 kbar) gewonnen werden [6, 7]. Die bisher
erreichte Größe der Einkristalle ist allerdings für kommerzielle Anwendungen zu klein. Anderer-
seits können mittels HVPE (engl. hydride vapor phase epitaxy) dicke GaN-Schichten auf Saphir
gewachsen werden, die anschließend in dünnere Pseudo-Substrate gesägt werden. Der Preis dieser
Substrate ist allerdings für LED-Anwendungen noch viel zu hoch, sodass die mittels HVPE her-
gestellten GaN-Substrate vor allem zum Wachstum von Laserdioden verwendet werden. Dort hilft
die geringere Defektdichte der homoepitaktisch gewachsenen GaN-Schichten, violett emittierende
Laserdioden mit einer Lebensdauer oberhalb von 10000 h zu realisieren [8].

Die Entwicklung der zuerst heteroepitaktisch gewachsenen GaN-basierten Bauelemente war
lange Zeit durch zwei wesentliche Probleme behindert: die schlechte Materialqualität der Schich-
ten und das Nichtvorhandensein einer Möglichkeit, die Schichten reproduzierbar p zu dotieren.
Erst 1986 konnten Amano et al. zeigen, dass die Schichtqualität beim heteroepitaktischen Wachs-
tum auf Saphir in einem Zweistufenprozess entscheidend verbessert werden kann [9]. Dabei wird
vor der eigentlichen GaN-Schicht eine Niedertemperatur-Nukleationsschicht gewachsen. Während
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Amano et al. eine AlN-Nukleation für ihre GaN-Schichten verwendeten, nutzten Nakamura et
al. eine GaN-Nukleationsschicht bei abgesenkter Temperatur [10]. Bezüglich der Frage nach einer
effizienten und reproduzierbaren p-Dotierung der GaN-Schichten leisteten dann wieder Amano et
al. (1989) und Nakamura et al. (1992) entscheidende Beiträge. Amano et al. konnten zeigen, dass
Mg als Akzeptor in GaN beim MOVPE-Wachstum eingebaut werden kann und dies wesentlich
einfacher funktioniert als für das vorher verwendete Zn [11]. Allerdings sind, wie Nakamura et
al. zeigen konnten, die Akzeptoren direkt nach dem Wachstum durch Wasserstoff passiviert und
damit elektrisch nicht aktiv [12]. Erst durch eine anschließende Aktivierung mittels Elektronen-
strahl [13] oder thermisches Ausheizen [12] konnte p-dotiertes Material erzeugt werden.

An diese beiden Entdeckungen schloss sich eine rasante Entwicklung an, die vor allem durch die
vielen möglichen Anwendungen getrieben wurde. So wurde von Yoshimoto et al. sowie von Na-
kamura et al. erstmals von starker bandkantennaher PL in InxGa1-xN-Schichten berichtet [14, 15].
Schon 1993 wurde die erste blaue InxGa1-xN/GaN-basierte LED realisiert [16]. In den folgenden
Jahren wurde, neben einer stetigen Effizienzverbesserung der InxGa1-xN/GaN-basierten LEDs, ihr
Emissionswellenlängenbereich immer weiter vom violetten und blauen in den grünen und roten
Spektralbereich erweitert [17, 18]. Mittlerweile wurden vor allem im blauen und violetten Spek-
tralbereich hocheffiziente LEDs realisiert, die durch Verwendung eines Farbkonverters auch zur
Erzeugung von hocheffizienten weißen LEDs genutzt werden können [19, 20]. Für diese Bauele-
mente eröffnet sich im Hinblick auf die Raumbeleuchtung, den Einsatz in Autoscheinwerfern oder
Projektoren ein großes Anwendungspotential. Es wird erwartet, dass Nitrid-basierte LEDs auf-
grund ihrer hohen Effizienz und ihrer großen Lebensdauer (� 10000 h) herkömmliche Glühlam-
pen in den nächsten Jahren in vielen Bereichen verdrängen werden.

Neben der Beleuchtungstechnik gibt es viele weitere Bereiche, in denen die Gruppe III-Nitride
schon genutzt werden oder auch zukünftige Anwendungen möglich sind. Als wichtigstes Beispiel
sind in dieser Hinsicht Nitrid-basierte Laserdioden (LDs) zu nennen. Erstmals gelang 1996 eben-
falls Nakamura et al. die Realisierung einer gepulst betriebenen, violett emittierenden Laserdiode
[21]. Im selben Jahr erschienen dann Berichte anderer Gruppen, die ebenfalls elektrisch betriebene
Nitrid-basierte Laserdioden herstellen konnten [22, 23]. Die kontinuierliche Verbesserung dieser
LDs, die unter anderem durch die Verwendung von defektreduzierten Substraten erreicht wurde,
führte dann zur Herstellung von Laserdioden mit höherer Ausgangsleistung [24], größerer Emis-
sionswellenlänge [25, 26] und einer höheren Lebensdauer [8, 24, 27]. Mittlerweile werden diese
Laserdioden in kommerziellen ”Blue-ray Disc” oder ”HD DVD” Laufwerken, den Nachfolgern
der herkömmlichen DVDs, eingesetzt. Während die herkömmlichen DVD-Laufwerke mit einem
roten Laser (λ = 650 nm) ausgestattet sind und damit die optische Speicherung einer Datenmenge
von 4,7 GB möglich ist, können die neuen, auf violetten Laserdioden (λ = 405 nm) basierenden,
Geräte etwa 25 GB speichern.

Weiterhin eröffnen sich für die Gruppe III-Nitride viele Anwendungen im Hinblick auf
die Hochleistungs-, Hochfrequenz- und Hochtemperaturelektronik. Hier spielen zum einen die
piezoelektrischen Eigenschaften dieser Materialklasse eine Rolle, die zur Bildung eines 2-
dimensionalen Elektronengases an der Grenzfläche einer GaN/AlxGa1-xN-Heterostruktur führen
[28]. Andererseits besitzt GaN trotz seiner höheren effektiven Elektronenmasse im Vergleich zu
GaAs eine deutliche höhere Elektronensättigungsgeschwindigkeit sowie eine höhere Durchbruch-
feldstärke. Die hohe Leitungsbanddiskontinuität sorgt dann zusätzlich für eine hohe Temperatur-
stabilität der HEMT-Strukturen (engl. high electron mobility transistor). Schon vor einigen Jah-
ren wurden die ersten Transistoren vorgestellt [29, 30]. Mittlerweile sind GaN/AlxGa1-xN-HEMTs
kommerziell erhältlich und werden in Mobilfunkbasisstationen eingesetzt. Die hohe Bandlücke
von GaN und AlxGa1-xN ermöglicht weiterhin eine gegenüber dem sichtbaren Licht unempfind-
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liche UV-Detektion [31–33]. Ebenfalls von Bedeutung sind Anwendungen in der Sensorik, bei
denen der Einfluss von Oberflächenbelegungen auf die Dichte des 2-dimensionalen Elektronenga-
ses detektiert werden kann [34, 35].

Im Mittelpunkt dieser Arbeit steht das MOVPE-Wachstum von Nitrid-basierten LED-Strukturen
und deren Charakterisierung, wobei die Effizienz der hergestellten LEDs der zentrale Para-
meter sein wird. Bemerkenswert ist insbesondere, dass die blau und violett emittierenden
InxGa1-xN/GaN-LEDs trotz hoher Defektdichte sehr effizient sind. Typische LED-Strukturen, bei
denen eine GaN-Pufferschicht auf Saphir-Substrat gewachsen wird, besitzen eine Defektdichte von
etwa 109 cm-2. Vergleicht man die Effizienz von LEDs aus den unterschiedlichsten Verbindungs-
halbleitern, so stellt man fest, dass außer den InxGa1-xN/GaN-basierten Strukuren alle anderen
bereits bei Defektdichten oberhalb von 106 cm-2 einen drastischen Abfall der Effizienz zeigen
[36]. Diese scheinbare Unempfindlichkeit der InxGa1-xN/GaN-Quantentröge (QWs) gegenüber der
Defektdichte, die auch von Mukai et al. gefunden wurde [37], wird durch verschiedene Model-
le erklärt. Zum einen wird argumentiert, dass aufgrund von In-Fluktuationen innerhalb des QWs
Exzitonen lokalisiert sind und somit nicht zu den Defekten gelangen können [38]. Andererseits
konnte auch gezeigt werden, dass beim QW-Wachstum um jeden Defekt V-pits entstehen. Auf den
Innenflächen dieser V-pits bilden sich dünnere QWs, die zu einer Potentialbarriere und damit zu
einer Selbstabschirmung der Defekte führen [39]. Vor diesem Hintergrund dient diese Arbeit auch
der weiteren Klärung der genauen Ursachen der Defektinaktivität in den hier betrachteten LED-
Strukturen. Dazu werden zum einen der Effizienzabfall zu größeren Emissionswellenlängen, zum
anderen der Effizienzabfall bei den UV-emittierenden In-freien GaN/AlxGa1-xN-QWs untersucht.
Dadurch soll ein besseres Verständnis der effizienzlimitierenden physikalischen Mechanismen ge-
wonnen werden.

Das sogenannte ”green gap”, also der starke Effizienzabfall für Emissionswellenlängen oberhalb
von 500 nm ist im Moment einer der Schwerpunkte der Forschung an den Gruppe III-Nitriden. Ob-
wohl grün emittierende LEDs genau wie blaue oder weiße LEDs kommerziell erhältlich sind, zei-
gen sie eine deutlich geringere Efffizienz [17, 19, 40]. Auch die Tatsache, dass bisher keine grün
emittierenden Nitrid-basierten Laserdioden realisiert werden konnten, zeugt von den Problemen
beim Wachstum hoch In-haltiger QWs. Um längerwellige InxGa1-xN/GaN-basierte Lichtemitter
mit hoher Effizienz herzustellen, ist daher zum einen ein grundlegendes Verständnis des Wachs-
tums von hoch In-haltigen InxGa1-xN-Schichten notwendig. Andererseits muss auch verstanden
werden, wie groß der Einfluss des elektrischen Feldes oder der Lokalisierung auf die Effizienz
dieser Strukturen ist. So würde man beispielsweise für Schichten mit höherem In-Gehalt eine
größere Lokalisierungsenergie erwarten. Das wiederum sollte unter der oben beschriebenen Lo-
kalisierungshypothese auch zu einer höheren Effizienz führen. Die experimentellen Daten wider-
sprechen allerdings dieser Argumentation. Daher können aus den gewonnen Erkentnissen wieder
Rückschlüsse auf die Frage nach der Ursache der hohen Effizienz im allgemeinen gezogen werden.

Andererseits beobachtet man auch einen starken Effizienzabfall für In-freie UV-emittierende
LEDs. Oftmals wird argumentiert, dass durch das Fehlen von In in der aktiven Zone keine Poten-
tialfluktuationen auftreten und somit auch keine hohen Effizienzen erreicht werden können. Die
experimentellen Ergebnisse scheinen diese Argumentation zu unterstützen. So wurden zwar schon
UV-LEDs, basierend auf AlxGa1-xN/AlxGa1-xN-QWs, mit Emissionswellenlängen unterhalb von
250 nm erreicht. Dennoch ist die Effizienz dieser LEDs im Vergleich zu den sichtbaren In-haltigen
LEDs äußerst gering. Für λpeak = 250 nm erreichten Adivaharan et al. eine externe Quantenausbeu-
te (EQE) von nur 0,01% [41], für λpeak = 280 nm fanden Sun et al. eine EQE von 1% [42] und
Hu et al. von 2,8% [43]. Demgegenüber wurde für In-haltige InxGa1-xN/AlxGa1-xN-QWs mit einer
Emissionswellenlänge von 365 nm eine EQE von 44% [44] erreicht. In dieser Arbeit sollen daher
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Gemeinsamkeiten und Unterschiede zwischen In-haltigen und In-freien QWs aufgezeigt werden.
Darauf aufbauend soll untersucht werden, inwieweit die gewonnenen Erkenntnisse aus den Unter-
suchungen zur Effizienz von sichtbaren Lichtemittern auch auf die UV-emittierenden Strukturen
zu übertragen sind.

Die Arbeit gliedert sich daher wie folgt. Nach einer Einführung in die halbleiterphysikalischen
Grundlagen der Gruppe III-Nitride und die Methode des MOVPE-Wachstums werden die zur Cha-
rakterisierung von heteroepitaktisch hergestellten Schichten und LEDs notwendigen Methoden
vorgestellt. Anschließend wird gezeigt, welche Schritte erforderlich sind, um blau emittierende
InxGa1-xN/GaN-Einfach-QWs (SQWs) mit hoher interner Quantenausbeute (IQE) und darauf auf-
bauende LEDs herzustellen. Das folgende Kapitel widmet sich der Frage nach den Ursachen des
Effizienzabfalls im grünen Spektralbereich. Es soll untersucht werden, welche Mechanismen dafür
verantwortlich sind und wie eine Optimierung hinsichtlich einer hohen IQE für die langwelligen
Lichtemitter aussehen muss. Im nächsten Kapitel wird dann gezeigt, welche Gründe die geringen
Effizienzen der In-freien UV-emittierenden Strukturen haben. Letztlich wird geklärt, ob dieselben
Mechanismen der Defektabschirmung, die im InxGa1-xN/GaN-System für hohe Effizienzen sorgen,
auch im GaN/AlxGa1-xN-System angewendet werden können.



2 Das (In,Ga,Al)N - Materialsystem

In diesem Kapitel sollen im ersten Teil die grundlegenden physikalischen Eigenschaften der bi-
nären Verbindungen InN, GaN und AlN vorgestellt werden. Dabei werden im Wesentlichen die
Kristallstruktur und die sich daraus ergebenden optischen Eigenschaften eine Rolle spielen. Im
weiteren werden die ternären Verbindungen InxGa1-xN und AlxGa1-xN sowie die Bildung von He-
terostrukturen bei den Gruppe III-Nitriden behandelt. Der letzte Abschnitt des Kapitels behandelt
die ”speziellen” Eigenschaften der Nitrid-Verbindungen, die hauptsächlich für das große Interesse
an ihnen verantwortlich sind. Dieses macht sich auch in dem Erscheinen zahlreicher Bücher mit
vielen weiterführenden Informationen bemerkbar [45–49].

2.1 Physikalische Eigenschaften der Gruppe III-Nitride

2.1.1 Kristallstruktur

Wie bei den meisten anderen anorganischen Halbleitern ist jedes Atom der Gruppe III-Nitride
tetraedrisch koordiniert. Die thermodynamisch stabile Phase ist die hexagonale Wurtzit-Struktur,
daneben existieren noch die Natriumchlorid- und die kubische Zinkblende-Struktur. Die NaCl-
Struktur entsteht allerdings nur unter sehr hohen Drücken [50] und auch die Zinkblende-Struktur ist
metastabil und entsteht ebenso nur unter bestimmten Wachstumsbedingungen [51]. Technologisch
relevant ist daher zur Zeit nur die hexagonale Wurtzit-Struktur.

Eine schematische Darstellung der Einheitszelle der Wurtzit-Struktur ist in Abbildung 2.1(a)
dargestellt. Die hexagonale Elementarzelle wird durch die vier Vektoren �a1, �a2, �a3 und �c aufge-
spannt und durch die Gitterkonstanten a und c beschrieben. In Tabelle 2.1 sind die Gitterkonstanten
der binären Gruppe III-N Verbindungen in einer Übersicht zusammengestellt. Die Vektoren �a1, �a2

und �a3 liegen in einer Ebene und schließen einen Winkel von jeweils 120◦ ein. Der Vektor �c steht
senkrecht auf den Vektoren �ai. Die Wurtzit-Struktur besitzt eine 6-zählige Drehachse und zwei
Spiegelebenen und gehört damit zur Punktgruppe 6mm und zur Raumgruppe P63mc.

Aufgrund der unterschiedlichen Elektronegativität der (Ga,In,Al)- und N-Atome (Al:1,5,
Ga:1,6, In:1,7, N:3,0) besitzt die (Ga,Al,In)-N-Bindung einen stark ionischen Charakter. Der La-
dungsschwerpunkt der Bindung ist zum Stickstoffatom verschoben, wodurch ein starkes Dipolmo-
ment entsteht. Die Gesamtpolarisation ergibt sich dann durch Summation über alle Dipolmomente
zu den nächsten, übernächsten, drittnächsten usw. Nachbarn. Bei einem idealen hexagonalen Kri-
stall sind die Bindungslängen zu den 4 nächsten Nachbarn gleich, nicht jedoch die Bindungslängen
zu den 10 übernächsten Nachbarn. Dadurch heben sich die einzelnen Dipolmomente bei Summa-
tion übereinander nicht mehr vollständig auf und es kommt zu einem resultierenden makroskopi-
schen Polarisationsvektor vom N-Atom zum jeweiligen Metall-Atom entlang der �c-Achse. Da eine
solche Polarisation bei den Gruppe III-Nitriden ohne äußeres Feld oder sonstige Störung auftritt,
spricht man von einer spontanen Polarisation. Die Wurtzit-Struktur ist die Kristallstruktur mit der
höchsten Symmetrie, bei der ein solcher Effekt auftritt [52]. Einige grundlegende Arbeiten zur Be-
rechnung der spontanen Polarisation der Gruppe III-Nitride stammen von Bernardini et al. [53].
Die Größe der sponaten Polarisation Psp ist für die binären Verbindungen GaN, AlN und InN unter-
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(a)

N

Ga (In,Al)

N-face

Ga-face
[0001]

[0001]

(b)

Abbildung 2.1: (a) Einheitszelle eines Gruppe III-N Kristalls in der Wurtzit-Struktur.
(b). Die [0001] Richtung wird als Vektor ausgehend von einem Gruppe III-Atom zum
nächsen N-Atom entlang der �c-Achse festgelegt. Unabhängig von der Terminierung er-
geben sich so Gruppe III-polare und N-polare Oberflächen.

schiedlich und liegt bei Psp,GaN = -0,034 C/m2, Psp,AlN = -0,090 C/m2 und Psp,InN = -0,042 C/m2

[54]. Bisher war es nicht möglich, die spontane Polarisation direkt zu messen, da Adsorbate oder
angelagerte geladene Teilchen die spontane Polarisation an der Oberfläche abschirmen und den
Kristall nach außen elektrisch neutral wirken lassen [55, 56]. In diesem Zusammenhang wird auch
die Definition der Polarität der (Ga,Al,In)N Oberfläche klar. Aufgrund des polaren Charakters der
�c-Achse sind die Richtungen [0001] und [0001] nicht mehr äquivalent, wie Abbildung 2.1(b) ver-
deutlichen soll. Die [0001]-Richtung wird definitionsgemäß als Vektor von einem Kation (Gruppe
III Element) entlang der �c-Achse zum benachbarten Anion (Stickstoff-Atom) festgelegt [57]. Man
spricht dann von Ga-Polarität (engl. Ga-face), wenn die Oberflächennormale parallel zur [0001]-
Richtung liegt, von N-Polarität, wenn die Oberflächennormale parallel zur [0001]-Richtung liegt.
Bei mittels MOVPE gewachsenen Proben herrscht im allgemeinen Ga-Polarität vor. Dagegen kann
mittels MBE die Polarität der Proben eingestellt werden. Dimitrov et al. konnten zeigen, dass durch
Aufbringen einer AlN-Nukleationsschicht auf einem Sauerstoff-terminierten Saphir-Substrat Ga-
polares GaN erzeugt werden kann [58]. Ohne AlN-Nukleationsschicht entsteht N-polares GaN.
Ga- und N-polares Material unterscheiden sich sowohl in den physikalischen als auch in den che-
mischen Eigenschaften der Oberfläche.

Unabhängig von der Polarität tritt noch eine Terminierung der Oberfläche auf. Die Terminierung
der Oberfläche wird durch die Wachstumsbedingungen festgelegt, wobei beim MOVPE-Wachstum
meistens von einer Ga-Terminierung auszugehen ist. An dieser Stelle soll noch einmal festgestellt
werden, dass eine Oberflächenterminierung als Eigenschaft der Oberfläche nichts mit der Polarität
einer Probe zu tun hat, da es sich dabei um eine Volumeneigenschaft handelt.
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Abbildung 2.2: (a) Elektronische Struktur des obersten Valenzbandes von hexagona-
lem GaN in der Nähe des Γ-Punktes. Die Entartung der Bänder wird durch Kristallfeld
und Spin-Bahn-Kopplung aufgehoben. (b). Schematische Darstellung der Bandstruktur
von GaN in der Nähe des Γ-Punktes im Zentrum der Brillouin-Zone.

2.1.2 Bandstruktur

In der Literatur finden sich viele Arbeiten, in denen die Bandstruktur von GaN mit unterschied-
lichen Methoden berechnet wurde [59–61]. Eine gute Übersicht über die verwendeten theoreti-
schen Methoden und ihre Anwendung bei den Gruppe III-Nitriden findet sich bei F. Bechstedt
[62]. Im allgemeinen ist die elektronische Bandstruktur eines Halbleiters für seine optischen und
elektronischen Eigenschaften verantwortlich. Von besonderem Interesse sind dabei die Lage der
Extrema von oberstem Valenzband und unterstem Leitungsband sowie die Verläufe von E(�k) im
Bereich der Extrema. Die binären Gruppe III-Nitride und ihre ternären Verbindungen gehören alle
zur Gruppe der direkten Halbleiter: im gesamten Kompositionsbereich befindet sich das Mini-
mum des Leitungsbandes und das Maximum des Valenzbandes bei �k = 0 am Γ-Punkt im Zentrum
der Brillouin-Zone. Das Leitungsband wird durch die s-Zustände der jeweiligen Atome gebildet
und kann näherungsweise durch eine parabolische Dispersionsrelation beschrieben werden [60].
Zusätzlich ist das Leitungsband leicht anisotrop [61]. Die obersten Zustände des Valenzbandes
werden durch Linearkombinationen der p-Orbitale des Stickstoff gebildet. Aufgrund der hexago-
nalen Kristallstruktur ist die 3-fache Entartung des obersten Valenzbandes durch Kristallfeld und
Spin-Bahn-Kopplung aufgehoben. Aus dem in der Nähe des Γ-Punktes 3-fach entarteten Γ15 Band
entstehen so die spinentarteten Valenzbänder Γ9 (A-Valenzband oder Schwerlochband, engl. heavy
hole), Γ7 (B-Valenzband oder Leichtlochband, engl. light hole) und Γ7 (C-Valenzband oder split
off Band, engl. crystal-field split-off hole) (siehe Abbildung 2.2(a)). In der Literatur finden sich
eine Reihe von Werten für die Kristallfeldaufspaltung Δcr und die Spin-Bahn-Aufspaltung Δso.
In den neuesten Veröffentlichungen haben sich für GaN Werte von Δcr ≈ 10 meV und Δso ≈ 17
meV herauskristallisiert [54]. Δcr und Δso besitzen für GaN und InN dasselbe Vorzeichen. Für
AlN geht man jedoch von einer negativen Kristallfeldaufspaltung aus, sodass das oberste Valenz-
band bei AlN vom CH Band gebildet wird (oberstes Valenzband bei GaN und InN: HH-Band,
siehe [63]). Für die effektiven Elektronen- und Löchermassen gibt es ebenso zahlreiche experi-
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Abbildung 2.3: Bandlücke Eg über der Gitterkonstante a0 für einige gängige Verbin-
dungshalbleiter. Zusätzlich sind die beiden Substratmaterialien SiC und Saphir einge-
zeichnet.

mentell bestimmte und theoretisch berechnete Werte. Als verlässlich kann me = 0.2 m0 [64, 65]
beziehungsweise mhh = 2.0 m0 [66, 67] angesehen werden, wobei m0 die freie Elektronenmasse
ist.

In Abbildung 2.3 sind die elektronischen Bandlücken Eg einiger, für optoelektrische Anwendun-
gen relevanter, Verbindungshalbleiter über ihren a-Gitterkonstanten aufgetragen. Die Bandlücken
der Gruppe III-Nitride erstrecken sich vom infraroten bis weit in den ultravioletten Spektralbe-
reich. Seit längerem bekannt sind die Werte für GaN [68, 69] und AlN [70, 71] (siehe Tabelle
2.2). Im Gegensatz dazu stand die Bandlücke von InN in den letzten Jahren im Mittelpunkt vie-
ler Diskussionen. Dies hat letztendlich dazu geführt, dass die ebenfalls als feststehend geltende
Bandlücke von InN von Eg = 1,8 eV...2,1 eV auf Werte < 0,8 eV korrigiert werden musste. Die
Bandlücke im Bereich von 2 eV wurde in den meisten Fällen durch Absorptionsmessungen an mit-
tels MOVPE [72] oder Sputtertechnik [73] hergestellten InN Schichten bestimmt. Diese ”älteren”
Schichten besaßen eine hohe Zahl an Hintergrundladungträgern (> 1019cm−3) und lediglich in ei-
ner Veröffentlichung ist von einem Lumineszenzsignal im Bereich von 2eV berichtet worden [74].
Durch Verbesserungen im epitaktischen Wachstum von InN konnten in den letzten Jahren Schich-
ten mit deutlich höherer Qualität, niedrigerer Elektronenkonzentration und höherer Beweglich-
keit bei Raumtemperatur hergestellt werden. Absorptionsmessungen sowie Photolumineszenz-,
Photolumineszenzanregungs- und Photoreflexionsmessungen zeigen an diesen Schichten überein-
stimmend ein Signal im Bereich von E = 0.8 eV, dass der fundamentalen Bandlücke von InN zuge-
ordnet werden kann [75, 76]. Theoretische Berechnungen unterstützen diese Ergebnisse [75, 77].
In einer kürzlich erschienen Veröffentlichung wird sogar von einer Bandlücke unterhalb von 0,7eV
im Grenzfall niedriger Temperatur und niedriger Elektronenkonzentration berichtet [78]. Die Au-
toren führen den nochmals verringerten Wert für Eg,InN auf die Verschiebung der Bandlücke zu
höheren Energien bei Halbleitern zurück, die aufgrund ihrer hohen Ladungsträgerdichte entartet
sind (Burstein-Moss-Effekt, [79]).
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Tabelle 2.1: Gitterkonstanten und thermische Ausdehnungskoeffizienten der binären
Gruppe III-Nitride sowie der beiden gängigsten Substratmaterialien α-Saphir und 6H-
SiC.

Material a [Å] c [Å] αa [10−6 K−1] αc [10−6 K−1] Quelle

InN 3,545 5,703 3,6 (100-673K)) 2,6 (100-673K)) [54, 82]
GaN 3,189 5,185 5,59 (300-700◦C) 3,17 (300-700◦C) [1]
AlN 3,112 4,982 5,27 (20-800◦C) 4,15 (20-800◦C) [70, 83]
α-Saphir 4,758 12,991 4,3/9,2 (300-350/700-750K) 3,9/9,3 (300-350/700-750K) [84, 85]
6H-SiC 3,080 15,107 3,2/4,2 (300-350/700-750K) 3,2/4,0 (300-350/700-750K) [85]

Die neueren Werte für die Bandlücke von InN spielen vor allem im Hinblick auf die Abhängig-
keit der Bandlücke des InxGa1-xN vom In-Gehalt xIn eine große Rolle. In Kapitel 2.2 wird darauf
noch genauer eingegangen. In Tabelle 2.2 sind die Bandlücken der binären Gruppe III-Nitride bei
Raumtemperatur und tiefer Temperatur zusammengestellt. Für AlN wurde der Wert von Eg bei
Raumtemperatur aus dem Wert bei T = 4 K von Li et al. [80] und den Varshni-Koeffizienten von
Nam et al. berechnet [81].

2.1.3 Optische Eigenschaften

Die optischen Eigenschaften der Gruppe III-Nitride sind auch bei Raumtemperatur durch ex-
zitonische Effekte geprägt. Im allgemeinen ist die Ausdehnung eines Exzitons, der Exzitonen-
Bohrradius a∗, direkt davon abhängig, wie stark Elektronen im Kristallgitter lokalisiert sind. Bei
Halbleitern, im allgemeinen kovalent gebundene Kristalle, ist ein durch Absoprtion erzeugtes
Elektron-Loch-Paar nicht sehr stark im Kristallgitter lokalisiert. Man spricht in diesem Fall von
Wannier-Exzitonen1. Das Modell zur Beschreibung von Wannier Exzitonen stammt von Elliott
[86]. Weitergehendes findet sich beispielsweise in den Büchern von Yu und Cardona [87] oder
Grahn [88]. Als Grundlage der Beschreibung dient das Bild des Wasserstoff-Atoms. Dabei muss
zusätzlich die reduzierte effektive Masse μ, die sich aus den effektiven Massen von Elektronen und
Löchern m∗

e und m∗
h nach:

μ =
m∗

em
∗
h

m∗
e + m∗

h

(2.1)

ergibt, berücksichtigt werden. Weiterhin ist die Abschirmung der Coulombwechselwirkung zwi-
schen Elektron und Loch durch die Hintergrundladungsträger des Festkörpers, beschrieben durch
seine Dielektrizitätskonstante εr, von Bedeutung. Die effektive Rydbergenergie R∗ und der effek-
tive Bohrradius a∗ des Exzitons können dann wie folgt berechnet werden:

R∗ =
μe4

2(4πεrε0�)2
, (2.2)

a∗ =
4πεrε0�

2

μe2
. (2.3)

1Im Gegensatz dazu findet man bei ionisch gebundenen Festkörpern stark lokalisierte Exzitonen. Diese werden als
Frenkel-Exzitonen bezeichnet.
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Tabelle 2.2: Bandlücken Eg [eV] der binären Gruppe III-Nitride bei T = 4 K und Raum-
temperatur.

Material Eg [eV] @ 4K Eg [eV] @ 300K Quelle

InN 0,67 0,61 [78]
GaN 3,507 3,452 [69]
AlN 6,11 6,01 [80, 81]

Exzitonische Übergänge zwischen dem Leitungsband und den jeweiligen, in Abbildung 2.2(b) dar-
gestellten, Valenzbändern werden dementsprechend als freies A-Exziton FXA, freies B-Exziton
FXB und freies C-Exziton FXC bezeichnet. Für GaN ergibt sich nach obigem Modell mit εr = 9,6
eine Rydbergenergie von 26,8 meV und ein Bohrradius von 2,8 nm für das A-Exziton. Die Ex-
zitonenbindungsenergie ist damit vergleichbar oder größer als die thermische Energie bei Raum-
temperatur (kT@300 K ≈ 26 meV). Unter den Verbindungshalbleitern besitzen lediglich ZnO mit
R∗

ZnO = 59 meV [89] und ZnS mit R∗
ZnS = 37 meV [90] eine höhere Exzitonenbindungsenergie .

Die Exzitonenbindungsenergie anderer typischer Verbindungshalbleiter wie GaAs, InAs oder InP
liegt deutlich niedriger, z.B. R∗

GaAs = 4,2 meV, R∗
InP = 4,9 meV [90, 91]. Experimentell wurden

in guter Übereinstimmung mit der Theorie für GaN Werte zwischen R∗
GaN = 23 meV und 28 meV

gefunden [54, 68]. Aufgrund der höheren effektiven Elektronen- und Löchermasse in AlN findet
man dort auch eine höhere Exzitonenbindungsenergie. Die experimentellen Werte liegen zwischen
R∗

AlN = 63 meV und 80 meV [92, 93]. Für die Exzitonenbindungsenergie von InN finden sich in
der Literatur bisher keine Werte.

Wie beim Wasserstoff-Atom erhält man für die Übergangsenergie quantisierte Energienieveaus,
die unterhalb der Bandlücke (dem Vakuumniveau des Exzitons) liegen:

En( �K) = Eg +
�

2 �K2

2(m∗
e + m∗

h)
− R∗

n2
, (2.4)

Der zweite Term der Gleichung beschreibt die parapolische Dispersion des Schwerpunktes des
Exzitons, wobei �K der Impuls des Schwerpunktes ist. Analog zum Wasserstoff-Atom ist n die
Hauptquantenzahl. Neben dem exzitonischen Grundzustand können in Proben guter Qualität auch
höher angeregte exzitonische Zustände und Donator -sowie Akzeptor-gebundene Exzitonen beob-
achtet werden [94].

2.2 Ternäre Verbindungen

Wie bei anderen III-V und II-VI Halbleitern auch lassen sich durch Mischen der binären Kompo-
nenten der Gruppe III-Nitride ternäre und quaternäre Mischkristalle herstellen. Diese sind ebenso
direkte Halbleiter und ermöglichen prinzipiell die Herstellung von Lichtemittern, die den sichtba-
ren und einen großen Teil des infraroten und ultravioletten Spektralbereichs abdecken (siehe Abbil-
dung 2.3). Die am häufigsten verwendeten ternären Verbindungen sind InxGa1-xN und AlxGa1-xN.
Allerdings besitzt auch InxAl1-xN, das bei einem In-Gehalt von etwa 18% gitterangepasst auf GaN
abgeschieden werden kann, ein hohes Anwendungspotential hinsichtlich des Einsatzes in Transi-
storstrukturen [95] oder Bragg-Reflektoren [96].
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Tabelle 2.3: Bowing Parameter zur Berechnung der Bandlücke, der spontanen und pie-
zoelektrischen Polarisation der ternären Gruppe III-Nitride.

Bowing-Parameter InxGa1-xN AlxGa1-xN Quelle

Bandlücke Eg [eV] 1,4 0,7 [98, 99]
Spontane Polarisation Psp [C/m2] 0,021 0,037 [101]

Viele Materialdaten der ternären Verbindungen können durch lineare Interpolation der Daten
der binären Verbindungen gewonnen werden. So ergibt sich die a-Gitterkonstante von InxGa1-xN
/ AlxGa1-xN nach dem Vegard’schen Gesetz aus den a-Gitterkonstanten von GaN und InN / AlN
nach:

a([Inx/Alx]Ga1−xN) = x · a([InN/AlN ]) + (1 − x) · a(GaN). (2.5)

Analog kann auch die c-Gitterkonstante von InxGa1-xN beziehungsweise AlxGa1-xN bestimmt
werden. Obwohl viele strukturelle Parameter durch lineare Interpolation bestimmt werden kön-
nen, findet man vor allem für die elektronischen Eigenschaften nichtlineare Abhängigkeiten. So
gilt für die Bandlücke meist ein quadratischer Zusammenhang [97]. Für InxGa1-xN beziehungs-
weise AlxGa1-xN kann Eg nach:

Eg([Inx/Alx]Ga1−xN) = x·Eg([InN/AlN ])+(1−x)·Eg(GaN)−bInGaN/AlGaN ·x·(1−x) (2.6)

bestimmt werden, wobei der Bowing-Parameter b die Abweichung vom linearen Verhalten be-
schreibt. Die in der Literatur angegebenen Werte für bInGaN und bAlGaN schwanken zum Teil deut-
lich. Die Ursachen dafür sind in Problemen bei der experimentellen Bestimmung von Eg, der stark
nach unten korrigierten InN-Bandlücke und dem Verspannungszustand der Schichten zu sehen.
Vurgaftman und Meyer empfehlen in ihrem Übersichtsartikel [54] einen Wert von 1,4 eV für den
Bowing-Parameter von InxGa1-xN [98] und von 0,7 eV für den Bowing-Parameter von AlxGa1-xN
[99].

Auch die spontane Polarisation der ternären Verbindungen wird durch einen nichtlinearen Zu-
sammenhang bestimmt [100]. Nach Ambacher et al. [101] ergibt sich Psp nach:

Psp,InGaN(x) = −0, 042 · x − 0, 034 · (1 − x) + 0, 021 · x · (1 − x), (2.7)

Psp,AlGaN(x) = −0, 090 · x − 0, 034 · (1 − x) + 0, 037 · x · (1 − x). (2.8)

In Tabelle 2.3 sind die jeweiligen Bowing-Parameter noch einmal zusammengetragen.

2.3 Nitrid-basierte Heterostrukturen

Heutige optoelektronische Bauelemente bestehen alle aus mehr oder weniger komplizierten Ab-
folgen unterschiedlicher Materialien mit Dicken im Bereich weniger nm bis hin zu einigen μm. In
Abbildung 2.4 sind exemplarisch die Schichtstruktur einer LED und einer Laserdiode dargestellt.
In beiden Fällen wird die aktive Zone des Bauelements durch Quantenfilmstrukturen gebildet.
Der Einschluss der Ladungsträger in der aktiven Zone erfolgt durch Barrierenmaterial mit höherer
Bandlücke. Daneben werden Pufferschichten, Mantelschichten oder Wellenleiterschichten hoher
Qualität benötigt, wobei in vielen Fällen die Qualität der Heterogrenzflächen von entscheidender
Bedeutung ist.
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Abbildung 2.4: Schematischer Aufbau der Schichtstruktur von Nitrid-basierten Bau-
elementen. a) InGaN/GaN basierte LED-Struktur auf Saphir Substrat. (b) InGaN/GaN
basierte Laserdiode auf SiC-Substrat. Neben der aktiven Zone sind obere und untere
Mantel- und Wellenleiterschichten hoher Qualität notwendig.

2.3.1 Pseudomorphes Wachstum

Beim Wachstum von Schichtfolgen, bestehend aus Schichten unterschiedlicher Gitterkonstanten,
entsteht eine Gitterfehlanpassung. Diese lässt sich aus den Gitterkonstanten von Unterlage au und
aufgewachsener Schicht as berechnen:

fm =
Δa

a
=

as − au

au
. (2.9)

Die Gitterfehlanpassung bei den Gruppe III-Nitriden ist im Vergleich zu anderen Verbin-
dungshalbleitern, z.B. dem AlxGa1-xAs-System, groß. Die Werte für die Fehlanpassung der a-
Gitterkonstante, die für das Wachstum in [0001]-Richtung von Bedeutung ist, liegen bei 2,4% für
eine GaN/AlN Heterostruktur, 10,4% für eine GaN/InN Heterostruktur und 13% für eine AlN/InN
Heterostruktur. Trotz Gitterfehlanpassung können Schichten unterschiedlicher Gitterkonstante auf-
einander abgeschieden werden. Man spricht von pseudomorphem Wachstum, wenn eine Schicht
verspannt, d.h. mit der lateralen Gitterkonstante der Unterlage, auf der Unterlage aufwächst.

Verspannung und Verzerrung durch Gitterfehlanpassung

Aufgrund der Gitterfehlanpassung kommt es zu einer elastischen Verspannung der aufgewachse-
nen Schicht. Die Verspannung wird durch die Komponenten des Verspannungstensors σxx, σyy,
σzz, σxy, σyz und σzx beschrieben. Der Zusammenhang zwischen einer von außen einwirkenden
mechanischen Spannung σij , in diesem Fall hervorgerufen durch die Gitterfehlanpassung zwischen
Unterlage und aufgewachsener Schicht, und der daraus resultierenden Verzerrung (Dehnung) εij

der Schicht, kann im linearen Bereich mit dem Hooke’schen Gesetz beschrieben werden. Dabei
gilt bei Summation über gleiche Indizes (Einsteinsche Summenkonvention) [102]:

εij = Sijkl σkl , (2.10)

σij = Cijkl εkl . (2.11)
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Abbildung 2.5: Die aufwachsende Schicht passt sich der Unterlage an. a) Bei pseu-
domorphem Wachstum gilt au=as. Durch die tensile Verzerrung in der a-Gitterkonstante
kommt es zu einer Ausdehnung in der c-Gitterkonstante. b) und c) Die Schicht ist teil-
weise bzw. vollständig relaxiert.

Die Verzerrung des Kristalls und seine Verspannung sind über die elastischen Konstanten (oder
Nachgiebigkeitskonstanten) Sijkl beziehungsweise die Elastizitätsmoduln (oder Steifigkeitskon-
stanten) Cijkl miteinander verknüpft. Alle Größen sind Tensoren. Dadurch lassen sich nicht nur li-
neare Verzerrungen und Verspannungen, sondern auch Scherverformungen, Scherspannungen oder
Rotationsmomente beschreiben. Sijkl und Cijkl sind Tensoren 4. Stufe und besitzen 81 Elemente.
Durch allgemeine Überlegungen und Symmetrieeigenschaften des hexagonalen Kristalls lässt sich
die Zahl der unabhängigen Elemente allerdings deutlich reduzieren. So kann dann beispielsweise
C für eine Wurtzit-Struktur folgendermaßen geschrieben werden:

C =

⎛
⎜⎜⎜⎜⎜⎜⎝

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 1

2
(C11 − C12)

⎞
⎟⎟⎟⎟⎟⎟⎠

. (2.12)

Für einen hexagonalen Kristall bleiben also nur 5 unabhängige Elemente in den Tensoren der ela-
stischen Konstanten und Elastizitätsmoduln übrig (siehe [102]). Dafür finden sich in der Literatur
eine Vielzahl von experimentell bestimmten und theoretisch berechneten Werten. An dieser Stelle
sei nur auf den Übersichtsartikel von Vurgaftman und Meyer verwiesen [54]. Darin werden die
Werte von Polian et al. empfohlen [103].

Wird ein Kristall mit Wurtzit-Struktur in [0001]-Richtung auf einer hexagonalen Unterlage auf-
gewachsen, wie es bei den Gruppe III-Nitriden der Fall ist, so ist die Schicht in der (0001)-Ebene
biaxial verspannt. Senkrecht dazu entlang der Wachstumsrichtung existiert in diesem Fall keine
Verspannung. Das bedeutet, lediglich die Komponenten σxx und σyy des Verspannungstensors sind
von null verschieden, während alle anderen Komponenten verschwinden. Für die Verzerrung in
der Schichtebene und senkrecht dazu gilt dann:

εxx = εyy =
a − a0

a0

= ε‖ , (2.13)

εzz = −2
c13

c33

εxx = ε⊥ . (2.14)
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Dabei ist a beziehungsweise a0 die Gitterkonstante der Schicht im verspannten beziehungsweise
unverspannten Zustand. Bei pseudomorph gewachsenen Schichten ist also die Verzerrung in der
(0001)-Ebene gleich der Gitterfehlanpassung zwischen Schicht und Unterlage. Weiterhin sieht man
aus Gleichung 2.14, dass die Verspannung in der xy-Ebene eine Verzerrung in der z-Richtung
erzeugt. Das Verhältnis von Dickenänderung zu Längenänderung (−2c13/c33) wird als Poissonzahl
νb bezeichnet. Mit den Werten von Polian et al. für die elastischen Konstanten [103] ergibt sich eine
Poissonzahl von νb = -0,53 für GaN. Wenn der Kristall also in der x-y-Ebene biaxial kompressiv
verspannt ist (ε‖ < 0), der Kristall in dieser Ebene also zusammengedrückt wird, kommt es zu
einer tensilen Verzerrung in der [0001]-Richtung. Umgekehrt führt eine tensile Verspannung in der
(0001)-Ebene (ε‖ > 0) zu einer Stauchung des Kristalls in der [0001]-Richtung. Dieser Sachverhalt
ist noch einmal in Abbildung 2.5(a) für eine in der Ebene tensil verspannte Schicht dargestellt. Die
durch die Verzerrung des Kristalls gespeicherte Energie wird als Verspannungsenergie (elastische
Energie) bezeichnet. Allgemein ergibt sie sich nach [104]:

U =
1

2

6∑
λ=1

6∑
μ=1

Cλμελεμ . (2.15)

Die Indizes sind dabei wie folgt definiert: 1 ≡ xx, 2 ≡ yy, 3 ≡ zz,4 ≡ yz, 5 ≡ zx und 6 ≡ xy. Die
Schichten wachsen pseudomorph auf, wenn ihre Dicke kleiner ist als die kritische Schichtdicke
hc. Die kritische Schichtdicke ist dabei die Schichtdicke, bei der die in der Schicht gespeicher-
te Verspannungsenergie gleich der Energie ist, die zur Bildung von Versetzungen notwendig ist.
Oberhalb der kritischen Schichtdicke kommt es daher zu einem Abbau der Verspannungsenergie
durch die Bildung von Versetzungen. Die dann gewachsenen Schichten sind teilweise oder voll-
ständig relaxiert, wie in Abbildung 2.5b) und c) dargestellt. Die experimentell ermittelten Werte
für kritische Schichtdicken bei den Gruppe III-Nitriden sind deutlich größer als bei anderen Ver-
bindungshalbleitern. So liegt die kritische Schichtdicke von In0,25Ga0,75As auf GaAs bei etwa 10
nm. Für InxGa1-xN-Schichten auf GaN wurde gezeigt, dass sie bei einer Dicke von 100 nm und
einem In-Gehalt von 10% [105] sowie einer Dicke von 40 nm und einem In-Gehalt bis zu 20%
[106] noch voll verspannt sind.

Thermische Verzerrung

Zusätzlich zur Gitterfehlanpassung exisitert noch eine thermische Fehlanpassung zwischen Un-
terlage und aufgewachsener Schicht. Durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungsko-
effizienten der Gruppe III-Nitride und der verwendeten Substrate (siehe Tabelle 2.1) wird in den
Heterostrukturen beim Abkühlen von der Wachstumstemperatur Tgr zur Raumtemperatur eine Ver-
zerrung εtherm

ij induziert:

εtherm
ij =

∫ T=Tgr

T=300K

Δαij(T )dT . (2.16)

Auf Saphir gewachsene GaN-Schichten werden beim Abkühlen durch die Unterschiede in den
Ausdehnungskoeffizienzen kompressiv verspannt, während auf SiC gewachsene GaN-Schichten
tensil verspannt werden. Daher ist die Restverspannung bei auf Saphir gewachsenen GaN Schich-
ten üblicherweise kompressiv, während sie auf SiC tensil ist [107, 108]. Bei pseudomorph ge-
wachsenen InxGa1-xN-Schichten auf GaN und bei pseudomorph gewachsenen GaN-Schichten auf
AlxGa1-xN ist die Restverspannung immer kompressiv. Bei zu dick gewachsenen Schichten kann
es so beim Abkühlen zur Bildung von Rissen kommen. Allerdings ist es möglich, den Verspan-
nungshaushalt in dicken Schichten zu beeinflussen. Amano et al. konnten dies zum Beispiel für
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auf Saphir gewachsene GaN-Schichten zeigen [109]. Durch den Einbau von dünnen Tieftem-
peratur AlN-Schichten zwischen etwa 1 μm dicken GaN Schichten findet man in der obersten
GaN-Schicht sowohl eine kompressive Verspannung bei Raumtemperatur als auch eine tensile
Verspannung bei Wachstumstemperatur, die nahezu unabhängig von der Anzahl der gewachsenen
GaN/AlN Schichtfolgen (also der Dicke der gesamten Schichtstruktur) ist. Als Ergebnis konnte
Amano et al. rissfreie GaN-Schichten mit einer Dicke von etwa 9 μm erzeugen.

Auswirkungen der Verzerrung

Da durch eine Verzerrung direkt die Positionen der Atome im Gitter verschoben werden, müssen
sich auch Änderungen der Bandstruktur und damit der optischen Eigenschaften ergeben. Pikus
und Bir haben den durch Verspannung modifizierten Hamilton-Operator erstmals angegeben [110].
Weitere Einzelheiten können beispielsweise bei Yu und Cardona nachgelesen werden [87].

In der Literatur finden sich viele Arbeiten, die den Einfluss einer biaxialen Verspannung auf
die Bandstruktur im Bereich der fundamentalen Bandlücke von GaN beschreiben [111–115]. Üb-
licherweise wird der Zusammenhang zwischen Übergansenergie und Verzerrung durch die Ela-
stiztätsmoduln und die Deformationspotenziale Di

1 beschrieben. Es gilt beispielsweise für das
A-Exziton:

EA = E0
A +

(
D1 − C33

C13

D2

)
εzz +

(
D3 − C33

C13

D4

)
εzz . (2.17)

Dabei sind EA und E0
A die Übergangsenergie des A-Exzitons im unverzerrten und verzerrten Kri-

stall. In den meisten Arbeiten wird von einem linearen Zusammenhang zwischen Verzerrung und
energetischer Lage des Übergangs ausgegangen. Shikanai et al. fanden beispielsweise für das A-
Exziton [116]:

EA = 3, 478 + 15, 4 εzz eV , (2.18)

während Amano et al. für den Anstieg einen Wert von 12 eV fanden [117]. Aufgrund des positiven
Vorzeichens im Anstieg kommt es bei kompressiver Verspannung (εzz > 0) zu einer Vergrößerung
der Bandlücke, bei tensiler Verspannung (εzz < 0) zu einer Verkleinerung. Die Änderung der
Übergansenergie liegt bei etwa 20 meV/GPa [115], sodass sich im Experiment eine Verschiebung
im Bereich einiger 10 meV ergeben kann, abhängig von Substrat und Dicke der gewachsenen
Schicht. Unter hydrostatischem Druck wurde eine größere Verschiebung der Bandlücke gefunden.
Die Werte liegen dort im Bereich von 44 meV/GPa [118].

2.3.2 Piezoelektrische Polarisation

Neben der in Abschnitt 2.1.1 beschriebenen spontanen Polarisation exisitert bei den Gruppe III-
Nitriden noch eine piezoelektrische Polarisation Ppz. Diese tritt auf, wenn der Kristall durch eine
äußere Verspannung verzerrt wird. Allgemein ergibt sich die piezoelektrische Polarisation aus:

Ppz,i = dijkσjk , mit i, j, k = 1, 2, 3 . (2.19)

Das piezoelektrische Modul dijk ist dabei ein Tensor 3. Stufe. Genau wie bei der Verzerrung des
Kristalls kann durch Symmetrieüberlegungen die Berechnung der piezoelektrischen Polarisation
vereinfacht werden. Dadurch ergeben sich drei unabhängige Komponenten (d33, d31 und d15), die

1Wenn die Bandstruktur durch eine uniaxiale Verzerrung, in diesem Fall durch εzz hervorgerufen, modifiziert wird,
spricht man von Deformationspotentialen. Im Unterschied dazu gibt es auch die hydrostatischen Deformationspo-
tentiale, die durch eine gleichmäßige Verringerung des Volumens der Einheitszelle gekennzeichnet sind.
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die piezoelektrische Polarisation festlegen. Für eine gleichmäßige Verzerrung in der x-y-Ebene
ergibt sich dadurch lediglich eine Komponente der piezoelektrischen Polarisation in z-Richtung
nach:

Ppz,z = 2d31

(
c11 + c12 − 2c2

13

c33

)
εxx . (2.20)

Die Richtung der piezoelektrischen Polarisation hängt damit von der Verspannung ab. Bei Ga-
polarem Material zeigt sie in [0001]-Richtung bei kompressiver Verspannung (εxx < 0), in [000-1]-
Richtung bei tensiler Verspannung (εxx > 0). Werte für die Komponenten von dijk wurden sowohl
theoretisch berechnet [53, 119] als auch experimentell bestimmt [120–122]. Die experimentell an
InxGa1-xN/GaN Quantenfilmen bestimmten Werte liegen bei d31,InN = 3,7 pm/V und d31,GaN = 1,05
pm/V [122]. Vurgaftman und Meyer empfehlen Werte von d31,InN = 3,5 pm/V, d31,GaN = 1,6 pm/V
und d31,AlN = 2,1 pm/V [54]. Es zeigt sich außerdem, dass die piezoelektrischen Konstanten in den
Gruppe III-Nitriden deutlich größer sind als in anderen III-V-Halbleitern [53]. Damit wird schon an
dieser Stelle deutlich, dass Effekte aufgrund der durch spontane und piezoelektrische Polarisation
erzeugten internen elektrischen Felder bei den Nitriden einen größeren Einfluss besitzen werden.

Für die ternären Mischkristalle kann die piezoelektrische Polarisation ebenfalls über Gleichung
2.20 bestimmt werden. Sowohl die piezoelektrischen Konstanten als auch die elastischen Konstan-
ten können durch eine lineare Interpolation zwischen den Werten der jeweiligen binären Ausgangs-
stoffe berechnet werden. Da allerdings auch die Verspannung linear von der Zusammensetzung
abhängt, erhält man einen quadratischen Zusammenhang zwischen der Komposition der ternären
Verbindungen und ihrer piezoelektrischen Polarisation. So geben Ambacher et al. für die piezo-
elektrische Polarisation von pseudomorph gewachsenen InxGa1-xN-Schichten auf GaN folgenden
Zusammenhang an [101]:

P InGaN/GaN
pz (x) = [0.148x − 0.0424x(1 − x)] Cm−2 . (2.21)

Durch optische Messungen der Übergangsenergie unterschiedlich dicker InxGa1-xN/GaN-QWs
konnten Hangleiter et al. ebenfalls einen nichtlinearen Zusammenhang zwischen piezoelektri-
schem Feld und In-Gehalt nachweisen [122]. Die experimentellen Daten wurden dabei wieder
durch eine lineare Interpolation zwischen allen benötigten Größen der binären Ausgangsmateriali-
en angepasst. Im Gegensatz dazu berichten sowohl Bernardini und Fiorentini als auch Ambacher et
al. schon von einem nichtlinearen Zusammenhang zwischen Verzerrung und piezoelektrischer Po-
larisation bei den binären Gruppe III-Nitriden [100, 101]. Die Autoren argumentieren, dass unter
Berücksichtigung dieses nichtlinearen Zusammenhangs Ppz für beliebige Nitrid-basierte ternäre
Verbindungen bei bekanntem Verspannungszustand wieder durch einfache lineare Interpolation
berechnet werden kann. Allerdings sind, wie Hangleiter et al. zeigen konnten, die Unterschiede
im resultierenden piezoelektrischen Feld zwischen den beiden Ansätzen äußerst gering [122]. Da-
her wird für die in dieser Arbeit notwendigen Rechnungen der lineare Zusammenhang zwischen
Verzerrung und piezoelektrischer Polarisation der binären Konstituenten verwendet.

Die Gesamtpolarisation in den untersuchten Heterostrukturen setzt sich dann aus der Summe
von spontaner und piezoelektrischer Polarisation zusammen:

Pges = Psp + Ppz , (2.22)

wobei Psp und Ppz parallel oder antiparallel sein können. In InxGa1-xN/GaN QW-Strukturen trägt
Ppz hauptsächlich zur Gesamtpolarisation bei, sodass die spontante Polarisation in den mei-
sten Rechnungen vernachlässigt werden kann. Die Ursache dafür liegt im großen Unterschied
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Abbildung 2.6: Schematische Darstellung des Verlaufs von Leitungsband (LB) und Va-
lenzband (VB) bei Heterostrukturen vom Typ I und Typ II. Nitrid-basierte Heterostruktu-
ren bilden ausschließlich Typ I Heterostrukturen.

der a-Gitterkonstanten von GaN und InN und den im Gegensatz dazu sehr ähnliches Konstan-
ten der spontanten Polarisation der beiden binären Verbindungen. Anders verhält es sich bei
GaN/AlxGa1-xN QW-Strukturen. Die Unterschiede in den a-Gitterkonstanten sind deutlich gerin-
ger, sodass die Effekte der Verzerrung eine geringere Rolle spielen. Andererseits sind die Unter-
schiede in der spontanen Polarisation zwischen GaN und AlN wesentlich größer als zwischen InN
und GaN (siehe dazu Abschnitt 2.1.1), sodass Psp für das GaN/AlxGa1-xN-System wichtiger wird.
Die Konsequenzen der internen elektrischen Felder auf die optischen Eigenschaften sollen in den
folgenden Kapiteln noch diskutiert werden.

2.3.3 Banddiskontinuitäten

Bringt man Halbleiter unterschiedlicher Bandlücke und Austrittsarbeit zusammen, stellt sich ein
thermodynamisches Gleichgewicht ein und es kommt zu einer Angleichung der Ferminiveaus EF

in beiden Materialien. An der Grenzfläche kommt es dabei zu einer Verbiegung der Leitungs- und
Valenzbänder durch die Umverteilung von Ladungsträgern. Die Differenz der beiden Bandlücken
ΔEg teilt sich auf die Diskontinuitäten der Leitungs- und Valenzbänder ΔEc und ΔEv auf. Es zeigt
sich, dass alle Heterostrukturen der Gruppe III-Nitride Heterostrukturen vom Typ I sind [123].
Dabei entsteht sowohl für die Elektronen als auch für die Löcher ein Potentialtopf im Bereich des
Materials mit der kleineren Bandlücke. Der Vergleich zwischen Heterostrukturen vom Typ I und
Heterostrukturen vom Typ II ist schematisch in Abbildung 2.6 veranschaulicht.

Das Verhältnis der Banddiskontinuitäten ΔEc : ΔEv ist eine für die Heterostruktur charak-
teristische Größe. Da die Kenntnis der Banddiskontinuitäten vor allem für das Verständnis von
auf Heterostrukturen basierenden Bauelementen wichtig ist, gibt es zahlreiche experimentelle und
theoretische Arbeiten zu diesem Thema. Die im Folgenden aufgeführten Daten beziehen sich auf
Heterostrukturen, deren Grenzfläche in der (0001)-Ebene liegt. So haben Wei und Zunger für un-
verspannte AlN/GaN und GaN/InN Heterostrukturen Werte von ΔEv = 0,81 eV und 0,48 eV be-
rechnet [124]. Van der Walle und Neugebauer kommen auf Werte von ΔEv = 0,7 eV und 0,3 eV
für die beiden Heterostrukturen [125]. Aufgrund der Verspannung finden Bernardini und Fiorentini
eine Asymmetrie zwischen AlN/GaN und GaN/AlN Heterostrukturen von 0,65 eV [126].

Bei der experimentellen Bestimmung der Banddiskontinuitäten müssen eine ganze Reihe von
Problemen berücksichtigt werden: sowohl die Effekte der Verspannung als auch die Effekte der in-
ternen elektrischen Felder haben Auswirkungen auf die experimentellen Ergebnisse. Für die Grup-
pe III-Nitride wurden Banddiskontinuitäten mittels Röntgen Photoemissionsspektroskopie sowie
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Tabelle 2.4: Valenzband-Diskontinuität für GaN/AlN- und GaN/InN-Heterostrukturen
in eV. Der Einfluss der Verspannung führt zu einer Asymmetrie in ΔEv zwischen
GaN/AlN- und AlN/GaN-Heterostrukturen beziehungsweise GaN/InN- und InN/GaN-
Heterostrukturen.

GaN/AlN - AlN/GaN GaN/InN - InN/GaN

Wei et al. [124] 0,81 0.48
van der Walle et al. [125] 0,7 0,3
Bernardini et al. [126] 0,85 0,2

Martin et al. [127] 0,60 0,57 0,59 0,93

Vurgaftman et al. [54] 0,85 0,2 0,5 0,5
ΔEc:ΔEv 68%:32%: 93%:7% 82%:18%

Photolumineszenzuntersuchungen im Bereich der Bandkante und an tiefen Störstellen bestimmt.
Auch hier ergeben sich aufgrund der genannten Probleme einige Abweichungen. Martin et al. mes-
sen ebenfalls eine Asymmetrie in den Diskontinuitäten und geben für den unverspannten Fall Wer-
te von ΔEv = 0,7 eV und 1,05 eV für InN/GaN und GaN/AlN an [127]. Daneben existieren eine
ganze Reihe anderer Veröffentlichungen, die Werte für ΔEv im Bereich von 0,15 eV bis ober-
halb von 1 eV für GaN/AlN und Werte im Bereich von 0,5 eV für InN/GaN Heterostrukturen
liefern [128–131]. Einige der berechneten und experimentell bestimmten Daten sind in Tabelle
2.4 zusammengestellt. Daneben sind auch die empfohlenen Werte von Vurgaftman und Meyer
angegeben [54]. Danach findet man keine Asymmetrie zwischen InN/GaN und GaN/InN, wohl
aber zwischen GaN/AlN und AlN/GaN Heterostrukturen. Weiterhin kann aus den Differenzen der
Bandlücken der binären Verbindungen (siehe Tabelle 2.2) und ΔEv das Verhältnis der Banddiskon-
tinuitäten bestimmt werden. Es zeigt sich, dass für die beschriebenen Heterostrukturen der grössere
Teil der Bandlückendifferenz im Leitungsband abfällt. Allerdings wird in der Literatur auch von
einem kompositionsabhängigen Verhältnis ΔEc:ΔEv bei InxGa1-xN/GaN QWs berichtet. Theore-
tische Rechnungen und zeitaufgelöste Photolumineszenz-Messungen legen einen geringeren Wert
für ΔEc im Vergleich zu ΔEv für In-Gehalte kleiner als 30% nahe [132].

2.3.4 Quantenfilmstrukturen

In Abbildung 2.7 ist schematisch der Leitungs- und Valenzbandverlauf eines idealen Einfach-
Quantenfilms (SQWs) ohne elektrisches Feld dargestellt. Aufgrund der höheren Bandlücke des
Barrierenmaterials kommt es zu einer Einschränkung der Bewegungsfreiheit der Ladungsträger in
einer Raumrichtung innerhalb des QWs. Dadurch ergibt sich im Vergleich zum Volumenmaterial
ein deutlich größerer Überlapp der Wellenfunktionen von Elektronen und Löchern. Die Oszilla-
torstärke, ein Maß für die Effizienz der strahlenden Übergänge, ist somit in einem QW erheblich
größer als im Volumenmaterial. Aus diesem Grund bilden Quantenfilmstrukturen die aktive Zone
heutiger optoelektronischer Bauelemente wie LEDs oder Halbleiterlaser.

Die optischen Eigenschaften der QW-Strukturen sind dabei von ihrer Ausdehnung in der Rich-
tung, in der die Einschränkung der Bewegung stattfindet, abhängig. Eine Abschätzung, ab welcher
QW-Dicke Quantisierungseffekte berücksichtigt werden müssen, kann über die Heisenberg’sche
Unschärferelation geführt werden. Wird die Bewegungsfreiheit von Ladungsträgern in z-Richtung
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auf die Größe Δz eingeschränkt, so ergibt sich für die Unschärfe im Impuls der bekannte Zusam-
menhang:

Δpz ∼ �/Δz . (2.23)

Die Ladungsträger mit der Masse m erhalten so eine zusätzliche kinetische Energie nach:

Econfinement =
(Δpz)

2

2m
∼ �

2

2m(Δz)2
. (2.24)

Wird diese Energie vergleichbar oder größer als die thermische Energie der Ladungsträger, d.h.
wenn die Bedingung Econfinement ≥ 0, 5kBT erfüllt ist, wobei kB die Boltzmannkonstante ist,
so treten Quantisierungseffekte auf. Das Kriterium für das Auftreten von Quantisierungseffekten
kann daher folgendermaßen geschrieben werden [133]:

Δz ∼
√

�2

mkBT
. (2.25)

Dies ist gleichbedeutend mit der Aussage, das Δz im Bereich der de Broglie-Wellenlänge (λdB =
h/pz) der thermischen Bewegung der Ladungsträger liegen muss. Aufgrund der großen effektiven
Massen bei den Gruppe III-Nitriden sind die Werte für Δz beziehungsweise λdB kleiner als bei
anderen III-V Halbleitern. Für eine effektive Masse von 0,2m0 ergibt sich so nach Gleichung 2.25
ein Wert für Δz von lediglich 3,8 nm. Bei den Nitriden treten merkliche Quantisierungseffekte
also erst für QWs mit Dicken von dQW < 4 nm auf.

Das einfachste Modell zur mathematischen Beschreibung der QW-Strukturen bildet der Potenti-
altopf mit unendlich hohen Wänden. Die Energieeigenwerte können aus der analytischen Lösung
der Schrödingergleichung gewonnen werden. Man erhält:

En =
π2

�
2n2

2m∗
e,hd

2
QW

, n = 1, 2, 3, ... (2.26)

für die Energieniveaus eines Elektrons mit der Masse m∗
e beziehungsweise eines Loches mit der

Masse m∗
h (siehe z.B. [134]). Senkrecht zur z-Richtung, in der die Dimensionalität des Systems

eingeschränkt ist, können sich die Ladungsträger frei bewegen. Daher gilt für die Ladungsträger
die Dispersionsrelation freier Elektronen in der x-y-Ebene und die Gesamtenergie kann folgender-
maßen angegeben werden:

E = En +
�

2

2m∗
e,h

(k2
x + k2

y) . (2.27)

Aufgrund der Quantisierung gilt:
Eg,QW < Ee1 − Eh1 . (2.28)

Eg,QW , Ee1 und Eh,1 sind dabei die Bandlücke des QW-Materials und die Grundzustandsener-
gie von Elektronen- und Löcherniveaus. Die Quantisierungsenergien sind für Elektronen aufgrund
ihrer geringeren effektiven Masse wesentlich größer als für Löcher. Daher entstehen in realen
QW-Strukturen aufgrund der Endlichkeit der Potentialbarrieren nur ein oder zwei diskrete Ener-
gieniveaus für Elektronen (siehe Ee,4 in Abbildung 2.7), und deutlich mehr Energieniveaus für
Löcher. Zusätzlich kommt es zu einer Änderung der Exzitonenbindungsenergie R∗ und der Aus-
dehnung des Exzitons innerhalb der QW-Strukturen. Erste Rechnungen für Al0,4Ga0,6As/GaAs und
In0,53Ga0,47As/InP QWs, die sowohl endlich hohe Potentialbarrieren berücksichtigen, als auch kor-
rekte Ergebnisse für die Grenzfälle dQW = 0 und dQW → ∞ erzielen, stammen von Grundmann
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Abbildung 2.7: Der Potentialtopf mit endlich hohen Wänden dient als eines der ein-
fachsten Modelle zur Beschreibung von QW-Strukturen ohne elektrisches Feld. Neben
den Energienieveaus von Elektronen und Löchern sind die Betragsquadrate der Wellen-
funktionen eingezeichnet.

und Bimberg [135]. Es zeigt sich, dass R∗ in QWs deutlich grösser sein kann als in Volumenmate-
rial und für dQW ≈1 nm ein Maximum erreicht. Für InxGa1-xN/GaN QWs wurde von Lahmann et
al. gezeigt, dass die Exzitonenbindungsenergie Werte von etwa 50meV bei einer QW-Dicke von et-
wa 1,5 nm erreichen kann [136]. Durch die Einschränkung in einer Dimension kommt es außerdem
zu einer Änderung der Zustandsdichte D(E) (engl. density of states, DOS) vom wurzelförmigen
Verlauf (3D) zu einer Stufenfunktion (2D):

D2D(E) =
m∗

z

π�2
. (2.29)

Die Masse m∗
z ist dabei die effektive Masse der Ladungsträger in der Richtung, in der die Be-

wegung der Ladungsträger eingeschränkt ist. Gleichung 2.29 zeigt, dass die 2-dimensionale Zu-
standsdichte für ein bestimmtes Niveau En unabhängig von der Energie und der QW-Dicke ist. Die
2D-DOS ist auch im Grundzustand von Null verschieden, während sie im 3D-Fall direkt an der
Bandkante Null wird. Es existiert also im 2D-Fall eine entsprechend große Zahl von Zuständen für
Elektronen bei Ee1 und Löcher bei Eh1, sodass effiziente strahlende Rekombinationsprozesse mög-
lich sind. Dieser wohl wichtigste fundamentale Unterschied zwischen 2D und 3D DOS hat viele
Konsequenzen für Halbleiter-basierte optoelektronische Bauelemente wie Laserdioden [137].

Schon für das Problem eines endlich hohen Potentialtopfs lässt sich keine geschlossene analy-
tische Lösung mehr für die Schrödingergleichung angeben. Die Energieeigenwerte und Wellen-
funktionen können bestimmt werden, indem getrennte Lösungen im QW und in den Barrieren ge-
sucht werden. Durch die Stetigkeitsbedingungen an den Grenzflächen ergeben sich Gleichungen,
die dann numerisch (oder graphisch) gelöst werden können. Das Verfahren ist beispielsweise bei
Weisbuch und Vinter beschrieben [137]. In Abbildung 2.7 sind die numerisch bestimmten Energie-
eigenwerte und Aufentshaltswahrscheinlichkeiten (Betragsquadrat der jeweiligen Wellenfunktion)
für einen endlich hohen Potentialtopf dargestellt. Als Modellsystem wurde hier ein InN/GaN SQW
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(ΔEc : ΔEv = 0,7 : 0,3, me = 0,2 m0, mh = 2,0 m0) genutzt. Im Unterschied zu unendlich hohen
Barrieren besitzen die Ladungsträger eine endliche Aufenthaltswahrscheinlichkeit außerhalb des
QWs.

Einfluss des elektrischen Feldes

Die aufgrund von spontaner und piezoelektrischer Polarisation erzeugten internen elektrischen
Felder haben erheblichen Einfluss auf die optischen Eigenschaften von QW-Strukturen. Die Grö-
ße des internen Feldes hängt von der jeweiligen Schichtstruktur ab und kann Werte von einigen
MV/cm erreichen. So fanden Takeuchi et al. ein Feld von etwa 1 MV/cm für vollverspannte
InxGa1-xN/GaN-QWs (xIn=13%) [138]. Im et al. finden aus zeitaufgelösten PL-Untersuchungen
ein piezolektrisches Feld von 350 kV/cm für GaN/AlxGa1-xN-QWs mit einem Al-Gehalt von 15%
[139].

Unter statischen Bedingungen kann das elektrische Feld in z-Richtung Fz aus der Gesamtpola-
risation der Schichten, der Dielektrizitätskonstanten ε0 und der statischen Dielektrizitätszahl des
Mediums εstat berechnet werden:

Fz = − Pges

ε0εstat
= −Ppz + Psp

ε0εstat
. (2.30)

Der Einfluss des Feldes auf die Leitungs- und Valenzbandstruktur ist in Abbildung 2.8 veranschau-
licht. Aufgrund des elektrischen Feldes kommt es zu einer räumlichen Trennung der Schwerpunkte
der Wellenfunktionen (oder Aufenhaltswahrscheinlichkeiten) von Elektronen und Löchern. Da-
durch reduziert sich zum einen der Überlapp der Wellenfunktionen und damit die Oszillatorstärke
eines optischen Übergangs zwischen Leitungs- und Valenzband. Zum anderen kommt es zu einer
Rotverschiebung der Übergangsenergie mit breiter werdendem QW. Dies wird als Quantum Con-
fined Stark Effekt (QCSE) bezeichnet [140]. Die Übergangsenergie Eph für einen exzitonischen
Rekombinationsprozess eines Elektrons aus dem Leitungsband und eines Lochs aus dem obersten
Valenzband berechnet sich dann in einer ersten Näherung nach:

Eph = Eg + Eq,e + Eq,h − e · F · dQW − R∗
2d, �F

. (2.31)

Eg ist dabei die Bandlücke des QW-Materials, Eq,e und Eq,h sind die Quantisierungsenergien der
Energieniveaus von Elektron und Loch, e ·Fz ·dQW beschreibt den Einfluss des elektrischen Feldes
und R∗

2d, �F
ist die 2D-Rydbergenergie unter dem Einfluss des elektrischen Feldes. Bei realen LED-

beziehungsweise QW-Strukturen wird die Emissionswellenlänge des Bauelements dann durch die
strahlenden Übergänge zwischen den Subbändern mit der geringsten Quantisierungsenergie (Ee1

und Eh1, siehe Abbildung 2.8) bestimmt. Die Bandlücke des Well-Materials Eg,QW ändert sich un-
ter dem Einfluss des elektrischen Feldes ebenfalls (Stark Effekt). Allerdings ist diese Änderung für
Felder im Berich von 105 V/cm klein im Hinblick auf die durch den QCSE induzierte Verschiebung
[141]. Auch die Änderung der Exzitonenbindungsenergie durch das elektrische Feld ist sehr klein.
Für GaAs/AlxGa1-xAs-QWs wurde eine Verringerung von 8,6 meV ohne Feld auf 5,9 meV bei 105

V/cm gefunden (Vergleich: R∗
3d,GaAs = 4,2 meV) [140]. Die energetischen Verschiebungen von

Eph, die sich durch den Einfluss der sehr hohen Felder bei den Gruppe III-Nitriden ergeben, sind
deutlich größer als bei anderen Halbleitermaterialien. So wird für 9,5 nm breite GaAs/AlxGa1-xAs-
QWs von einer Verschiebung um etwa 25 meV zwischen dem Fall F = 0 und F = 100 kV/cm
berichtet 2 [140]. Im Gegensatz dazu liegt die energetische Verschiebung zu kleineren Energien

2Der Wert von 100 kV/cm entspricht etwa dem 50-fachem der Ionisierungsfeldstärke für Exzitonen Fi in GaAs,
wobei Fi über Fi = R∗/(e · a∗) definiert ist. Zum Vergleich: Fi liegt für GaN bei etwa 94 kV/cm.
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Abbildung 2.8: SQW-Struktur mit überlagertem elektrischen Feld im QW-Bereich und
feldfreien Barrieren. Durch das elektrische Feld kommt es zu einer räumlichen Trennung
der Wellenfunktion von Elektronen und Löchern und damit zu einer Verringerung der
Oszillatorstärke.

bei 10 nm breiten GaN/AlxGa1-xN-QWs (xAl = 15%) schon bei etwa 200 meV [139]. Weitere
Konsequenzen der elektrischen Felder sind die deutlich verlängerten Ladungsträgerlebensdauern
im Vergleich zu Feld-freien QWs. Weiterhin wird experimentell eine Stokes-artige Verschiebung
zwischen Emission und Absorption, eine Blauverschiebung der Emissionsenergie mit steigender
Ladungsträgerdichte und ein nicht monoexponentieller Zerfall der Ladungsträger beobachtet [142–
144].

InGaN/GaN-QWs

Gleichung 2.31 verdeutlicht die starke Abhängigkeit der Übergangsenergie vom internen elek-
trischen Feld und der QW-Dicke (die auch die Quantisierungsenergien der Energieniveaus von
Elektronen und Löchern bestimmt). Im folgenden soll am Beispiel der InxGa1-xN/GaN-QWs ge-
zeigt werden, wie Eph als Funktion des In-Gehalts und der QW-Dicke explizit berechnet werden
kann. Die Ergebnisse dieser Rechnungen werden später für die weitere Optimierung der Effizienz
der QWs von entscheidender Bedeutung sein.

Üblicherweise werden für diese Rechnungen die Schrödingergleichung und die Poissonglei-
chung selbstkonsistent gelöst 3. Hier wurde allerdings ein in der Arbeitsgruppe von Professor
Hangleiter entwickeltes Softwarepaket verwendet [145]. Dieses beruht nicht auf einer selbstkonsi-
stenten Lösung der beiden Gleichungen. Stattdessen werden die Ergebnisse der Poissongleichung
analytisch für die Lösung der Schrödingergleichung berücksichtigt. Als Eingangsparameter be-

3Selbstkonsistent meint dabei, dass beide Gleichungen zusammen iterativ gelöst werden. Unter der Annahme eines
Potentialverlaufs kann die Schrödingergleichung gelöst werden, man erhält die Wellenfunktionen, die Eigenener-
gien und die Elektronendichteverteilung. Die Elektronendichteverteilung dient dann wiederum als Eingangspara-
meter für die Poissongleichung. Aus deren Lösung erhält man wieder einen Potentialverlauf, der in die Schrö-
dingergleichung eingesetzt wird. Bei Erreichen eines vorgebenen Konvergenzkriteriums wird die iterative Lösung
beider Gleichungen abgebrochen.



2.3. Nitrid-basierte Heterostrukturen 27

nötigt man neben den effektiven Massen von Elektronen (verwendeter Wert: me = 0,2 m0) und
Löchern (mh = 2,0 m0) auch die Leitungs- und Valenzbanddiskontinuitäten (ΔEc : ΔEv = 0,7
: 0,3). In einer ersten Näherung wurde angenommen, dass sich diese Parameter im Bereich der
untersuchten In-Gehalte (xIn = 0...50%) nicht verändern. Weiterhin ist die genaue Kenntnis des
Verlaufs der InxGa1-xN-Bandlücke und des elektrischen Felds innerhalb des QWs als Funktion des
In-Gehalts notwendig.

Vor allem durch die kürzlich erst revidierte Bandlücke von InN kann auch die Abhängigkeit der
InxGa1-xN-Bandlücke von der Zusammensetzung nicht als gesichert angesehen werden. Zusätzlich
ist bekannt, dass auch die Verspannung der Schichten einen großen Einfluss auf die Bandlücke
hat. So konnten Pereira et al. zeigen, dass die Bandlücke von verspannten InxGa1-xN-Schichten
(die auf GaN/Saphir gewachsen wurden) deutlich oberhalb der Bandlücke von relaxierten Schich-
ten liegt [146]. Die Autoren haben dazu den In-Gehalt über RBS-Messungen (engl.: Rutherford
Back Scattering) bestimmt. Aus Absorptionsmessungen wurde dann die Bandlücke der Schichten
ermittelt und auf die aus XRD-Messungen bestimmte Verspannung korrigiert. Da für die hier un-
tersuchten InxGa1-xN/GaN-QWs angenommen wird, dass sie vollverspannt auf der Pufferschicht
aufwachsen, benötigt man auch für die Rechnungen die Abhängigkeit der ”verspannten Band-
lücke” von der Zusammensetzung. Die besten uns bekannten Werte basieren auf den oben zitierten
Ergebnissen von Perreira et al., wobei aus den Originaldaten folgender linearer Zusammenhang
extrahiert werden kann:

Eg,InGaN,verspannt(x) = (3, 42 − 2, 854 · x) eV . (2.32)

Für InN ergibt sich danach zwar eine Bandlücke von lediglich 0,57 eV. Dennoch kann man davon
ausgehen, dass im Bereich der untersuchten In-Gehalte zwischen 0% und 50% die Bandlücke des
verspannten InxGa1-xN-QWs hinreichend genau beschrieben wird.

Die Größe des internen elektrischen Feldes innerhalb der QW-Struktur, die für die Rechnun-
gen ebenso benötigt wird, ist nach Gleichung 2.30 durch die Gesamtpolarisation gegeben. Da in
InxGa1-xN/GaN-basierten QWs der Einfluss der piezoelektrischen Polarisation dominiert und die
spontane Polarisation abgeschirmt wird, ist das elektrische Feld direkt über die Verspannung mit
dem In-Gehalt verknüpft. Mit steigendem In-Gehalt kommt es daher nicht nur zu einer energeti-
schen Verkleinerung der Bandlücke, sondern auch zu einer größeren Verspannung und damit zu
einer Zunahme des elektrischen Feldes innerhalb des QWs. Allerdings muss in diesem Zusammen-
hang auch die Abschirmung des elektrischen Feldes durch Hintergrundladungsträger (oder durch
eine gezielte Dotierung der Strukturen) berücksichtigt werden. So konnten schon Im et al. für
InxGa1-xN/GaN-QWs mit einem In-Gehalt von 15% zeigen, dass eine Hintergrundladungsträger-
dichte von 5·1016 cm-3 zu einem effektiven Feld Feff führt, das etwa 20% kleiner ist als das er-
wartete piezoelektrische Feld Fpz [147]. Durch Rechnungen wurde der Effekt der Abschirmung
von den Autoren auf die Bildung einer positiven Bandverbiegung in der GaN-Pufferschicht zu-
rückgeführt. Das so entstehende Feld zwischen der positiven Raumladung in der Pufferschicht und
Elektronen, die im QW oder der Deckschicht akkumuliert sind, wirkt Ppz entgegen. Die Ausdeh-
nung der Verarmungszone unterhalb des QWs ergibt sich aus:

l =

√
2ε0εrΦ

eND
(2.33)

mit Φ = Feff · dQW als dem Potentialabfall über dem QW. Unter der Annahme einer konstanten
Dotierkonzentration ND über der Probe und unter Vernachlässigung der Ladungsträger in der Ver-
armungszone kann das elektrische Feld Fscr durch Integration über die Verarmungszone bestimmt



28 Kapitel 2. Das (In,Ga,Al)N - Materialsystem

0 1 2 3 4 5

QW-Dicke (nm)

1.0

1.5

2.0

2.5

3.0

3.5

E
m

is
si

on
s-

E
ne

rg
ie

(e
V

)

xIn = 10%
xIn = 20%
xIn = 30%

InGaN/GaN-SQW
pseudomorph auf GaN

450nm

500nm

600nm

5

(a)

10 15 20 25 30

Indium-Gehalt (%)

1.0

1.5

2.0

2.5

3.0

3.5

E
m

is
si

on
s-

E
ne

rg
ie

(e
V

)

dQW = 1,5 nm
dQW = 2,0 nm
dQW = 2,5 nm
dQW = 3,0 nm

InGaN/GaN-SQW
pseudomorph auf GaN

450nm

500nm

600nm

5

(b)

Abbildung 2.9: Berechnete Übergangsenergien als Funktion der QW-Dicke (a) und des
In-Gehalts (b) einer InxGa1-xN/GaN SQW-Struktur. Aufgrund des Einflusses des elek-
trischen Feldes führt sowohl eine Zunahme der Dicke als auch eine Zunahme des In-
Gehaltes zu einer Rotverschiebung der Emission, also zu einer Verschiebung zu kleine-
ren Energien.

werden. Für das effektive elektrische Feld im QW erhält man dann:

Feff = Fpz − Fscr ,

= Fpz +
eNDdQW

ε0εr

(
1 −

√
1 +

2Fpz

eNDdQW/ε0εr

)
. (2.34)

Zur Vereinfachung der Rechnungen wurde hier für alle Strukturen eine 15%-ige Abschirmung des
elektrischen Feldes durch die Hintergrundladungsträger angenommen. Damit sind alle Parame-
ter bekannt, um den gesuchten Zusammenhang zwischen Übergangsenergie, QW-Dicke und In-
Gehalt zu berechnen. Die Ergebnisse dieser Rechnungen sind in Abbildung 2.9 dargestellt. Man
erkennt, dass prinzipiell sowohl durch die Variation des In-Gehalts als auch durch die Variation
der QW-Dicke die Emissionswellenlänge der QWs über den gesamten sichtbaren Spektralbereich
eingestellt werden kann. Dabei fällt auf, dass es mit zunehmendem In-Gehalt zu einer deutlich
stärkeren Abhängigkeit der Übergangsenergie von der QW-Dicke kommt. So verringert sich die
Übergangsenergie für xIn = 10% bei einer Zunahme von dQW von 1 nm auf 5 nm lediglich von
etwa 3,28 eV auf 2,85 eV, während bei xIn = 30% eine Abnahme von Eph von 2,85 eV auf 1,3 eV
stattfindet. Um also reproduzierbar QWs mit einer gewünschten Emissionswellenlänge herzustel-
len, ist es notwendig, die QW-Dicke vor allem für hoch In-haltige QWs sehr genau, d.h. im Bereich
der c-Gitterkonstante, zu kontrollieren.

Die Frage, welcher In-Gehalt und welche QW-Dicke für eine gewünschte Emissionswellenlän-
ge optimal sind, kann mit dieser Darstellung allerdings noch nicht beantwortet werden. Hier spielt
zum einen zusätzlich die Oszillatorstärke der jeweiligen Übergänge eine Rolle, die im weiteren als
Optimierungsparameter verwendet wird. Andererseits sind dafür auch technologische Gesichts-
punkte relevant. Unter anderem muss geklärt werden, wie hoch In-haltige QWs (xIn ≥ 30%) ge-
wachsen werden können und welche Qualität diese im Vergleich zu QWs mit niedrigem In-Gehalt
(xIn ≤ 10%) besitzen. Beide Punkte werden in den folgenden Kapiteln genauer besprochen.



2.4. Defekte und Effizienz bei den Gruppe III-Nitriden 29

GaN/AlGaN QWs

Auch in GaN/AlxGa1-xN-QWs sind die Übergangsenergien von den elektrischen Feldern beein-
flusst, sodass eine Zunahme der QW-Dicke zu einer Rotverschiebung der Emissionsenergie führt.
Die Größe des Feldes wird allerdings vor allem durch den Unterschied der spontanten Polarisation
zwischen QW und Barriere bestimmt. Untersuchungen zum Einfluss des Feldes auf die Übergangs-
energie finden sich beispielsweise bei Im et al. [139] oder Leroux et al. [148].

2.4 Defekte und Effizienz bei den Gruppe III-Nitriden

Neben den internen elektrischen Feldern, die eine Reihe interessanter physikalischer Effekte her-
vorrufen, gibt es eine weitere Besonderheit der Nitride, die vor allem im Hinblick auf das An-
wendungspotential dieses Materialsystems von Bedeutung ist: die scheinbare Unempfindlichkeit
der LED-Effizienz gegenüber Defekten. Abbildung 2.10(a) zeigt eine Transmissionselektronen-
mikroskop (TEM) - Aufnahme einer typischen (frühen) InxGa1-xN/GaN basierten LED-Struktur
auf einem Saphir Substrat. In der Nähe des Substrats gibt es eine große Zahl von Versetzungen,
die sich teilweise in Wachstumsrichtung durch die komplette Schichtstruktur ausbreiten. Die hohe
Zahl an Defekten in der Größenordnung 109-1010 cm-2 ist eine Konsequenz des heteroepitakti-
schen Wachstums auf einem Fremdsubstrat mit anderer Gitterkonstante und anderem thermischen
Ausdehnungskoeffizienten, auf das in Abschnitt 3.3 noch genauer eingegangen werden soll. Wie
Lester et al. zeigen konnte, gibt es für andere Halbleitersysteme einen einfachen Zusammenhang
zwischen LED-Effizienz und Defektdichte: je höher die Defektdichte, desto niedriger die Effizi-
enz [36]. Bei den meisten anderen Materialien ist die LED-Effizienz schon bei einer Defektdichte
von 106 cm-2 nahe Null. Für InxGa1-xN/GaN-basierte LED-Strukturen scheint dieser Zusammen-
hang nicht zu gelten. Schon bei Defektdichten im Bereich von 1-10·1010 cm-2 wurden effiziente
InxGa1-xN/GaN-basierte LEDs hergestellt [17, 149–151]. Zusätzlich fanden Mukai et al. sowohl
für InxGa1-xN-basierte LEDs auf herkömmlichem Saphir Substrat (Defektdichte 1·1010 cm-2) als
auch auf mittels ELOG-Verfahren4 Defekt-reduzierten GaN-Schichten (Defektdichte 7·106 cm-2)
dieselbe Lichtausbeute [37].

Über die Ursachen der scheinbaren Inaktivität der Defekte in InxGa1-xN-basierten LED-
Strukturen gibt es eine immer noch kontrovers geführte Debatte. Es wurde vorgeschlagen, dass
Exzitonen durch Fluktuationen der Zusammensetzung des QWs oder die Bildung von InxGa1-xN-
Quantenpunkten in Potentialminima lokalisiert sind [152–154]. Dadurch könnte man die in den
optischen Untersuchungen beobachteten Effekte, wie die große Verschiebung zwischen Emissi-
on und Absorption oder die Abhängigkeit der Peakpositionen von der Anregungsleistung, er-
klären. In TEM- und EDX5-Untersuchungen wurden Punkt-artige schwarze Bereiche mit einer
Ausdehnung einiger nm gefunden, die immer einen höheren In-Gehalt als der umgebende QW-
Bereich besaßen [152, 155]. Außerdem wurde vorgeschlagen, dass diese statistischen Fluktua-
tionen der Zusammensetzung und die dadurch entstehenden Quantenpunkt-artigen Strukturen die
nichtstrahlenden Rekombinationsprozesse der Exzitonen an den Durchstoßversetzungen verhin-
dern und so für die ungewöhnlich hohen Effizienzen verantwortlich sind [38, 156]. Eine neue
Veröffentlichung von Chichibu et al. greift diese Hyphothese noch einmal auf. Mittels Positronen-
Annihilations-Spektroskopie werden extrem kurze Positronen-Diffusionslängen gemessen. Die

4engl. epitaxial lateral overgrowth, eine Methode mit der durch laterales Überwachsen von auf GaN-Schichten auf-
gebrachten SiO2-Masken eine deutliche Reduzierung der Zahl der Defekte erreicht werden kann. Siehe dazu bei-
spielsweise Abschnitt 3.3.

5engl. energy dispersive x-ray). Eine Röntgen-basierte Methode, die die Bestimmung der Zusammensetzung erlaubt.
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(a) (b)

Abbildung 2.10: a) Querschnitts-TEM Aufnahme einer InxGa1-xN-basierten LED-
Struktur auf einem Saphir Substrat. An der Grenzfläche zum Substrat werden viele De-
fekte generiert (1010 cm-2), die sich in Wachstumsrichtung ausbreiten. b) Abhängigkeit
der LED-Effizienz von der Defektdichte für verschiedene Materialsysteme. Beides nach
Lester et al. [36].

Autoren schlussfolgern daraus, dass Löcher durch lokalisierte Valenzbandzustände eingefangen
werden. Dadurch kommt es zur Entstehung von lokalisierten Exzitonen, die effizient zur strahlen-
den Rekombination beitragen [157].

Auf der anderen Seite gibt es auch Zweifel daran, dass Lokalisierungseffekte für die hohe Effi-
zienz der InxGa1-xN-basierten Lichtemitter verantwortlich sind. So wurde kürzlich in detaillierten
TEM-Untersuchungen festgestellt, dass die Punkt-artigen Strukturen eine Konsequenz des Elek-
tronenstrahls während der Messung sein können [158]. TEM Bilder, die direkt nach Anschalten des
Elektronenstrahls aufgenommen wurden, zeigten keine Fluktuationen des In-Gehalts. Allerdings
wurden schon nach einer sehr kurzen Bestrahlungszeit Anzeichen einer inhomogenen Verzerrung,
wie sie aufgrund von Kompositionsfluktuationen auftritt, gefunden. Daher müssen die bisherigen
TEM-Ergebnisse und die Schlussfolgerungen bezüglich der Bildung von Quantenpunkt-artigen
Strukturen sowie deren Auswirkungen auf die Effizienz zumindest kritisch hinterfragt werden.

Eine weiteres Modell zur Erklärung der unerwartet hohen Effizienz InxGa1-xN-basierter Lichte-
mitter, dass auch durch diese Arbeit weiterentwickelt wurde, beruht auf einer ”Selbstabschirmung”
der Defekte. Mittels optischer Nahfeldmikroskopie (SNOM, engl. scanning nearfield optical
microscopy) wurden InxGa1-xN/GaN-QWs mit hoher und niedriger Effizienz verglichen. Bei Pro-
ben hoher Effizienz wurden energetisch oberhalb der eigentlichen QW-Emission weitere Emissi-
onslinien gefunden, die aus den Bereichen in der Umgebung der Defekte stammen [159, 160]. Für
Proben niedriger Effizienz wurden diese Emissionslinien nicht beobachtet. Die charakteristischen
Hochenergie-Emissionen konnten durch TEM-Untersuchungen Quantenfilmen geringerer Dicke
zugeordnet werden. Hangleiter et al. konnten zeigen, dass bei hocheffizienten Proben jede Verset-
zungslinie mit einem V-pit dekoriert ist. Auf dessen Innenflächen bilden sich dünnere QWs, die zu
einer Potentialbarriere um die Defekte führen [39]. In Abbildung 2.11(a) ist die Bildung der dünne-
ren Facetten-QWs schematisch dargestellt. Danach ergibt sich für die Ladungsträger im QW eine
Potentiallandschaft, wie in Abbildung 2.11(b) dargestellt. Nach diesem Modell ist also eine Lo-
kalisierung der Ladungsträger aufgrund statistischer Potentialfluktuationen nicht ausgeschlossen,
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Abbildung 2.11: a) Schema der Selbstabschirmung der Defekte durch Ausbildung von
QWs mit geringerer Dicke auf den Innenflächen der V-Defekte. b) Daraus resultierende
Potentiallandschaft innerhalb eines QWs mit V-Defekten. Um die Defekte bilden sich
Energiebarrieren, die die Ladungsträger am Erreichen der Defekte hindern [39].

jedoch für eine hohe Effizienz bei Raumtemperatur nicht notwendig. Netzel et al. konnten weiter-
hin zeigen, dass die Hochenergieemissionen keine Eigenschaften ”spezieller” Proben sind, sondern
in vielen verschiedenen Proben (auch in Nitrid-basierten Hochleistungs-LED Strukturen kommer-
zieller Hersteller) beobachtet werden können [161, 162]. Aktuelle Ergebnisse, die zeitaufgelöste
Kathodolumineszenzmessungen mit der Probenmorphologie von InxGa1-xN/GaN-Quantenfilmen
korrelieren, zeigen ebenso, dass innerhalb des QWs tiefe Täler existieren in deren Bereich die
QW-Dicke nahezu null sein kann. Die Autoren schlussfolgern daraus ebenfalls, dass es zu Ener-
giebarrieren um die Defekte kommen kann [163].

Die Bestwerte bezüglich der Effizienz von In-freien UV-emittierenden GaN/AlxGa1-xN (oder
AlxGa1-xN/AlxGa1-xN) QWs liegen deutlich unter denen ihrer In-haltigen Gegenstücke [164]. Auch
dies wurde häufig als Argument für die Notwendigkeit einer Lokalisierung der Ladungsträger auf-
grund von Potentialfluktuationen angeführt [165–167]. Allerdings muss dabei angemerkt werden,
dass es für In-freie QWs bisher in der Literatur keine Hinweise auf die Bildung einer Potentialbar-
riere um die Defekte und die damit einhergehende Selbstabschirmung der Defekte gibt. Vor diesem
Hintergrund können eventuell auch keine höheren Effizienzen erwartet werden.

Die vorliegende Arbeit soll auch dazu beitragen, weiter zu klären, welches der vorgestellten
Modelle für die experimentell gefundene Defektinaktivität bei den Nitrid-basierten LEDs relevant
ist. Dazu soll zum einen gezeigt werden, dass mit dem Konzept der V-pits nicht nur hocheffiziente
QWs unter optischer Anregung, sondern auch elektrisch betriebene hocheffiziente LEDs herge-
stellt werden können. Andererseits soll auch untersucht werden, inwieweit das Konzept auf die
In-freien UV-emittierenden GaN/AlxGa1-xN-QWs übertragen werden kann.





3 Herstellung von (In,Ga,Al)N - Schichten

Zur Herstellung optoelektronischer Bauelemente wie Laserdioden oder Leuchtdioden haben sich
zwei unterschiedliche Methoden als Standard etabliert. Zum einen die Molekularstrahlepitaxie
(engl. molecular beam epitaxy, MBE), zum anderen die Metallorganische Gasphasenepitaxie (engl.
metal organic vapor phase epitaxy, MOVPE). Sowohl die ersten Nitrid-basierten LEDs, als auch
die ersten LDs sowie die ”erste europäische” violette Laserdiode wurden mittels MOVPE herge-
stellt [16, 21, 168]. In den letzten Jahren konnten Heffernan et al. zeigen, dass auch mittels MBE
blaue Laserdioden realisiert werden können [169]. Nichts desto trotz werden zur Zeit kommer-
zielle (GaInAl)N-basierte LDs und LEDs nehazu ausschließlich mittels MOVPE hergestellt. Im
folgenden soll das Grundprinzip des MOVPE-Wachstums kurz vorgestellt werden und die Beson-
derheiten, die sich beim heteroepitaktischen Wachstum ergeben, erläutert werden.

3.1 Grundprinzipien des MOVPE-Wachstums

Beim MOVPE Wachstum handelt es sich um einen komplexen Prozeß, der durch thermodynami-
sche, kinetische und hydrodynamische Prozesse bestimmt wird. Mittels MOVPE können Schichten
epitaktisch, d.h. im Idealfall einkristallin, abgeschieden werden. Typische Schichtdicken, die mit-
tels MOVPE realisiert werden können, liegen im Bereich weniger Å bis hin zu einigen μm. Die
Möglichkeit, dünne Schichten im Bereich atomarer Lagen kontrolliert abzuscheiden, bildet die
Grundlage für die Realisierung optoelektronischer Bauelemente, basierend auf Heterostrukturen
aus Halbleitermaterialien unterschiedlicher Zusammensetzung.

Eine umfassende Übersicht über die grundlegenden Prinzipien und Anwendungsmöglichkeiten
des MOVPE-Wachstums findet sich bei Stringfellow [170]. Wie aus dem Namen MOVPE bereits
hervorgeht, werden metallorganische Verbindungen als Ausgangsstoffe für die Epitaxie genutzt.
Die Reinheit und chemische Zusammensetzung der Quellmaterialien ist entscheidend für die Qua-
lität der hergestellten Schichten bezüglich ihrer elektrischen und optischen Eigenschaften. Folgen-
de Eigenschaften sind für die Auswahl geeigneter Quellmaterialien von Bedeutung:

1. Eine hohe Langzeitstabilität bei Raumtemperatur.

2. Ein geringstmögliches Maß an Verunreinigungen.

3. Ein hoher Dampfdruck bei typischen Nutzungstemperaturen.

4. Die Möglichkeit des Transports mittels eines Trägergases zum geheizten Substrat ohne vor-
herige Zerlegung.

5. Eine effiziente Zerlegung unter Wachstumsbedingungen.

Zusätzlich sollten die Quellmaterialien nicht toxisch und nicht korrosiv sein. Jones et al. ha-
ben sich intensiv mit Auswahl und Synthese von geeigneten Quellmaterialien für die Herstel-
lung von Verbindungshalbleitern beschäftigt [171]. Im Falle der epitaktischen Abscheidung der
Gruppe III-Nitride haben sich die Trialkyl - Gruppe III - Verbindungen Trimethylgallium (TMGa,

33
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Diffusion Diffusion
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Gasphasenreaktionen
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Substrat: 700−1100°C

Abbildung 3.1: Stark vereinfachtes Schema der Reaktionensabläufe innerhalb eines
MOVPE Reaktors. Die Quellmaterialien werden in einem laminaren Gasstrom über die
Probe geleitet. Nach der Zerlegung kommt es zum Einbau der Ausgangsstoffe in den
Festkörper.

Ga(CH3)3) beziehungsweise Triethylgallium (TEGa, Ga(C2H5)3) als Ga-Quelle, Trimethylindium
(TMIn, In(CH3)3) als In-Quelle, und Trimethylaluminium (TMAl, Al(CH3)3) als Al-Quelle eta-
bliert. Diese erfüllen die oben genannten Bedingungen, sind allerdings brennbar und extrem reaktiv
bezüglich Wassermolekülen [172]. Als Stickstoffquelle verwendet man üblicherweise Ammoniak
(NH3). Trotz einiger Probleme wie der geringen Zerlegungseffizienz und der hohen Korrosivität
von Ammoniak haben sich kaum alternative Quellen etabliert. So wurden unter anderem Triflu-
oramin (NF3) und Hydrazin (N2H4) als potentielle Stickstoffquellen untersucht. Beide haben sich
als ungeeignet herausgestellt: erstere führte zu Fluor-Kontaminationen in den Schichten, während
Hydrazin vor allem wegen seiner Toxizität und Explosivität kaum verwendet wird [172]. Die p-
beziehungsweise n-Dotierung der Nitride erfolgt mittels Silan (SiH4) und Biscyclopentadienylma-
gnesium (Cp2Mg, (C5H5)2Mg), wobei Si als Donator und Mg als Akzeptor wirkt.

Die metallorganischen Verbindungen liegen in fester (TMIn) oder flüsssiger (TMGa, TEGa,
TMAl) Form vor. Sie werden in einem Trägergasstrom, Wasserstoff und/oder Stickstoff, aufgrund
ihres Dampfdruckes gelöst und zur Wachstumsfront transportiert. Die mitgeführte Stoffmenge der
metallorganischen Ausgangsstoffe n ist dabei durch ihren Partialdruck pD gegeben:

n

(
Mol

min

)
= j(sccm) · 10−6 · p0

(pB − pD) · R · T0

· pD. (3.1)

Hierbei sind j(sccm) die Gasmenge in Standard-cm3, p0 der Normaldruck und pB der Innendruck
des temperaturgeregelten Behälters (des Bubblers), in dem sich die Quellmaterialien befinden. Für
ein reproduzierbares Wachstum muss gewährleistet sein, dass die Schwankung der Temperatur
der Bubbler im Bereich von 0,1 K oder darunter liegt. Sämtliche Gasströme werden durch Mas-
senflussregler (engl. mass flow controler, MFC) geregelt. In der Nähe des geheizten Substrates
werden die Ausgangsstoffe dann thermisch oder katalytisch zerlegt und in den Festkörper einge-
baut. Man spricht beim MOVPE Wachstum daher auch von einem Kaltwand Prozeß (engl. cold
wall epitaxy), da Substrat und Suszeptor deutlich heißer sind als alle anderen Teile des Reaktors 1.
Hierdurch soll verhindert werden, dass die Ausgangsstoffe in der Gasphase durch Ablagerungen
an heißen Reaktorwänden verarmt werden.

1Im Gegensatz zur Hydrid Gasphasenepitaxie (HVPE, hydride vapor phase epitaxy), bei der nicht das Substrat son-
dern die Reaktorwand geheizt wird.
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(a) (b)

Abbildung 3.2: a) Für die Probenherstellung wurde ein kommerzieller MOVPE-Reaktor
der Firma Aixtron (AIX 200RF) genutzt. b) Detailbild des Quarzreaktors bei typischen
Wachstumstemperaturen oberhalb von 1000◦C.

Ein stark vereinfachtes Schema der Abläufe in einem MOVPE-Reaktor ist in Abbildung 3.1
dargestellt. Die Ausgangsstoffe werden mit dem Trägergas vom Gaseinlass zur geheizten Zo-
ne des Reaktors transportiert. Im idealisierten Bild findet dort eine Vorzerlegung der Quellma-
terialien und ihr anschließender Transport zur Probenoberfläche statt. Nach der Adsorption der
Edukte kommt es zu Oberflächenreaktionen, Oberflächendiffusion und dem Einbau der Ausgangs-
stoffe in den Festkörper. Zur vollständigen Beschreibung der Abläufe müssen auch Desorptions-
prozesse von der Oberfläche berücksichtigt werden. Die Vorzerlegung oder im Extremfall Zerle-
gung der Ausgangsstoffe in der Gasphase wiederum kann durch verschiedenste Gasphasenreak-
tionen bestimmt sein. Dabei spielt neben der Zusammensetzung der Gasphase und den gewählten
Druck- und Flussverhältnissen auch die Geometrie des Reaktors eine entscheidende Rolle. Ex-
emplarisch für die hohe Komplexität eines MOVPE-Prozesses sei hier auf die Rechnungen von
Mihopoulos et al. zum AlxGa1-xN-Wachstum verwiesen [173]. Die Autoren konnten zeigen, dass
das AlxGa1-xN-Wachstum wesentlich durch die unerwünschte TMAl-NH3 Adduktbildung beein-
flusst wird. Unter Berücksichtigung der verschiedensten möglichen Reaktionswege haben Miho-
poulos et al. ein ”Reaktions-Transport” Modell für realistische Reaktorgeometrien entwickelt. Da-
mit konnten wichtige Rückschlüsse bezüglich des Einflusses von Druck und Temperatur auf die
Wachstumsrate gewonnen werden.

3.2 Die Anlage: AIX 200RF

Die in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden mit einer kommerziellen Niederdruck MOVPE-
Anlage der Firma Aixtron vom Typ AIX200RF hergestellt. Dabei handelt es sich um eine
Einzelwafer-Anlage mit einem horizontalen Gasstrom durch einen Quarzreaktor1, in dem sich die
Probe befindet. Fotos der MOVPE Anlage und des Quarzreaktors sind in Abbildung 3.2 dargestellt.
Die wesentlichen Komponenten der Anlage sind neben dem eigentlichen Quarzreaktor das Gas-
mischkabinett, die elektronische Steuerung und die Glovebox, in der das Einschleusen der Proben
stattfindet. Im eigentlichen Reaktor befindet sich ein SiC beschichteter Graphitsuszeptor. Die Be-

1Im Unterschied zu ”showerhead” Reaktoren, die ein vertikales Strömungsprofil besitzen.
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Abbildung 3.3: Schematischer Aufbau einer AIX200RF MOVPE-Anlage. Die Gruppe
III- und die Gruppe V-Quellen werden getrennt voneinander in den Reaktor geleitet um
den Einfluss von Vorreaktionen zu verringern.

schichtung des Suszeptors verhindert dabei das Anätzen des Graphits durch Ammoniak. Auf dem
Suszeptor schwebt dann der Probenteller auf einem Gasstrom, sodass dieser während des Wachs-
tums gedreht werden kann. Durch die Rotation des Probentellers soll ein möglichst homogenes
Wachstum auf dem ganzen 2” wafer erreicht werden. Die für das Wachstum erforderlichen Tem-
peraturen von über 1000◦C werden durch die Einkopplung eines hochfrequenten Wechselfeldes in
den Suszeptor realisiert.

Der Aufbau von Gasmischkabinett und Reaktor ist schematisch in Abb.3.3 dargestellt. In diesem
Horizontalreaktor werden die Gruppe III und Gruppe V Quellmaterialien getrennt voneinander in
das Linerrohr geleitet. Dabei sind die beiden Gaseinlassbereiche durch eine Edelstahlplatte von-
einander getrennt. Dadurch sollen Vorreaktionen zwischen den Gruppe III-Ausgangsstoffen und
Ammoniak soweit wie möglich unterdrückt werden. Der Totaldruck liegt während des Wachstums
typischerweise bei 50-200 mbar, für das Wachstum von AlN und AlxGa1-xN kann der Druck auf
bis zu 15 mbar abgesenkt werden. Der Gesamtfluss durch das System liegt bei den meisten Wachs-
tumsversuchen zwischen 4,8 slpm und 6,0 slpm.

3.3 Heteroepitaktisches Wachstum

GaN-Substrate für das homoepitaktische Wachstum der Gruppe III-Nitride sind erst seit wenigen
Jahren auf dem Markt erhältlich. Sie werden üblicherweise durch das HVPE-Wachstum von dicken
GaN Schichten (mehrere hundert μm) und anschließender Substratablösung hergestellt. Aufgrund
des hohen Preises dieser Substrate werden sie allerdings kommerziell nahezu ausschließlich für die
Herstellung von Laserdioden eingesetzt. Für alle anderen Anwendungen muss man auf das hetero-
epitaktische Wachstum auf einem Fremdsubstrat, üblicherweise Saphir oder SiC, zurückgreifen.
Durch den großen Unterschied in der a-Gitterkonstante zwischen Substrat und epitaxierter Schicht
entstehen dabei an der Grenzfläche viele Defekte, die sich während des Wachstums teilweise in
�c-Richtung ausbreiten. Die Defektdichte in typischen GaN-Schichten auf Saphir liegt daher im
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Bereich von 109 cm-2.
Zur Reduzierung der Zahl der Defekte beim heteroepitaktischen Wachstum haben sich verschie-

dene Methoden etabliert. Alle beruhen auf dem Prinzip des lateralen Überwachsens (engl. epitaxial
lateral overgrowth, ELOG) einer strukturierten Unterlage mit dem Ziel, ein Abknicken der Ver-
setzungslinien zu erreichen. Die Versetzungslinien breiten sich dann nicht mehr in �c-Richtung,
sondern parallel zur Substratoberfläche aus. Dadurch kann die gewünschte Defektreduktion im
oberen Teil der Schichtstruktur erreicht werden. Die verschiedenen ELOG-basierten Methoden
zur Defektreduzierung können in zwei Gruppen eingeteilt werden:

1. Auf heteroepitaktisch gewachsene GaN-Schichten werden dielektrische Masken aufgebracht
(SiO2, SiNx). Dabei nutzt man aus, dass GaN nicht auf diesen Materialien wächst. Es kommt
dann durch das laterale Überwachsen in den Maskenbereichen zu einer Defektreduzierung
bis auf etwa 105-106 cm-2. Nachteile dieser Methoden sind die Möglichkeit der ungewollten
Dotierung durch das Maskenmaterial und die Entstehung von Versetzungen an der Grenze
zwischen lateralem und vertikalem Wachstum (engl. ”wing tilt”). In der Literatur finden
sich neben der Bezeichnung ELOG auch LEO (engl. lateral epitaxial overgrowth) und das
abgewandelte FACELO-Verfahren (engl. facet controlled ELOG). Weiteres dazu findet sich
beispielsweise in [174, 175].

2. Andererseits kann auch die Unterlage direkt strukturiert werden. Bei einer direkten Struktu-
rierung des Substrates (Saphir, SiC, Si) spricht man von Cantilever-Epitaxie [176]. Wird ei-
ne heteroepitaktisch gewachsene GaN-Schicht strukturiert und danach lateral überwachsen,
spricht man von Pendeo-Epitaxie [177]. Die Strukturierung erfolgt in den meisten Fällen
durch Trockenätz-Verfahren, kann im Falle von GaN- oder SiC-Substraten aber auch durch
nasschemisches Ätzen erfolgen [178]. Genau wie beim herkömmlichen ELOG-Verfahren
wird auch hier eine deutliche Defektreduzierung erreicht. Bei der direkten Strukturierung
der Substrate kann im Vergleich zum ELOG-Verfahren auf einen Epitaxieschritt verzich-
tet werden. Weiterhin können die strukturierten Substrate vor der Epitaxie wie gewöhnlich
gereinigt werden, was mit dielektrischen Masken nicht ohne weiteres möglich ist.

Im Hinblick auf InxGa1-xN-basierte LEDs gibt es allerdings viele Gründe, die dafür sprechen, dass
auch weiterhin preiswerte Saphir-Substrate und heteroepitaktisches Wachstum ohne zusätzliche
Defektreduktion zum Einsatz kommen. In diesem Zusammenhang spielen vor allem:

• der hohe Aufwand einer Defektreduzierung,

• der hohe Preis von GaN-Susbtraten für homoepitaktisches Wachstum,

• die schon angesprochene scheinbare Inaktivität der Defekte in InxGa1-xN-basierten LED-
Strukturen (siehe Abschnitt 2.4) und

• die trotz hoher Defektdichte erreichten Effizienzen heutiger Bauelemente

eine entscheidende Rolle. Ein weiterer wichtiger Unterschied zwischen LEDs und LDs resultiert
aus den geringeren Stromdichten, mit denen LEDs betrieben werden. Zumindest für InxGa1-xN-
basierte LEDs scheint daher das Problem einer zu geringen Lebensdauer nicht vorhanden zu sein.
Berücksichtigt man alle oben genannten Punkte, wird verständlich, dass Saphir und SiC trotz der
großen Unterschiede in den Gitterkonstanten und thermischen Ausdehnungskoeffizienten (siehe
Tabelle 2.1) die Standardsubstrate für die Herstellung Nitrid-basierter LEDs darstellen. Im folgen-
den Abschnitt sollen anhand des heteroepitaktischen Wachstums einer GaN-Schicht auf Saphir die
Schritte, die für qualitativ hochwertige Schichten notwendig sind, erläutert werden.
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3.4 Wachstum einer typischen GaN-Schichtstruktur

Vor dem Wachstum werden die Saphir Substrate bei ca. 190◦C in einer H2SO4:H3PO4-Mischung
(Mischungsverhältnis 3:1) gereinigt. Durch diesen Ätzschritt kommt es außerdem zu einer deut-
lichen Verringerung der Rauigkeit der Probenoberfläche. In den meisten während dieser Arbeit
durchgeführten Wachstumsexperimenten wurden Schichten auf 1/4-Stückchen der 2”-Substrate
gewachsen. Zum einen verringern sich dadurch die Substratkosten. Andererseits sind die gewach-
senen Schichten im allgemeinen sehr homogen. Lediglich ein Randbereich von etwa 5 mm kann für
die Charakterisierung der Proben nicht verwendet werden. Damit erhält man auch beim Wachstum
auf 1/4-Stückchen der 2”-Substrate ausreichend Probenmaterial für die Charakterisierung mittels
PL, EL, XRD oder Hall-Messungen.

Im Vergleich zum MBE-Wachstum im Ultrahochvakuum stehen bei einem MOVPE-Prozess
wenige in-situ Charakterisierungsmethoden zur Verfügung. In unserem Reaktor kann während des
Wachstums lediglich die Reflektivität der wachsenden Schicht gemessen werden. Die zunehmende
Belegung der Reaktorwand erschwert allerdings die Auswertung der Transienten in zunehmendem
Maße. Abbildung 3.4 zeigt den typischen Verlauf der Reaktortemperatur und der Reflektivität beim
Wachstum einer GaN-Schicht. Die einzelnen Wachstumsschritte sind ebenfalls gekennzeichnet
und sollen im folgenden näher erläutert werden.

Nach dem Einschleusen der Substrate in den Reaktor werden sie bei 1200◦C unter H2-
Atmosphäre 10 min lang ausgeheizt. Bei diesem Schritt kommt es zu einer Desorption von Ad-
sorbaten und damit zu einer zusätzlichen Reinigung sowohl der Substratoberfläche als auch des
ganzen Reaktors (Probenteller, Suszeptor, Linerrohr). Außerdem kann es bei dieser hohen Tempe-
ratur zu einem Anätzen der Substratoberfläche kommen, was abhängig vom Zustand des Reaktors
und der Belegung, also der Vorgeschichte des Reaktors, ist [179]. In der Literatur wird berichtet,
dass es durch einen Heizschritt an Luft (1380◦C, 60 min) zu einer Verringerung der Rauigkeit und
zu einer Verbesserung der Morphologie (atomares Stufenprofil, Stufenhöhe eine Doppellage) des
Substrats kommt [180]. Unter unseren Bedingungen beobachten wir ein Aufrauhen der Substrato-
berfläche durch den Desorptionsschritt.

Nach dem Desorptionsschritt wird eine Tieftemperatur-Nukleationsschicht gewachsen. Die er-
sten Versuche des Wachstums von GaN direkt auf Saphir von Manasevit et al. mit TEGa und NH3

haben zu rauhen Schichten mit hoher Hintergrundladungsträgerdichte geführt [181]. Amano und
Akasaki konnten zum ersten mal durch einen Zwei-Stufen-Prozess Material mit deutlich besse-
rer Qualität herstellen [9]. Dazu wurde in einem ersten Schritt eine dünne AlN-Schicht bei einer
niedrigen Temperatur (Tgr = 900 - 1000 ◦C ) auf das Substrat gewachsen. Darauf folgte in einem
zweiten Schritt die eigentliche GaN-Schicht (Tgr = 950 - 1060 ◦C ). Nakamura benutzte für seine
Schichten eine Tieftemperatur GaN Nukleation (Tgr = 450 - 600 ◦C , d = 200 Å) [10]. In beiden
Fällen führt die Niedertemperatur-Zwischenschicht zu einer besseren Anpassung der GaN-Schicht
an das Substrat. Die Einführung der Niedertemperatur Zwischenschichten war einer der wesent-
lichen Aspekte, die zur rasanten Entwicklung der Gruppe III-Nitride beigetragen haben. Durch
die deutliche Verbesserung der Kristallqualität und die deutliche Verringerung der Hintergrundla-
dungsträgerdichte (3·1016 cm-3) in GaN-Schichten wurden Bauelemente denkbar.

Für unsere GaN-Schichten verwenden wir eine InxGa1-xN-Nukleation, wobei der In-Gehalt der
Nukleationsschicht nach dem Tempern etwa 1-3% beträgt. Während des Wachstums der Nukleati-
onsschicht kommt es zu einer statistisch verteilten Belegung der Substratoberfläche mit InxGa1-xN-
Keimen. Dabei entstehen sowohl kleine Keime als auch größere amorphe Strukturen. Der Einfluss
der Wachstumsparameter (Temperatur, Gasflüsse, Dicke der Nukleationsschicht) auf die Qualität
der Nukleationsschicht und der darauffolgenden GaN-Schicht wurde von Kaluza ausführlich unter-
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Abbildung 3.4: Zeitabhängigkeit der in-situ gemessenen Reflektivität und der Reak-
tortemperatur während des Wachstums einer GaN-Probe. Die einzelnen Phasen des
Wachstums (Desorption, Nukleation, Ausheilen, Koaleszenz und Schichtwachstum) sind
in der Reflektivität klar zu unterscheiden.

sucht [182]. Hiramatsu et al. machen deutlich, dass die Qualität der Nukleationsschicht somit auch
einen großen Einfluss auf die Morphologie sowie die elektrischen und optischen Eigenschaften der
GaN-Schichten hat [183].

Im Anschluss an die Nukleationsphase wird die Probe einem Ausheizschritt bei hoher Tempe-
ratur in einer NH3/H2 Atmosphäre unterzogen. Dadurch soll die schlechte kristalline Qualität der
Nukleationsschicht verbessert werden. Die Temperatur liegt mit 1080◦C oberhalb der Zerlegungs-
temperatur von GaN, die etwa 850 ◦C beträgt (siehe dazu [184]). Die GaN-Keime können teilweise
wieder abdampfen und es kommt zur Bildung von inselförmigen Strukturen aus den Nukleations-
keimen, die eine verbesserte Kristallqualität besitzen. Aufgrund des einsetzenden lateralen Wachs-
tums ordnen sich die Inseln in Richtung der �c-Achse an. Die wichtigsten Wachstumsparameter
sind hierbei die Temperatur und die Annealzeit.

Nach dem Ausheilen wird der Reaktor auf die eigentliche Wachstumstemperatur geheizt, die
höher oder niedriger als die Temperatur während des Ausheilens sein kann. Im in Abbildung 3.4
gezeigten Beispiel liegt die Wachstumstemperatur bei Tgr = 1180 ◦C . Am Anfang kommt es zum
weiteren Zusammenwachsen der Inseln, dieser Teilschritt wird als Koaleszenz bezeichnet. Die
wichtigsten Parameter sind hierbei die Wachstumstemperatur und das V/III Verhältnis. Während
der Koaleszenz wächst die GaN-Schicht sowohl lateral als auch vertikal in einem 3-dimensionalen
Wachstumsmodus. Am Ende der Koaleszenz kommt es zum abrupten Umschalten in einen 2-
dimensionalen Wachstumsmodus, in dem die Schicht dann weiterwächst. In den Reflexionstransi-
enten ist das Ende der Koaleszenz deutlich an der Entstehung eines Maximums in der Reflektivität
zu erkennen. Ab diesem Zeitpunkt ist die Oberfläche der Schicht optisch glatt. Mit andauerndem
Wachstum kommt es dann aufgrund der Interferenz des Lichtes, das an der wachsenden Oberfläche
und der Grenzfläche zum Substrat reflektiert wird, zu periodischen Oszillationen. Bei bekannter
Brechzahl n kann aus den Interferenzoszillationen die Schichtdicke der gewachsenen Schicht be-
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stimmt werden.
Für das Wachstum von Proben hoher kristalliner Qualität müssen die angesprochenen Teilschrit-

te zusammen optimiert werden. Die Bewertung der Qualität der Proben erfolgt durch eine ex-situ
Charakterisierung mittels verschiedenster Methoden, die Aussagen über die strukturelle und opti-
sche Qualität der Schichten zulassen und in Kapitel 4 vorgestellt werden.



4 Experimentelle Methoden

Im folgenden Kapitel sollen die verwendeten Charakterisierungsmethoden vorgestellt wer-
den. Die Ergebnisse aller Messungen werden letztendlich gebraucht, um die MOVPE-
Wachstumsbedingungen der LED-Strukturen hinsichtlich einer hohen Effizienz optimieren zu kön-
nen. Dazu ist es zum einen notwendig, die einzelnen Schichten bezüglich ihrer strukturellen, op-
tischen und elektrischen Eigenschaften zu untersuchen. Andererseits muss auch das komplette
Schichtpaket, also die komplette LED-Struktur, bezüglich ihrer Effizienz (im elektrischen und op-
tischen Betrieb) charakterisiert werden.

4.1 Strukturelle Charakterisierung

4.1.1 Lichtmikroskop, REM und AFM

Zur schnellen Charakterisierung epitaxierter Schichten direkt nach dem Wachstum wird ein her-
kömmliches Lichtmikroskop (Modell Leica DM LM) und ein Rasterelektronenmikroskop (REM,
Modell Jeol JSM5600) verwendet. Damit kann ein erster Eindruck von der Qualität der gewach-
senen Schichten gewonnen werden. Zusätzlich können mit dem REM Aussagen über die Dicke
einzelner Schichten oder die Defektstruktur der Proben gemacht werden. Exemplarisch ist das in
Abbildung 4.1 für die Seitenansicht einer AlxGa1-xN-Schicht auf Saphir und die Oberfläche einer
AlxGa1-xN-Schicht, die auf Saphir/GaN gewachsen wurde, gezeigt. Durch den guten Kontrast zwi-
schen Substrat und epitaxierter Schicht kann die Schichtdicke der Proben sehr einfach bestimmt
werden. Die REM-Aufnahme der Oberfläche zeigt unter anderem, dass vereinzelt Partikel vom
Linerrohr auf die Probe fallen. Andererseits erkennt man auch, ob die gewachsene Schicht noch
verspannt oder schon teilrelaxiert ist. Die feinen Risse auf der Oberfläche von BS1385 zeigen, dass
diese Probe aufgrund der starken Verspannung schon relaxiert ist.

Mittels Rasterkraftmikroskopie (AFM) kann die Oberflächenmorphologie genauer untersucht
werden. Verwendet wurde bei uns ein AFM der Firma DME (Modell: DME dualscope). Abbildung
4.2(a) zeigt eine 5 μm x 5 μm AFM Aufnahme einer GaN-Schicht. Die Probe zeigt terrassenartige
Strukturen mit Stufenhöhen, die einer (vorwiegend) oder einer halben c-Gitterkonstanten entspre-
chen. Ein solches wohldefiniertes atomares Stufenprofil ist charakteristisch für Proben mit einer
sehr guten Oberflächenmorphologie und eine Grundvoraussetzung für atomar glatte Heterogrenz-
flächen.

Ebenfalls mittels AFM kann die Defektdichte einer aufgewachsenen Schicht bestimmt werden.
Die Standardmethode zur Bestimmung der Defektdichte beruht auf dem Anätzen der Probenober-
fläche. Zum Anätzen von GaN wird meistens heiße Phosphorsäure genutzt. Durch das Anätzen
bilden sich Vertiefungen an jedem Defekt, die dann mit dem AFM sichtbar gemacht werden kön-
nen. Durch das anschließende Auszählen der Vertiefungen kann die Defektdichte, in diesem Fall
als EPD (engl.: etch pit density) bezeichnet, bestimmt werden. Eine weitere Methode zur Bestim-
mung der Defektdichte beruht darauf, schon beim Wachstum die Oberfläche der Proben mit einer
Markerschicht zu versehen [160]. Durch die Markerschicht kommt es ebenfalls zur Bildung von
Vertiefungen (auch als ”pits” bezeichnet) an jedem Defekt. Genau wie bei der Methode zur Be-
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Abbildung 4.1: a) REM Aufnahme der Seitenansicht einer AlGaN Schicht auf Saphir
Substrat. Durch den guten Kontrast zwischen Substrat und Epischicht können Schicht-
dicke und Wachstumsrate bestimmt werden. b) REM Aufnahme der Oberfläche von
BS1385, einer AlxGa1-xN-Schicht auf Saphir/GaN.

stimmung der EPD werden auch hier Defekte für die AFM-Messung präpariert und anschließend
ausgezählt. Es konnte gezeigt werden, dass EPDs und Defektdichten, die über Markerschichten
bestimmt wurden, im Rahmen der Fehlergrenzen der Methoden übereinstimmen [185]. Das AFM-
Bild einer GaN-Probe mit Markerschicht ist in Abbildung 4.2(b) dargestellt. Durch Auszählen der
Vertiefungen kommt man für die Probe auf eine Defektdichte von 5-6·108 cm-2. Werte in diesem
Bereich sind typisch für GaN-Schichten auf Saphir ohne weitere Defektreduzierung. Es hat sich
andererseits aber auch gezeigt, dass GaN-Schichten, die mit demselben Rezept wie die in Abbil-
dung 4.2(a) gezeigte Probe gewachsen wurden, aber dennoch eine deutlich höhere Defektdichte
(≥109 cm-2) zeigen, ein starkes Indiz für einen schlechten Zustand der MOVPE-Anlage darstellen.
Daher werden in regelmäßigen Abständen Proben mit identischen Rezepten zur Überprüfung der
Defektdichte und damit des Anlagenzustandes gewachsen.

4.1.2 Röntgenbeugung

Die Röntgenbeugung (engl. x-ray diffraction, XRD) wird ebenfalls als Standardverfahren zur Be-
urteilung der kristallinen Qualität der gewachsenen Proben eingesetzt. Eine gute Zusammenfas-
sung der Grundlagen der Röntgenbeugung und ihrer Anwendung auf Nitrid-basierte Verbindun-
gen findet sich bei Krost et al. [186]. Beim heteroepitaktischen Wachstum von Nitrid-basierten
Verbindungen, die in der hexagonalen Wurtzit-Struktur kristallisieren, kann es zur Ausbildung von
säulenartigen hexagonalen Strukturen kommen. Vor allem bei schlechten Proben sind die Schich-
ten dann aus vielen kleinen hexagonalen prismenartigen Strukturen aufgebaut, deren Grundfläche
parallel zur Probenoberfläche orientiert ist. Die Größe der einzelnen Säulen liegt im Bereich we-
niger nm bis hin zu 1 μm. Die einzelnen Säulen können gegeneinander verkippt (engl. tilt, siehe
Abbildung 4.3(a)) und gegeneinander verdreht (engl. twist, Abbildung 4.3(b)) sein. Der Grad von
Verdrehung und Verkippung sowie die Größe der einzelnen Säulen bestimmen die kristalline Qua-
lität der Proben. Typischerweise findet man in heteroepitaktisch gewachsenem GaN Verteilungen
von tilt und twist von 0,05 - 0,2 ◦ und 0,1 - 1 ◦ [186].

Metzger et al. haben untersucht, wie die Defektstrukur mit Verkippung und Verdrehung der Kri-
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(a) (b)

Abbildung 4.2: a) AFM Aufnahme einer GaN Oberfläche guter struktureller Qualität
auf einem Saphir Substrat. Man erkennt ein wohldefiniertes atomares Stufenprofil. b)
Oberfläche einer GaN-Schicht mit einer Markerschicht. Durch das Auszählen der Vertie-
fungen kann die Defektdichte der Schicht bestimmt werden, hier: 5-6·108cm-2.

Abbildung 4.3: Schematische Darstellung der einzelnen Kristallite einer heteroepitak-
tisch gewachsenen GaN Probe. a) Verkippung der Kristallite gegeneinander. b) Verdre-
hung der Kristallite gegeneinander.

stallite zusammenhängt. Sie fanden, dass Verkippungen mit gemischten Durchstossversetzungen
(d.h. Schrauben- und Kantenversetzungen) zusammenhängen, während die Verdrehung von Kan-
tenversetzungen abhängt [187]. Die Verteilung von twist und tilt kann mittels Röntgenbeugung
gemessen werden. Dazu werden mit offenem Detektor Intensitätsverteilungen um zwei unabhän-
gige Bragg-Reflexe aufgenommen (Rocking-Kurven). Typischerweise verwendet man dafür den
(0002)-Reflex parallel zur �c-Achse, welcher Informationen über die Verkippung der Kristallite,
nicht aber über die Verdrehung der Kristallite, enthält. Zusätzlich kann der (10-10)-Reflex senk-
recht zur �c-Achse vermessen werden, welcher Informationen sowohl über die Verkippung als auch
über die Verdrehung der Kristallite enthält.

In Abbildung 4.4 sind die Intensitätsverteilungen von XRD-Messungen um den (0002) Reflex
zweier AlxGa1-xN-Proben dargestellt. Die Proben wurden auf einer GaN-Pufferschicht auf einem
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Abbildung 4.4: Intensitätsverterteilung um den (0002) Reflex zweier AlxGa1-xN-Proben
auf GaN/Saphir. Die Doppelpeakstrukturen sind eine Konsequenz der verwendeten Cu-
Kα1 und Cu-Kα2 Röntgenstrahlung.

Saphir-Substrat abgeschieden. Die Spektren wurden mit einer Seiffert Anlage vom Typ 3000PTS
aufgenommen. Zur Anregung wird Cu-Kα-Strahlung verwendet, die bei einer Beschleunigungs-
spannung von 40 kV und einem Strom von 30 mA erzeugt wird. Allerdings war diese Anlage
zum Zeitpunkt der Messungen nicht mit einem Primärmonochromator ausgestattet. Daher beob-
achtet man in allen Spektren Beugungsreflexe sowohl von der anregenden Kα1 als auch der Kα2-
Strahlung. Die Beugungsreflexe sind daher alle aus Doppelpeakstrukturen zusammengesetzt. Diese
Tatsache erschwert die Auswertung der Messdaten erheblich. Es ist allerdings davon auszugehen,
dass durch den geplanten Einbau eines Primärmonochromators die zukünftigen Ergebnisse, die
aus der Auswertung der Messdaten gewonnen werden, mit kleineren Fehlern behaftet sein werden.
Dennoch können aus den Messdaten, wie sie in Abbildung 4.4 dargestellt sind, viele wichtige In-
formationen über die Proben gewonnen werden. Die Doppelpeakstruktur um 34,6◦, die für beide
Proben gleich ist, kann der GaN-Pufferschicht zugeordnet werden. Bei größeren Beugungswin-
keln zeigen beide Proben ein Signal, das der AlxGa1-xN-Schicht zugeordnet werden kann. Die
Verschiebung des Beugungswinkels deutet auf unterschiedliche Al-Gehalte in den Schichten hin.
Allerdings kann der Al-Gehalt nicht einfach aus einem (0002)-Scan bestimmt werden. Dazu muss
zusätzlich der Verspannungszustand der Schichten bestimmt werden. Üblicherweise wird dazu die
Intensitätsverteilung um einen asymmetrischen Beugungsreflex gemessen. Aus den so bestimmten
a- und c-Gitterkonstanten kann der Verspannungszustand bestimmt und herausgerechnet werden.
Mit den unverspannten Werten der Gitterkonstanten kann dann nach dem Vegard’sches Gesetz,
dass einen linearen Zusammenhang zwischen den Gitterkonstanten eines Mischkristalls und sei-
ner Zusammensetzung beschreibt, der Al-Gehalt der AlxGa1-xN-Schichten bestimmt werden [188].
Für die in Abbildung 4.4 gezeigten Proben ergibt sich ein Al-Gehalt von 20,6% (BS1221) und
27,3% (BS1243). Die Fehler bei der Bestimmung des Al-Gehaltes liegen unterhalb von ±0,5%.
Weitere Details zur Bestimmung der Komposition von ternären Nitrid-Verbindungen finden sich
in [189].

Eine weitere Röntgen-basierte Methode zur Charakterisierung epitaktisch gewachsener Schich-
ten stellt das Abrastern des reizproken Raums um einen asymmetrischen Beugungsreflex dar, in
der Literatur auch als reciprocal space mapping (RSM) bezeichnet. Für Nitrid-basierte Proben wird



4.2. Optische Charakterisierung mittels Photolumineszenz 45

 5.05

 5.1

 5.15

 5.2

 5.25

 5.3

 5.35

−3.3 −3.25 −3.2 −3.15 −3.1 −3.05

c 
[Å

]

a [Å]

BS1227 (1 0 5) GI
1000

500
200
100

50
20
10

5
2
1

0.5
0.2

(a)

 5.05

 5.1

 5.15

 5.2

 5.25

 5.3

 5.35

 5.4

−3.3 −3.25 −3.2 −3.15 −3.1 −3.05 −3

c 
[Å

]

a [Å]

BS1116 (1 0 5) GI
2000
1000

500
200
100

50
20
10

5
2
1

0.5
0.2

(b)

Abbildung 4.5: RSM um den (105) Reflex einer AlxGa1-xN-Schicht (a) und einer
InxGa1-xN-Schicht (b), beide auf einem GaN-Puffer gewachsen. Dargestellt sind die
Intensitätsverteilung in Abhängigkeit der a- und der c-Gitterkonstante. Während die
AlxGa1-xN-Schicht nahezu voll verspannt ist, beobachtet man für die InxGa1-xN-Schicht
eine Teilrelaxation.

meistens der (105) Beugungsreflex vermessen. Abbildung 4.5 zeigt exemplarisch die Ergebnisse
eines RSM einer dicken AlGaN-Schicht (a) beziehungsweise einer InxGa1-xN-Schicht (b), die je-
weils auf einem GaN-Puffer gewachsen wurden. Die Peaks mit der höheren Intensität stammen von
den Reflexen des GaN (Kα1 und Kα2), die mit den geringeren Intensitäten von der AlxGa1-xN- be-
ziehungsweise InxGa1-xN-Schicht. Aus Abbildung 4.5(a) erkennt man, dass die a-Gitterkonstante
des GaN-Puffers und der AlxGa1-xN-Schicht gleich sind, d.h. die Schicht ist verspannt auf der Puf-
ferschicht aufgewachsen. Die zwei-dimensionale Darstellung der Intensität als Funktion der a- und
c-Gitterkonstante eignet sich sehr gut zur anschaulichen Darstellung des pseudomorphen Wachs-
tums. Das Einsetzen einer Relaxation im Laufe des Wachstums, wie es für die InxGa1-xN-Schicht
in Abbildung 4.5(b) zu erkennen ist, kann in diesem Diagramm ebenfalls sofort sichtbar gemacht
werden. In diesem Zusammenhang soll der Relaxationsgrad der Schichten, der über:

r =
aSchicht,verspannt − aPufferschicht

aSchicht,relaxiert − aPufferschicht
(4.1)

definiert ist, eingeführt werden. Für relaxiertes Wachstum erhält man r = 1, für vollverspanntes
r = 0. Der Relaxationsgrad der in Abbildung 4.5 dargestellten Proben liegt bei (3,5 ± 0,5) % für
die AlxGa1-xN-Schicht und (30,3 ± 3,3) % für die InxGa1-xN-Schicht.

4.2 Optische Charakterisierung mittels
Photolumineszenz

Im Hinblick auf die Anwendung der hergestellten Proben als optische Bauelemente spielen ihre
optischen Eigenschaften eine zentrale Rolle. Ein Großteil der Ergebnisse dieser Arbeit wurde aus
Photolumineszenz (PL) Messungen gewonnen. Daher sollen im folgenden die Methode, die PL-
Messplätze und die Auswertung der gewonnenen Daten genauer vorgestellt werden.

Bei PL-Messungen muss die Energie der anregenden elektromagnetische Welle �ω mindestens
so groß sein wie die Bandlücke Eg des untersuchten Materials. Durch Absorption der eingestrahl-
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ten Photonen kommt es zur Anregung von Elektronen aus dem Valenzband ins Leitungsband
und zur Erzeugung von Defektelektronen (Löchern) im Valenzband. Das System, das aus sei-
nem Gleichgewichtszustand in einen Nichtgleichgewichtszustand gebracht wurde, versucht, durch
Relaxation und Rekombination wieder einen Gleichgewichtszustand zu erreichen. In einem er-
sten Schritt kommt es zu einer Thermalisierung der Ladungsträger, d.h. Elektronen und Löcher
relaxieren durch inelastische Streuung an Phononen bis in die Nähe der jeweiligen Bandkanten.
Von dort kommt es dann zur Rekombination von Elektronen und Löchern. Diese kann strahlend
oder nichtstrahlend ablaufen, wobei nur die strahlenden Rekombinationsprozesse in der PL detek-
tiert werden. Neben der eben beschriebenen bandkantennahen Lumineszenz können auch andere,
defektkorrelierte Übergänge in der PL analysiert werden, sofern sie strahlender Natur sind.

Ein wesentlicher Aspekt dieser Arbeit war die Untersuchung von Nitrid-basierten Lichtemit-
tern, die vom sichtbaren bis weit in den ultravioletten Spektralbereich emittieren. Das bedeutet
allerdings, dass zur Untersuchung verschiedene Anregungslaser mit auf die jeweiligen Proben
angepassten Emissionswellenlängen zur Verfügung stehen müssen. Einer der verwendeten PL-
Messplätze ist in Abbildung 4.6 schematisch dargestellt. Als Anregungsquelle dient ein Argon-
Ionen Laser (Spectra Physics, Modell 2085-15), der im Dauerstrichbetrieb (cw, engl. continuous
wave) bei verschiedenen Anregungswellenlängen im Bereich von 335 nm bis 514 nm betrieben
werden kann. Im wesentlichen wurden aus diesem Spektrum die Laserlinien bei 335 nm und 380
nm genutzt. Damit ist es möglich, sowohl GaN als auch InxGa1-xN-basierte Proben zu untersuchen.
Für kurzwelliger emittierende Proben stand ein weiterer Messplatz (im weiteren als UV-Messplatz
bezeichnet) zur Verfügung, bei dem ein HeCd-Laser (Topag, Modell HCL-8Y, Anregungswellen-
länge λexc = 325 nm) und ein frequenzvervierfachter Nd-YAG Laser (Quantronix, Modell 416,
λexc = 266 nm) als Anregungsquelle genutzt werden konnten. Der HeCd-Laser wird ebenfalls im
cw-Modus betrieben und besitzt eine maximale Ausgangsleistung von 15 mW. Der Nd-YAG La-
ser wird gepulst mit einer Frequenz von 2,5 kHz und einer Pulsbreite von 0,1 μs betrieben. Die
Ausgangswellenlänge von 1064 nm wird über 2 Verdopplerkristalle (1. Kristall im Laserresonator,
2. Kristall außerhalb des Resonators) auf 266 nm transformiert. Im UV hat der Laser dann noch
eine mittlere Ausgangsleistung von maximal 40 mW. In jedem Puls entspricht das einer Leistungs-
dichte von 226 kW/cm2. Es zeigt sich, dass mit diesem Aufbau AlxGa1-xN-Schichten mit einem
Al-Gehalt bis knapp unterhalb von 50% untersucht werden können.

Beide Messplätze sind mit einem Kryostaten ausgestattet, sodass Raum- und Tieftemperatur-
Messungen möglich sind. Mit dem Helium Durchflusskryostaten, der im Messplatz aus Abbildung
4.6 verwendet wird, können Temperaturen zwischen 15 K und 300 K eingestellt werden. Der
UV-Messplatz besitzt einen Helium Badkryostaten, mit dem auf bis zu 4,2 K abgekühlt werden
kann. In beiden Fällen befinden sich am Probenhalter ein Sensor zur Temperaturmessung und
eine elektrische Heizung. Die Temperatur an der Probe wird dann über einen Temperaturregler
eingestellt (Lakeshore, Modell 330 Autotuning Temperature Controller).

Die Laser werden an beiden Messplätzen auf die Probe im Kryostaten fokussiert. Mittels einer
Mikroskopkamera konnte die Größe des punktförmigen Anregungsflecks auf der Probe mit etwa
50 μm (Argon-Ionen Laser) beziehungsweise 300 μm (HeCd-Laser, Nd-YAG Laser) abgeschätzt
werden. Die Lumineszenz der Proben wird dann über eine Sammellinse auf den Eintrittsspalt eines
Monochromators abgebildet. Dazu wird zum einen ein 0,32 m Monochromator von Jobin Yvon
(Modell Triax 320) mit einer Auflösung von 0,2 nm und einem CCD-Feld zur Detektion verwen-
det. Am UV-Messplatz steht ein 0,85 m Doppelmonochromator (Modell Spex 1404) mit zwei
Gittern (jeweils 150 Striche/mm) und ein Detektor (EG&G PARC, Modell 1455R-700-HQ Inten-
sified Detector) zur Detektion zur Verfügung. Der Detektor besteht aus einem MCP (micro channel
plate) Verstärker. Dieser ist über ein Bündel von Lichtwellenleitern an ein Diodenarray gekoppelt,
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Abbildung 4.6: Schematische Darstellung des Photolumineszenzmessplatzes zur auto-
matisierten Aufnahme von temperatur- und leistungsabhängigen PL-Spektren. Von Vor-
teil sind die verschiedenen Laserlinien des Argon-Ionen-Gaslasers, die einen flexiblen
Einsatz des Messplatzes ermöglichen.

dass aus 1024 Elementen mit einer Breite von jeweils 25 μm besteht. Durch den 0,85 m Doppel-
monochromator und die beiden verwendeten Gitter erzielt man eine Dispersion von etwa 100 nm
über den Bereich der 1024 Kanäle des Diodenarrays. Damit wird ein Bereich von etwa 0,1 nm
pro Kanal abgebildet. Da von 1024 Elementen des Diodenarrays nur 700 aktiv sind, lässt sich pro
Messung ein Bereich von etwa 60 nm aufnehmen. Die Auflösung dieser PL-Anlage wurde in Ab-
hängigkeit von der Breite des Eintrittsspaltes bestimmt [190]. Dazu wurde die PL Halbwertsbreite
verschiedener Neon Spektrallinien, die hinreichend schmal sind, untersucht. Es zeigte sich, dass
die Halbwertsbreite unterhalb einer Eintrittsspaltbreite von 75 μm nicht mehr kleiner wird. Das
Auflösungsvermögen konnte so auf etwa 0,3 nm bei einer Wellenlänge von 340 nm abgeschätzt
werden.

Eine Besonderheit der in Abbildung 4.6 dargestellten PL-Anlage stellt die Möglichkeit für auto-
matisierte temperatur- und leistungsabhängige Messungen dar. Im Strahlengang befindet sich ein
stufenloses Graufilterrad. Damit kann die Anregungsleistung des Lasers kontinuierlich bis auf den
Faktor 1:500 abgeschwächt werden. Zur Messung der Laserleistung befindet sich ein zusätzlicher
Strahlteiler (1:1000 Graufilter) im Strahlengang, der etwa 0,1% der eingestrahlten Laserleistung
auf eine kalibrierte Photodiode ablenkt. Diese Messungen spielen vor allen für LED Strukturen
eine entscheidende Rolle und werden daher im folgenden Kapitel noch genauer beschrieben.

4.3 Elektrische Charakterisierung

Zur Bestimmung der elektrischen Eigenschaften der Schichten wurden Leitfähigkeits- und Hall-
Messungen in ”van der Pauw-Geometrie” durchgeführt [191]. Dazu wurden die Proben in etwa 8x8
mm2 große Stücke gespalten, auf deren 4 Ecken Metallkontakte aufgedampft wurden. Die Vorteile
der Proben- und Kontaktgeometrie nach van der Pauw sind zum einen in der Unabhängigkeit der
Ergebnisse von der Probengröße (insbesondere der Abstand der Kontakte spielt keine Rolle) zu
sehen. Andererseits können die Proben auch einfach durch Spalten und Aufdampfen mit einer
Schattenmaske hergestellt werden.
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Für die Messung des spezifischen Widerstandes σ wird ein Strom I zwischen 2 nebeneinan-
derliegenden Kontakten eingeprägt. Die an den beiden anderen Kontakten abfallende Spannung
U wird dann gemessen. Die Messung wird durch zyklisches Vertauschen der Kontakte für alle
vier Richtungen widerholt. Der spezifische Widerstand kann dann über eine konforme Abbildung
berechnet werden:

σ = f · π

ln 2
· d

I
· 1

4

4∑
i=1

Ui . (4.2)

Dabei ist f ein Geometriefaktor, der eine Abweichung von der rechteckigen Probengeometrie be-
schreibt. Dieser kann aus dem Verhältnis der Widerstände zwischen den einzelnen Kontakten be-
rechnet werden (siehe dazu [191]). Die Dicke der untersuchten Schicht d geht ebenfalls in die
Berechnung ein.

Anschließend werden Hall-Messungen durchgeführt. Dazu wird ein Strom zwischen zwei ge-
genüberliegenden Kontakten (Ix) eingeprägt und die Querspannung (UH,y) aufgrund eines Ma-
gnetfeldes, dass senkrecht zur Probenoberfläche angelegt wird (Bz), gemessen:

UH,y = RH · IxBz

d
. (4.3)

Aus dem so bestimmten Hall-Koeffizienten RH kann dann die Art der Ladungsträger sowie ihre
Dichte n beziehungsweise p bestimmt werden. Es gilt (bei einer Ladungsträgersorte):

RH =
1

n · e− bzw.: RH =
1

p · e+
. (4.4)

Die Beweglichkeit der Elektronen μn und der Löcher μp ist mit dem reziproken Produkt aus spe-
zifischem Widerstand und Ladungsträgerdichte verknüpft:

μn =
1

e · σ · n bzw.: μp =
1

e · σ · p . (4.5)

Die Hall-Messungen werden für verschiedene Magnetfelder im Bereich bis zu 1 T durchgeführt,
wobei eine rechnergesteuerte Aufnahme und Auswertung der Daten erfolgte. Da für die Auswer-
tung der Daten die Kenntnis der Schichtdicke zwingend notwendig ist, kann von einem Fehler im
Bereich von 10% bei der Bestimmung von n beziehungsweise p ausgegangen werden. Die Beweg-
lichkeit ist andererseits unabhängig von der Schichtdicke, da sowohl die Ladungsträgerdichte als
auch der spezifische Widerstand in die Berechnung von μ eingehen. Weiterhin soll erwähnt wer-
den, dass die Berechnung auf der Annahme punktförmiger und ”ausreichend” kleiner Kontakte
beruht. In der Realität besitzen die Kontakte allerdings eine Ausdehnung von 1-2 mm. Die Fehler,
die dadurch entstehen werden ebenfalls in [191] diskutiert.

In der Literatur finden sich viele Arbeiten, die mögliche Kontaktmaterialien zu n- und p-
dotierten GaN- und AlxGa1-xN-Schichten untersuchen [192–196]. Für unsere Proben wurden daher
ebenso geeignete Metallisierungs- und Anneal-Prozeduren entwickelt. Dazu wurde der Einfluss
verschiedener Metalle, ihrer Schichtdicken, der Annealzeiten und der Probenvorbereitung auf die
Kontaktwiderstände untersucht [197]. Als Ergebnis dieser Arbeit standen Standardverfahren so-
wohl für n- als auch p-dotierte Schichten zur Verfügung. Bei allen Proben muss die Oxidschicht
vor der Metallisierung entfernt werden. Dazu werden die Proben 3 min in 32%-iger HCl angeätzt.
Das Aufdampfen der Metalle erfolgt anschließend mit einem Elektronenstrahlverdampfer der Fir-
ma Edwards vom Typ Auto 306 Turbo, wobei die Geometrie der Kontakte durch Schattenmasken
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vorgegeben wird. Auf n-dotierte GaN und AlxGa1-xN-Schichten werden Ti-Kontakte aufgedampft
(Dicke ≈ 100 nm), die anschließend in einer RTA-Anlage (engl.: rapid thermal annealing) nitridiert
werden. Die RTA vom Typ XREACT der Firma Xerion ist mit einer Lampenheizung ausgestattet
und erreicht laut Herstellerangaben durch Heizraten von bis zu 80 K/s eine maximale Temperatur
von etwa 1000◦C . Im Falle von p-dotierten Schichten ist vor dem Aufdampfen der Metallkontak-
te ein weiterer Ausheizschritt notwendig. Dieser ist unvermeidlich, da beim MOVPE-Wachstum
von Mg-dotierten Schichten1 die Akzeptoren immer als Mg-H Komplex eingebaut werden, wobei
der Wasserstoff zu einer Passivierung der Akzeptoren führt. Ziel der thermischen Aktivierung ist
daher, die Wasserstoff-Passivierung der Mg-Akzeptoren möglichst effizient aufzubrechen und den
Wasserstoff aus der Probe herauszutreiben, gleichzeitig aber die Probe so wenig wie möglich zu
schädigen. Die von uns verwendete Aktivierungsprozedur basiert auf den Arbeiten von Chung et
al., die einen zweistufigen Prozess unter Stickstoffatmosphäre entwickelt haben [198]. Die Pro-
ben werden dabei zuerst 5 min bei 600 ◦C gehalten und anschließend weitere 30 sec bei 900◦C
ausgeheizt. Als p-Metallkontake verwenden wir dann eine Schichtfolge bestehend aus einer dün-
nen Ni-Schicht (≈3 nm), die als Haftvermittler wirkt, und einer ”dickeren” Pt-Schicht (≈100 nm).
Nach dem Aufdampfen werden die Kontakte wie üblich ausgeheizt (1 min, 600◦C ), um aus dem
Schottky-Kontakt einen ohmschen Kontakt zu erzeugen.

4.4 Charakterisierung von Heterostrukturen und
Quantenfilmen

Im weiteren sollen die Methoden, die zur Charakterisierung dünner Schichten und insbesonde-
re zur Charakterisierung von Quantenfilmstrukturen verwendet wurden, vorgestellt werden. Zum
Verständnis der optischen Eigenschaften der untersuchten Strukturen ist vor allem die unabhän-
gige und genaue Bestimmung der Schichtdicken der QWs, die im Bereich weniger nm liegen,
sowie deren Zusammensetzung wichtig. Weiterhin sollen die Methode zur Messung der internen
Quantenausbeute (IQE) und die Bauelement-Charakterisierung der LEDs erläutert werden.

4.4.1 Strukturelle Untersuchungen

Die beiden gängigsten Methoden zur Bestimmung der Schichtdicke dünner QW-Strukturen sind
zum einen TEM-Messungen, zum anderen XRD-Untersuchungen an Mehrfach-QW-Strukturen.
Exemplarisch sind die Ergebnisse beider Methoden in Abbildung 4.7 für einen 10-fach
InxGa1-xN/GaN-QW auf Saphir-Substrat dargestellt. Im ω/2Θ-Scan einer XRD-Messung sind um
den Hauptpeak Übergitterreflexe zu erkennen. Die Ausprägung der Übergitterreflexe sowie das
Auftreten von Pendellösungen2 wird häufig als Maß für die Qualität der Grenzflächen herangezo-
gen [199].

Aus dem Abstand der Übergitterreflexe ergibt sich direkt die Periodenlänge der MQW-Struktur,
also die Summe aus QW-Dicke dQW und Barrierendicke dBarr. Die Frage, zu welchem Anteil QW

1Im Gegensatz zum MBE-Wachstum, bei dem keine zusätzliche Aktivierung der Mg-dotierten Schichten gebraucht
wird.

2Als Pendellösung bezeichnet man dabei die Interferenzstruktur zwischen den Übergitterreflexen. Diese wird durch
Interferenzeffekte innerhalb der MQW-Struktur hervorgerufen. Da Kompositionsfluktuationen oder Rauigkeiten
sehr schnell zum Verlust der Kohärenz und daher auch zum Verschwinden der Pendellösungen führen, ist diese
Interferenzstruktur ein sehr sensitives Maß für die strukturelle Qualität des MQWs.
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Abbildung 4.7: a) ω/2Θ-Scan einer InxGa1-xN/GaN-MQW-Struktur. Aus dem Abstand
der Übergitterreflexe kann die Periode (dQW + dBarr) bestimmt werden. b) TEM-Bild
derselben MQW-Probe. Es kann direkt die Dicke der QWs, der Barrieren und die Qualität
der Grenzflächen beurteilt werden.

und Barriere zur Periodenlänge beitragen, kann dann allerdings nicht mehr so einfach beantwor-
tet werden. Dafür muss berücksichtigt werden, dass sowohl der In-Gehalt als auch das Verhältnis
von QW-Dicke zu Barrierendicke die Lage der Überstrukturreflexe bestimmen. So würde man be-
spielsweise für einen MQW mit einer QW-Dicke von 5 nm, einem In-Gehalt von 10% und einer
Barrierendicke von 5 nm im ω/2Θ-Scan die Maxima der Übergitterreflexe bei identischen Beu-
gungswinkeln finden wie bei einem MQW mit einer QW-Dicke von 2,5 nm, einem In-Gehalt von
20% und einer Barrierendicke von 7,5 nm. Zur Bestimmung der Dicke der Einzelschichten ist da-
her zusätzlich eine Auswertung der Peakintensitäten der Übergitterreflexe notwendig. Hierbei wird
ausgenutzt, dass die relativen Intensitäten der Übergitterreflexe nur vom Verhältnis der Dicken von
QW und Barriere abhängen. Wie Vickers et al. für InxGa1-xN/GaN-MQWs zeigen konnten, sind
für diese Auswertung allerdings QWs mit einer hohen strukturellen Qualität und atomar glatten
Grenzflächen notwendig, bei denen in der ω/2Θ-Messung viele Übergitterreflexe höherer Ord-
nung auftreten [200]. Insbesondere ist es notwendig, neben dem Übergitterreflex mit minimaler
Intensität den nächsthöheren Reflex, der wieder eine größere Intensität besitzt, zu messen. Für die
Bestimmung von QW-Dicke und In-Gehalt aus den ω/2Θ-Messungen sind daher folgende drei
Schritte notwendig:

1. die Bestimmung der Periodenlänge aus dem Abstand der Übergitterreflexe,

2. die Analyse der Peakintensitäten zur Bestimmung des Verhältnisses von dQW/dBarr,

3. und schließlich die Anpassung des In-Gehalts, sodass die theoretisch berechneten Peakposi-
tionen der Übergitterreflexe mit den experimentell bestimmten übereinstimmen.

Für die hier untersuchten Proben war eine Auswertung der Peakintensitäten bisher nicht mög-
lich, wobei auch die schon angesprochenen apparativen Probleme dabei eine Rolle spielen. Daher
wurden die Dicken indirekt über das Verhältnis der Wachstumszeiten und Wachstumsraten von
QW und Barriere bestimmt. Die Dicke des InxGa1-xN-QWs wurde dabei auf den jeweiligen In-
Gehalt korrigiert. Diesem Vorgehen liegt die Annahme zugrunde, dass In und Ga während des
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QW-Wachstums unabhängig voneinander eingebaut werden. Die Wachstumsrate des InxGa1-xN-
QWs erhöht sich daher im Vergleich zur Wachstumsrate der GaN-Barriere um den jeweiligen In-
Gehalt.

An dieser Stelle soll noch ein Nachteil der XRD-Messungen an MQWs erwähnt werden. In op-
tischen Bauelementen wie LEDs oder Laserdioden ist die aktive Zone aus wenigen QWs (meist
1-3) aufgebaut. Für die Untersuchung mittels XRD wird jedoch idealerweise eine Struktur aus
∞-vielen QWs benötigt. Die üblicherweise verwendeten 5-fach oder 10-fach QWs stellen daher
schon einen Kompromiss aus einer möglichst idealen Struktur für die XRD-Messung und einer
”Bauelement-nahen” Struktur dar. Die Ergebnisse der XRD-Messungen sind dennoch nur auf die
Strukturen mit wenigen QWs übertragbar, wenn beim Wachstum der MQWs vom ersten zum let-
zen QW keine gravierenden Änderungen auftreten.

Abbildung 4.7(b) zeigt die TEM-Aufnahme der InxGa1-xN/GaN MQW-Struktur, aufgenommen
mit einem Transmissions-Elektronen-Mikroskop vom Typ Leo 992 Omega. Die Beschleunigungs-
spannung des TEM liegt bei 200 kV. Weitere Details zu diesem TEM und der Probenpräparation
finden sich in [201]. Aus den hochauflösenden TEM-Aufnahmmen können direkt die Dicken der
einzelnen Schichten und insbesondere die Qualität der Grenzflächen bestimmt werden. Allerdings
müssen hierbei einige Einschränkungen gemacht werden. Zum einen ist die Präparation der TEM-
Proben sehr aufwendig. Daher kann sie nur für ausgewählte Proben durchgeführt werden und ist
keine Standardcharakterisierung für unsere Proben. Weiterhin hängt die Genauigkeit der Ergeb-
nisse sehr stark vom Kontrast zwischen den einzelnen Schichten ab. Es hat sich gezeigt, dass
InxGa1-xN-QWs und GaN-Barrieren im TEM sehr gut zu unterscheiden sind. Bei GaN/AlxGa1-xN-
QWs hingegen ist der Kontrast zwischen Barriere und QW sehr schwach, sodass sich die Bestim-
mung der Schichtdicke als äußerst schwierig herausstellt. Weiterhin muss die schon in Abschnitt
2.4 erwähnte Stabilität der dünnen Schichten gegenüber der Elektronenbestrahlung im TEM be-
rücksichtigt werden. Es zeigte sich, dass vor allem InxGa1-xN-basierte QWs sehr empfindlich ge-
genüber dem Elektronenstrahl sind und es bei einer Elektronenbestrahlung zu einer Degradation
des QWs kommt [158]. Im Gegensatz dazu wurden solche Effekte für GaN-QWs oder AlxGa1-xN-
QWs bisher nicht beobachtet.

4.4.2 Optische Eigenschaften von feldbehafteten QWs

Die zur optischen Charakterisierung genutzten Messplätze wurden bereits in Abschnitt 4.2 be-
schrieben. Im folgenden sollen die Besonderheiten, die sich bei der Untersuchung von Quanten-
filmen ergeben, erläutert werden. Prinzipiell wird dabei zwischen resonanter und nichtresonanter
Anregung unterschieden. Resonant bedeutet in diesem Zusammenhang, dass die Anregungsenergie
des Lasers �ω oberhalb der Energie des Grundzustands des QWs aber unterhalb der Absorptions-
kante der Barrieren liegt. Bei diesen Messungen kommt es also nur zur Erzeugung von Elektron-
Loch-Paaren innerhalb des QWs. Durch temperatur- und leistungsabhängige Messungen können
so die optischen Eigenschaften des QWs direkt untersucht werden, wobei Rückschlüsse auf die
strahlenden- und nichtstrahlenden Rekombinationprozesse innerhalb des QWs gezogen werden
können. Zur resonanten Messung der InxGa1-xN/GaN-QWs wird die 380 nm Linie des Argon-
Ionen-Lasers verwendet, während zur resonanten PL-Charakterisierung der GaN/AlxGa1-xN-QWs
die 335 nm Linie des Argon-Ionen-Lasers oder die 325 nm Linie des HeCd-Lasers benutzt wurde.

Im Gegensatz zur resonanten Anregung liegt die Anregungsenergie bei einer nichtresonanten
Anregung oberhalb der Absorptionskante des Barrierenmaterials. Dadurch kann vor allem die
strukturelle Qualität der Barrieren beurteilt werden. Eine quantitative Aussage über die Effizienz
von QW-Strukturen, wie sie aus resonanten Messungen möglich ist und im folgenden Abschnitt
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noch genauer besprochen werden soll, kann bei nichtresonanter Anregung nicht so einfach ge-
troffen werden. Die Ursache dafür liegt im Transfer von Ladungsträgern aus den Barrieren in die
QWs, der je nach Temperatur und Anregungsleistungsdichte deutlich variieren kann.

Ein weiterer wichtiger Parameter für die optischen Messungen an QW-Strukturen, die wie in
Abschnitt 2.3.4 gezeigt wurde, mit einem elektrischen Feld überlagert sind, ist die Leistungs-
dichte des Anregungslasers. Je höher die Anregungsleistung, desto mehr Ladungsträger werden
erzeugt, die wiederum die elektrischen Felder im QW abschirmen und so zu einer Blauverschie-
bung der Emissionswellenlänge führen können. Die von uns genutzten Laser decken einen sehr
großen Bereich an Leistungsdichten ab (mW/cm2 ... kW/cm2). Für einzelne Messungen wurde
auch ein Excimer-Laser (λexc = 380 nm) genutzt, der bei einer Anregungsleistungsdichte im Be-
reich von MW/cm2 für eine nahezu vollständige Abschirmung der Felder sorgen sollte. Aus den
oben genannten Gründen wird ersichtlich, dass für einen QW mit überlagertem elektrischen Feld
aus der Übergangsenergie nicht ohne weiteres die QW-Breite oder die Zusammensetzung des QWs
bestimmt werden kann. Trotz dieser Schwierigkeiten können wichtige Schlüsse aus der Verschie-
bung der Linienlage zwischen hoher und niedriger Anregungsleistungsdichte oder der Änderung
der Halbwertsbreite in Abhängigkeit von der Anregungsleistung gewonnen werden.

Neben der Übergangsenergie liefert die Linienbreite ein weiteres wichtiges Kriterium zur Beur-
teilung der Qualität einer Probe. Zusätzlich zur thermischen Verbreiterung der PL-Linien tritt ein
Beitrag auf, der durch die Fluktuationen der Parameter, die die energetische Lage der PL-Peaks
bestimmen, gegeben ist. Im einfachsten Modell ergibt sich dieser zusätzliche Beitrag zur Linien-
breite δEph aus der betraglichen Addition der Ableitungen der verschiedenen Terme aus Gleichung
2.31 [202]:

δEph = δEg,QW + δEq,e + δEq,h + e · dQW · δF + e · F · δdQW + δR∗
2d, �F

. (4.6)

Üblicherweise können die Fluktuationen der Quantisierungsenergien und der Rydbergenergie ver-
nachlässigt werden. Die Linienbreite wird dann durch die Fluktuationen der Bandlücke δEg,QW ,
die Fluktuationen der QW-Breite δdQW und die Fluktuationen des elektrischen Feldes δF , aber
auch durch das elektrische Feld selbst, bestimmt. Das elektrische Feld und seine Fluktuationen
sind wiederum durch die Zusammensetzung des QWs (InxGa1-xN/GaN-QWs) beziehungsweise
der Barriere (GaN/AlxGa1-xN-QWs) festgelegt.

4.4.3 Bestimmung der internen Quantenausbeute

Die Effizienz einer LED im elektrischen Betrieb ist durch die externe Quantenausbeute (EQE)
gegeben, welche sehr einfach aus der Messung der optischen Ausgangsleistung als Funktion des
Stromes gemessen werden kann. Die EQE setzt sich aus der internen Quantenausbeute (IQE),
der Auskoppeleffizienz ηext und der Injektionseffizienz der Ladungsträger ηinj zusammen. Es gilt
[203]:

EQE = IQE · ηext · ηinj . (4.7)

Die Auskoppeleffizienz ist vor allem durch den Unterschied der Brechungsindizes der GaN-
Schicht und der Umgebung gegeben und kann durch die Verkapselung der LED deutlich verbessert
werden (siehe dazu Abschnitt 4.4.4). Die Injektionseffizienz andererseits wird durch das Dotier-
profil bestimmt, auf das in Abschnitt 5.2.3 noch genauer eingegangen wird. Die dritte Größe, die in
die Berechnung der EQE eingeht, ist die interne Quantenausbeute. Sie ist ein Maß für die optische
Qualität der aktiven Zone und gibt die Effizienz der strahlenden Rekombination im Vergleich zu
den nichtstrahlenden Prozessen im QW wieder. Aus den elektrischen Messungen kann die IQE nur
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durch Abschätzung von ηext und ηinj berechnet werden. Auf direktem Wege kann die IQE durch
optische Messungen folgendermaßen bestimmt werden. Dazu wird die integrierte PL-Intensität bei
verschiedenen Temperaturen zwischen T ≤ 4 K und Raumtemperatur (hier wurden meist Messun-
gen im Bereich von 15 K ≤ T ≤ 300 K mit Temperaturschritten von 8 K oder 15 K durchgeführt)
und bei verschiedenen Anregungsleistungen (0,01 mW - 50 mW) unter resonanter Anregung ge-
messen (siehe auch [204]). Die integrierte Intensität wird auf die jeweilige Anregungsleistung nor-
miert. Das absolute Maximum aller normierten integralen Intensitäten wird dann zu IQE = 100%
normiert. Für die IQE bei einer Temperatur Ti und einer Leistung pj gilt dann:

IQE(Ti, pj) =
I(Ti, pj)/pj

Imax(Tk, pl)/pl
, (4.8)

wobei die maximale Intensität bei Tk und pl auftritt. Diese Normierung beruht auf der Theorie
strahlender und nichtstrahlender Rekombinationsprozesse in Halbleitern und soll im folgenden
kurz begründet werden. Eine Übersicht zu diesem Thema findet sich in [205]. Die IQE ist definiert
als der Quotient aus strahlender Rekombinationsrate Rrad zur Gesamtrekombinationsrate, die sich
aus der Summe von strahlender und nichtstrahlender Rate (Rnonrad) ergibt:

IQE =
Rrad

Rrad + Rnonrad

. (4.9)

Die wichtigsten nichtstrahlenden Rekombinationsprozesse in Halbleitern sind die Auger-
Rekombination und die Rekombination über tiefe Störstellen. Aufgrund der hohen Bandlücke und
der hohen effektiven Elektronenmasse sind Auger-Prozesse im Vergleich zur strahlenden Rekom-
bination bei den Gruppe III-Nitriden allerdings zu vernachlässigen [206]. Die Rekombinations-
prozesse über tiefe Störstellen sind möglich, da Fremdatome oder Gitterfehler im Kristallgitter zur
Entstehung von Zuständen, die tief in der Bandlücke des Halbleiters liegen, führen. Da diese tief-
liegenden Niveaus sowohl mit dem Leitungsband als auch mit dem Valenzband wechselwirken,
liefern sie einen Beitrag zur nichtstrahlenden Rekombination, der üblicherweise mittels Shockley-
Read-Hall Theorie beschrieben wird [207, 208]. Dabei werden Ratengleichungen für den Einfang
und die Emission von Elektronen und Löchern in tiefen Störstellen aufgestellt. Es können Re-
kombinationsraten und Rekombinationszeiten in Abhängigkeit von der Störstellendichte und dem
Einfangkoeffizienten bestimmt werden. Danach führt die nichtstrahlende Rekombination über De-
fektzustände zu einer Lebensdauer der Ladungsträger, die unabhängig von der Ladungsträgerdich-
te ist. Weiterhin konnte gezeigt werden, dass die nichtstrahlende Rekombination in III-V Halblei-
tern über Multiphononenprozesse abläuft und thermisch aktiviert ist [209].

Die strahlende Rekombinationsrate dagegen zeigt andere Abhängigkeiten von der Ladungsträ-
gerdichte und der Temperatur. So ist die Rekombinationsrate für Exzitonen im QW proportional
zu 1/T. Zusätzlich findet man für freie Ladungsträger eine lineare Abhängigkeit vom Produkt aus
Elektronen- und Löcherkonzentration n und p nach:

Rrad = B · n · p , (4.10)

wobei B als strahlender Rekombinationskoeffizient bezeichnet wird. Dieser besitzt einen von der
Dimensionalität des Systems abhängigen Temperaturverlauf [210]. Für Exzitonen ergibt sich eine
lineare Abhängigkeit von der Exzitonendichte nex:

Rex
rad = Bex · nex . (4.11)

Bex ist dabei der strahlende Rekombinationskoeffizient der Exzitonen. Bei gleicher Ladungsträ-
gerdichte ist der strahlende Rekombinationskoeffizient der Exzitonen allerdings größer als der von
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Abbildung 4.8: a) IQE als Funktion der Temperatur für verschiedene Anregungslei-
stungen. Im Inset sind die Tief- und Raumtemperaturspektren dargestellt. b) IQE als
Funktion der Anregungsleistung für verschiedene Temperaturen.

freien Ladungsträgern. Das heißt, ein gebundenes Elektron-Loch-Paar zerfällt schneller strahlend,
als ein freies Elektron-Loch-Paar und bedeutet schlussendlich, dass strahlende Prozesse über Ex-
zitonen wahrscheinlicher sind, als über freie Ladungsträger. Es konnte weiterhin gezeigt werden,
dass bei realen QWs, die bei tiefer Temperatur durch Exzitonen geprägt sind, bei höherer Tempe-
ratur oder höherer Ladungsträgerdichte jedoch vermehrt durch freie Ladungsträger zu beschreiben
sind, die Bestimmung der strahlenden Rekombinationsrate deutlich komplizierter werden kann
[211, 212].

Zusammengefasst erwartet man also, dass die IQE zu niedrigeren Temperaturen ansteigt. Im
Grenzfall von T → 0 K wird die nichtstrahlende Rekombinationsrate Rnonrad = 0, sodass nach
Gleichung 4.9 für diesen Fall IQE = 1 gilt. Auch mit steigender Ladungsträgerdichte wird ein An-
stieg der IQE erwartet. Dabei sollte eine Sättigung der IQE bei der höchsten Exzitonendichte auf-
treten. Im folgenden sollen diese theoretischen Vorhersagen mit den experimentellen Ergebnissen
verglichen werden. Dazu ist in Abbildung 4.8 zum einen die Temperaturabhängigkeit, zum anderen
die Leistungsabhängigkeit der normierten PL-Intensität einer grün emittierenden InxGa1-xN/GaN
SQW-Probe dargestellt. Die Normierung wurde dabei nach dem Schema aus Gleichung 4.8 durch-
geführt. Ebenfalls gezeigt sind die PL-Spektren bei Raumtemperatur und T = 15 K, jeweils bei
geringer Anregungsleistung aufgenommen. Dabei erkennt man, dass die PL-Spektren bei tiefer
Temperatur und bei Raumtemperatur sehr ähnlich sind. Es wird lediglich eine Abnahme der PL-
Intensität sowie eine Zunahme der PL-Linienbreite, was sich auch in der deutlicheren Ausprä-
gung der Fabry-Perot Interferenzen bei T = 300 K bemerkbar macht, beobachtet. Hieraus kann
geschlussfolgert werden, dass sowohl bei Raumtemperatur als auch bei tiefer Temperatur diessel-
ben strahlenden Rekombinationsprozesse dominieren. Aus Abbildung 4.8(a) erkennt man, dass die
normierte PL-Intensität zu niedrigeren Temperaturen ansteigt und auf einen konstanten Wert bei
der kleinsten Temperatur zuläuft. In der Leistungsabhängigkeit, dargestellt in Abbildung 4.8(b), ist
ebenfalls der erwartete Anstieg mit steigender Anregungsleistung zu sehen. Man beobachtet aller-
dings auch, dass es bei tiefer Temperatur und hoher Anregungsleistung wieder zu einem leichten
Abfall der PL-Intensität kommt. Dies kann auf eine Verringerung der Exzitonendichte aufgrund der
Abschirmung der Coulombwechselwirkung, also auf Vielteilcheneffekte, zurückgeführt werden.

Die experimentellen Daten, sowohl die Temperatur- als auch die Leistungsabhängigkeit der PL-
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Intensitäten entsprechen also den theoretisch vorhergesagten Verläufen. Interessant ist jetzt noch
die Frage, ob bei den kleinsten im Experiment verwendeten Temperaturen schon alle nichtstrah-
lenden Prozesse soweit unterdrückt sind, dass die Normierung auf IQE = 1 gerechtfertigt ist.
Hierzu kann wieder auf den Verlauf in Abbildung 4.8(a) verwiesen werden. Die dort beobachtete
Sättigung der PL-Intensität unterhalb von etwa 50 K zeigt, dass keine weiteren nichtstrahlenden
Prozesse in diesem Temperaturbereich aktiviert werden. Für alle Proben, in denen eine solche Sät-
tigung auftritt, ist somit die Normierung nach Gleichung 4.8 gerechtfertigt. Im Allgemeinen ist
diese Forderung für alle hier untersuchten Proben erfüllt. Im Folgenden wird daher nicht mehr
von den gemessenen normierten und integralen PL-Intensitäten gesprochen, sondern von der IQE
einer Probe. Lediglich bei Proben mit sehr geringer Raumtemperatureffizienz, die schon bei nied-
riger Temperatur einen starken Abfall der integrierten PL-Intensität zeigen, muss die Gültigkeit
der Normierung im Einzelfall noch einmal überprüft werden.

Auswertung der IQE-Messungen

Zur Auswertung der temperaturabhängigen IQE-Verläufe werden verschiedene thermisch aktivier-
te Verlustmechanismen berücksichtigt. Die Anpassung der Messdaten erfolgt dann mittels einer
Arrhenius-artigen Funktion:

IQE(T, p) =
IQE(T ≈ 0, p)

1 + C1 · T · exp
(

Ea1

kT

)
+ C2 · T · exp

(
Ea2

kT

)
+ C3 ·

√
T exp

(
Ea3

kT

) , (4.12)

wobei Ea1, Ea2 und Ea3 drei Aktivierungsenergien darstellen. Es konnte gezeigt werden, dass
die Aktivierungsenergien physikalisch auf Mechanismen zurückgeführt werden können, die zu ei-
ner Verringerung der strahlenden Rekombinationswahrscheinlichkeit im QW führen [136, 204]. So
liegt die kleinste Aktivierungsenergie typischerweise im Bereich von 1-10 meV. Sie kann einer Lo-
kalisierungsenergie zugeordnet werden, die bei niedriger Temperatur dafür sorgt, dass Ladungsträ-
ger in Potentialminima lokalisiert sind und dadurch nichtstrahlende Rekombinationszentren nicht
erreichen können. Die Lokalisierung kann aufgrund von Schwankungen der Zusammensetzung
des QWs, seiner Dicke oder der Zusammensetzung der Barriere entstehen. Die zweite Aktivie-
rungsenergie liegt zwischen 20 meV und 50 meV und hängt mit der Exzitonenbindungsenergie
zusammen. Wie oben dargestellt, ist eine strahlende Rekombination über Exzitonen wahrscheinli-
cher als über freie Ladungsträger. Daher wird eine zunehmende Dissoziation der Exzitonen auch
zu einem Abfall der IQE beitragen. Die höchste Aktivierungsenergie wiederum liegt typischerwei-
se im Bereich zwischen 100 meV und 300 meV. Sie kann mit einer Anregung der Ladungsträger
aus dem QW in die Barrieren in Verbindung gebracht werden. Es konnte gezeigt werden, dass
ihr Wert der halben Confinementenergie entspricht [136]. Michler et al. haben das durch Unter-
suchungen an GaxInyP/(AlxGa1-x)1-yInyP QWs darauf zurückgeführt, dass aus Neutralitätsgründen
die Zahl der aus dem QW emittierten Elektronen und Löcher gleich ist [213].

Die Vorfaktoren vor den Exponentialtermen in Gleichung 4.12 wiederum sind durch die Natur
der jeweiligen thermisch aktivierten Verlustmechanismen bedingt. Dabei geht der Quotient aus der
Temperaturabhängigkeit der Zustandsdichte von End- und Ausgangszustand ein. So ergibt sich
für die kleinste Aktivierungsenergie eine Proportionalität zu T , da die Zustandsdichte des Endzu-
standes (freies Exziton im 2D) proportional zu T ist, während der Ausganszustand (lokalisiertes
Exziton ⇒ 0D ⇒ Zustandsdichte konstant) eine temperaturunabhängige Zustandsdichte besitzt.
Nach demselben Schema findet man für den Vorfaktor der mittleren Aktivierungsenergie ebenso
eine lineare Abhängigkeit von T , da die Zustandsdichte des Endzustandes (freies Elektron und
freies Loch) sich mit T quadratisch ändert, die des Ausgangszustandes (Exziton) aber nur linear.
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Im Gegensatz dazu ergibt sich für die größte Aktivierungsenergie ein Vorfaktor, der sich mit
√

T
ändert, da die Zustandsdichte des Endzustandes proportional zu T 3/2 ist (3D), die Zustandsdichte
des Ausgangszustandes aber proportional T ist (2D).

4.4.4 Charakterisierung einer LED

Zur elektrischen Charakterisierung werden die LEDs auf sehr effektive Weise prozessiert. Ledig-
lich drei Prozessschritte sind dabei notwendig: die Aktivierung des p-Materials, das Aufdampfen
der p-Kontakte sowie das Aufbringen der n-Kontakte. Diese sollen im Folgenden kurz erläutert
werden.

In einem ersten Schritt muss die p-Dotierung der GaN- oder AlxGa1-xN-Deckschichten akti-
viert werden. Dazu werden Probenstücke, die eine Größe von etwa 8x8 mm2 besitzen, in der
RTA-Anlage wie in Abschnitt 4.3 beschrieben, ausgeheizt. Es hat sich gezeigt, dass besonders
InxGa1-xN/GaN-basierte QWs, die bei niedriger Temperatur gewachsen werden, durch die ho-
hen Temperaturen des Aktivierungsprozesses negativ beeinflusst werden können. In der Litera-
tur wurde berichtet, dass die Aktivierung von p-GaN und vor allem von p-AlxGa1-xN unter Sau-
erstoff deutlich effizienter als unter N2-Atmosphäre abläuft [214]. Dabei konnte weiter gezeigt
werden, dass die notwendigen Temperaturen unter O2 geringer sind als unter N2, was wieder
im Hinblick auf die Degradation der Proben wichtig sein kann. Für zukünftige Untersuchungen,
vor allem von InxGa1-xN/GaN-QWs mit sehr hohem In-Gehalt (xIn>25%) oder UV-emittierenden
AlxGa1-xN/AlxGa1-xN-QWs, kann der Umbau unserer RTA-Anlage auf O2-Atmosphäre von Be-
deutung sein.

Vor dem Aufdampfen der p-Kontakte muss die Oxidschicht auf der Probenoberfläche entfernt
werden. Dazu werden die Proben für 3 min in Salzsäure (32%-ige HCl) angeätzt. Punktförmige
Metallkontakte werden dann mittels Elektronenstrahlverdampfer und einer Schattenmaske aufge-
dampft. Für unsere Standard-Kontaktgeometrie verwenden wir ein rechteckiges Raster mit 7x7
Aussparungen, die bei einem Durchmesser von 450 μm einen Abstand von 1 mm besitzen. Als
Metallkontakt dient die schon beschriebene Schichtfolge aus Ni/Pt, die anschließend bei 600◦C
1 min unter Stickstoff getempert wird. Die so hergestellten reflektierenden p-Kontakte helfen, die
Lichtauskopplung durch das transparente Substrat zu verbessern. Die Reflektivität der Kontakte
wurde für den sichtbaren Spektralbereich auf etwa 40% abgeschätzt.

Im letzten Schritt müssen die n-Kontakte aufgebracht werden. Am Einfachsten ist dies bei LEDs,
die auf leitfähigen SiC-Substraten gewachsen wurden. Dann ist eine Rückseitenkontaktierung ohne
weitere Ätzschritte möglich. Unsere LED-Strukturen wurden allerdings nahezu ausschließlich auf
isolierenden Saphir-Substraten gewachsen. In diesem Fall ist es üblich, einen Teil der Schichtstruk-
tur durch einen Trockenätzprozess wieder zu entfernen. Mittels reaktivem Ionenätzen wird dabei
die n-dotierte Pufferschicht freigelegt, auf die dann der n-Kontakt aufgebracht wird. Eine andere,
sehr einfache und von uns verwendete Möglichkeit der Kontaktierung besteht im Einlegieren ei-
nes In-Seitenkontaktes. Dazu wird eine Indium-Zinn-Legierung (In90Sn10) verwendet. Diese bildet
einen nahezu ohmschen Kontakt zur n-GaN Pufferschicht. Nachteil dieser Methode ist allerdings,
dass Leckströme über die p-GaN Deckschicht auftreten können. Es hat sich allerdings gezeigt,
dass die Leckströme im Bereich weniger μA liegen und in den Messungen vernachlässigt werden
können. Aufgrund der Einfachheit wurde diese Methode für alle dargestellten InxGa1-xN/GaN-
basierten LEDs verwendet. Im Fall von UV-emittierenden GaN/AlxGa1-xN-LEDs scheint der Kon-
taktwiderstand zwischen InSn-Seitenkontakt und n-dotierter AlxGa1-xN-Pufferschicht allerdings
zu groß zu sein. Daher wird bei UV-LEDs ein TiN-Seitenkontakt aufgedampft, auf den dann der
In-Kontakt gelötet wird.
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Abbildung 4.9: a) Foto des Messaufbaus zur elektrischen Charakterisierung der
LED-Strukturen. Durch Aufdampfen eines p-Kontakts mittels einer Schattenmaske mit
Lochraster und Einlegieren eines In-basierten Seitenkontakts kann die Probe sehr ein-
fach ”prozessiert” werden. b) U-I, P-I und EQE-I Kennlinien einer typischen InxGa1-xN-
basierten LED.

Abbildung 4.9(a) zeigt den Aufbau und die Kontaktgeometrie zur Messung der elektrischen
Kennlinien. Auf der LED befinden sich 42 punktförmige p-Kontakte, am linken Rand der Probe
der InSn Seitenkontakt. Die einzelnen LEDs werden jetzt mit zwei Spitzen kontaktiert, wobei die
rechte Spitze die jeweilige LED unter dem p-Kontakt auswählt, während die linke Spitze auf dem
Seitenkontakt aufgesetzt wird. Durch die hohe Leitfähigkeit der Pufferschicht kommt es zu einem
nahezu senkrechten Stromfluss durch die LED direkt unter dem jeweiligen p-Kontakt. Trotzdem
spielt der Schichtwiderstand in den Messungen eine entscheidende Rolle. Je weiter die kontaktier-
te LED vom Seitenkontakt entfernt ist, desto größer wird die Vorwärtsspannung bei konstantem
Stromfluss durch die LED. Unter der Probe befindet sich eine kalibrierte Si-Photodiode (Firma
Hamamatsu, Typ S1227-1010BQ). Diese ist mit den Abmessungen von 10 x 10 mm2 deutlich grö-
ßer, als die untersuchten LEDs. Außerdem wurde bei den Messungen darauf geachtet, dass die
LEDs immer direkt oberhalb der Mitte der Photodiode platziert waren. Dadurch sollte gewährlei-
stet werden, dass das gesamte von der LED emittierte Licht auf die Photodiode fällt. Die Empfind-
lichkeit der Photodiode lag nach Herstellerangaben bei 0,23 A/W bei einer Wellenlänge von 450
nm. Im Bereich zwischen 360 nm und 550 nm steigt diese linear von etwa 0,16 A/W auf 0,3 A/W
an. In diesem Zusammenhang konnte auch gezeigt werden, dass die Empfindlichkeit nicht vom
Einfallswinkel des einfallenden Lichts abhängt. Die Kalibrierung der Photodiode wurde in eige-
nen Messungen überprüft. Damit kann bei bekannter Emissionswellenlänge aus dem gemessenen
Photostrom die optische Ausgangsleistung der LEDs sehr einfach bestimmt werden. Die externe
Quanteneffizienz ergibt sich dann wiederum aus der gemessenen optischen Leistung nach:

EQE =
optische Leistung / Energie eines Photons

Strom / Elementarladung

=
P [W ]

I[A]
· e · λ
h · c (4.13)

aus dem Quotienten aus der Zahl der emittierten Photonen und der Zahl, der durch die LED flie-
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Abbildung 4.10: Schematische Darstellung der Mechanismen, die zur Auskopplung des
in der aktiven Zone erzeugten Lichts beitragen. Neben dem Grenzwinkel der Totalre-
flektion spielen auch die Reflektivität des p-Kontaktes, die Rauigkeit der Rückseite des
Saphir-Subtrates und Interferenzeffekte eine Rolle.

ßenden Elektronen.
In Abbildung 4.9(b) sind die typischen Ergebnisse der elektrischen Messungen an einer bei 485

nm emittierenden LED-Struktur dargestellt. In der Strom-Spannungs-Kennlinie erkennt man, dass
die Einsatzspannung unterhalb von U = 3 V liegt. Oberhalb der Einsatzspannung kommt es zum
Stromfluss durch die LED und gleichzeitig zur Lichterzeugung im Bauelement. Der sofortige An-
stieg der optischen Ausgangsleistung in der P-I-Kennlinie ist ein Hinweis auf geringe Leckströme.
Das Maximum der externen Quantenausbeute wird schon bei niedrigen Strömen im Bereich von
5-10 mA erreicht. Der weitere Abfall der EQE zu höheren Strömen ist typisch für LEDs, basie-
rend auf den Gruppe III-Nitriden, und stellt ein wesentliches Hindernis bei der Realisierung von
Hochleistungs-LEDs dar. Die EQE bei einem Strom von 50 mA, der einer Stromdichte von J = 25
A/cm2 entspricht, beträgt etwa 3,5%. Dieser relativ geringe Wert ist vor allem durch die geringe
Auskoppeleffizienz, die bei der einfachen ”on wafer” Charakterisierung erreicht wird, begründet.
Abbildung 4.10 zeigt schematisch die geometrischen Verhältnisse bei der Lichtauskopplung aus
der LED. Der Winkel der Totalreflexion αT , der sich aus den Brechzahlen der Schichten berech-
net:

sin αT =
nLuft

naktive Zone
=

1

2, 4
, (4.14)

liegt bei der Lichtauskopplung durch das Substrat bei lediglich 24,6◦. Zusätzlich zu dem geringen
Akzeptanzwinkel der Auskopplung entstehen Verluste durch die Reflexion an den Grenzflächen
GaN/Saphir und Saphir/Luft. Die Verluste können mit 2% beziehungsweise 8% abgeschätzt wer-
den. Weiterhin wird angenommen, dass Licht aus der aktiven Zone in den gesamten Raumwinkel
von Ω = 4π isotrop emittiert wird. Der Extraktionskoeffizient kann dann aus dem Verhältnis der
Kugeloberfläche Ω, die sich aus dem Öffnungswinkel des Emissionskegels ω ergibt, und dem ge-
samten Raumwinkel von 4π bestimmt werden. Es gilt:

Ω = 2π (1 − cos (ω/2)) , mit: αT = ω/2 , (4.15)

ηext =
Ω

4π
· 0, 9 = 0, 041 . (4.16)

Verschiedene Mechanismen führen zu einer Vergrößerung von ηext. Zum einen sorgt der reflek-
tierende p-Kontakt für eine höhere Lichtauskopplung. Bei einer Reflektivität von 40% erhöht sich
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ηext nach:

ηext,refl =
0, 5 · Ω

4π
· 0, 4 · 0, 9 (4.17)

um 0,8% auf ηext = 4,9%. Der Faktor 0,5 in Gleichung 4.17 beschreibt den Umstand, dass nur
die Hälfte des emittierten Lichtes nach oben in Richtung p-Kontakt gelangt und reflektiert werden
kann. Ein anderer Effekt, der weniger leicht zu quantifizieren ist, aber ebenso die Lichtauskopp-
lung beeinflusst, ist die Rauigkeit der Rückseite des Saphir-Substrates. Die Rauigkeit führt zu
einem ”Ausschmieren” des Grenzwinkels der Totalreflektion und damit zu einer effektiven Ver-
größerung des Akzeptanzwinkels. Ebenfalls nicht berücksichtigt sind die Reflexionsverluste an
der Photodiode und Kanteneffekte die dafür sorgen, dass seitlich emittiertes Licht an der Kante der
Proben gestreut wird und so ebenfalls auf die Photodiode trifft.

Die bisherigen Betrachtungen zur Lichtauskopplung beruhen letztlich auf einer einfachen geo-
metrischen Optik. Dabei bleiben allerdings kohärente Effekte völlig unberücksichtigt. In den un-
tersuchten LED-Strukturen liegt die Dicke der GaN-Deckschicht zwischen 100 nm und 200 nm.
Damit ist der Abstand zwischen aktiver Zone und Metallkontakt vergleichbar mit der Wellenlänge
des emittierten Lichts innerhalb der LEDs (λGaN ≈ λpeak,Luft/nGaN , nGaN ist dabei die Brech-
zahl von GaN). Sowohl Shen et al. als auch Zellweger et al. konnten zeigen, dass die Interferenz
zwischen Licht, das direkt in Richtung Substrat emittiert wird und Licht, das einmal am p-Kontakt
reflektiert wurde, maßgeblichen Einfluss auf die Auskoppeleffizienz realer LED-Strukturen besitzt
[215, 216]. Die Intensitätsverteilung in der GaN-Pufferschicht, die sich nach [215] aus:

|Etotal,GaN |2 = w2
0 + w2

r + 2w0wr cos (π + Φ + Φ′) (4.18)

berechnet, hängt dabei vom Phasensprung bei der Reflexion am Metallkontakt (Φ) sowie vom Pha-
sensprung aufgrund des optischen Wegunterschieds der beiden Strahlen (Φ′) ab. w0 beziehungs-
weise wr sind dabei die Amplituden des emittierten und des am Kontakt reflektierten Lichts. Die
Gesamtintensität des durch den Winkel der Totalreflexion festgelegten Austrittskegels kann dann
durch die Dicke der GaN-Deckschicht variiert werden. So finden Shen et al. für InxGa1-xN/GaN-
LEDs mit einer Deckschichtdicke von 0, 67 · λGaN ein Maximum im Extraktionskoeffizienten. Im
nächsten Minimum bei 0, 97 · λGaN ist die Auskoppeleffizienz schon um den Faktor 2,3 kleiner.
Die Ergebnisse konnten von Zellweger et al. bestätigt werden, die ebenfalls eine deutliche Er-
höhung der Lichtauskopplung durch eine Optimierung der Dicke der Deckschicht finden [216].
Aus diesen Ergebnissen lassen sich zwei für diese Arbeit bedeutende Schlüsse ziehen. Zum einen
muss die Deckschichtdicke auf die Emissionswellenlänge abgestimmt werden, wobei für steigen-
de Emissionswellenlängen auch dickere Deckschichten notwendig sind. Andererseits müssen beim
Vergleich und insbesondere bei der Interpretation der EQE-Messungen an LEDs identischer Emis-
sionswellenlänge auch die unvermeidbaren Schwankungen in der Wachstumsrate und damit der
Deckschichtdicke berücksichtigt werden.

Auch unter Berücksichtigung der Interferenzeffekte liegt die Auskoppeleffizienz in der verwen-
deten Geometrie immer noch im Bereich von 15%. Durch weitere Technologie-Schritte kann diese
allerdings erheblich verbessert werden. In diesem Zusammenhang spielen vor allem Dünnschicht-
technologien eine Rolle, bei denen das Substrat großflächig abgelöst wird. Die Lichtauskopplung
erfolgt dabei durch eine aufgerauhte GaN-Schicht. Härle et al. konnten zeigen, dass Werte oberhalb
von ηext = 70% bei InxGa1-xN/GaN-basierten LEDs realisiert werden können [217].

Für die folgenden Untersuchungen spielt allerdings die geringe Extraktionseffizienz nur eine un-
tergeordnete Rolle. Solange ηext bei den untersuchten LED-Strukturen vergleichbar bleibt, können
relative Unterschiede zwischen den Proben zur Beurteilung ihrer Qualität herangezogen werden.
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Interessant ist in diesem Zusammenhang auch ein Vergleich von IQE und EQE. Wie im näch-
sten Kapitel noch im Detail gezeigt werden soll, messen wir für eine blau emittierende Zweifach
QW-Struktur (DQW) mit einer Emissionswellenlänge von λpeak = 460 nm eine optische Aus-
gangsleistung von 2,5 mW bei einem Strom von 20 mA. Aus Gleichung 4.13 ergibt sich dann
EQE = 4,6%. Gleichzeitig wurde eine interne Quanteneffzienz von etwa 50% bei Raumtempera-
tur gemessen. Unter der Annahme, dass die Injektionseffizienz der Ladungsträger 100% beträgt,
die Leckströme also vernachlässigbar klein sind, muss ηext etwa 9% betragen, um den Unterschied
zwischen IQE und EQE zu erklären. Ein solcher Wert ist unter den oben genannten Bedingungen
durchaus realistisch, liegt aber etwas unter dem erwarteten Wert von ηext unter Berücksichtigung
der Interferenzeffekte. Diese Diskrepanz kann eventuell auf den Einfluss der hohen Temperatur
beim Aktivieren der p-Dotierung zurückgeführt werden, wie in Abschnitt 6.5 noch diskutiert wird.

Um einen Einfluss der Erwärmung auf die LED-Strukturen zu untersuchen, wurden gepulste
Messungen durchgeführt. Dadurch war es ebenfalls möglich, die Auswirkungen hoher Ströme
im Bereich mehrerer 100 mA auf die Quantenausbeute zu messen. Zusätzlich wurden Elektrolu-
mineszenz (EL)-Messungen durchgeführt. Eine genaue Beschreibung des Messaufbaus, an dem
automatisiert EL-Spektren aller prozessierten LEDs auf einem Probenstück aufgenommen werden
konnten, findet sich in [218]. Diese Messungen sind vor allem im Hinblick auf einen Vergleich mit
den PL-Daten bezüglich der bestimmten Peakpositionen, Linienbreiten und deren Abhängigkeit
von Strom beziehungsweise Anregungsleistungsdichte von Interesse.



5 Hocheffiziente LED-Strukturen mit niedrigem
In-Gehalt

Die ersten InxGa1-xN/GaN-basierten LEDs wurden Anfang der 90-iger Jahre des letzten Jahrhun-
derts realisiert [16]. Seitdem konnten viele Gruppen die Effizienz dieser Strukturen deutlich ver-
bessern. Im Labormaßstab konnten so heute Lichtausbeuten von etwa 140 lm/W für weiße LEDs
(in diesem Fall bestehend aus einer blauen LED mit einem gelben Farbstoff) demonstriert werden
[20]. Viele der Fortschritte beruhen auf einer verbesserten Lichtauskopplung und einem optimier-
ten Chipdesign. Allerdings konnten auch erhebliche Verbesserungen der aktiven Zone und damit
der internen Quantenausbeute der Strukturen erreicht werden. In der Literatur finden sich meist
jedoch nur wenige oder ungenaue Angaben über den genauen Aufbau der aktiven Zone, etwa über
die Zahl der QWs oder das Dotierprofil in den LED-Strukturen.

Ziel dieses Kapitels ist es daher, die einzelnen Epitaxieschritte, die zur Herstellung einer ef-
fizienten blauen LED notwendig sind, genauer zu beleuchten. Insbesondere soll dabei deutlich
werden, dass InxGa1-xN/GaN-LEDs nicht ”automatisch” eine hohe Effizienz besitzen, sondern die
Wachstumsparameter genau kontrolliert werden müssen. Weiterhin werden die Unterschiede zwi-
schen Einfach- und Mehrfachquantenfilmen bezüglich Wachstum und Charakterisierung diskutiert.
Da die Messungen an SQWs einfacher interpretiert werden können, wird der Fokus anschließend
auch auf SQWs gerichtet. Es soll gezeigt werden, dass für diese Strukturen eine hohe IQE bei
Raumtemperatur nur durch das Wachstum einer Vorbarriere erreicht werden kann. Der letzte Teil
des Kapitels ist der Optimierung des Dotierprofils der LED-Strukturen gewidmet.

5.1 Schichtwachstum einer LED-Struktur

Der schematische Aufbau einer InxGa1-xN/GaN-basierten LED wurde bereits in Abbildung 2.4(a)
dargestellt. Für alle im weiteren gezeigten LED-Strukturen wurden identisch gewachsene GaN-
Pufferschichten verwendet. Die Prinzipien, die bei der Herstellung von GaN-Schichten auf Saphir
berücksichtigt werden müssen, wurden ebenfalls schon besprochen (siehe dazu Abschnitt 3.4).
Als Quellmaterialien wurden TMGa und NH3 sowie SiH4 zur Si-Dotierung verwendet. Alle GaN-
Pufferschichten wurden bei einem Totaldruck von 100 mbar unter H2-Atmosphäre gewachsen. Die
Wachstumsrate der Pufferschichten lag bei etwa 1,7 μm/h, das V/III-Verhältnis lag bei etwa 1350
und die Wachstumszeit betrug in den allermeisten Fällen 60 min.

Die Dicke dieser Schicht wird dabei aus einem Kompromiss zwischen Schichtqualität und Ef-
fizienz (möglichst kurze Wachstumsversuche, möglichst effizienter Einsatz der Quellmaterialien)
gewählt. Es ist bekannt, dass die Defektdichte in den Schichten mit zunehmender Schichtdicke ab-
nimmt. Für die hier untersuchten, 60 min gewachsenen Schichten, finden wir eine Defektdichte im
Bereich von 5-7·108 cm-2. Durch weiteres Wachstum kommt es dann allerdings nicht mehr zu einer
signifikanten Reduktion der Zahl der Defekte (siehe dazu zum Beispiel [109]). Daher wurden le-
diglich in einigen wenigen Versuchen die Auswirkungen dickerer Puffer (Wachstumszeit 120 min)
auf die Effizienz blauer LEDs untersucht.

61
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5.1.1 InxGa1-xN-Schichten

Für das anschließende Wachstum der aktiven Zone mit den InxGa1-xN-QWs müssen veränderte
Wachstumsbedingungen eingestellt werden. Zwei Aspekte sind dabei von Bedeutung. Zum einen
ist die Indium-Stickstoff-Bindung deutlich schwächer als die Gallium-Stickstoff-Bindung [219].
Zum anderen besitzt Stickstoff einen sehr hohen Dampfdruck über InN [220]. Dies führt zu deut-
lich unterschiedlichen Wachstumsbedingungen für die binären Verbindungen GaN und InN. GaN
wird, wie oben gezeigt, üblicherweise bei Temperaturen oberhalb von 1000◦C gewachsen, während
InN aufgrund seiner niedrigen Zerlegungstemperatur zwischen 365◦C und 600◦C abgeschieden
wird [221, 222]. Die Wachstumstemperatur von InxGa1-xN-Schichten liegt daher zwischen denen
der binären Verbindungen, üblicherweise werden Wachstumstemperaturen zwischen 650◦C und
850◦C gewählt. Der In-Einbau in InxGa1-xN-Schichten erhöht sich stark mit sinkender Wachstum-
stemperatur. Es konnte gezeigt werden, dass der Einbau durch das Abdampfen von metallischem
Indium von der Oberfläche limitiert ist [223]. Daher findet man bei Wachstumstemperaturen ober-
halb von 850◦C nur noch sehr geringe In-Gehalte in den InxGa1-xN-Schichten. Ein weiteres, vom
GaN-Wachstum nicht bekanntes Problem, ist in der Zerlegungseffizienz des Ammoniak zu sehen.
Diese nimmt aufgrund der starken N-H-Bindung mit sinkender Wachstumstemperatur deutlich ab.
In der Literatur finden sich Abschätzungen, die von einer Zerlegungseffizienz von weniger als
0,1% bei 730◦C ausgehen [224]. Allerdings ist nicht ganz klar, inwieweit eine katalytische Zerle-
gung des NH3 am Suszeptor, der Probenoberfläche oder im Gasstrom stattfindet.

Zusätzlich kann es beim InxGa1-xN-Wachstum zur Bildung metallischer In-Tropfen oder -Cluster
kommen. Insbesondere bei sehr niedriger Wachstumstemperatur, niedrigem Ammoniakfluss oder
zu hohem TMIn-Angebot werden metallische In-Tropfen beobachtet. Keller et al. konnten zeigen,
dass die Wachstumstemperatur und das NH3/TMIn-Verhältnis entscheidend für die Bildung bezie-
hungsweise die gewünschte Vermeidung der Indium-Tropfen sind [225]. Erreichen die In-Tropfen
eine bestimmte Größe, so sind sie thermodynamisch stabil. Sie können dann weiterwachsen und
das sich auf der Oberfläche ansammelnde Indium aufsaugen.

Über den Einfluss des Trägergases auf den In-Einbau und die Schichtqualität gibt es verschie-
dene Berichte mit zum Teil gegenteiligen Aussagen, die in [189] diskutiert werden. Im Gegen-
satz zu den konventionellen III-V-Halbleitern, bei denen eine Änderung des Trägergases keine
nennenswerten Einflüsse auf die Zusammensetzung bewirkt, wurden bei den Gruppe III-Nitriden
Auswirkungen auf den Wachstumsmodus oder den In-Gehalt gezeigt. Zwar liegen die Zerlegungs-
temperaturen der metallorganischen Ausgangsstoffe der Gruppe III-Elemente unter H2 niedriger
als unter N2 [226]. Allerdings sind sie in beiden Fällen deutlich unterhalb der verwendeten Wachs-
tumstemperaturen, sodass von einer vollständigen Zerlegung der metallorganischen Ausgangsstof-
fe unter jeder gewählten Trägergaszusammensetzung auszugehen ist. Trotzdem finden sowohl Pi-
ner et al. [224] als auch Off [189] eine Zunahme des In-Gehaltes mit sinkendem H2 Partialdruck.
Okamoto et al. wiederum finden in der MBE eine Zunahme des In-Einbaus mit steigendem Fluss
an atomarem Wasserstoff [227], während DenBaars und Keller eine geringe Menge an Wasser-
stoff im Trägergas als Grund für die gute optische Qualität der Schichten ansehen [223]. Daneben
hat das Trägergas auch einen Einfluss auf die Morphologie der Schichten. Typischerweise finden
wir glattere Oberflächen bei Schichten, die unter Stickstoff gewachsen worden. Die Ursache dafür
könnte das größere Verhältnis von lateraler zu vertikaler Wachstumsrate sein, das bei Stickstoff im
Vergleich zum Wasserstoff als Trägergas auftritt [228].

Daher wird die aktive Zone unserer InxGa1-xN/GaN-QWs unter Stickstoffatmosphäre gewach-
sen. Die Temperatur während des QW-Wachstums liegt bei blauen LED-Strukturen bei 800◦C.
Als Trägergas werden TMIn und TEGa verwendet und der Totaldruck ist mit 200 mbar deutlich
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Abbildung 5.1: Schematische Darstellung des Verlaufs der Reaktortemperatur während
des Wachstums einer InxGa1-xN/GaN-basierten LED-Struktur. Der Bereich der aktiven
Zone wird im Vergleich zu den GaN-Puffer -und Deckschichten bei einer deutlich niedri-
geren Temperatur gewachsen.

höher als beim GaN-Wachstum. Der Gesamtfluss während des Wachstums der aktiven Zone liegt
bei 4,84 slpm, der Ammoniakfluss bei 2 slpm. Das V/III-Verhältnis ist ebenfalls höher als beim
GaN-Wachstum üblich. Hier werden Werte um 10000 eingestellt. Die Wachstumsrate ist dagegen
deutlich kleiner als bei den Puffer- oder Deckschichten und liegt bei etwa 1 nm/min. Der gesamte
Bereich der aktiven Zone wird ohne Wachstumsunterbrechung gewachsen, wobei zwischen QW-
und Barrierenwachstum einfach durch zu- beziehungsweise abschalten des TMIn-Flusses gewech-
selt werden kann.

5.1.2 Wachstum der GaN-Barrieren

Abbildung 5.1 zeigt schematisch den Verlauf der Reaktortemperatur während des Wachstums einer
InxGa1-xN/GaN-basierten LED-Struktur. Nach dem eigentlichen QW müssen noch GaN-Spacer,
AlGaN-Elektronenbarriere und GaN-Deckschicht gewachsen werden. Da die strukturelle Qualität
dieser Schichten im Allgemeinen besser ist, wenn sie bei hoher Temperatur gewachsen werden,
muss nach dem QW-Wachstum eine geeignete Temperaturrampe eingebaut werden. Diese darf
nicht zu steil gewählt werden, da es sonst eventuell zu einer Degradation des QWs kommen kann.
Andererseits gilt: je früher eine Temperatur oberhalb von 1000◦C erreicht ist, desto besser für die
Qualität der Schichten. Ein weiterer Punkt, der für eine steile Rampe spricht, ist in den V-pits zu
sehen, die beim Wachstum der aktiven Zone entstehen. Durch eine hohe Reaktortemperatur kommt
es zu einem stärkeren lateralen Wachstum und damit zu einem Zuwachsen der offenen Strukturen.
Wie im Folgenden noch gezeigt werden soll, hat die Wachstumstemperatur auch einen Einfluss auf
die erreichbare Ladungsträgerkonzentration in den p-dotierten Deckschichten der LED-Strukturen
(siehe dazu Abschnitt 5.2.3).

Sowohl AlxGa1-xN-Elektronenbarriere als auch GaN-Deckschicht werden wieder unter H2 als
Trägergas gewachsen. Die Wachstumsrate der Elektronenbarriere ist etwa 2-3 mal höher als im
QW, für die Deckschicht wird eine ähnlich hohe Wachstumrate wie in der Pufferschicht eingestellt.
Der Totaldruck liegt bei 100 mbar und als Quellmaterialien werden TMGa und TMAl verwendet.
Auch das V/III Verhältnis wird im Vergleich zum Wachstum des InxGa1-xN-QWs abgesenkt. So
wird für das Wachstum der GaN-Deckschicht wieder ein V/III-Verhältnis von 1350 eingestellt.
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(a) (b)

Abbildung 5.2: a) Querschnitts-TEM Aufnahme einer InGaN/GaN DQW-Strutur. Die
Dicke der QWs wird aus einer Mittelung von verschiedenen Messungen bestimmt. Aus
den Bildern kann ein Eindruck von der Qualität der Grenzflächen gewonnen werden.
b) AFM-Bild der atomar glatten Oberfläche einer LED-Struktur. Einige wenige offene
Strukturen, die beim Wachstum der aktiven Zone entstehen, sind noch zu sehen.

Das V/III-Verhältnis beim Wachstum der AlxGa1-xN-Elektronenbarriere liegt mit 1400 nur unwe-
sentlich höher. Die meisten Strukturen sind mit einer n-dotierten Pufferschicht gewachsen worden,
während die Deckschicht undotiert war. Lediglich für Strukturen, die zur elektrischen Charakteri-
sierung vorgesehen waren, wurde die Deckschicht mit Mg-Dotierung gewachsen.

5.1.3 Ergebnisse: strukturelle Qualität blauer LEDs

Abbildung 5.2(a) zeigt das Querschnitts-TEM-Bild einer InxGa1-xN/GaN-basierten Zweifach-QW
(DQW) Struktur, die bei 450 nm emittiert. Die Dicke der beiden QWs wird durch eine Mitte-
lung über Messungen an verschiedenen Stellen der Probe gewonnen. Im gezeigten Beispiel er-
gibt sich eine QW-Dicke von 1,9 nm. Allerdings bestehen bei den TEM-Messungen die schon
erwähnten Schwierigkeiten aufgrund der Degradation des QWs durch den Elektronenbeschuss.
Weiterhin muss angemerkt werden, dass generell kaum größere Genauigkeiten als ± eine halbe
c-Gitterkonstante erreicht werden können. Die Ursache dafür liegt in der Rauigkeit der GaN-
Unterlage begründet. Typischerweise findet man auf GaN-Oberflächen Stufenhöhen von 0,5·c
(siehe zum Beispiel [229]). Da man nicht davon ausgehen kann, dass sich das Stufenprofil der
Unterlage eins zu eins auf den InxGa1-xN-QW überträgt, kann auch die QW-Dicke lokal um ei-
ne halbe Gitterkonstante variieren. Trotzdem kann aus den TEM-Messungen, wie in Abbildung
5.2(a) gezeigt, ein Eindruck von der Qualität der Heterogrenzflächen zwischen QW und Barrie-
re gewonnen werden. Es zeigt sich weiterhin, dass zur sicheren Bestimmung der QW-Dicken
mittels TEM-Messungen systematisch viele Proben untersucht werden müssen. Erst duch einen
Vergleich mit den Daten aus XRD-Messungen und den berechneten Übergangsenergien der QWs
kann dann eine größere Genauigkeit erreicht werden. So liefern die Rechnungen (siehe Abschnitt
2.3.4) für die oben gezeigte Probe bei einer QW-Dicke von 1,9 nm und einer Übergangsener-
gie von 450 nm einen In-Gehalt von 20%. Aus XRD-Messungen an dicken InxGa1-xN-Schichten
und InxGa1-xN/GaN-MQWs ergibt sich allerdings ein In-Gehalt von etwa 17 ± 1 % unter unse-
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ren Wachstumsbedingungen bei einer Reaktortemperatur von 800◦C. Andererseits würde für eine
QW-Dicke von 2,4 nm ein In-Gehalt von 18% ausreichen, um eine Emissionswellenlänge von 450
nm zu erreichen. Dieses Beispiel zeigt, wie groß der Einfluss von In-Gehalt und QW-Dicke auf die
Übergangsenergie ist und wo die Grenzen der einzelnen Untersuchungsmethoden liegen. Schon
ein Unterschied im Bereich einer halben c-Gitterkonstante kann die Emissionswellenlänge um ei-
nige nm beziehunsweise den In-Gehalt um einige Prozente verschieben (etwa 10 nm oder 2% in
diesem Bereich der QW-Dicken und In-Gehalte).

Die Oberfläche einer LED-Struktur ist in Abbildung 5.2(b) gezeigt. Genau wie bei den AFM-
Bildern der GaN-Pufferschicht (siehe Abbildung 4.2(a)) erkennt man auch hier ein atomar glattes
Stufenprofil. Zusätzlich zeigen sich einige offene Strukturen, die beim Wachstum der aktiven Zone
bei niedriger Temperatur entstehen und durch das Wachstum der Deckschicht noch nicht geschlos-
sen wurden.

Die interne Quantenausbeute, die für blau emittierende QW-Strukturen trotz hoher Defektdichte
erreicht werden kann, liegt oberhalb von 50%. An dieser Stelle ist es wichtig zu betonen, dass
InxGa1-xN/GaN-QWs nicht automatisch eine hohe Effizienz besitzen. Wie in der Arbeit von Hit-
zel gezeigt, ist dies nur der Fall, wenn die zahlreichen Defekte durch Potentialbarrieren abge-
schirmt sind [160]. Dies setzt bereits eine Optimierung des Wachstums hinsichtlich der Erzeugung
von V-pits, die bei abgesenkter Wachstumstemperatur entstehen, voraus und soll hier nicht wei-
ter diskutiert werden. Bei allen im Weiteren gezeigten Wachstumsexperimenten werden daher die
InxGa1-xN/GaN-QWs auf einer Unterlage abgeschieden, die bereits mit V-pits dekoriert ist.

5.2 Optimierung hinsichtlich höherer Effizienz

Im Folgenden sollen verschiedene Schritte, die zur Optimierung der QW-Strukturen hinsichtlich
höherer Effizienz unternommen wurden, dargestellt werden. Im ersten Teil soll der Einfluss einer
Vorbarriere und der Unterschied zwischen Einfach- und Mehrfach-QWs diskutiert werden. Wei-
terhin sollen die verschiedenen Aspekte, die bei der Dotierung der LEDs berücksichtigt werden
müssen, besprochen werden.

5.2.1 Effizienz von DQWs

Abbildung 5.3 zeigt die IQE-Verläufe zweier DQWs, die bei λ = 450 nm emittieren. Im linken
Bild ist der Verlauf für eine Struktur ohne Vorbarriere, im rechten Bild für einen DQW mit Vor-
barriere dargestellt. Vorbarriere meint in diesem Zusammenhang eine Schicht, die unterhalb des
ersten QWs mit denselben Wachstumsbedingungen, wie die Barriere zwischen den QWs gewach-
sen wird, d.h. bei abgesenkter Temperatur mit TEGa als Ga-Quelle und Stickstoff als Trägergas. Im
Gegensatz dazu werden die QWs ohne Vorbarriere direkt auf der mit TMGa unter H2 gewachsenen
Pufferschicht abgeschieden. Man erkennt deutliche Unterschiede im IQE-Verlauf zwischen beiden
Proben. Während der DQW ohne Vorbarriere eine Raumtemperatureffizienz von etwa 70% zeigt,
liegt die IQE bei Raumtemperatur für die Probe mit Vorbarriere bei lediglich 20%. Zum Verständ-
nis dieses Verhaltens sind zusätzlich die absoluten Intensitäten bei Raumtemperatur und tiefer
Temperatur gezeigt (siehe Abbildung 5.3(c)), die unter identischen Bedingungen aufgenommen
worden sind. Man erkennt, dass beide Proben etwa diesselbe PL-Intensität bei Raumtemperatur
zeigen. Bei T = 15 K findet man für die Probe mit Vorbarriere allerdings eine etwa um den Faktor
3 höhere PL-Intensität, als für die Probe ohne Vorbarriere.
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Abbildung 5.3: a) Verlauf der IQE für einen blau emittierenden DQW ohne Vorbarriere
(BS711) und b) für einen DQW mit Vorbarriere (BS720). c) Vergleich der PL-Intensität
beider Proben bei T = 15 K und T = 300 K, gemessen unter vergleichbaren Bedingun-
gen. d) Normierte PL-Intensitäten für beide Proben bei T = 15 K und T = 300 K.

Zwar sind direkte Vergleiche der PL-Intensität verschiedener Proben äußerst schwierig zu be-
werten, da viele von den Proben unabhängige Faktoren die Intensität beeinflussen. Unter ande-
rem spielen die Fokussierung des Lasers auf die Probe und die Justage der Sammellinse vor dem
Kryostaten eine große Rolle. Daneben beeinflussen auch die Rauigkeit der Oberfläche und bei
resonanter Anregung die Dicke der QWs die PL-Intensität. Dennoch kann auch die absolute In-
tensität als Maß für die ”optische Qualität” der Schichten herangezogen werden. Insbesondere vor
dem Hintergrund, dass bei den dargestellten Proben sowohl Pufferschicht als auch aktive Zone und
Deckschicht identisch gewachsen wurden, und lediglich eine Vorbarriere mit einer Dicke von etwa
8 nm die Proben unterscheidet, überrascht der große Unterschied in der absoluten PL-Intensität bei
tiefer Temperatur.

Die deutlich höhere Intensität bei T = 15 K für die Probe mit Vorbarriere kann nur dahingehend
gedeutet werden, dass durch die Vorbarriere die Qualität des ersten QWs so verbessert wird, dass
auch dieser zum Lumineszenzsignal beiträgt. Ohne Vorbarriere hingegen leuchtet nur der obere
QW, die Gesamtintensität ist damit deutlich geringer als für die Probe mit Vorbarriere. Auch die
normierten PL-Intensitäten, dargestellt in Abbildung 5.3(d) legen diesen Schluss nahe. Sowohl bei
tiefer Temperatur, als auch bei Raumtemperatur sind die Spektren der Probe mit Vorbarriere breiter,
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als für die Probe ohne Vorbarriere. Breitere Strukturen in den PL-Messungen sind bei MQWs zu
erwarten, wenn sich die einzelnen QWs in ihrer Zusammensetzung oder ihrer Dicke unterscheiden.
Aufgrund des elektrischen Feldes bewirken andererseits schon geringe Variationen im In-Gehalt
oder der QW-Dicke deutliche Verschiebungen der Linienlage. Damit erwartet man für einen DQW
(mit Vorbarriere), bei dem die Lumineszenz aus beiden QWs zum PL-Signal beiträgt, auch ein
breiteres PL-Signal, als bei einem SQW (DQW ohne Vorbarriere). Für den DQW mit Vorbarriere
ist es trotzdem nicht möglich, die Lumineszenzsignale aus den einzelnen QWs zu trennen. Schon
die PL-Spektren der SQWs besitzen Halbwertsbreiten im Bereich von 100 meV. Zusätzlich sind
die Spektren durch Fabry-Perot-Interferenzen moduliert.

Vor diesem Hintergrund müssen auch die Ergebnisse der IQE-Messungen aus den Abbildun-
gen 5.3(a) und 5.3(b) neu interpretiert werden. Insbesondere der Ladungstransfer zwischen den
einzelnen QWs ist dabei von Bedeutung. Für den DQW ohne Vorbarriere wurde bereits argumen-
tiert, dass bei T = 15 K die erzeugten Ladungsträger nur im oberen QW strahlend rekombinieren,
im unteren QW dagegen nichtstrahlend. Mit steigender Temperatur erhöht sich auch die thermi-
sche Energie der Ladungsträger. Der untere QW kann dann als Ladungsträgerreservoir für den
oberen QW dienen. Dadurch gelangt mit steigender Temperatur ein immer größerer Anteil, der
im unteren QW erzeugten Ladungsträger, in den oberen QW und trägt dort zur strahlenden Re-
kombination bei. Dieser Mechanismus würde im Extremfall eine um den Faktor 4 überschätzte
Raumtemperatur-IQE bedeuten: bei T = 15 K tragen die im unteren QW erzeugten Ladungsträger
gar nicht zur strahlenden Rekombination bei, bei Raumtemperatur dann aber vollständig. Die IQE-
Messung liefert dann kein sinnvolles Ergebnis. Anders verhält es sich beim DQW mit Vorbarriere.
Hier rekombinieren die Ladungsträger auch im ersten QW strahlend. Die Auswirkungen eines
möglichen Ladungstransfers zwischen den QWs sind daher geringer. Als logische Konsequenz
findet man dann in der IQE-Messung für diese Probe eine geringere, aber realistischere Effizienz
bei Raumtemperatur. Auch der relative Unterschied um den Faktor 3 zwischen den beiden Proben
liegt innerhalb des Bereichs, der weiter oben als Extremfall bezüglich einer Überschätzung der
IQE durch den Ladungstransfer abgeschätzt wurde.

Dieses Beispiel zeigt, dass die optische IQE-Bestimmung bei MQW-Strukturen immer aufgrund
eines möglichen Ladungsträgertransfers zwischen den einzelnen QWs mit einigen Fragezeichen
behaftet sein wird. Daher werden im Folgenden fast ausschließlich die Ergebnisse der Messungen
an SQWs diskutiert. Bei PL-Messungen unter resonanter Anregung werden lediglich die opti-
schen Eigenschaften des einzelnen QWs untersucht. Die Einfachheit des Probenaufbaus verein-
facht schlussendlich auch die Interpretation der Messergebnisse.

Letztlich bleibt noch zu klären, welchen Einfluss die Vorbarriere auf die optischen Eigenschaf-
ten des ersten QWs haben kann. Im Allgemeinen beobachtet man glattere Schichten, wenn N2 im
Gegensatz zu H2 als Trägergas verwendet wird. Daher erwartet man auch hier eine Verringerung
der Rauigkeit der Unterlage durch die Vorbarriere. Dies sollte allerdings in erster Linie Auswir-
kungen auf die Homogenität des QWs haben. Durch die Absenkung der Wachstumstemperatur
vor dem QW-Wachstum werden sich allerdings vermehrt Punktdefekte, insbesondere Leerstellen
(Stickstoff-Vakanzen) und Fehlstellen (In auf N Platz), in der Schicht bilden. Diese werden zu
einer deutlichen Vergrößerung der nichtstrahlenden Rekombinationsrate und damit zu einer Ver-
ringerung der Effizienz des unteren QWs führen. Durch das langsame Wachstum der Vorbarriere
unter N2-Atmosphäre kommt es allerdings zu einer deutlichen Verringerung der Zahl der Punktde-
fekte und damit auch zu einer Verbesserung der strukturellen Qualität des unteren QWs. Für den
DQW ohne Vorbarriere übernimmt hingegen offensichtlich der untere QW und die Barriere zwi-
schen den beiden QWs die Funktion der Vorbarriere. Zur Überprüfung dieser Hypothese wäre eine
Messung der Punktdefektdichte notwendig. Dies war im Rahmen dieser Arbeit allerdings nicht
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t(
no

rm
.)

GaInN/GaN SQW
T = 15 K

exc = 380 nm
Pexc = 0,5 mW

BS691: mit Vorbarriere
BS688: ohne Vorbarriere
Fit

67,4
meV

60,9
meV

(b)

Abbildung 5.4: a) IQE-Messungen an blau emittierenden InxGa1-xN/GaN-SQWs: erst
durch den Einbau einer Vorbarriere konnten auch für SQWs hohe IQE-Werte bei T =
300 K erreicht werden. b) PL-Daten bei T = 15 K von diesen Proben. Interessant ist vor
allem die geringere Halbwertsbreite trotz größerer Emissionswellenlänge, die für den
SQW mit Vorbarriere beobachtet wird.

möglich.

5.2.2 Einfluss der Vorbarriere auf SQWs

In Analogie zum eben besprochenen Einfluss der Vorbarriere auf die DQWs sollen jetzt die
Auswirkungen auf SQWs untersucht werden. Dazu sind in Abbildung 5.4 zum einen die IQE-
Messungen, zum anderen die Tieftemperatur PL-Spektren zweier SQWs vergleichend dargestellt.
Vor allem im IQE-Verlauf zeigen sich dabei deutliche Unterschiede. Während der SQW mit Vor-
barriere bei Raumtemperatur eine IQE oberhalb von 40% erreicht, leuchtet der SQW ohne Vor-
barriere bei Raumtemperatur gar nicht. Weiterhin beobachtet man für die Probe ohne Vorbarriere
keine Sättigung der IQE mit sinkender Temperatur, d.h. bei T = 15 K ist ein signifikanter Teil
der nichtstrahlenden Rekombinationsprozesse noch aktiv. Diese Ergebnisse passen sehr gut zur
oben beschriebenen Interpretation der Messungen an den entsprechenden DQWs. Ohne Vorbarrie-
re verhält sich dabei der SQW offensichtlich genau wie der untere QW der entsprechenden DQW-
Struktur. Erst durch die Vorbarriere wird erreicht, dass der SQW (beziehungsweise der untere QW
des DQWs) bei Raumtemperatur leuchtet. Durch die Vorbarriere bietet sich jetzt also die Möglich-
keit, die aktive Zone einer SQW-Struktur im Hinblick auf eine hohe Quantenausbeute zu optimie-
ren. Damit kann vermieden werden, dass Effekte wie der oben beschriebene Ladungstransfer zu
Fehlinterpretationen führen. Auf die Übertragbarkeit der Ergebnisse auf das spätere Bauelement
hat der Übergang von DQWs zu SQWs keinen Einfluss. Aufgrund der geringen Stromdichten im
LED-Betrieb erwartet man keine Unterschiede zwischen SQW- beziehungsweise DQW-basierten
Strukturen.

Interessant ist an dieser Stelle noch der Vergleich der Linienbreite der PL-Linien der beiden
SQWs, dargestellt in Abbildung 5.4(b). Hier findet man eine um etwa 10% geringere FWHM für
die Probe mit Vorbarriere. Da der InxGa1-xN-QW bei beiden Proben identisch gewachsen wurde
und sich die beiden Proben lediglich im Unterbau unterscheiden, deutet die Reduktion der FWHM
zusätzlich zur Verringerung der Zahl der Punktdefekte auf eine Verbesserung der Homogenität des
QWs durch die Vorbarriere hin. Dies kann sowohl durch geringere Dickenvariationen, als auch
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durch geringere Fluktuationen des In-Gehalts hervorgerufen werden (siehe dazu Gleichung 4.6).
Wahrscheinlicher ist dabei, dass durch die Vorbarriere eine glattere Grenzfläche zwischen Unterbau
und QW entsteht und so die Dickenfluktuationen im QW minimiert werden. Aus diesen Ergebnis-
sen lässt sich schlussfolgern, dass generell für hohe Effizienzen schmale Linienbreiten notwendig
sind und somit eine Optimierung hinsichtlich einer schmalen Linienbreite sinnvoll erscheint. Al-
lerdings muss dabei einschränkend gesagt werden, dass die Linienbreite sehr empfindlich auf die
QW-Dicke und den In-Gehalt reagiert. Daher können QWs, die sich zum Beispiel in λpeak, xIn

oder dQW unterscheiden, nicht ohne weiteres verglichen werden. In Abschnitt 6.4.1 werden diese
Zusammenhänge für QWs verschiedener Emissionswellenlängen noch ausführlich diskutiert.

Alle im Weiteren gezeigten SQW-Proben wurden daher mit einer Vorbarriere gewachsen. Wäh-
rend der Optimierung hat sich gezeigt, dass die Vorbarriere bei den SQWs eine Dicke von min-
destens 8-10 nm haben sollte. Damit liegt die Dicke der Vorbarriere im Bereich der Dicke der
GaN-Barrieren in den MQWs. Deutlich dünnere Vorbarrieren reichen offensichtlich nicht aus, um
die Qualität des QWs entscheidend zu verbessern. Andererseits führen deutlich dickere Vorbarrie-
ren nicht mehr zu einer Verbesserung der IQE der Proben.

5.2.3 Optimierung des Dotierprofils

Im Hinblick auf die Dotierung der LED-Strukturen wurden verschiedene Fragestellungen unter-
sucht. Unter anderem musste geklärt werden, welche Dotierung in den n- beziehungsweise p-
dotierten Puffer- und Deckschichten erreicht werden kann. Andererseits ist auch die Frage, wie
weit die Dotierung an die aktive Zone herangezogen werden kann von entscheidender Bedeutung.

Si-dotierte GaN-Schichten

Aus technologischer Sicht stellt die n-Dotierung von GaN normalerweise kein Problem dar. Unsere
typischen Pufferschichten besitzen eine Ladungsträgerkonzentration ne von 2,5·1018 cm-3 und eine
Beweglichkeit μe von 250 cm2/Vs. Der spezifische Widerstand dieser Schichten liegt daher im
Bereich von 10-2 Ωcm, die spezifische Leitfähigkeit bei 102/(Ωcm).

Mg-dotierte GaN-Schichten

Zur Optimierung der p-Dotierung wurden verschiedene Wachstumsversuche durchgeführt. Abbil-
dung 5.5 zeigt die Ergebnisse dieser Optimierung. Dargestellt sind die Ladungsträgerkonzentration
(5.5(a)), die Beweglichkeit (5.5(b)) und der daraus berechnete spezifische Widerstand der Schich-
ten (5.5(c)) als Funktion des Cp2Mg-Flusses während des Wachstums der p-GaN Schicht. Da so-
wohl Proben mit einem TMGa-Fluss von 17 sccm, als auch Proben bei reduzierter Wachstumsrate
(TMGa-Fluss: 9 sccm) untersucht wurden, ist der effektive Fluss durch die Mg-Quelle auf den
jeweiligen Ga-Fluss normiert. Es zeigt sich, dass für beide Probenserien bei Raumtemperatur ei-
ne Ladungsträgerkonzentration oberhalb von p = 4·1017 cm-3 erreicht werden kann. Bei weiterer
Erhöhung des Cp2Mg-Flusses kommt es dann wieder zu einer Abnahme der Ladungsträgerkon-
zentration, ein Effekt der üblicherweise durch eine Selbstkompensation der Ladungsträger erklärt
wird. Die Beweglichkeit lag bei den meisten Proben bei etwa 12 cm2/Vs. Lediglich bei geringer
Ladungsträgerkonzentration findet man höhere Beweglichkeiten bis etwa 18 cm2/Vs. Die berech-
neten und in Abbildung 5.5(c) dargestellten Schichtwiderstände zeigen, dass Werte von ρ ≤ 1 Ωcm
auch für p-dotierte Schichten möglich sind. Diese Werte können in einem relativ weiten Bereich
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Abbildung 5.5: Ergebnisse der Hall-Messungen an einer Serie von Mg-dotierten GaN-
Schichten. Gezeigt sind Ladungsträgerkonzentration (a), Beweglichkeit (b) und Schicht-
widerstand (c) als Funktion des Flusses durch die Cp2Mg-Quelle, normiert auf den Ga-
Fluss. Unabhängig von der Wachstumsrate kann bei einer Wachstumstemperatur zwi-
schen 1100◦C und 1180◦C ein Schichtwiderstand von etwa 1,1 Ω cm erreicht werden.

des Cp2Mg-Flusses erreicht werden. Lediglich bei einem zu geringen beziehungsweise zu großen
Fluss kommt es zu einem starken Anstieg des Schichtwiderstandes.

Dennoch liegt der Schichtwiderstand in den p-GaN Schichten zwei Größenordnungen über den
Werten, die für die n-dotierten Schichten erreicht werden. Dies hat direkt Auswirkungen auf die
Prozessierung der LED-Strukturen. So kommt es zu einer guten lateralen Verteilung der Ladungs-
träger in der n-dotierten Pufferschicht, während die Ladungsträger in den p-dotierten Deckschich-
ten aufgrund der schlechten Leitfähigkeit für eine Rekombination der Elektron-Loch-Paare direkt
unterhalb des p-Kontakts sorgen. In prozessierten Bauelementen wird diesem Umstand durch die
Verwendung von großflächigen reflektierenden oder semitransparenten p-Kontakten Rechnung ge-
tragen.

Dotierung InxGa1-xN/GaN-basierter LEDs

Die Effizienz der LED-Strukturen im elektrischen Betrieb ist nach Gleichung 4.7 auch durch die
Injektionseffizienz der Ladungsträger bestimmt. Daher muss das Dotierprofil der LED-Struktur
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Abbildung 5.6: Schematische Darstellung des Dotierprofils einer LED-Struktur. Vor al-
lem die Frage, wie nah die Mg-Dotierung an den QW-Bereich herangezogen werden
darf, ist von entscheidender Bedeutung für die LED-Effizienz.

so gewählt werden, dass die Lage des p-n-Übergangs auf die Position des SQWs abgestimmt ist.
Eine schematische Darstellung des notwendigen Dotierprofils ist in Abbildung 5.6 gezeigt. Die
wichtigsten Parameter, die dabei eingestellt werden können, sind die Höhe der n- beziehungsweise
p-Dotierung, sowie die Dicke des undotierten Bereichs um den SQW. Dabei hat sich gezeigt, dass
kleine Änderungen im Dotierprofil des p-dotierten Bereichs der LED-Strukturen einen wesentlich
stärkeren Einfluss besitzen, als die Änderungen im Unterbau.

Eine hohe n-Dotierung in der Pufferschicht dient allerdings als Grundvoraussetzung für gu-
te elektrische Kennlinien. Dies ist in Abbildung 5.7 veranschaulicht. Dargestellt sind die U-I-
Kennlinienscharen verschiedener InxGa1-xN/GaN-basierter DQW-LEDs. Kontaktiert sind dabei je-
weils der In-Seitenkontakt und ein p-Kontakt, wobei die Reihe den Abstand zum n-Kontakt angibt
und Reihe 1 die Dioden meint, die dem n-Kontakt am nächsten gelegen sind (siehe Abbildung
4.9(a)). Für alle Kennlinienscharen gilt, dass mit größer werdendem Abstand zum n-Kontakt auch
die Vorwärtsspannung der Dioden ansteigt. An dieser Stelle macht sich der endliche Schichtwider-
stand der GaN-Pufferschicht bemerkbar. Idealerweise sollte also der n-Kontakt direkt neben dem
p-Kontakt liegen, was bei kommerziellen LEDs durch das Rückätzen auf die Pufferschicht erreicht
wird. Der minimale Abstand zwischen den p-Kontakten in Reihe 1 und dem In-Seitenkontakt lag
hier immer noch bei etwa 2-3 mm. Ein Vergleich der U-I-Kennlinien der verschiedenen Dioden
zeigt, dass für BS720 bei vergleichbarem Abstand der p-Kontakte zum Seitenkontakt die gering-
sten Vorwärtsspannungen bei gegebenem Diodenstrom erreicht werden. Dies wurde zum einen
durch eine Erhöhung der n-Dotierung von 1·1018 cm-3 auf 2,5·1018 cm-3 erreicht (Vergleich BS705
- BS720). Andererseits spielt auch die Dicke der GaN-Pufferschicht eine Rolle. Durch ihre Ver-
größerung von 1,7 μm auf 3,4 μm findet man bei gleichbleibendem Dotierprofil ebenso eine Ver-
ringerung der Vorwärtsspannung (Vergleich BS710 - BS720). Dies kann auf die Verbesserung der
strukturellen Qualität und die Verringerung der Defektdichte der GaN-Schichten zurückgeführt
werden, die im Bereich dieser Schichtdicken noch beobachtet werden. Daher wird auch für typi-
sche kommerzielle LEDs eine Dicke der Pufferschicht im Bereich von 4 μm verwendet.

In den meisten, im Weiteren gezeigten LED-Strukturen wurde folglich die oben beschriebe-
ne Dotierung von 2,5·1018 cm-3 eingestellt. Weiterhin hat sich gezeigt, dass auch die Vorbarriere
dotiert sein muss. Aufgrund der deutlich reduzierten Wachstumsrate der Vorbarriere wurde eine
ähnlich hohe n-Dotierung dabei durch eine größere Verdünnung des SiH4-Flusses erreicht. Da die
Si-Dotierung keine negativen Einflüsse auf die Lumineszenzeigenschaften des QWs besitzt, kann
sie sehr nah an den QW herangezogen werden. In unseren Strukturen war lediglich ein dünner
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Abbildung 5.7: U-I-Kennlinien von InxGa1-xN/GaN-DQW-LEDs in Abhängigkeit von Do-
tierung und Dicke der GaN-Pufferschicht: (a) n = 1·1018 cm-3, dGaN = 1,7 μm, (b) n =
2,5·1018 cm-3, dGaN = 1,7 μm und (c) n = 2,5·1018 cm-3, dGaN = 3,4 μm. Gezeigt sind
Kennlinienscharen, wobei Reihe 1 die p-Kontakte direkt neben dem In-Seitenkontakt
meint und die p-Konkakte in den anderen Reihen dementsprechend weiter vom n-
Kontakt entfernt sind.

Bereich unterhalb des QWs mit einer Dicke von 2-3 nm undotiert, der Rest der Vorbarriere hoch
n-dotiert.

Der große Einfluss der Mg-Dotierung auf die Lumineszenzeigenschaften ist schon von einfachen
PL-Untersuchungen an GaN-Schichten bekannt. Unter typischen Messbedingungen (z.B. HeCd-
Laser als Anregungsquelle, Leistung 10 mW) beobachtet man sowohl bei undotierten als auch bei
n-dotierten GaN-Schichten bei Raumtemperatur ein starkes PL-Signal, das der bandkantennahen
Lumineszenz zugeordnet werden kann. Üblicherweise ist die PL-Intensität bei n-dotierten Schich-
ten im Vergleich zu undotierten Schichten noch größer. Anders verhält es sich bei Mg-dotierten
Schichten. Bei Raumtemperatur findet man im Bereich der Bandkante kein PL-Signal, sondern
lediglich bei etwa 3,2 eV die typischen Donator-Akzeptor Übergänge [230]. Schon daraus wird er-
sichtlich, dass die Mg-Dotierung erheblichen Einfluss auf die Lumineszenzeigenschaften hat und
sich daher die Mg-dotierten Schichten einige nm entfernt vom QW befinden müssen. Dennoch
muss erreicht werden, dass der Strompfad durch die c-Flächen-QWs und nicht durch den Bereich
der Defekte führt. Hier hilft die Tatsache, dass sich im Bereich der V-pits mehr p-dotiertes Material
befindet und sich damit die Ladungsträger tendenziell in Richtung der c-Flächen-QWs bewegen.

Ein zusätzliches Problem resultiert aus der starken Segregationstendenz der Mg-Atome, die bei-
spielsweise in InP-Schichten oder in GaAs/AlGaAs-Heterostrukturen gefunden wurde [231, 232].
Mittels SIMS- (engl. secondary ion mass spectroscopy) Untersuchungen an Mg-dotierten GaN-
Schichten lässt sich allerdings keine Mg-Diffusion bei Temperaturen bis zur typischen Wachs-
tumstemperatur von GaN nachweisen [233, 234]. Allerdings muss dabei beachtet werden, dass
die Segregationstendenz auch von der Defektstruktur abhängt. Die in InxGa1-xN/GaN-QWs auf-
tretenden V-pits können daher auch ein mögliches Eindiffundieren des p-Dotanden in die aktive
Zone begünstigen. Genau wie durch eine direkte p-Dotierung der aktiven Zone würde eine Ein-
diffusion der Mg-Atome in den QW zu einer Reduzierung der strahlenden Rekombinationspro-
zesse führen. Zur Veranschaulichung dieser Problematik sind in Abbildung 5.8 die Ergebnisse der
elektrischen Messungen an verschiedenen DQW-Strukturen dargestellt. Bei allen Proben wurde
der Bereich der QWs und der Unterbau identisch gewachsen (die einzige Ausnahme bildet die
um den Faktor 1,5 dickere Pufferschicht der Probe mit undotierter Elektronenbarriere). Aufgrund
der identisch gewachsenen aktiven Zone zeigen alle Proben in den IQE-Messungen vergleichba-
re Raumtemperatur-Effizienzen im Bereich von 15 - 20 %. Allerdings wurde bei den Proben der
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Abbildung 5.8: U-I und P-I Kennlinien verschiedener LED-Strukturen mit gleicher ak-
tiver Zone, aber unterschiedlicher Mg-Dotierung in der Elektronenbarriere. Die höchste
optische Ausgangsleistung wird erreicht, wenn der erste Teil der Elektronenbarriere un-
dotiert bleibt.

Startpunkt der Mg-Dotierung variiert. Trotz ähnlicher U-I-Kennlinien und Einsatzspannungen fin-
det man deutliche Unterschiede in den gemessenen optischen Ausgangsleistungen. Sowohl für die
Probe mit komplett dotierter Elektronenbarriere als auch für die Probe mit undotierter Elektronen-
barriere (die eigentlich aufgrund der dickeren Pufferschicht eine etwas größere Ausgangsleistung
zeigen sollte) findet man eine deutlich geringere optische Leistung als für die Probe mit teilweise
dotierter Elektronenbarriere. Dabei unterscheiden sich die maximale und minimale Leistung um
den Faktor drei. Weitere Wachstumsversuche, bei denen der letzte Teil des Spacers p-dotiert war,
führten zu ähnlichen Ergebnissen. Auch für diese Strukturen wurden deutlich geringere optische
Leistungen gemessen als für LEDs mit undotiertem Spacer. Für den Startpunkt der p-Dotierung
gilt also: so nah wie möglich an der aktiven Zone, ohne dass die Effizienz durch Diffusion von Mg
in den QW wieder verringert wird. Dazu scheint es notwendig zu sein, die Abstandsschicht (den
Spacer) von etwa 8-10 nm und die erste Hälfte der Elektronenbarriere (weitere 4 nm) undotiert zu
lassen und erst danach mit der Mg-Dotierung zu beginnen.

Oberhalb der Elektronenbarriere ist die p-dotierte GaN-Deckschicht angeordnet. Auch hier kann
man noch nicht die höchstmögliche Mg-Dotierung einstellen, da es sonst wiederum zur deutlichen
Verringerung der optischen Ausgangsleistung kommt. Daher wird am Anfang der Deckschicht eine
Ladungsträgerkonzentration von etwa 1-2·1017 cm-3 eingestellt. Die meisten der hier vorgestellten
Proben wurden mit einer konstanten Mg-Dotierung in der gesamten Deckschicht gewachsen. Es
hat sich allerdings als hilfreich erwiesen, den letzten Teil der Deckschicht (etwa 20 nm) unter den
Bedingungen zu wachsen, unter denen man den geringst möglichen Schichtwiderstand erreicht. So
entsteht eine ”hochleitende” Kontaktschicht, die für deutliche Verbesserungen in den elektrischen
Kennlinien sorgt.

5.3 Ergebnisse: blaue LEDs

In diesem Abschnitt sollen noch einmal die wesentlichen Aspekte der Optimierung der blau emit-
tierenden LED-Strukturen und ihre Ergebnisse zusammengefasst werden. Es hat sich gezeigt, dass
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Abbildung 5.9: Verlauf der IQE für verschiedene blau emittierende InGaN/GaN SQWs
und DQWs, die alle eine Vorbarriere besitzen. Im blauen Spektralbereich werden stan-
dardmäßig Effizienzen zwischen 40% und 60% bei Raumtemperatur erreicht. Die Ursa-
che der höheren Effizienz von BS1319 wird in Kapitel 6 noch besprochen.

die Bestimmung der IQE an MQW-Strukturen mit Problemen behaftet sein kann, da der Einfluss
von Effekten wie dem Ladungstransfer zwischen den einzelnen QWs nicht bekannt ist. Aus diesem
Grund wurde versucht, SQWs mit einer hohen IQE herzustellen. Dies war nur mit einer Vorbarrie-
re unterhalb der QWs möglich. Die Reduzierung der PL-Halbwertsbreite für die SQWs mit Vor-
barriere im Vergleich zu den Strukturen ohne Vorbarriere legt eine strukturelle Verbesserung des
QW-Unterbaus durch die Vorbarriere nahe. Wie Abbildung 5.9 zeigt, lassen sich so Werte für die
IQE bei Raumtemperatur zwischen 40% und 60% erreichen. Ebenfalls gezeigt ist der IQE-Verlauf
der Probe BS1319, die bei Raumtemperatur Werte oberhalb von 70% erreicht. Die Ursache für
die weitere Steigerung der IQE soll im nächsten Kapitel noch eingehender vorgestellt werden. An
dieser Stelle soll lediglich festgehalten werden, dass auch im blauen Spektralbereich noch höhere
Effizienzen möglich sind.

Die Ergebnisse der elektrischen Messungen an einer SQW-LED und einer DQW-LED sind in
Abbildung 5.10 dargestellt. Die optische Leistung des DQWs liegt mit 2,4 mW bei 20 mA noch
oberhalb der Werte, die für den SQW erreicht werden (1,5 mW @ 20 mA). Ein Grund dafür
ist wieder im Unterschied der Dicke der Pufferschichten zu sehen. Die Pufferschicht der DQW-
Probe war mit 3,4 μm doppelt so groß wie bei der SQW-Probe. Typischerweise finden wir eine
Erhöhung der optischen Leistung von 25%, wenn die Dicke der Pufferschicht von 1,7 μm auf
3,4 μm vergrößert wird. Rechnet man dies noch zur optischen Leistung der SQW-LED dazu, so
findet man im Rahmen der üblichen Schwankungen nahezu gleiche Leistungen für die SQW- und
DQW-Proben. Dies deckt sich mit den oben gezeigten Werten für die interne Quantenausbeute.

Unter Berücksichtigung der geringen Auskoppeleffizienz bei den ”on wafer” Messungen liegen
die so erreichten optischen Ausgangsleistungen durchaus im Bereich der Werte, die bei heutigen
kommerziellen Hochleistungs-LEDs erreicht werden. Bei einer Auskoppeleffizienz von 75% im
vergossenen Bauelement würde man daher mindestens eine um den Faktor 5 höhere Lichtleistung
erwarten. Die dann erreichbaren Lichtleistungen liegen deutlich oberhalb von 10 mW bei einem
Strom von 20 mA.

Zusätzlich wurden an den LED-Strukturen auch elektrische Messungen im gepulsten Betrieb
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Abbildung 5.10: Spannung und optische Leistung sowie berechnete EQE in Abhängig-
keit des Stroms für blau emittierende LEDs auf Basis einer DQW-Struktur (a) und einer
SQW-Struktur (b). Die Pufferschicht in der DQW-LED ist mit etwa 3,4 μm doppelt so dick
wie bei der SQW-Struktur.

sowie Elektrolumineszenzmessungen durchgeführt. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in
[218] zusammengefasst. Sowohl in der Peakposition als auch der Linienbreite beobachtet man eine
sehr gute Übereinstimmung zwischen den PL und EL-Ergebnissen. Weiterhin sieht man aus den
gepulsten Messungen, dass eine Erwärmung der LEDs durch die eingebrachte elektrische Leistung
bei den üblicherweise verwendeten Strömen bis 50 mA noch vernachlässigt werden kann. Die
Erwärmung stellt hier also kein Problem dar und wird daher im Folgenden nicht weiter betrachtet.





6 Optimierung langwelliger Lichtemitter

Im vorangegangenen Kapitel wurde gezeigt, dass trotz hoher Defektdichte blaue LEDs mit ei-
ner hohen Effizienz realisiert werden können. Durch Variation der Zusammensetzung der LED-
Strukturen kann mit den Gruppe III-Nitriden ein weiter Bereich des sichtbaren und ultravioletten
Spektrums abgedeckt werden. Allerdings findet man bei den bis heute realisierten Strukturen den
in Abbildung 6.1 schematisch dargestellten Zusammenhang zwischen Emissionswellenlänge und
IQE. Dabei treten drei charakteristische Bereiche auf:

1. Der Bereich hoher Effizienz im violetten und blauen Spektralbereich.

2. Eine stark abfallende IQE zu größeren Emissionswellenlängen. Dieser Bereich wird auch als
”green gap” bezeichnet.

3. Und eine ebenso stark abfallende IQE zu kürzeren Emissionswellenlängen im ultravioletten
Spektralbereich.

Wie bereits im vorigen Kapitel dargelegt, ergibt sich die Gesamteffizienz einer LED nach Glei-
chung 4.7 aus der IQE, der Injektionseffizienz sowie der Auskoppeleffizienz. Sowohl die Injekti-
onseffizienz als auch die Auskoppeleffizienz ändern sich allerdings im Bereich der starken Abfälle
der IQE zu kleineren beziehungsweise größeren Emissionswellenlängen nur unwesentlich. Da-
her ist zur Verbesserung der Effizienz der Nitrid-basierten LED-Strukturen im ultravioletten und
grünen Spektralbereich ein grundlegendes Verständnis der Mechanismen, die die interne Quanten-
ausbeute in diesen Bereichen limitieren, notwendig.

In diesem Kapitel sollen daher verschiedene Aspekte, die zur Realisierung hocheffizienter lang-
welliger Lichtemitter wichtig sind, besprochen werden. Dazu sollen zuerst die Probleme, die bei
der Herstellung grüner LEDs auftreten, erläutert werden. Insbesondere die Gründe für den Abfall
der IQE beim Übergang vom blauen in den grünen Spektralbereich werden in diesem Zusammen-
hang diskutiert. Darauf aufbauend wird eine Optimierungsstrategie für eine hohe IQE entworfen,
die das Wachstum von InxGa1-xN-Schichten mit hohem In-Gehalt und hoher struktureller Quali-
tät zwingend erforderlich macht. Verschiedene Wachstumsaspekte, die dazu wichtig sind, sollen
ebenfalls diskutiert werden.

Aufbauend auf diesem Wissen werden dann im nächsten Kapitel die entwickelten Optimierungs-
strategien auf In-freie UV-emittierende GaN/AlGaN Strukturen übertragen.

6.1 Ursachen des Effizienzabfalls im Grünen

Prinzipiell kann die Emissionswellenlänge der InxGa1-xN/GaN-basierten LED-Strukturen durch
Variation der QW-Dicke und durch Varation des In-Gehalts der QWs über einen großen Wellen-
längenbereich eingestellt werden. Der Zusammenhang zwischen In-Gehalt, QW-Dicke und Emis-
sionsenergie wurde bereits in Abbildung 2.9 dargestellt. Im Allgemeinen werden zwei Gründe für
die Abnahme der Effizienz im Grünen genannt:

77
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Abbildung 6.1: Schematische Darstellung des Verlaufs der IQE in Abhängigkeit
der Emissionswellenlänge für die auf Basis der Gruppe III-Nitride realisierten LED-
Strukturen. Typisch ist der Bereich hoher Effizienz im violetten und blauen Spektral-
bereich sowie der Abfall zu kleineren und größeren Emissionswellenlängen.

• Die für höhere Emissionswellenlängen notwendigen höheren In-Gehalte führen zu einer grö-
ßeren Verspannung des QWs und damit zu einem größeren piezoelektrischen Feld im QW.
Dadurch kommt es bei grünen LEDs im Vergleich zu blauen LEDs zu einer stärkeren Ab-
nahme des Überlapps der Wellenfunktionen von Elektronen und Löchern. Aus diesem Ge-
sichtspunkt heraus muss die Effizienz grüner LEDs geringer sein als bei blauen LEDs.

• Der zweite Aspekt bezieht sich auf die strukturelle Qualität der InxGa1-xN-Schichten mit
höherem In-Gehalt. Im allgemeinen geht man davon aus, dass die Qualität der Schichten mit
steigendem In-Gehalt deutlich abnimmt (siehe dazu zum Beispiel [235–237]).

Zum besseren Verständnis der Prozesse, die die IQE bei Raumtemperatur limitieren, sollen im
Folgenden die verschiedenen thermisch aktivierten Verlustmechanismen noch einmal genauer dis-
kutiert werden. Insbesondere die Unterschiede zwischen blauen und grünen Lichtemittern sind
dabei von Bedeutung.

6.1.1 Welche Faktoren limitieren die IQE bei Raumtemperatur?

Die drei thermisch aktivierten Verlustmechanismen, die bei den feldbehafteten QWs von Bedeu-
tung sind, wurden bereits in Abschnitt 4.4.3 eingeführt. Im einzelnen spielen dabei die Lokalisie-
rungsenergie, die Exzitonenbindungsenergie und die Aktivierung über die Barrieren ein Rolle.

Lokalisierungsenergie

Abbildung 6.2(a) zeigt schematisch die Entstehung von Potentialfluktuationen aufgrund von Va-
riationen der Zusammensetzung des ternären QWs. Ebenso entstehen natürlich auch Fluktuatio-
nen im Potential durch Variationen in der QW-Dicke. Beides führt zur räumlichen Lokalisierung
der Ladungsträger bei tiefer Temperatur. Es konnte für blau/violett emittierende QW-Strukturen
(xIn=10%) gezeigt werden, dass die relativen Fluktuationen des In-Gehalts unterhalb von 10%
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Abbildung 6.2: a) Schematische Darstellung der Bildung von Potentialfluktuationen auf-
grund der Variation des In-Gehalts im ternären QW. Ebenso führen Variationen in der
QW-Dicke zu Potentialfluktuationen. b) Temperaturabhängigkeit der Übergangsenergie
eines blau beziehungsweise blau-grün emittierenden SQWs. Aus einem Fit werden Lo-
kalisierungsenergien von 19 meV beziehungsweise 21 meV bestimmt.

des Gesamt-Indiumgehalts und die Fluktuationen der QW-Dicke bei etwa 0,3 nm, also im Bereich
einer halben c-Gitterkonstante, liegen [202]. Für Proben mit einem In-Gehalt von xIn=12% fand
man weiterhin, dass die Lokalisierungsenergie Elok von der QW-Dicke abhängig ist. So liegt Elok

bei einem 2 nm breiten QW unterhalb von 5 meV und steigt bei einer QW-Dicke von 5 nm auf etwa
12 meV an [136]. In derselben Veröffentlichung wurde gezeigt, dass die Lokalisierungsenergie im
Rahmen der Messgenauigkeit mit der kleinsten bei IQE-Messungen auftretenden Aktivierungs-
energie übereinstimmt. Diese Messungen machen deutlich, dass die Größe von Elok auch einen
Einfluss auf den Verlauf der IQE besitzt.

Aufgrund der größeren QW-Dicke oder des höheren In-Gehalts, die für größere Emissionswel-
lenlängen notwendig sind, erwartet man für die längerwelligen InxGa1-xN/GaN-basierten QWs
auch eine größere Lokalisierungsenergie. Üblicherweise wird die Lokalisierungsenergie aus tem-
peraturabhängigen Messungen der Übergangsenergie bestimmt. Dies ist in Abbildung 6.2(b) für
zwei SQWs, die bei Raumtemperatur bei 453 nm beziehungsweise bei 492 nm emittieren, gezeigt.
Zur besseren Vergleichbarkeit der Daten wurden die Peakpositionen auf die Emissionsenergie bei
T = 15 K normiert. Das hier beobachtete s-förmige Verhalten der Peakposition in Abhängigkeit
der Temperatur ist typisch für Halbleiterstrukturen, in denen eine Lokalisierung der Ladungsträ-
ger stattfindet. Dabei kann die Rotverschiebung der Emissionsenergie bei niedrigen Temperaturen
durch die nicht vollständige Thermalisierung der Ladungsträger erklärt werden [238]. Durch ei-
ne Temperaturerhöhung können die Ladungsträger die flachen Energiebarrieren überwinden und
relaxieren so nach und nach in tiefere Zustände. Interessant ist dann der weitere Anstieg der Über-
gangsenergie mit weiter steigender Temperatur, der hier zwischen T = 100 K und 150 K einsetzt.
Dieser wird durch die eigentliche Lokalisierung der Exzitonen in lokalen Potentialminima auf-
grund der Potentialfluktuationen im QW hervorgerufen. Mit steigender Temperatur werden die
Exzitonen aufgrund ihrer größeren kinetischen Energie zunehmend aus den Minima in freie Zu-
stände angeregt. Dadurch kommt es wieder zu einem Anstieg der Übergangsenergie [239–241].
Erst ab etwa T = 250 K beobachtet man wieder eine Verringerung der Übergangsenergie, wie sie
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auch bei Volumenmaterial ohne Lokalsierung beobachtet wird.
Zur Bestimmung der Lokalisierungsenergie aus diesen Daten müssen diese durch ein Modell

angepasst werden. Üblicherweise nutzt man zur Beschreibung der Temperaturabhängigkeit der
Bandlücke eines Halbleiters (oder wie hier der Übergangsenergie) die empirische Varshni-Relation
[242]:

Eg(T ) = Eg(0) − α · T 2

β + T
. (6.1)

Dabei sind α sowie β materialspezifische Größen. Viña et al. konnten zeigen, dass die Tempera-
turabhängigkeit der Bandlücke ebensogut durch eine auf der Bose-Einstein-Statistik beruhenden
Funktion angefittet werden kann [243]. Diese Vorgehensweise besitzt im Gegensatz zur rein em-
pirisch gefundenen Varshni-Funktion ihre physikalische Grundlage in der Statistik der Phononen
Absorptions- und Emissionsprozesse, die über die Elektron-Phonon-Wechselwirkung zur Tempe-
raturabhängigkeit der Bandlücke beitragen. Für die Bandlücke gilt dabei:

Eg(T ) = a − b

(
1 +

2

eΘ/T−1

)
. (6.2)

a und b sind Fitparameter, während Θ der mittleren Phononentemperatur entspricht. Die beiden
Formeln beschreiben lediglich eine Verkleinerung von Eg mit steigender Temperatur. Effekte wie
die Lokalisierung der Ladungsträger bei tiefer Temperatur werden dabei noch nicht berücksich-
tigt. Für InxGa1-xN/GaN-basierte QWs konnten Eliseev et al. zeigen, dass die Lokalisierung der
Exzitonen durch eine modifizierte Varshni-Formel beschrieben werden kann [244]. Die Auto-
ren gehen dabei von einer Gaußverteilung der Zustandsdichte für Elektronen und Löcher aus. In
Boltzmann-Näherung ergibt sich dann aus der Faltung der beiden Gaußfunktionen ein Spektrum,
das einen temperaturabhängigen Term enthält. Danach verringert sich die Bandlücke um den Be-
trag σ2/(kT ), wobei σ2 dabei als Maß für die Lokalisierungsenergie Elok angesehen werden kann.
Die Temperaturabhängigkeit der Übergangsenergie wurde hier daher nach:

Eg(T ) = a − b

(
1 +

2

eΘ/T−1

)
− σ2

kT
(6.3)

aus einer Kombination von Gleichung 6.2 und dem Lokalisierungsterm σ2/(kT ) angefittet. In
Abbildung 6.2(b) sind neben den Messdaten auch die Ergebnisse der Fits nach Gleichung 6.3
dargestellt. Wie oben beschrieben, ist Gleichung 6.3 nicht für den anfänglichen Abfall der Über-
gangsenergie (im gezeigten Beispiel zwischen T = 15 K und 100 K) gültig, da dort die Ladungsträ-
ger nicht vollständig thermalisiert sind. Daher werden für sinnvolle Ergebnisse nur die Messdaten
oberhalb des Wendepunkts der Kurven bei etwa 150 K zur Auswertung herangezogen. Für die bei-
den Proben ergibt sich dann eine Lokalisierungsenergie von 19 meV beziehungsweise von 21 meV.
Die Werte für Elok liegen für die blau beziehungsweise blau-grün emittierenden QWs damit ober-
halb der Werte, die man für violett emittierende QWs findet. In Abbildung 6.2(b) sind zuätzlich die
nach Gleichung 6.3 gefitteten Kurven mit σ = 0 meV dargestellt. Dabei erkennt man, dass für die
hier untersuchten InxGa1-xN/GaN-QWs der Einfluss der Lokalisierung auf die Übergangsenergie
wesentlich größer ist als die übliche Verkleinerung der Bandlücke mit steigender Temperatur bei
reinen Band-Band-Übergängen.

Interessant ist in diesem Zusammenhang auch, dass für AlxGa1-xN-Volumenmaterial gezeigt
werden konnte, dass die Lokalisierungsenergie und die PL-Linienbreite nahezu linear miteinan-
der verknüpft sind [190]. Daher würde man auch für InxGa1-xN/GaN-QWs eine Zunahme der
PL-Linienbreite mit steigender Emissionswellenlänge erwarten. Dies wird in Kapitel 6.4.1 noch
ausführlicher diskutiert.
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Die gezeigten Messungen der Lokalisierungsenergie lassen verschiedene Schlüsse bezüglich der
Effizienz langwelliger Nitrid-basierter Lichtemitter sowie den der Defektabschirmung zugrunde
liegenden Modellen zu:

1. Die erwartete und experimentell gefundene Zunahme der Lokalisierungsenergie mit stei-
gender Emissionswellenlänge resultiert aus den zunehmenden Potentialfluktuationen inner-
halb der QWs. Im ”Lokalisierungs-Modell” wird allerdings auch die hohe IQE bei den
InxGa1-xN/GaN-QWs auf die Potentialfluktuationen in den QWs zurückgeführt (siehe Ab-
schnitt 2.4). Die generell beobachtete Abnahme der IQE mit steigender Emissionswellen-
länge (siehe Abbildung 6.1) kann in diesem Modell nicht mit den gezeigten experimentellen
Ergebnissen in Einklang gebracht werden.

2. Im Allgemeinen besteht das Ziel, LEDs mit einer möglichst hohen optischen Ausgangslei-
stung herzustellen. Dazu benötigt man entweder großflächige LEDs oder sehr hohe Strom-
dichten in kleineren Strukturen. In beiden Fällen tritt das Problem des ”current crowdings”
auf [245]. Dieser Effekt bewirkt eine Verringerung der Effizienz der LEDs bei hohen Strom-
dichten. Zwar ist der Effekt für InxGa1-xN/GaN-basierte Laserstrukturen noch wesentlich
wichtiger, dennoch muss er auch bei LED-Strukturen berücksichtigt werden. Es wird erwar-
tet, dass die Auswirkungen des ”current crowdings” durch homogenere QWs mit geringeren
Potentialfluktuationen verringert werden können. Wenn also das Modell der Selbstabschir-
mung der Defekte durch eine Potentialbarriere im Bereich der V-pits (siehe wieder Abschnitt
2.4) den Mechanismus der Defektabschirmung korrekt beschreibt und die Kompositionsfluk-
tuationen nicht für die hohen Effizienzen verantwortlich sind, kann eine minimale Lokali-
sierungsenergie als Parameter zur Optimierung der aktiven Zone genutzt werden.

Exzitonenbindungsenergie

Die mittlere Aktivierungsenergie, die mit der Exzitonenbindungsenergie verknüpft ist, ändert sich
ebenfalls bei einer Variation des In-Gehalts beziehungsweise der QW-Dicke. In Abschnitt 2.3.4
wurde bereits gezeigt, dass R∗

2d, �F
für die Berechnung der Übergangsenergie der QWs benötigt

wird. Abbildung 6.3 zeigt jetzt einen Teil der Ergebnisse dieser Berechnungen: die Abhängigkeit
von R∗

2d, �F
von xIn und dQW . Man erkennt, dass die Exzitonenbindungsenergie mit steigender QW-

Dicke deutlich abnimmt. Lediglich für QWs mit einer Dicke unterhalb von 2 nm liegt R∗
2d, �F

ober-
halb der Exzitonenbindungsenergie des GaN-Volumenmaterials von 26,8 meV. Interessanterweise
findet man in den Rechnungen eine Zunahme der Bindungsenergie mit steigendem In-Gehalt.

Thermische Anregung über die Barrieren

Bei höheren Temperaturen tritt zusätzlich eine thermische Anregung der Ladungsträger aus dem
QW über die Barrieren auf. Die Anregung kann dabei sowohl in die umgebenden GaN-Barrieren
als auch in die dünneren QWs auf den Innenflächen der V-pits stattfinden. Eine genauere Unter-
suchung dieser Zusammenhänge findet sich in [161]. Es wird erwartet, dass auch diese Aktivie-
rungsenergie mit steigendem In-Gehalt zunimmt, da es durch die Erhöhung des In-Gehalts zu einer
Verringerung der Bandlücke des QWs kommt, während das GaN-Barrierenmaterial nicht geändert
wird.
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Abbildung 6.3: Exzitonenbindungsenergie als Funktion der QW-Dicke (a) bezie-
hungsweise des In-Gehalts (b) in einem InxGa1-xN/GaN-QW. Der Wert für GaN-
Volumenmaterial liegt bei 26,8 meV.

6.1.2 Abfall der IQE: Einfluss des elektrischen Feldes

Der starke Einfluss des elektrischen Feldes auf die Quantenausbeute bei Raumtemperatur soll mit
Abbildung 6.4(a) demonstriert werden. Darin werden die IQE-Verläufe zweier im blauen Spetral-
bereich emittierender DQWs miteinander verglichen. Die aktive Zone der beiden Strukturen ist
unter ähnlichen, aber nicht denselben Bedingungen gewachsen worden. Daher ist ein quantitativer
Vergleich der Effizienzen zwischen den beiden Proben nur schwer möglich. Dennoch zeigt schon
dieser einfache Vergleich, dass die Schichtdicke und damit das piezoelektrische Feld innerhalb des
QWs maßgeblichen Einfluss auf die Effizienz der LED-Strukturen besitzt.

Um das oben Gesagte weiter zu untermauern, sind in Abbildung 6.4(b) die Ergebnisse der Be-
rechnung des Überlappquadrats (das proportional zur Oszillatorstärke ist) für verschiedene QW-
Dicken und In-Gehalte dargestellt. Während für dünne QWs (≈ 1,5 nm) der Überlapp mit steigen-
dem In-Gehalt nahezu unverändert bleibt, zeigen die dickeren QWs eine wesentlich stärkere Ab-
nahme. Schon bei einer QW-Dicke von 2 nm kommt es zu einer Abnahme des Überlapps um den
Faktor 2 bei einer Erhöhung des In-Gehalts von 10% auf 30%. Dieselbe Erhöhung des In-Gehalts
führt dann schon bei 3 nm dicken QWs zu einer Verringerung des Überlapps um eine Größenord-
nung. Der starke Effizienzabfall zu größeren Emissionswellenlängen ist also maßgeblich durch die
starke Abnahme der Oszillatorstärke bedingt.

6.2 Optimierungsstrategie für grüne LEDs

Aus den oben dargelegten Punkten, die zu einer Limitierung der IQE bei Raumtemperatur führen,
kann eine Optimierungsstrategie für lanwelligere Lichtemitter entwickelt werden. In Abbildung
6.5 sind die In-Gehalte und QW-Dicken, die für eine Emissionswellenlänge von 460 nm bezie-
hungweise 520 nm notwendig sind, gegeneinander aufgetragen. Daneben ist in beiden Diagram-
men die berechnete Oszillatorstärke für die jeweiligen QW-Dicken und In-Gehalte eingezeichnet.
Für beide Emissionswellenlängen findet man bei abnehmender QW-Dicke und ansteigendem In-
Gehalt eine deutliche Zunahme der Oszillatorstärke. Höhere Effizienzen werden daher für dünnere
QWs mit größerem In-Gehalt erwartet. Wie groß dieser Effekt wirklich ist, soll an dem in Abbil-



6.3. In-Einbau beim MOVPE Wachstum 83

0 50 100 150 200 250 300

Temperatur (K)

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

IQ
E

(%
)

InGaN/GaN QW
exc = 380 nm

dQW 2 nm
xIn 17%

peak = 455 nm

dQW 5 nm
xIn 11%

peak = 471 nm

(a)

10 15 20 25 30

In-Gehalt (%)

5

10-2

2

5

10-1

2

5

1

U
be

rla
pp

qu
ad

ra
t(

w
.E

.)

dQW = 1,5 nm
dQW = 2,0 nm
dQW = 2,5 nm
dQW = 3,0 nm

..

InGaN/GaN-SQW
pseudomorph auf GaN

(b)

Abbildung 6.4: a) Verlauf der IQE für zwei DQW-Strukturen, die im blauen Spektralbe-
reich emittieren. Bei ähnlich gewachsener aktiver Zone zeigen die dickeren QWs eine
deutlich geringere Effizienz bei Raumtemperatur. b) Die Ursache dafür ist im piezoelek-
trischen Feld zu sehen, das mit steigender QW-Dicke zu einer deutlichen Reduzierung
des Überlapps von Elektronen- und Loch-Wellenfunktion führt.

dung 6.5(c) gezeigten Beispiel verdeutlicht werden. Für eine LED mit einer Emissionswellenlänge
von 460 nm wäre ein QW mit einer Dicke von 2,5 nm und einem In-Gehalt von 22% notwendig.
Für diese Struktur ergibt sich eine Oszillatorstärke von 0,06. Um auf eine Emissionswellenlänge
von 520 nm zu kommen, kann sowohl der In-Gehalt als auch die QW-Dicke variiert werden. Für
den Fall, dass der In-Gehalt konstant bleibt, muss die QW-Dicke auf 4 nm vergrößert werden.
Dabei würde die Oszillatorstärke allerdings um fast zwei Grössenordnungen auf einen Wert von
0,001 absinken. Für den Fall, dass die QW-Dicke bei 2,5 nm konstant gehalten wird, müsste der
In-Gehalt auf 29% zunehmen. Dadurch würde es lediglich zu einer Abnahme der Oszillatorstärke
um den Faktor 2 auf 0,03 kommen. Das Ergebnis der Rechnungen lässt sich daher wie folgt zusam-
menfassen: für hohe Effizienzen im grünen Spektralbereich sind dünne QWs mit hohem In-Gehalt
und (gleichbleibend) hoher Qualität erforderlich.

In diesem Zusammenhang ist der letztgenannte Punkt, die strukturelle Qualität der InxGa1-xN-
QWs von entscheidender Bedeutung. Die Rechnungen legen einen ”perfekten QW” mit atomar
glatten Grenzflächen zu Grunde. Inwieweit diese Annahme auch für hoch In-haltige QWs noch
gewährleistet ist, oder ob mit steigendem In-Gehalt zunehmende Grenzflächenrauigkeiten und die
Bildung von Defekten aufgrund der zunehmenden Verspannung entscheidenden Einfluss haben,
ist Gegenstand des nächsten Kapitels.

6.3 In-Einbau beim MOVPE Wachstum

In diesem Kapitel sollen verschiedene Punkte, die für das Wachstum hoch In-haltiger InxGa1-xN-
Schichten wichtig sind, besprochen werden. Dabei stehen verschiedene Fragen im Vordergrund.
So ist zu klären:

1. Wie kann der In-Gehalt in den QWs erhöht werden?

2. Welche weiteren Wachstumsparameter spielen eine Rolle?

3. Wie ändert sich die strukturelle Qualität der QWs mit steigendem In-Gehalt?
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Abbildung 6.5: Notwendige QW-Dicke bei gegebenem In-Gehalt, um eine Emissions-
wellenlänge von 460 nm (a) und 520 nm (b) zu erreichen. Zusätzlich ist für alle Kombi-
nationen von QW-Dicke und In-Gehalt die berechnete Oszillatorstärke eingezeichnet. c)
Wege von blau nach grün: beide dargestellten Möglichkeiten führen zu einer Abnahme
der Oszillatorstärke. Die Abnahme der Oszillatorstärke aufgrund des piezoelektrischen
Felds kann nur bei dünnen QWs minimiert werden. Damit wird deutlich: hohe Effizienzen
im Grünen erfordern dünne QWs mit hohem In-Gehalt.

4. Kann man auch bei steigendem In-Gehalt atomar glatte Grenzflächen erreichen?

5. Gibt es Limitierungen für den In-Einbau?

6.3.1 Schwierigkeiten bei der Realisierung hoch In-haltiger
Schichten

Bei der Herstellung hoch In-haltiger Schichten ergeben sich einige Probleme. An erster Stelle ist
dabei die Mischungslücke zu nennen, die nach theoretischen Berechnungen im ternären InxGa1-xN-
System auftreten sollte. So fanden Ho und Stringfellow, dass bei einer typischen Wachstumstem-
peratur von 800◦C, die Löslichkeit von InN in GaN bei weniger als 6% liegt [246]. Matsuoka
berichtet in diesem Zusammenhang von einer Temperaturabhängigkeit der Mischungslücke im
InxGa1-xN, die bei Tgr = 800◦C ebenfalls weite Bereiche des Zusammensetzungsbereichs abdeckt
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[247]. Allerdings widersprechen viele experimentelle Ergebnisse, in denen Schichten mit höhe-
rem In-Gehalt realisiert wurden, diesen Rechnungen. Experimentell konnte bisher nicht bestätigt
werden, dass im InxGa1-xN-System eine Mischungslücke auftritt. Ein Grund dafür kann die durch
Karpov theoretisch vorhergesagte Unterdrückung der Phasenseparation aufgrund der elastischen
Verspannung der InxGa1-xN-Schichten auf GaN sein [248].

Ein weiterer Effekt, der für das InxGa1-xN-Wachstum von Bedeutung sein kann, ist der von Hira-
matsu et al. beobachtete ”composition pulling effect” [249]. Beim heteroepitaktischen Wachstum
von InxGa1-xN auf GaN- und AlGaN-Pufferschichten finden die Autoren im Bereich der Grenz-
fläche InGaN-Schichten hoher kristalliner Qualität, die allerdings einen sehr geringen In-Gehalt
besitzen. Mit steigender Schichtdicke kommt es dann zur Abnahme der Schichtqualität bei gleich-
zeitigem Anstieg des In-Gehalts. Als Ursache wird die Verspannungsenergie genannt, die für einen
Ausschluss der In-Atome aus dem InxGa1-xN-Gitter im Anfangsstadium des Wachstums sorgen
soll. Die abrupte Zunahme des In-Gehalts scheint dabei mit der Relaxation der Schichten sowie der
Pitbildung zusammenzuhängen. Auch Scholz et al. berichten von einem verspannungsabhängigen
In-Einbau [105]. Sie beobachten gleichfalls geringere In-Gehalte für das Wachstum verspannter
Schichten.

Für das Wachstum von QW-Strukturen mit typischen Dicken von 1,5 nm bis 5 nm ist allerdings
schon das genaue Verständnis des Wachstums der ersten Monolagen von Bedeutung. Zusätzlich
müssen die Schichten verspannt auf der Unterlage aufwachsen. Sollte es bei hohen In-Gehalten
schon zur Relaxation der dünnen InxGa1-xN-Schichten kommen, würden die so zusätzlich erzeug-
ten Defekte zur Abnahme der Effizienz der LED-Strukturen führen. Für das MBE-Wachstum konn-
te gezeigt werden, dass die Wachstumsoberfläche je nach Polarität und eingestellten Flussverhält-
nissen mit ein bis zwei Lagen atomarem Indium bedeckt ist [250]. Dies wurde in der Literatur als
”surface segregation effect” bezeichnet. Auch für das MOVPE-Wachstum gibt es Untersuchungen,
die von einer Wachstumsverzögerung beim InxGa1-xN-Wachstum berichten [251]. Die Autoren fol-
gern aus Ihren Messungen, dass die GaN-Oberfläche erst mit einer Lage von In-Atomen bedeckt
sein muss, damit es im folgenden zum Wachstum der InxGa1-xN-QWs kommt. Je nach Wachs-
tumstemperatur kommt es dann beim Übergang vom InxGa1-xN-QW-Wachstum zum Wachstum
der GaN-Barrieren zu einer Reaktion der auf der Oberfläche verbliebenen Indium-Atome mit dem
Barrierenmaterial und somit zu einer effektiven Vergrößerung der QW-Dicke.

6.3.2 Einfluss der Wachstumstemperatur

Wie schon in Abschnitt 5.1.1 angesprochen, kann der In-Gehalt in den Schichten durch eine Absen-
kung der Wachstumstemperatur erhöht werden. Dieser Zusammenhang wurde bereits in den frühen
Arbeiten zum InxGa1-xN-Wachstum diskutiert [252]. Dabei spielt insbesondere das Abdampfen
von metallischem Indium von der Oberfläche, das den In-Einbau bei hoher Wachstumstemperatur
limitiert, eine Rolle.

Abbildung 6.6 zeigt die PL-Spektren einer Serie von SQWs, die bei gleicher Wachstumszeit,
aber unterschiedlicher Wachstumstemperatur im QW hergestellt wurden. Die Wachstumstempe-
ratur wurde dabei sukzessiv von Tgr = 800◦C , der Standard-Wachstumstemperatur der aktiven
Zone der blauen LED-Strukturen, auf Tgr = 740◦C abgesenkt. Es zeigt sich, dass es zu einer deut-
lichen Rotverschiebung in der Emissionswellenlänge der QWs mit sinkender Wachstumstempe-
ratur kommt. Unter der Annahme, dass die Wachstumsrate des QWs nicht von der Temperatur
abhängt, muss die Rotverschiebung aus einem höheren In-Gehalt des QWs resultieren. Neben der
Rotverschiebung findet man allerdings auch eine zunehmende Verbreiterung der PL-Linien. Bei
der Abnahme der Emissionsenergie von 2,6 eV auf 2,0 eV kommt es fast zu einer Verdopplung
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Abbildung 6.6: Raumtemperatur PL-Daten einer Serie von InxGa1-xN/GaN-SQWs, die
bei unterschiedlicher Wachstumstemperatur, aber gleicher Wachstumszeit hergestellt
wurden. Mit sinkender Wachstumstemperatur kommt es zu einer deutlichen Rotverschie-
bung der Peakposition.

der PL-Halbwertsbreite. Dadurch werden die PL-Spektren mit sinkender Emissionsenergie zuneh-
mend durch Fabry-Perot-Interferenzen geprägt.

Der Zusammenhang zwischen Wachstumstemperatur und In-Gehalt ist in Abbildung 6.7 dar-
gestellt. Dabei sind verschiedene ”Arten” von Proben im Diagramm eingezeichnet. So wurde der
In-Gehalt von InxGa1-xN/GaN-MQWs und von dicken InxGa1-xN-Schichten (20-30 nm) aus Rönt-
genmessungen bestimmt. Für SQWs, die mit XRD nicht untersucht werden können, wurde der
In-Gehalt aus PL-Messungen abgeschätzt. Unter hoher Anregungsleistung, die im Bereich einiger
MW/cm2 lag, sind die internen elektrischen Felder im QW abgeschirmt. Aus der Übergangsener-
gie kann dann unter Vernachlässigung der Quantisierung der In-Gehalt der QWs bestimmt werden.
Während oberhalb von Tgr = 850◦C fast kein Indium in die Schichten eingebaut wird, kommt es
unterhalb dieser Temperatur zu einem deutlichen Anstieg der Indiumkonzentration. Man erkennt,
dass es scheinbar zwei verschiedene Typen von Proben gibt. Vor allem bei den dicken InxGa1-xN-
Schichten, aber auch bei einigen MQW-Strukturen kommt es schon zu einer Sättigung der Indi-
umkonzentration bei etwa 23%. Der zweite Probentyp, vor allem SQWs und einige MQWs, zeigt
erst eine Sättigung des In-Gehalts bei etwa 30%. Auch für die hier untersuchten Proben spielen
offensichtlich die Unterlage und Einflüsse der Verspannung eine Rolle. Die Temperaturabhängig-
keit der beiden unterschiedlichen xIn = f(T ) - Verläufe lässt sich über ein thermisch aktiviertes
Verhalten beschreiben. Dazu wurde folgende Fitfunktion verwendet:

xIn(T ) =
a

1 + b · exp(c/kT )
. (6.4)

Dabei sind a und b Fitparameter, c entspricht einer Aktivierungsenergie für den In-Einbau bezie-
hungsweise die In-Desorption. Man geht davon aus, dass der In-Einbau bei hohen Temperaturen
durch die Zerlegung der InxGa1-xN-Schichten limitiert wird. Bei diesem Prozess kommt es zu
einem Aufbrechen der Bindungen zwischen N und In/Ga, die an der Oberfläche verbleibenden
Metallatome können, wenn sie nicht mehr in die Schicht eingebaut werden, abdampfen. Die Ga-N
Bindung ist im Bereich des starken Abfalls der In-Konzentration zwischen Tgr = 800◦C - 850◦C
noch stabil. Andererseits ist auch der N2- und der Ga-Dampfdruck über GaN kleiner als der N2-
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Abbildung 6.7: Zusammenhang zwischen Wachstumstemperatur und In-Gehalt der
InxGa1-xN-Schichten. Der In-Gehalt wurde für dicke InxGa1-xN-Schichten und MQWs
mittels XRD bestimmt. Für die SQWs wurde der In-Gehalt aus PL-Messungen unter
hoher Anregungsleistung abgeschätzt.

und der In-Dampfdruck über InN. Mit steigender Temperatur wird es also vermehrt zum Aufbre-
chen der In-N Bindungen und zum anschließenden Abdampfen von In kommen, während die Ga-N
Bindungen weiterhin stabil sind. Dies führt zur beobachteten Verringerung der In-Konzentration
mit steigender Wachstumstemperatur.

Fittet man jetzt die experimentellen Daten mit dem höheren In-Gehalt mit Gleichung 6.4, so
ergibt sich eine Aktivierungsenergie von 3,7 eV. Dieser Wert deckt sich gut mit Literaturdaten von
Ambacher et al. , die für die Stickstoffdesorption eine Aktivierungsenergie von 3,48 eV für InN
und von 3,94 eV für GaN gefunden haben [184]. Diese Ergebnisse legen nahe, dass der limitie-
rende Mechanismus im Aufbrechen der Bindungen und der Desorption von Stickstoff begründet
liegt. Die verbleibenden metallischen In-Atome können dann nicht mehr in die Schicht eingebaut
werden. Über die Aktivierungsenergie der In-Desorption kann aus den vorliegenden Messungen
keine Aussage getroffen werden.

Auf der anderen Seite wirft die Sättigung des In-Gehalts bei niedrigen Wachstumstemperaturen
sofort die Frage auf, wie Schichten mit noch höherem In-Gehalt realisiert werden können 1. Daher
soll im folgenden Abschnitt der Einfluss von weiteren Wachstumsparametern, insbesondere dem
V/III-Verhältnis, der Wachstumsrate, dem In/Ga-Verhältnis und dem Totaldruck, diskutiert werden.

6.3.3 Optimierung weiterer Wachstumsparameter

In Abbildung 6.8 sind die Tieftemperatur PL-Spektren verschiedener SQWs gezeigt, die mit
unterschiedlicher Wachstumsrate und unterschiedlichem V/III-Verhältnis auf identischen GaN-
Pufferschichten abgeschieden wurden. Ausgangspunkt dieser Versuche ist Probe BS975 (grün),

1Neue Experimente, bei denen MQWs mit Tgr < 700◦C gewachsen wurden, zeigen, dass In-Gehalte knapp unterhalb
von 50% realisiert werden können (siehe dazu Abschnitt 6.6). Allerdings ergibt sich für diese Proben eine Dis-
krepanz zwischen dem aus XRD-Messungen ermittelten In-Gehalt und der mit PL gemessenen Übergangsenergie.
Zur endgültigen Klärung dieser Fragestellungen sind daher weitere Wachstumsexperimente notwendig.
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Abbildung 6.8: Einfluss der Wachstumsrate und des V/III-Verhältnisses auf die Emissi-
onsenergie. Für Schichten mit hohem In-Gehalt ist ein hoher Ammoniakfluss / ein hohes
V/III-Verhältnis notwendig.

die als Referenzprobe für die weiteren Versuche fungiert. Der QW-Bereich dieser Probe wurde bei
einer Temperatur von Tgr = 780◦C , einem TMIn-Fluss von 75 sccm, einem TEGa-Fluss von 15
sccm mit einer Wachstumszeit tQW = 90 s gewachsen. Im Gegensatz dazu wurde für BS976 (blau)
die Wachstumsrate um den Faktor 1/3 reduziert, d.h. sowohl TEGa und TMIn als auch NH3-Fluss
wurden um 1/3 zurückgenommen, und im Gegenzug dazu die Wachstumszeit um 1/3 erhöht. Da-
durch ergibt sich eine QW-Dicke, die 12,5% unter derer von BS975 liegt. In den PL-Messungen
findet man eine Blauverschiebung von etwa 115 meV. Aus den Rechnungen zur Übergangsener-
gie ergibt sich in guter Übereinstimmung zur Messung eine Blauverschiebung von etwa 100 meV
bei einer Reduktion der Schichtdicke von 2,5 nm auf 2,2 nm und gleichbleibendem In-Gehalt von
25%. Aufgrund der im vorigen Kapitel gezeigten starken Abhängigkeit des In-Gehalts von der Re-
aktortemperatur muss auch die Zusammensetzung der Gasphase in die Überlegungen einbezogen
werden. Für BS976 wurde der NH3-Fluss reduziert, die Differenz aber durch das N2-Trägergas
aufgefüllt, um den Gesamtfluss durch den Reaktor konstant zu halten. Die geringere thermische
Leitfähigkeit von N2 im Vergleich zu NH3 führt aber zu einer höheren Temperatur an der Wachs-
tumsfront. Dies führt dann zu einer Verringerung des In-Gehalts bei BS976. Durch diesen Effekt
lässt sich auch die im Vergleich zu den Rechnungen größere experimentell gefundene Blauver-
schiebung verstehen.

Zur besseren Bewertung des In-Einbaus müssen allerdings nominell gleich dicke QWs mitein-
ander verglichen werden. Dazu wurde in einem weiteren Versuch eine Probe (BS982, rot) mit
reduzierter Wachstumsrate und verlängerter Wachstumszeit (Parameter wie bei BS976), aber mit
erhöhtem NH3-Fluss (wie bei BS975) gewachsen. In der PL findet man für diese Probe eine Über-
gangsenergie, die im Vergleich zu beiden Vorgängerproben deutlich rotverschoben ist. Zusätzlich
beobachtet man trotz der Rotverschiebung der PL-Linie eine signifikante Verringerung der Linien-
breite für diese Probe. Beides zeigt, dass unter diesen Wachstumsbedinungen mehr In homogener
in die Schichten eingebaut wird. Um eine Rotverschiebung von 200 meV bei einer konstanten
QW-Dicke von etwa 2,2 nm zu erreichen, ist eine Erhöhung des In-Gehaltes von etwa 5% notwen-
dig. Dieses Verhalten kann folgendermaßen verstanden werden: im Falle einer hohen Stickstoff-
Desorptionsrate kann es zu einer Situation kommen, in der Stickstoff nicht mehr ausreichend an



6.3. In-Einbau beim MOVPE Wachstum 89

Tabelle 6.1: In-Gehalte dicker InxGa1-xN-Schichten, die alle bei Tgr = 760◦C auf iden-
tisch gewachsenen GaN-Pufferschichten abgeschieden wurden. Variiert wurde der Ge-
samtfluss (und damit das V/III-Verhältnis) und der Totaldruck im Reaktor. Die In-Gehalte
und Relaxationsgrade wurden aus XRD-Messungen bestimmt.

Gesamtfluss Totaldruck xIn Relaxationsgrad
BS1117 4,8 slpm 200 mbar 20,8 % 32,9 %
BS1119 5,6 slpm 200 mbar 21,3 % 19,8 %
BS1121 6,0 slpm 200 mbar 21,3 % 16,0 %
BS1127 6,0 slpm 150 mbar 22,3 % 13,4 %
BS1154 6,0 slpm 100 mbar 22,5 % 9,9 %

der Wachstumsoberfläche vorhanden ist. Die Zerlegung der InxGa1-xN-Schicht läuft dann schnel-
ler ab. Somit ist der effektive In-Einbau in die Schichten deutlich erschwert. Die besten Resul-
tate bezüglich des In-Einbaus in die InxGa1-xN-QWs wurden daher konsequenterweise bei nied-
rigen Wachstumsraten und hohem NH3-Fluss erreicht. Dieser Aspekt wird mit weiter sinkender
Wachstumstemperatur immer mehr an Bedeutung gewinnen, da dann die Ammoniakzerlegung als
limitierender Faktor zum Tragen kommt.

Weiterhin wurde der Einfluss von Gesamtfluss und Totaldruck auf den In-Einbau untersucht. Da-
zu wurden InxGa1-xN-Schichten mit einer Dicke von etwa 30 nm, die in GaN Barrieren eingebettet
waren, als Teststrukturen verwendet. Der Vorteil dieser Teststrukturen war, dass sie sowohl mit PL
als auch mit XRD sehr einfach zu charakterisieren waren. Tabelle 6.1 zeigt die Ergebnisse der Un-
tersuchungen. Die angegebenen In-Gehalte und Relaxationsgrade wurden mittels XRD bestimmt.
Man sieht, dass es zu einem leichten Anstieg des In-Gehalts mit steigendem Gesamtfluss kommt.
Dabei wurde der höhere Gesamtfluss vor allem durch eine Erhöhung des NH3-Flusses erreicht.
Die beobachtete Zunahme von xIn steht daher im Einklang mit den oben gezeigten Ergebnissen
für SQWs. Bei abgesenkter Reaktortemperatur kann der In-Gehalt der Schichten durch einen höhe-
ren NH3-Fluss vergrößert werden. Man erkennt weiterhin, dass diese Schichten teilrelaxiert sind.
In der Literatur wird berichtet, dass InxGa1-xN-Schichten mit einem In-Gehalt von 10%-12% und
einer Dicke von 100 nm noch vollverspannt auf GaN aufwachsen. Allerdings wurden auch dort
für Schichten mit einem In-Gehalt im Bereich von 20% Anzeichen einer teilweisen Relaxation be-
obachtet [105]. Wie bereits in Abschnitt 6.3.1 angesprochen, wurde für InxGa1-xN-Schichten all-
gemein eine höhere Materialqualität gefunden, wenn diese vollverspannt waren. Daher kann auch
hier der Verspannungsgrad als Kriterium für die Schichtqualität angesehen werden. Es deutet sich
an, dass mit steigendem In-Gehalt aufgrund des erhöhten Gesamtflusses auch der Relaxationsgrad
abnimmt. Allerdings ist die gemessene Erhöhung des In-Gehalts durch den erhöhten Gesamtfluss
kleiner als erwartet. Es wurden erste Versuche durchgeführt, bei denen das Wachstum bei 6 slpm
auf die QW- und LED-Strukturen übertragen wurde. Dabei hat sich bisher nur eine Verschlechte-
rung der Ausgangsleistung der LEDs gezeigt. Hierfür ist also eine weitere Optimierung notwendig.

Ein ähnliches Verhalten wie bei der Erhöhung des Gesamtflusses beobachtet man bei Absenkung
des Totaldrucks. Mit sinkendem Totaldruck kommt es zu einer leichten Zunahme des In-Gehalts
der Schichten und gleichzeitig zu einer Verringerung des Relaxationsgrads. Die Druckabhängig-
keit der Zusammensetzung der ternären InxGa1-xN-Schichten deutet, in Analogie zum AlxGa1-xN-
Wachstum (siehe dazu [253] und Kapitel 7), auf den Einfluss von Vorreaktionen in der Gasphase
hin. Durch eine Verringerung des Reaktordrucks wird der Einfluss von Vorreaktionen verringert,
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so dass es zu einem besseren In-Einbau bei höherer Schichtqualität (geringerem Relaxationsgrad)
kommen kann.

Es zeigt sich also, dass für hoch In-haltige Schichten neben einer abgesenkten Wachstumstem-
peratur auch die anderen Wachstumsparameter angepasst werden müssen. Dazu ist es notwendig,
parallel zur Absenkung der Wachstumstemperatur das V/III-Verhältnis zu steigern. Sowohl eine
Erhöhung des Ammoniakflusses, als auch eine Absenkung der Gruppe III-Flüsse, also eine Re-
duzierung der Wachstumsrate, führen bei abgesenkter Reaktortemperatur zur Verbesserung der
Schichten. Da die Höhe des NH3-Flusses durch die Anlage limitiert ist und ein zu hoher NH3-
Verbrauch auch aus Kostengründen nicht erwünscht ist, bleibt bei niedriger Reaktortemperatur
lediglich die Reduktion der Wachstumsrate als Optimierungsparameter. Die Ergebnisse stehen
in sehr gutem Einklang zum InN-Wachstum, für das typischerweise V/III-Verhältnisse im hohen
105-Bereich verwendet werden [254, 255]. Zudem haben die Wachstumsversuche gezeigt, dass
für dickere InxGa1-xN-Schichten auch die Verringerung des Totaldrucks im Reaktor hilfreich sein
kann. Allerdings konnten diese Ergebnisse bisher noch nicht auf QW-Strukturen übertragen wer-
den. Im folgenden Kapitel sollen die Ergebnisse der Wachstumsoptimierung und deren Einfluss
auf die Effizienz und die optische Qualität der QWs und LEDs vorgestellt werden.

6.4 Qualität und Effizienz grüner QWs und LEDs

6.4.1 Die PL-Linienbreite als Homogenitätsmaß

Bereits in Abschnitt 4.4.2 wurde gezeigt, dass die PL-Linienbreite der InxGa1-xN-QWs sowohl
von der Qualität der QWs (Homogenität der In-Verteilung, Fluktuationen der QW-Dicke), als auch
aufgrund des elektrischen Feldes von xIn und dQW selbst abhängig ist. Die Basis der folgenden
Überlegungen bildet Gleichung 4.6. Danach führt sowohl ein steigender In-Gehalt, als auch eine
Zunahme in der QW-Breite zu einer Vergrößerung der Linienbreite der Übergänge. Da eine Ver-
größerung der Emissionswellenlänge ebenfalls sowohl durch die Zunahme des In-Gehalts als auch
durch die Zunahme der QW-Dicke erreicht werden kann, ist es äußerst schwierig, den Einfluss der
beiden Effekte auf die Halbwertsbreite zu trennen.

Wie bereits im Abschnitt zur Lokalisierungsenergie erwähnt, konnte für InxGa1-xN/GaN-QWs
mit niedrigem In-Gehalt gezeigt werden, dass die relativen Fluktuationen des In-Gehalts etwa 10%
betragen, während die Fluktuationen der QW-Dicke im Bereich einer halben c-Gitterkonstante lie-
gen [202]. Unter der Annahme, dass sich diese Ergebnisse auch auf Schichten mit höherem In-
Gehalt übertragen lassen, soll im Weiteren die Änderung der Linienbreite mit steigender Emissi-
onswellenlänge diskutiert werden. Wachstumstechnische Überlegungen verdeutlichen, dass diese
Annahme durchaus sinnvoll ist. Zum einen kann davon ausgegangen werden, dass die Fluktua-
tionen der QW-Dicke maßgeblich durch die Rauigkeit der Unterlage gegeben sind, auf die der
QW gewachsen wird. Alle im Weiteren gezeigten Messungen wurden an SQWs durchgeführt, bei
denen der QW auf einer Vorbarriere bei gleicher Tgr gewachsen wurde. Mit der Wachstumstem-
peratur der QWs wurde damit auch die Wachstumstemperatur der Vorbarriere angepasst. Bisher
gibt es keine Anzeichen dafür, dass dies die morphologische Qualität und damit die Raugigkeit
der Vorbarriere entscheidend ändert. Dennoch kann natürlich nicht ausgeschlossen werden, dass
bei abgesenkter Temperatur auch höhere Rauigkeiten in der Vorbarriere auftreten. Die zweite An-
nahme bezüglich einer gleichbleibenden relativen Fluktuation im In-Gehalt erscheint ebenfalls
sinnvoll. Mit der Zunahme des In-Gehalts kommt es aufgrund der größeren statistischen Fluktua-
tion der Zusammensetzung des QWs auch absolut zu größeren Variationen im In-Gehalt. Mit dem
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Abbildung 6.9: Änderung der PL-Linienbreite in Abhängigkeit der Emissionsenergie für
verschieden gewachsene SQW-Strukturen. Die FWHM wurde durch einen Fit an die
PL-Daten bei T = 15 K und niedriger Anregungsleistung (0,1 mW) bestimmt.

Ziel einer möglichst homogenen In-Verteilung, d.h. wenn verhindert werden kann, dass Effekte
wie clustern oder Phasenseparation auftreten, kann man in einer ersten Näherung davon ausgehen,
dass die relative Variation des In-Gehalts gleich bleibt.

Qualitative Auswertung der Linienbreiten

In Abbildung 6.9 sind die Halbwertsbreiten verschiedener SQWs in Abhängigkeit ihrer Emissions-
wellenlänge dargestellt. Die untersuchten Proben unterscheiden sich sowohl in ihrem In-Gehalt, als
auch in ihrer QW-Dicke. Zur Auswertung wurden die PL-Spektren bei tiefer Temperatur und nied-
riger Anregungsleistung herangezogen. Unter diesen Messbedingungen können die Auswirkungen
der temperaturabhängigen Linienverbreiterung und der Abschirmung des elektrischen Felds bei
hohen Ladungsträgerdichten minimiert werden. Die Halbwertsbreiten wurden dann durch einen
Gauß-Fit bestimmt, wobei zwei Phononrepliken sowie Fabry-Perot Interferenzen im Fit ebenfalls
berücksichtigt wurden. Man beobachtet, wie erwartet, eine Zunahme der Halbwertsbreite mit sin-
kender Emissionsenergie.

Für AlxGa1-xN-Schichten, die vollverspannt auf GaN-Pufferschichten gewachsen wurden, konn-
te gezeigt werden, dass die PL-Halbwertsbreite mit steigendem Al-Gehalt im Bereich von xAl =
5% bis etwa 50% nahezu linear ansteigt [256]. Die Zunahme der Linienbreite konnte für diese
Proben durch die rein statistisch bedingte Zunahme der Kompositionsfluktuationen erklärt wer-
den. Im Gegensatz dazu gab es für die ternären InxGa1-xN-Schichten eines InxGa1-xN/GaN-QWs
viele TEM-Untersuchungen, die zeigen, dass sich die In-Atome nicht rein statistisch verteilt ein-
bauen. Stattdessen wurde berichtet, dass es zur Bildung von Bereichen mit hohem In-Gehalt in
einer InxGa1-xN-Matrix mit niedrigerem In-Gehalt [257] oder sogar zur Bildung von InN-clustern
kommt [258]. Wie bereits in Abschnitt 2.4 erwähnt, konnten Smeeton et al. jedoch später zei-
gen, dass viele dieser Ergebnisse auf Schäden am QW durch den Elektronenbeschuss zurückge-
führt werden können [158]. Zur Klärung der Frage der lokalen In-Verteilung in hocheffizienten
InxGa1-xN/GaN-QWs (xIn = 0,19) haben Galtrey et al. Untersuchungen durchgeführt, die die 3-
dimensionale Bestimmung der chemischen Zusammensetzung auf einer Skala von nm zulassen
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und dabei ohne den Beschuss mit hochenergetischen Elektronen auskommen [259]. Die Ergeb-
nisse zeigen eine Binomialverteilung der Zusammensetzung des QWs und geben keine Hinweise
auf nichtstatistische Kompositionsfluktuationen. Daher wird im folgenden auch die Verteilung der
In-Atome innerhalb der InxGa1-xN-QWs als rein statistisch betrachtet.

Für die hier untersuchten InxGa1-xN/GaN-QWs muss allerdings zusätzlich noch der Effekt des
elektrischen Felds berücksichtigt werden. Am interessantesten ist dabei die Frage, wie sich die
Halbwertsbreite bei gleicher Emissionswellenlänge in Abhängigkeit von In-Gehalt und QW-Dicke
verändert. Für QWs mit der Dicke dQW,i und dem In-Gehalt xIn,i gilt nach Gleichung 4.6 unter
Vernachlässigung der Fluktuation der Quantisierungsenergien (und der vereinfachenden Annahme,
dass die einzelnen Größen einfach addiert werden können):

δEph(xIn,i, dQW,i) = δEg,QW,i + e · dQW,i · δFIn,i + e · FIn,i · δdQW,i . (6.5)

Vergleicht man jetzt die einzelnen Terme unter der Annahme gleicher Emissionsenergie, d.h. es
gilt:

xIn,1 > xIn,2 und dQW,1 < dQW,2 , (6.6)

so erhält man:

δEg,QW,1 > δEg,QW,2 , (6.7)

e · dQW,1 · δFIn,1 � e · dQW,2 · δFIn,2 , (6.8)

FIn,1 · δdQW,1 > FIn,2 · δdQW,2 . (6.9)

Tendenziell erwartet man also unter den oben genannten Voraussetzungen, dass die Linienbreite
von dünneren QWs mit höherem In-Gehalt oberhalb derer liegt, die für dickere QWs mit nied-
rigerem In-Gehalt gefunden wird. Für einige der untersuchten Proben wurde dieser Trend auch
experimentell bestätigt (siehe dazu die eingekreisten Proben in Abbildung 6.9). Man sieht also,
dass die PL-Linienbreite bei gegebener Emissionswellenlänge alleine noch kein Maß für die opti-
sche Qualität der QWs ist. Daher benötigt man die im folgenden Abschnitt gezeigte quantitative
Auswertung der Halbwertsbreiten.

Quantitative Auswertung der Linienbreiten

Für eine quantitative Auswertung ist es notwendig, die einzelnen Beiträge zur Linienbreite explizit
zu berechnen. Dabei muss beachtet werden, dass die unabhängigen Terme quadratisch addiert
werden. Für die Linienbreite ergibt sich dann [260]:

FWHM = 2, 36 · δEph = 2, 36 ·
√

(e · F · δdQW )2 + (e · dQW · δF + δEg)2 (6.10)

= 2, 36 ·
√(

δEg + e · dQW · F · δx

x

)2

+ (e · F · δdQW )2 .(6.11)

Der erste Term, die statistischen Fluktuationen der Bandlücke δEg, wird durch die Legierungsver-
breiterung hervorgerufen. δEg kann in Analogie zu dem von Schubert et al. eingeführten, und auf
AlxGa1-xAs angewendeten, Modell bestimmt werden [261]. Dabei ist die statistische Besetzung
der Kationenplätze durch Ga- und In-Atome verantwortlich für die Unordnung, die dann von den
strahlend rekombinierenden Exzitonen gesehen wird. Das dabei zu berücksichtigende Exzitonen-
volumen Vexc berechnet sich nach:

Vexc =
4

3
πa∗3 , mit : a∗ =

εr

μ/m0

· aB . (6.12)
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Es sind a∗ der Exzitonenbohrradius, μ die reduzierte effektive Masse des Exzitons, εr die Dielek-
trizitätszahl der Legierung und aB der Bohrradius (siehe Abschnitt 2.1.3). Sowohl εr(x) als auch
μ(x) können durch lineare Interpolation zwischen den Werten der binären Komponenten bestimmt
werden. Für die effektiven Massen werden folgende Werte eingesetzt: me,GaN = 0,2 m0, mh,GaN =
1,0 m0, me,InN = 0,07 m0 und mh,InN = 0,5 m0. Für die statische Dielektrizitätszahl wird sowohl
für GaN als auch für InN der Wert von 9,5 verwendet [262]. Damit erhält man einen kompositi-
onsabhängigen Exzitonenbohrradius von 30 Å für GaN und von 82 Å für InN.

Die mittlere Anzahl von In-Atomen innerhalb des Exzitonenvolumens ergibt sich dann aus der
Kationendichte k zu x · k · Vexc, wobei die Kationendichte mit dem Volumen der primitiven Ele-
mentarzelle des hexagonalen Kristalls Vc verknüpft ist:

k =
nk

Vc
, Vc = a2

0(x) · c0(x) · 0, 5 ·
√

3 . (6.13)

nk ist hier die Zahl der Kationen im Volumen Vc. Im Fall von hexagonalem GaN und hexago-
nalem InN gilt nk = 2. Die Gitterkonstanten a0(x) und c0(x) der Legierung können nach dem
Vegard’schen Gesetz ebenfalls aus der linearen Interpolation der Gitterkonstanten der binären Ver-
bindungen bestimmt werden. Für GaN beziehungsweise InN würde man danach Kationendichten
von 4,4·1022 cm-3 beziehungsweise 3,2·1022 cm-3 erhalten. Allerdings muss beachtet werden, dass
die untersuchten InxGa1-xN-QWs vollverspannt auf der GaN-Unterlage aufgewachsen werden. In
diesem Fall vergrößert sich die Kationendichte für pseudomorph gewachsenes InN auf 3,7·1022

cm-3.
Mit den oben beschriebenen Größen kann jetzt die Standardabweichung der Legierungszusam-

mensetzung σx über eine Binomialverteilung bestimmt werden. Es gilt nach [261]:

σx =

√
x · (1 − x)

k · Vexc
, (6.14)

woraus dann die Standardabweichung der Bandlücke σEg berechnet werden kann:

σEg =
dEg

dx
· σx . (6.15)

Für die Größe k · Vexc erhält man etwa 5000 für GaN und 85000 für InN, weshalb die Bedingung
k · Vexc · x(1 − x) � 10 im gesamten Kompositionsbereich erfüllt ist. Für diesen Fall kann die
Binomialverteilung durch eine Gaußverteilung angenähert werden. Dann gilt für die Linienbreite
der einfache Zusammenhang:

δEg = 2, 36 · σEg . (6.16)

Die Linienbreite, die sich aufgrund rein statistischer Fluktuationen der Besetzung der Kationen-
plätze ergibt, ist daher:

δEg = 2, 36 · dEg

dx
·
√

x · (1 − x)

k · Vexc
. (6.17)

In Abbildung 6.10(a) sind die Ergebnisse der beschriebenen Rechnungen gezeigt. Für die Varia-
tion der Bandlücke in Abhängigkeit des In-Gehalts wurde der lineare Zusammenhang aus Glei-
chung 2.32 verwendet. Dargestellt ist der Verlauf der berechneten Linienbreite als Funktion des
In-Gehalts sowohl für den Fall von relaxierten InxGa1-xN-Schichten als auch für den Fall, dass die
InxGa1-xN-Schichten pseudomorph auf einer GaN-Unterlage aufgewachsen werden. Die Linien-
breite ist, wie erwartet, für die binären Vebindungen GaN und InN null, da keine Kompositionsf-
luktuationen auftreten können. Die maximale Linienbreite liegt etwas oberhalb von 30 meV und
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Abbildung 6.10: a) Berechnete Linienbreite, die durch statistisch bedingte
Kompositionsfluktuationen bei ternären InxGa1-xN-Schichten auftritt. Die Werte sind als
untere Abschätzung zu verstehen, da zusätzlich auftretende Inhomogenitäten nicht be-
rücksichtigt sind. b) Vergleich zwischen gemessener Linienbreite und berechneten Wer-
ten unter Berücksichtigung von Fluktuationen der Dicke und des elektrischen Feldes.

wird bei einem In-Gehalt von etwa 30% erreicht. Die Hauptursache für die Asymmetrie im Verlauf
der Linienbreite liegt im Unterschied der effektiven Massen zwischen GaN und InN. Für die beiden
untersuchten Fälle von pseudomorph gewachsenen Schichten und relaxierten InxGa1-xN-Schichten
ergeben sich nur geringe Unterschiede im Verlauf der Linienbreite, da sich auch die Werte der
Kationendichte nicht stark unterscheiden.

Im Fall der hier betrachteten QW-Strukturen modifiziert sich δEg noch leicht. Der Grund dafür
ist im Exzitonenvolumen zu sehen. Während in den bisherigen Überlegungen ein kugelförmiges
Exzitonenvolumen mit dem Radius a∗ betrachtet wurde, ergibt sich im 2D-Fall Vexc in einer ersten
Näherung aus der QW-Dicke und dem 2-dimensionalen Exzitonenradius.

Damit kann die Verbreiterung der PL-Linien aufgrund von Feldfluktuationen jetzt direkt berech-
net werden. Der einzige unbekannte Parameter zur Bestimmung der Linienbreite nach Gleichung
6.11 ist die Fluktuation der QW-Dicke δd im letzten Term. In Abbildung 6.10(b) sind die berech-
neten Werte der Linienbreite für verschiedene QW-Dicken (dQW = 1,5 ... 2,5 nm) und verschiedene
Dickenfluktuationen (δd = 1 Å, 2 Å) zusammen mit den experimentellen Ergebnissen als Funktion
der Emissionsenergie dargestellt. Die experimentellen Daten, die bereits in Abbildung 6.9 gezeigt
wurden, sind bei niedriger Temperatur gemessen, sodass die thermische Verbreiterung der PL-
Linien weitgehend unberücksichtigt bleiben kann. Zusätzlich wurden die Daten nach ihrer Dicke
sortiert, wobei zwischen Proben mit einer Dicke von 2 nm sowie dünneren und dickeren QWs
unterschieden wurde. Aus diesem Vergleich können verschiedene wichtige Schlüsse gezogen wer-
den:

1. Die PL-Linienbreite der InxGa1-xN/GaN-QWs kann sehr gut durch das vorgestellte Modell
beschrieben werden, wenn eine Dickenfluktuation im QW von 1 Å angenommen wird. Eine
größere Dickenfluktuation kann ausgeschlossen werden, weil dann auch eine stärkere Zu-
nahme der Linienbreite mit sinkender Emissionsenergie auftreten müsste.

2. Es konnte kein Hinweis darauf gefunden werden, dass die QW-Dicke einen Einfluss auf die
Dickenfluktuationen der QWs haben. Sowohl für dünnere als auch für dickere QWs können
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die Daten mit δd = 1 Å beschrieben werden.

3. Bei gleicher Emissionsenergie ist die Linienbreite dünnerer QWs größer als die Linienbreite
dickerer QWs. Die Rechnungen bestätigen damit den experimentellen Befund.

4. Die statistischen Kompositionsfluktuationen im InxGa1-xN-QW tragen mit einer maximalen
Linienbreite von etwa 30 meV nur zu einem kleinen Teil zur Gesamtlinienbreite bei. Der
wesentlich größere Teil der Linienbreite wird durch das hohe piezoelektrische Feld erzeugt.

Vor diesem Hintergrund wird ersichtlich, dass die allgemein beobachtete Zunahme der PL-
Linienbreite (und damit auch der EL-Linienbreite) mit sinkender Emissionsenergie (steigender
Emissionswellenlänge) alleine durch die Zunahme des In-Gehalts in den QWs beziehungswei-
se durch die Zunahme der QW-Dicke erklärt werden kann. Die entscheidende Größe ist dabei
das hohe elektrische Feld innerhalb der QWs. Eine zusätzliche Verschlechterung der strukturel-
len Qualität der QWs mit steigendem In-Gehalt wird für die hier untersuchten Proben, die un-
ter optimierten Wachstumsbedingungen hergestellt wurden, nicht beobachtet. Eine Abnahme der
strukturellen Qualität mit steigendem In-Gehalt würde zu zusätzlichen Fluktuationen der Dicke
oder der Zusammensetzung führen. Dies wiederum hätte sich in der Abhängigkeit der Linienbreite
von der Emissionswellenlänge zeigen müssen. Insbesondere gibt es für die SQWs unter optimier-
ten Wachstumsbedingungen keine Anzeichen einer Phasenseparation oder einer Teilrelaxation der
QWs, da immer nur ein PL-Peak gemessen wurde. Auf die Grenzen der Optimierung in Richtung
noch höherer In-Gehalte und noch dünnerer QWs wird in Abschnitt 6.6 genauer eingegangen.
Hier spielt die dann einsetzende Relaxation der QWs aufgrund der hohen Verspannungsenergie
eine entscheidende Rolle.

Die Linienbreite der dünnsten QWs

In Abbildung 6.11 sind die Tieftemperatur PL-Spektren zweier QW-Dickenserien dargestellt. Für
die unter Standardbedingungen gewachsenen SQWs (tQW = 2:13 min) mit einer nominellen QW-
Dicke von 2,4 nm, findet man eine Halbwertsbreite von 135 meV (Tgr = 740◦C) beziehungsweise
175 meV (Tgr = 700◦C). Allerdings ergibt sich bei Reduzierung der Wachstumszeit des QWs für
beide Probenserien wieder eine Zunahme der Linienbreite. So vergrößert sich die Halbwertsbreite
auf 170 meV bei Tgr = 740 ◦C und dQW = 1,1 nm beziehungsweise auf 230 meV bei Tgr = 700 ◦C
und dQW = 0,7 nm. Die hier angegebenen Dicken verstehen sich als nominelle Werte unter der
Annahme, dass Wachstumsrate und Wachstumszeit linear skalieren.

Der Effekt der Linienbreitenzunahme bei den schmalsten QWs ist auf den Einfluss der Quanti-
sierungsenergie zurückzuführen. In den bisherigen Betrachtungen und den oben gezeigten Rech-
nungen wurde dieser Einfluss bisher nicht berücksichtigt. Wie aus Gleichung 4.6 hervorgeht, ver-
größert sich die Linienbreite zusätzlich durch die beiden Terme δEq,e und δEq,h. Bei dünneren
QWs führt schon die Variation der QW-Dicke um eine halbe c-Gitterkonstante zu deutlich größe-
ren Änderungen der Übergangsenergie als bei dickeren QWs (siehe dazu Abbildung 2.9(a)). Bei
gleichbleibender Dickenfluktuation muss dies also auch zu einer Zunahme von δEq,e und δEq,h

mit sinkender QW-Dicke führen. Dadurch ergibt sich bezüglich der Linienbreite eine Abweichung
von der Linearität für die dünnsten QWs.

Weiterhin fïndet man für die dünnsten, in Abbildung 6.11 gezeigten, QWs im PL-Spektrum eine
charakteristische Doppelpeakstruktur. Unter anderem könnte dies durch Fabry-Perot Interferen-
zen oder laterale Variationen der Zusammensetzung oder der Dicke des QWs hervorgerufen wer-
den. So wurde bereits für GaAs/AlAs und GaAs/AlGaAs QWs gezeigt, dass diskrete Monolagen-
Aufspaltungen in der PL beobachtet werden können [263, 264]. Für InxGa1-xN/GaN-basierte QWs
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Abbildung 6.11: Tieftemperatur PL-Daten von InxGa1-xN/GaN-SQWs, die bei 740◦C (a)
beziehungsweise 700◦C (b) gewachsen wurden. Man beobachtet einen Anstieg der Lini-
enbreite sowohl mit zunehmender QW-Dicke als auch bei sehr dünnen QWs. Für beide
Probenserien werden die Spektren der dünnsten QWs durch Fabry-Perot-Oszillationen
bestimmt.

konnten solche Effekte bisher nicht gezeigt werden. Auch für die hier untersuchten Proben ist da-
von auszugehen, dass die Aufspaltung der PL-Linien nicht aufgrund einer diskreten Monolagen-
Aufspaltung sondern aufgrund von Fabry-Perot Interferenzen auftritt. Diese Annahme stützt sich
auf Wachstumsexperimente, bei denen die Dicke der GaN-Pufferschicht variiert wurde. Dabei wur-
de beobachtet, dass eine Verdopplung der Dicke der GaN-Pufferschicht etwa zu einer Halbierung
des Abstandes der beiden PL-Peaks führt. Dieses Verhalten würde man bei einem Fabry-Perot
Resonator erwarten, da dort der Abstand zweier Interferenzmaxima umgekehrt proportional zur
Länge des Resonators ist. Andererseits sollte eine diskrete Monolagen-Aufspaltung unabhängig
von der Dicke der GaN-Pufferschicht sein. Einen weiteren Hinweis, dass es sich hier um Fabry-
Perot Oszillationen handelt, liefert der Vergleich mit Abbildung 6.6. Auch dort wurde beobachtet,
dass nur in den Spektren der QWs mit den größten Halbwertsbreiten Fabry-Perot Oszillationen
auftreten.

Diskussion der Linienbreite einer speziellen Probe

Die Ergebnisse der PL-Messungen an einer außergewöhnlich inhomogenen Probe sind in Abbil-
dung 6.12 dargestellt. In diesem Fall wurde die Linienbreite als Funktion der Emissionswellen-
länge bei Raumtemperatur für verschiedene Stellen auf der Probe bestimmt. Die Emission lag am
Rand der Probe bei etwa 490 nm und verschob in Richtung Probenmitte bis auf etwa 590 nm. Die
Ursache dieser starken Verschiebung liegt sehr wahrscheinlich in einem Temperaturgradienten, der
während des Wachstumsversuchs aufgetreten ist. Unter normalen Umständen sind solche starken
Inhomogenitäten unerwünscht. Üblicherweise liegen die Verschiebungen von λpeak für QWs, die
um 500 nm emittieren, auf einem 2” Wafer im Bereich von 10 nm. Allerdings ergeben sich durch
diesen einen Wachstumsversuch gleichzeitig viele Informationen über den Verlauf der Linienbrei-
te (und auch der Intensität) in einem sehr großen Wellenlängenbereich. Außerdem kann davon
ausgegangen werden, dass die Defektdichte für alle Bereiche der Probe gleich war, während beim
Vergleich unterschiedlicher Proben auch immer etwas unterschiedliche Defektdichten auftreten
können.
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Abbildung 6.12: PL-Linienbreite bei Raumtemperatur als Funktion der Emissionswel-
lenlänge einer speziellen Probe, deren Emission vom Rand bis in die Mitte des Wafers
eine ungewöhnlich starke Verschiebung der PL-Emission zeigt. Die berechnete Linien-
breite wurde zur Berücksichtigung der thermischen Verbreiterung um 40 meV nach oben
korrigiert.

Genau wie in Abbildung 6.10(b) findet man auch für diese Probe einen Anstieg der Linien-
breite mit steigender Emissionswellenlänge. Ebenfalls dargestellt ist der Vergleich mit den weiter
oben beschriebenen Rechnungen zur Linienbreite unter der Annahme einer konstanten QW-Dicke
bei variierendem In-Gehalt. Dabei wurde der Einfluss der thermischen Verbreiterung durch einen
konstanten Offset von 40 meV berücksichtigt. Dieser Wert entspricht der typischen Zunahme der
PL-Linienbreite bei den hier untersuchten InxGa1-xN/GaN-QWs bei der Temperaturerhöhung von
15 K auf 300 K (siehe dazu auch [161]. Es zeigt sich, dass die berechnete Linienbreite unter Be-
rücksichtigung der thermischen Verbreiterung wieder sehr gut zu den gemessenen Werten passt.
Allerdings ist der Anstieg mit steigender λpeak in den Rechnungen etwas größer als bei den expe-
rimentellen Werten. Die angenommene Zunahme des In-Gehalts bei gleichbleibender QW-Dicke
beruht auf der Vermutung, dass die Inhomogenität auf dem Wafer durch einen Temperaturgradi-
enten hervorgerufen wird. Durch eine reduzierte Wachstumstemperatur in der Mitte des Wafers
würde es dort zu einem erhöhten In-Einbau kommen. Die etwas höhere Zunahme der Linienbreite
im Experiment kann dann so interpretiert werden, dass zusätzliche Fluktuationen des In-Gehalts
auftreten oder δd für diese Probe etwas oberhalb von 1 Å liegt. Da die Linienbreiten der inho-
mogenen Probe dennoch weder ungewöhnlich schmal, noch ungewöhnlich breit sind und sich gut
durch das vorgestellte Modell beschreiben lassen, kann der Verlauf der Linienbreite dieser Probe
als ”Eichung” für die Zunahme der FWHM bei steigendem xIn und konstanter dQW aufgefasst
werden. Die Schwankung der Messpunkte um den linearen Fit ist dann ein Maß für die üblicher-
weise auftretenden Schwankungen zwischen verschiedenen Proben.

Zusammenfassung: PL-Linienbreite

Fasst man die Ergebnisse der Auswertung der PL-Linienbreiten zusammen, so fällt insbesonde-
re auf, dass die untersuchten SQW-Proben immer nur eine, vom QW herrührende Linie gezeigt
haben. Die Zunahme der Linienbreite mit steigender Emissionswellenlänge (abnehmender Emis-
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Abbildung 6.13: IQE-Verlauf eines grün emittierenden SQWs (BS1025): a) Tempera-
turabhängigkeit und b) Leistungsabhängigkeit. Bei Raumtemperatur erreicht man eine
Effizienz von 40% bei λpeak = 520 nm.

sionsenergie) kann durch den Einfluss der Fluktuationen von QW-Dicke und In-Gehalt (piezoelek-
trisches Feld) erklärt werden. In keiner der SQW-Proben wurden trotz der sehr hohen In-Gehalte
Effekte wie Phasenseparation oder Relaxation, die sich in den optischen Messungen im Auftreten
mehrerer Linien zeigen würden, gefunden.

6.4.2 Effizienz hoch In-haltiger QWs

In Abbildung 6.13 sind die temperatur- und leistungsabhängigen Verläufe der IQE eines SQWs
gezeigt, der bei λpeak = 525 nm emittiert. Es zeigt sich, dass durch die Optimierung der Wachs-
tumsbedingungen auch im grünen Spektralbereich hocheffiziente QWs hergestellt werden können.
Für diese Probe (BS1025) wird bei Raumtemperatur eine IQE von 40% erreicht. Vergleicht man
die IQE-Verläufe mit den bereits im vorherigen Kapitel gezeigten Ergebnissen für blau emittie-
rende SQWs (siehe Abbildung 5.4(a) beziehungsweise Abbildung 5.9), so findet man eine gu-
te Übereinstimmung zwischen den verschiedenen Proben. Genau wie bei den blau-emittierenden
QW-Strukturen kann der Verlauf der IQE durch den auf drei Aktivierungsenergien beruhenden
Arrhenius-Fit (siehe dazu Gleichung 4.12) beschrieben werden. Dabei wird der Fit vor allem durch
die beiden kleinsten Aktivierungsenergien bestimmt. So ergeben sich für das gezeigte Beispiel für
EA,1 und EA,2 Werte von 8 meV und 48 meV.

Die Ergebnisse der IQE-Messungen an QWs unterschiedlicher Dicke, aber gleichem In-Gehalt,
sind in Abbildung 6.14 dargestellt. Die Proben wurden bei einer Wachstumstemperatur von 760◦C
beziehungsweise 740◦C im QW gewachsen. Nach dem in Abbildung 6.7 gezeigten Zusammenhang
entspricht das einem In-Gehalt, der etwas unterhalb von 30% beziehungsweise etwas oberhalb von
30% liegt. Für beide Dickenserien findet man eine Rotverschiebung der Emissionswellenlänge und
eine deutliche Abnahme der Effizienz mit steigender QW-Dicke. Die Rotverschiebung ist bei den
Proben mit niedrigerer Wachstumstemperatur im QW, also höherem In-Gehalt, größer (Vergleiche
BS988, TQW = 760◦C , tQW = 120s ⇒ λpeak = 553 nm). Auch die Abnahme der Effizienz bei
Raumtemperatur scheint für die Proben mit höherem In-Gehalt stärker ausgeprägt zu sein. Beides
kann mit einem größeren piezoelektrischen Feld im QW für die Proben mit höherem In-Gehalt
erklärt werden.
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Abbildung 6.14: IQE vs. Temperatur für QWs unterschiedlicher Dicke, die bei TQW =
760◦C (a) beziehungsweise TQW = 740◦C (b) gewachsen wurden. In allen Fällen führt
eine Zunahme der QW-Dicke zur Rotverschiebung der PL-Emission und zu einer Ab-
nahme der Effizienz bei Raumtemperatur.

Interessant ist in diesem Zusammenhang der Vergleich von Proben unterschiedlichen In-Gehalts
und unterschiedlicher QW-Dicke, die allerdings durch den Einfluss von piezoelektrischem Feld
und Quantisierung bei derselben Wellenlänge emittieren. Nach der in Abschnitt 6.2 vorgestellten
Optimierungsstrategie für grüne LEDs erwartet man höhere Effizienzen für dünnere QWs. Dies
deckt sich mit den in Abbildung 6.15 gezeigten Ergebnissen. Dazu sind die gemessen Werte der
IQE bei Raumtemperatur für verschiedene Proben in Abhängigkeit ihrer Emissionswellenlänge
aufgetragen. Im Diagramm wird zwischen QWs verschiedener Dicke unterschieden. Bei gleicher
Emissionswellenlänge liegt die Effizienz dünnerer QWs (dQW = 1,8 nm) mit größerem In-Gehalt
immer oberhalb der Werte, die für Proben mit dickeren QWs (dQW = 2,7 nm) aber geringerem
In-Gehalt gemessen werden. Diesen Trend beobachtet man über den gesamten untersuchten Wel-
lenlängenbereich. Man sieht weiterhin, dass die IQE für beide Probenserien im Bereich von λpeak

= 460 nm bis 500 nm nahezu konstant bleibt. Oberhalb von λpeak = 500 nm kommt es dann zum
Abfall der IQE. Dieser fällt allerdings für die dünneren QWs mit höherem In-Gehalt geringer aus
als für die dickeren QWs mit niedrigerem In-Gehalt. Man erkennt also, dass durch die Optimierung
der QWs hinsichtlich höherem In-Gehalt nicht nur der absolute Wert der IQE verbessert werden
kann, auch die Stärke des Abfalls der IQE zu größeren Emissionswellenlängen kann minimiert
werden. Dennoch zeigt sich auch für diese Strukturen, dass es immer noch zu einem Abfall der
IQE kommt. So findet man für die Probe BS1021, die bei einer Emissionswellenlänge oberhalb
von λpeak = 600 nm emittiert, lediglich eine Effizienz von 1% (siehe Abbildung 6.14(b)). Dadurch
zeigt sich noch einmal: je grösser der In-Gehalt, desto stärker wird der Einfluss des elektrischen
Felds auf die Effizienz. Um höhere Effizienzen auch im Bereich von λpeak = 600 nm zu erreichen,
müssen InxGa1-xN/GaN-QWs hoher kristalliner Qualität mit In-Gehalten deutlich oberhalb von
30% realisiert werden.

6.4.3 Elektrische Charakterisierung grüner LEDs

Es konnte bereits gezeigt werden, dass durch die Optimierung der QW-Strukturen hohe interne
Quantenausbeuten auch im grünen Spektralbereich realisiert werden können. Alle, im vorheri-
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Abbildung 6.15: Abhängigkeit der IQE von der Emissionswellenlänge für
InxGa1-xN/GaN-QWs verschiedener Dicke. Im gesamten untersuchten Wellenlän-
genbereich findet man bei gleicher Emissionswellenlänge eine höhere IQE für Proben
mit dünnerem QW, aber höherem In-Gehalt. Dieses Verhalten deckt sich mit den
Voraussagen des Modells zur Optimierung der Oszillatorstärke von feldbehafteten
QWs.

gen Abschnitt gezeigten, Proben waren lediglich in der GaN-Pufferschicht n-dotiert, während die
Deckschicht undotiert war. Zur Untersuchung der elektrischen Eigenschaften der grünen LEDs,
und vor allem, um zu klären, ob sich die Verbesserung der IQE auch in den elektrischen Mes-
sungen bemerkbar macht, wurden einige der optimierten SQWs in der Deckschicht p-dotiert. Das
Dotierprofil wurde dabei genau wie bei den blauen LEDs eingestellt.

Abbildung 6.16(a) zeigt die Ergebnisse der Messungen an BS1292, eine bei etwa 520 nm emit-
tierende SQW LED, während in Abbildung 6.16(b) das Foto einer grünen LED mit großflächigem
Kontakt gezeigt ist. Die U-I-Kennlinien der grünen LEDs sind vergleichbar mit denen der blau
emittierenden LEDs. Allerdings waren diesbezüglich auch keine Unterschiede erwartet worden,
da das Dotierprofil der Strukturen nicht verändert wurde und die aktive Zone als solche (In-Gehalt,
QW-Dicke) keinen wesentlichen Einfluss auf den p-n Übergang hat. Die LED erreicht eine optische
Ausgangsleistung von 2 mW bei einem Strom von 40 mA. Damit ist die gemessene Ausgangslei-
stung bei BS1292 etwa um den Faktor zwei niedriger als bei den besten blau emittierenden LEDs.
Dies deckt sich mit den Messungen der IQE: die erreichten Maximalwerte im Grünen liegen bei
40% während bei λpeak = 460 nm Werte im Bereich von 70% erreicht werden. Man sieht also, dass
die Ergebnisse der IQE-Messungen auch für die grün emittierenden QWs wieder auf die LEDs
übertragen werden können.

Allerdings ergeben sich dennoch Unterschiede in der Wellenlängenabhängigkeit der IQE und
der optischen Leistung der LEDs, wie Abbildung 6.17 verdeutlicht. In der Abbildung sind zum
einen die gemessene optische Leistung bei 40 mA für verschiedene LED-Strukturen und zum an-
deren die IQE verschiedener InxGa1-xN/GaN-QWs aufgetragen. Die Skalierung der Achsen wurde
so gewählt, dass die optische Leistung und die IQE bei λpeak = 460 nm übereinanderliegen. Man
erkennt, dass der Abfall der IQE zu größerer Emissionswellenlänge auch in den elektrischen Mes-
sungen an den LEDs zu finden ist. Allerdings scheint dort der Abfall früher einzusetzen und deut-
lich ausgeprägter zu sein. So findet man bei einer Emissionswellenlänge von 545 nm noch eine
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Abbildung 6.16: a) U-I und P-I Kennlinie einer grün emittierenden SQW LED. Es wird
eine optische Ausgangsleistung von 2 mW bei einem Strom von 40 mA erreicht. Die
elektrischen Kennlinien sind vergleichbar mit denen blau emittierender LEDs. b) Foto
einer grünen LED mit spezieller Kontaktgeometrie.

IQE von 19%, während die optische Ausgangsleistung der LEDs fast auf null zurückgegangen ist.
Im folgenden Abschnitt sollen mögliche Gründe für den dramatischen Einbruch der Effizienz im

LED-Betrieb aufgezeigt werden. Insbesondere die Stabilität der QWs mit hohem In-Gehalt scheint
dabei von besonderer Bedeutung zu sein.

6.5 Temperaturstabilität grüner LEDs

Bereits in Abbildung 5.1 wurde der typische Temperaturverlauf beim Wachstum einer
InxGa1-xN/GaN-basierten LED Struktur dargestellt. Es wurde weiterhin gezeigt, dass für hohe In-
Gehalte niedrige Wachstumstemperaturen notwendig sind.

Im Gegensatz dazu gibt es verschiedene Gründe, die eine hohe Wachstumstemperatur in der
GaN-Deckschicht erfordern. So erreicht man eine effiziente p-Dotierung nur für Wachstumstem-
peraturen oberhalb von 1000 ◦C, wie Abbildung 6.18 verdeutlicht. Darin ist der spezifische Wi-
derstand von Mg-dotierten GaN-Schichten dargestellt, die bei veränderter Reaktortemperatur, aber
sonst gleichen Bedingungen gewachsen wurden. Man sieht, dass sich die Leitfähigkeit der p-GaN
Schichten bei Absenkung der Reaktortemperatur im Bereich zwischen 1190 ◦C und 1050 ◦C fast
nicht ändert. Unterhalb von Tgr = 1050 ◦C kommt es dann aber zu einem dramatischen Anstieg des
spezifischen Widerstands. Ein anderer Punkt, der bereits in Abschnitt 5.1.2 angesprochen wurde,
betrifft das erwünschte ”Zuwachsen” der V-pits, die beim QW-Wachstum entstehen. Auch dafür
sind hohe Wachstumstemperaturen in der Deckschicht notwendig.

In dieser Arbeit wurde systematisch untersucht, wie sich eine hohe Temperatur (oberhalb der
Zerlegungstemperatur von GaN) auf die optischen Eigenschaften des QWs auswirkt. Dazu wur-
den zwei verschiedene Ansätze verfolgt. Zum einen wurde das Temperaturprofil beim Wachstum
der Deckschicht variiert. Durch diese Wachstumsexperimente sollte geklärt werden, ob es bei hö-
heren Wachstumstemperaturen zur Degradation des QWs kommt, ob dies verhindert werden kann
und wie die notwendigen Temperaturrampen nach dem Wachstum des QWs gewählt werden müs-
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Abbildung 6.17: Vergleich der Wellenlängenabhängigkeit der optischen Ausgangslei-
stung verschiedener LED-Strukturen und der IQE verschiedener QW-Strukturen. Die
Skalierung wurde so gewählt, dass Popt und IQE bei λpeak = 460 nm übereinander lie-
gen. Der Abfall im grünen Spektralbereich ist bei den elektrischen Messungen deutlich
ausgeprägter.

sen. Weiterhin wurden Proben ex-situ in der RTA bei hohen Temperaturen getempert. Einerseits
konnte dadurch der Einfluss des Aktivierungsprozesses auf die optischen Eigenschaften untersucht
werden. Andererseits waren hierbei auch sehr einfach viele verschiedene Versuche (variierte Tem-
peratur, Zeit) möglich, deren Klärung mit reinen Wachstumsversuchen eine viel zu große Anzahl
von Wachstumsexperimenten bedeutet hätte.

6.5.1 Experimentelle Ergebnisse

In-situ Annealversuche

Einen ersten Hinweis auf die Empfindlichkeit des QWs geben die PL-Messungen, deren Er-
gebnisse in Abbildung 6.19 gezeigt sind. Darin sind die Raumtemperatur PL-Daten zweier
InxGa1-xN/GaN-SQWs dargestellt, die beide unter identischen Bedingungen bei TQW = 740 ◦C
gewachsen wurden. Auch der Spacer wurde in beiden Proben identisch gewachsen. Die Wachs-
tumszeit der Deckschicht ist mit den vorher gezeigten Proben vergleichbar und wurde ebenfalls
nicht verändert, lediglich die Endtemperatur der Rampe beim Wachstum der Deckschicht wurde
von Tgr = 1000 ◦C (BS1297) auf Tgr = 1050 ◦C (BS1312) erhöht (siehe Abbildung 6.19(a)). Es
zeigt sich, dass es dadurch sowohl zu einer Blauverschiebung als auch zu einer Verbreiterung der
Emissionslinie kommt. Beide Effekte müssen mit der strukturellen Qualität des QWs verknüpft
sein, wobei verschiedene Szenarien als Ursache vorstellbar sind. Sowohl eine Änderung des In-
Gehalts und der QW-Dicke als auch eine lokale Umverteilung der In-Atome oder eine Änderung
des Verspannungszustands können durch die erhöhte Temperatur in der Deckschicht erzeugt wor-
den sein.

Betrachtet man die Leistungsabhängigkeit der PL-Peaks beider Proben, die in Abbildung 6.20
dargestellt ist, so findet man ebenfalls deutliche Unterschiede. Es ergibt sich zwar wie erwartet für
beide Proben eine Blauverschiebung mit steigender Anregungsleistung, wobei die Leistungsab-
hängigkeit zwischen Laserleistungen von 0,01 mW und etwa 50 mW untersucht wurde. Allerdings
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Abbildung 6.18: Abhängigkeit des gemessenen Schichtwiderstands von der
Wachstumstemperatur für verschiedene p-GaN Schichten. Zwischen Tgr = 1190 ◦C und
1050 ◦C ändert sich der Widerstand kaum, bei niedrigeren Wachstumstemperaturen
kommt es jedoch zu einem dramatischen Anstieg von ρ.

ist diese für die Probe mit niedrigerer Wachstumstemperatur in der Deckschicht mit 6 nm etwa um
den Faktor zwei kleiner als für die Probe mit höherer Wachstumstemperatur (etwa 13 nm). Eine
stärkere Abhängigkeit der Peakposition von der Anregungsleistung erwartet man für Proben mit
dickerem QW, da dort der Einfluss des QCSE auch am größten ist. Diese Versuche deuten daher
auf eine Reaktion des QW-Materials mit der Barriere hin. Eine solche Reaktion würde zu einer
Verbreiterung des QWs führen, wobei nicht unbedingt Auswirkungen auf die Emissionsenergie zu
erwarten sind, da sich sowohl In-Gehalt als auch QW-Dicke ändern.

Einen weiteren Hinweis liefert der in Abbildung 6.21 gezeigte Verlauf der Quantenausbeuten
in Abhängigkeit der Temperatur für beide Proben. Die IQE bei T = 300 K liegt für beide Proben
aufgrund der großen Emissionswellenlänge und des starken Einflusses des elektrischen Felds un-
terhalb von 5%. Dabei zeigt die Probe mit niedrigerer Wachstumstemperatur wieder den höheren
Wert. Der absolute Unterschied zwischen der Effizienz beider Proben liegt lediglich bei etwa 0,5%.
Die relative Verringerung der Effizienz durch die erhöhte Wachstumstemperatur der Deckschicht
beträgt allerdings etwa 25%.

In der Literatur finden sich einige Berichte über den Einfluss hoher Temperaturen auf die Qua-
lität und Effizienz von blau oder grün emittierenden QWs und LEDs. Oh et al. haben 5-fach QWs
untersucht, bei denen die Wachstumstemperatur in der Deckschicht von 1050 ◦C auf 900 ◦C ab-
gesenkt wurde [265]. Da die in dieser Arbeit angegebenen Wachstumstemperaturen sehr wahr-
scheinlich echte Temperaturen an der Wachstumsoberfläche sind, in unserer Anlage allerdings nur
die am Thermoelement eingestellten Temperaturen bekannt sind, kann man davon ausgehen, dass
1050 ◦C in [265] unseren 1190 ◦C entsprechen, während die abgesenkte Temperatur von 900 ◦C
etwa den 1050 ◦C aus Abbildung 6.19 entspricht. Die Autoren finden in XRD und TEM Untersu-
chungen an den QWs mit niedriger Temperatur in der Deckschicht sehr glatte Grenzflächen und
eine homogene In-Verteilung. Durch die Erhöhung der Temperatur in der GaN Deckschicht kommt
es zu einer deutlichen Degradation des QWs, die sich in einer Verschlechterung der Qualität der
Grenzflächen, einer Abnahme des In-Gehalts im QW, einem Ausschmieren der Übergitterrefle-
xe und einer deutlichen Blauverschiebung der EL-Peakposition bemerkbar macht. Diese Effekte
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Abbildung 6.19: a) Schematische Darstellung des Verlaufs der Wachstumstemperatur
beim Wachstum der GaN Deckschicht nach dem QW. b) Die Erhöhung der Temperatur-
rampe für das Wachstum der Deckschicht nach dem Spacer auf eine Temperatur von
1050 ◦C führt schon zu einer Blauverschiebung und Verbreiterung der PL-Linie.

werden durch eine Interdiffusion und das Anschließende Abdampfen von In erklärt. Allerdings
ist verwunderlich, dass sich trotz deutlich zunehmender Inhomogenität im In-Gehalt und in der
QW-Dicke der EL-Peak der LEDs mit hoher Temperatur in der Deckschicht ”lediglich” um 63
nm auf 460 nm verschiebt, dabei aber keine Zunahme der Verbreiterung der Linie beobachtet
wird. Dies widerspricht unseren Beobachtungen, wie sie in Abbildung 6.19(b) dargestellt sind.
Weiterhin konnten wir feststellen, dass für eine SQW-Probe, die analog den in Abbildung 6.19(a)
gezeigten Proben gewachsen wurde, wobei die Temperatur der Deckschicht auf 1100 ◦C erhöht
wurde, kein PL-Signal gemessen werden konnte. Dabei ist allerdings zu beachten, dass die hier
untersuchten SQWs einen höheren In-Gehalt besaßen, als die Proben von Oh et al. . Es ist davon
auszugehen, dass die thermische Stabilität der InxGa1-xN-QWs mit steigendem In-Gehalt deutlich
abnimmt. Außerdem werden SQWs deutlich empfindlicher auf hohe Temperaturen reagieren als
MQWs. Wie Oh et al. zeigen konnte, sind die unteren beiden QWs der MQW-Struktur auch bei
hoher Temperatur der Deckschicht wenig beeinflusst, die oberen QWs haben sich hingegen fast
aufgelöst [265].

Untersuchungen an MQW-Strukturen

Da die strukturelle Charakterisierung mittels XRD nur mit MQWs möglich ist, wurden auch 5- und
10-fach QWs untersucht, bei denen die Wachstumstemperatur der QWs (Variation In-Gehalt) und
die Wachstumstemperatur in den Barrieren variiert wurden. Bei diesen Versuchen hat sich gezeigt,
dass es beim Wachstum der QWs zur Bildung von V-pits kommt. Die Ursache dafür ist in der
niedrigen Wachstumstemperatur der QWs zu sehen. Dieser Effekt wurde bereits früher gefunden
(siehe zum Beispiel [189]), hat aber erhebliche Auswirkungen auf die Auswertung der an MQWs
gewonnen Daten.

Exemplarisch sind in Abbildung 6.22 die Tieftemperatur PL-Spektren verschiedener MQWs ge-
zeigt. Man erkennt, dass die Linienbreiten aller 10-fach Strukturen deutlich oberhalb der Werte lie-
gen, die man für SQWs findet (zum Vergleich siehe Abbildung 6.11). Die 5-fach QW-Struktur (rote
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Abbildung 6.20: PL-Daten bei unterschiedlicher Anregungsleistung für die beiden Pro-
ben mit unterschiedlicher Deckschichttemperatur, gemessen bei T = 15 K. Die Verschie-
bung der Linienposition ist deutlich ausgeprägter für die Probe mit höherer Temperatur
in der Deckschicht.

Kurve in Abbildung 6.22 ist deutlich schmaler als der identisch gewachsene 10-fach QW (grüne
Kurve). Allerdings beobachtet man mit einer steigenden Anzahl an QWs lediglich eine Verbrei-
terung auf der Niederenergieseite der PL-Spektren. Zum Verständnis dieses Phänomens wurden
MQWs für TEM-Untersuchungen präpariert. In Abbildung 6.23(a) ist eine TEM-Aufnahme eines
10-fach QWs im Bereich der V-pits dargestellt. Daneben sind noch die Periodenlängen, also die
Summe aus QW- und Barrierendicke für die Bereiche auf den c-Flächen und die Bereiche um
die V-pits eingezeichnet. Wie schon im Modell zur Selbstabschirmung der Defekte gezeigt (siehe
Abschnitt 2.4), ist die Periodenlänge auf den c-Flächen um den Faktor 3-4 größer als auf den In-
nenflächen der pits. Durch die Auswertung der TEM-Messungen erkennt man weiterhin, dass mit
steigender Anzahl der QWs die pits immer größer werden. Gleichzeitig kommt es mit zunehmen-
der Anzahl der Perioden zu einer kontinuierlichen Zunahme der Periodenlänge auf den c-Flächen.
Ebenso nimmt die QW-Dicke kontinuierlich zu. Mit einem Modell von Bremers et al. , das die
Zunahme der Periodenlänge durch einen Materialtransport aus den pits auf die c-Flächen erklärt,
können die experimentellen Daten angepasst werden [266]. In dieses Modell gehen neben dem
Dickenverhältnis der Periodenlängen auf der c-Fläche und auf den pit-Innenflächen auch noch die
Defektdichte, der Öffnungswinkel der pits und die Tiefe der pits ein. Die Ergebnisse des Fits der
experimentellen Daten an das Modell sind in Abbildung 6.23(b) dargestellt. Für die ersten QWs
findet man eine Dicke von etwa 3 nm. Mit zunehmender Periode nimmt die QW-Dicke linear zu,
wobei die Dickenzunahme in den ersten Perioden noch relativ klein ist. Ab dem vierten / fünften
QW kommt es dann zu einem überlinearen Anstieg der QW-Dicke, sodass die Dicke des zehnten
QWs mit 4,5 nm etwa 50% oberhalb derer des ersten QWs liegt. Damit zeigt sich, dass der Mate-
rialtransport aus den pits auf die c-Flächen nicht zu vernachlässigen ist. Zusätzlich gibt es Indizien
dafür, dass sich mit steigender Anzahl der Perioden neben der Dicke auch der In-Gehalt in den
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t(
w

.E
.)

1000 C
1500 C

T=15K

Abbildung 6.21: Temperaturabhängigkeit der IQE der Proben mit unterschiedlicher
Temperatur in der GaN-Deckschicht. Für die Probe mit höherer Temperatur findet man
eine kleine absolute Verringerung der IQE bei Raumtemperatur. Die relative Verringe-
rung der IQE liegt allerdings bei etwa 25%.
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Abbildung 6.22: Tieftemperatur PL-Spektren verschiedener MQWs. Die Halbwertsbrei-
te der 10-fach QWs liegt deutlich oberhalb derer, die man für SQWs findet. Auch ein
5-fach QW ist deutlich schmaler als der identisch gewachsene 10-fach QW.

QWs ändert. Allerdings gibt es bisher keine quantitative Abschätzung, wie groß dieser Effekt ist.
Die zunehmende Verbreiterung der PL-Linien auf der Niederenergieseite mit steigender Anzahl

der QWs kann durch dieses Modell ebenfalls sehr einfach erklärt werden. Dabei setzen sich die
breiten PL-Spektren der MQWs aus schmaleren PL-Peaks zusammen, die jedem einzelnen QW
zugeordnet werden können. Durch die Zunahme der QW-Dicke ist die Lumineszenz der oberen
QWs gegenüber der Lumineszenz der ersten QWs rotverschoben. Deshalb wird in der PL eine
scheinbare Verbreiterung der Linien beobachtet.

Weiterhin hat die zunehmende Vergrößerung der V-pits in den MQW-Strukturen auch Konse-
quenzen für die übliche Auswertung und Interpretation der XRD-Messungen. In Abbildung 6.24
sind die Ergebnisse der XRD-Messungen um den (002)-Reflex zweier MQW-Proben dargestellt.
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Abbildung 6.23: a) TEM Aufnahme einer 10-fach InGaN/GaN Struktur im Bereich der
V-pits. b) Die Auswertung der Periodenlänge (QW-Dicke + Barrierendicke) liefert eine
Zunahme der QW-Dicke mit steigender Anzahl der QWs. Die Ursache dafür ist der Ma-
terialtransport aus den pits auf die c-Flächen, der mit größer werdenden pits immer mehr
an Bedeutung gewinnt.

Beide Proben sind voll verspannt und besitzen einen mittleren In-Gehalt von 19% (10-fach QW)
beziehungsweise 18% (5-fach QW). Für den 10-fach QW, dargestellt in Abbildung 6.24(a), er-
kennt man, dass die Übergitterreflexe mit zunehmender Ordnung immer breiter werden. So ist nur
noch der -3. Übergitterreflex deutlich zu erkennen und schon ab dem -1. Beugungsreflex setzt ei-
ne deutliche Verbreiterung der Strukturen ein. Konsequenterweise lassen sich diese XRD-Daten
nicht durch die üblichen Modelle anpassen (der Fit an die Daten basiert auf einer Erweiterung
der kinetischen Beugungstheorie, siehe dazu [201]). Anders verhält es sich bei der identisch ge-
wachsenen 5-fach QW-Struktur. Hier sind auch der -4. und -5. Beugungsreflex noch deutlich zu
erkennen. Insgesamt sind alle Übergitterreflexe schmaler als bei der 10-fach Struktur. Auch die
Nebenmaxima zwischen den Hauptpeaks sind deutlich zu erkennen. Wie in Abbildung 6.24(b)
gezeigt, können diese Daten sehr gut durch den Fit beschrieben werden. Bei Kenntnis des Tastver-
hältnisses (Verhältnis von QW-Dicke zu Barrierendicke), das aus den TEM-Untersuchungen und
den Wachstumszeiten bekannt ist, kann so der In-Gehalt der QWs bestimmt werden.

Damit wird deutlich, dass die übliche Bestimmung des In-Gehalts und die Analyse der Qualität
der Grenzflächen zwischen den QWs und den Barrieren bei InxGa1-xN/GaN-MQWs nicht ohne
Weiteres möglich sind. Obwohl die Grenzflächen der 10-fach Struktur nicht schlechter sind als bei
der 5-fach Struktur, sich der mittlere In-Gehalt in den QWs nicht wesentlich ändert und die MQWs
immer noch voll verspannt sind, suggerieren die XRD-Messungen, dass die 10-fach Struktur deut-
lich schlechter ist als die 5-fach Struktur. Alle experimentellen Befunde können durch die Bildung
von V-pits beim Wachstum der MQWs bei tiefen Temperaturen erklärt werden. Für einen verläs-
slichen Vergleich zwischen verschiedenen Proben, bei denen beispielsweise der In-Gehalt oder die
QW-Dicke variiert wurde und sich somit auch die Größe der V-pits ändert, ist es daher notwen-
dig, die Bildung der V-pits so weit wie möglich zu unterbinden. Besondere Bedeutung hat dieser
Aspekt des MQW-Wachstums bei der Herstellung von Laserstrukturen, da dort identische QWs
zwingend notwendig sind und außerdem V-pits zu größeren Wellenleiterverlusten führen können.

Zur Vermeidung der Effekte der Pitgrößenänderung bieten sich verschiedene Möglichkeiten an.
Zum Einen wird durch eine kürzere Barrierendicke die Gesamtdicke des MQW-Schichtpaketes
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Abbildung 6.24: Beugungsbild um den (002)-Reflex von identisch gewachsenen
InxGa1-xN/GaN 10-fach (a) beziehungsweise 5-fach QWs (b). Beim 10-fach QW beob-
achtet man schon für den -1. Übergitterreflex eine deutliche Verbreiterung. Die Anpas-
sung der Daten an den Fit ist daher nur für den 5-fach QW gut möglich.

kleiner. Dadurch verkleinert sich auch die Größe der beim Wachstum entstehenden pits und somit
auch der Einfluss des Materialtransports aus ihnen. Abbildung 6.25 zeigt die Ergebnisse der PL-
und XRD-Messungen an zwei 5-fach QWs, wobei bei einer der beiden Proben die Wachstumszeit
in den Barrieren etwa um den Faktor 2 reduziert wurde. Aus den PL-Daten erkennt man, dass
sich dadurch der Schwerpunkt der Emission zu deutlich kleineren Wellenlängen verschiebt. Der
Hauptpeak des MQWs mit dünneren Barrieren befindet sich energetisch genau an der Stelle, an
der auch das PL-Spektrum des MQWs mit dicken Barrieren eine Schulter zeigt. Die Rotverschie-
bung aufgrund der dickeren Barrieren ist also wieder eine Konsequenz der Pitbildung innerhalb
der Struktur. Diese kann durch die dünneren Barrieren verringert werden. Allerdings zeigt der Ver-
gleich mit dem identisch gewachsenen SQW, der ebenfalls in Abbildung 6.25(a) dargestellt ist,
dass immer noch eine Verbreiterung auf der Niederenergieseite auftritt. Die Bildung der V-pits
wird durch die dünneren Barrieren also verzögert, aber nicht unterdrückt. Die XRD-Messungen
aus Abbildung 6.25(b) bestätigen diese Aussagen.

Nur durch eine Änderung der Wachstumsbedingungen kann die Pitbildung in den Barrieren
direkt unterdrückt werden. Dazu müssen Bedingungen eingestellt werden, unter denen das Wachs-
tum möglichst stark lateral stattfindet. Die beiden wichtigsten Parameter dafür sind die Wachstums-
temperatur und das V/III-Verhältnis. Eine Änderung des V/III-Verhältnisses bietet sich während
des MQW-Wachstums nicht an, da insbesondere die Gruppe III-Flüsse einige Minuten brauchen,
um stabil zu laufen. Die einfachste Möglichkeit, die lateral-zu-vertikal Wachstumsrate zu vergrö-
ßern, besteht in der Erhöhung der Wachstumstemperatur. Während des Barrierenwachstums stehen
einige Minuten für diese Temperaturrampe zur Verfügung. Dabei müssen allerdings vor allem zwei
Dinge gewährleistet sein:

1. Der QW darf beim Heizen nicht degradieren.

2. Beim Wachstum der folgenden QWs müssen wieder identische und stabile Bedingungen
vorliegen.

In Abbildung 6.26(a) sind die PL-Ergebnisse verschiedener Versuche zur Variation der Tempe-
raturrampen innerhalb der GaN-Barriere dargestellt. Alle MQWs sind 5-fach Strukturen, die bei
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Abbildung 6.25: a) Tieftemperatur PL-Daten zweier InxGa1-xN/GaN 5-fach QWs. Eine
kürzer Barriere zwischen den QWs verhindert die Verbreiterung auf der Niederenergie-
seite des Spektrums. b) XRD-Messungen um den (002)-Reflex an beiden Proben.

TQW = 700 ◦C gewachsen wurden. Zum Vergleich sind die schon in Abbildung 6.25(a) gezeigten
Daten des MQWs mit Standardbarriere ebenfalls dargestellt. Man erkennt, dass durch die Ram-
pe auf 800◦C (rot) die PL-Linie um etwa 20 nm zu kleineren Emissionswellenlängen verschiebt.
Die Auswirkungen der Rampe in der Barriere sind also ähnlich, wie sie für die kürzeren Bar-
rieren erreicht werden (Vergleich dazu wieder Abbildung 6.25(a)). Durch eine weitere Erhöhung
der Temperatur in der Barriere (blau) beobachtet man dann schon ein Aufspalten der PL-Linie
in einen hoch- und einen niederenergetischen Teil. Da durch die höhere Reaktortemperatur die
Bildung der V-pits noch stärker unterdrückt sein sollte, kann die Pitbildung keine Erklärung für
dieses Ergebnis sein. Andererseits muss auch die thermische Degradation der QWs, die bei den
höheren Wachstumstemperaturen in der Barriere auftreten kann, berücksichtigt werden. So deu-
ten die XRD-Messungen an, dass der In-Gehalt der MQWs durch die höhere Barrierentemperatur
leicht abnimmt. Zusätzlich gibt es Hinweise auf eine leichte Abnahme des Relaxationsgrads bei der
Probe mit einer Rampe auf 850◦C im Vergleich zur Probe mit der Rampe auf 800◦C . Daher soll-
te in einem weiteren Wachstumsexperiment untersucht werden, inwieweit eine dickere Belegung
des QWs mit Barrierenmaterial die Degradationseffekte durch die anschließende Temperaturram-
pe minimieren kann. Es zeigt sich wieder eine deutliche Änderung der Linienform bei Erhöhung
der Belegung von etwa 0,5 nm (rot) auf etwa 2 nm (grün). Die Hochenergieflanke der Emission
ist für diese Probe identisch mit der Flanke, die für den unter gleichen Bedingungen gewachse-
nen SQW (ohne Temperaturrampe in der Barriere) 2 gefunden wird. Unter der Annahme, dass die
Verschiebung der Hochenergieflanke zu größeren Emissionsenergien (kleineren Emissionswellen-
längen) eine Folge der Degradation der QWs ist, bedeutet das also, dass die Degradation durch
die längere Belegung verhindert werden kann. Die dennoch gefundene Verbreiterung auf der Nie-
derenergieseite ist dann immer noch die Konsequenz einer stetigen Zunahme der QW-Dicke mit
steigender Anzahl der QWs. Dabei konnte allerdings die Homogenität im Vergleich zu den MQWs
mit Standardbarriere deutlich verbessert werden. Insbesondere das sehr breite Maximum des PL-
Peaks deutet an, dass dieser aus verschiedenen Einzelpeaks mit nur leicht variierenden Parametern
zusammengesetzt ist.

2Man findet im Spektrum des SQWs noch eine zusätzliche Schulter auf der Hochenergieseite, deren Ursache zur Zeit
noch unklar ist.
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Temperaturrampe

2.12.22.32.42.52.62.72.82.9
Photonenenergie (eV)

(b)

Abbildung 6.26: PL-Spektren verschiedener 5-fach InxGa1-xN/GaN-QWs bei T = 15 K:
der Einfluss der Wachstumstemperatur der GaN-Barrieren auf die PL. a) Pitbildung und
Degradation machen sich durch Rot- beziehungsweise Blauverschiebung der Spektren
bemerkbar. Als Referenz dient die SQW-Struktur ohne Temperaturrampe. b) Bei län-
gerer Belegung des QW und anschließender Rampe auf 850◦C können MQWs mit
nahezu identischen Einzel-QWs gewachsen werden.

Durch Kombination einer längeren Belegung der QW-Oberfläche mit der anschließenden Rampe
auf Tgr = 850◦C sollte es daher möglich sein, sowohl Degradation als auch Pitbildung zusammen
zu verhindern. Damit könnten MQW-Strukturen mit identischen Einzel-QWs realisiert werden.
Die PL-Ergebnisse dieses Versuchs sind zusammen mit den Daten des zugehörigen SQWs sowie
dem MQW mit einer Rampe auf 800◦C in Abbildung 6.26(b) dargestellt. Man erkennt, dass die
PL-Linienform der so gewachsenen MQW-Struktur bis auf eine geringe zusätzliche Verbreiterung
an der Niederenergieseite mit dem übereinstimmt, was man für den SQW beobachtet. Die Über-
einstimmung der Spektren auf der Hochenergieseite bestätigt, dass durch die Belegung des QWs
eine Degradation bei der Rampe auf 850◦C verhindert werden kann. Insbesondere für das Wachs-
tum der aktiven Zone von Laserstrukturen für den grünen Spektralbereich sind diese Ergebnisse
von zentraler Wichtigkeit, da dort Homogenität, Relaxation und thermische Degradation einen be-
sonders starken Einfluss haben. Üblicherweise sind die aktiven Zonen der LDs aus zwei- oder
dreifach QWs aufgebaut. Diese können durch die oben gezeigte Temperaturrampe identisch und
ohne thermische Degradation gewachsen werden. Vor allem die für LDs problematische Pitbildung
innerhalb der aktiven Zone kann verhindert werden.

Interessant ist an dieser Stelle ein Vergleich der oben gezeigten Ergebnisse mit den Arbeiten
anderer Gruppen. Cheong et al. haben in Ihren Versuchen systematisch die Anzahl der QWs von
eins auf neun erhöht [267]. Die Autoren finden dabei in ihren PL-Untersuchungen basierend auf
einer nichtresonanten Anregung mittels HeCd-Laser keine Unterschiede bezüglich der PL Peak-
position der einzelnen Proben. Aus diesen Messungen und zusätzlichen TEM-Untersuchungen
schliessen Cheong et al. , dass die Wachstumsrate unabhängig von der Zahl der QWs ist. Aller-
dings bemerken die Autoren, dass diese Aussagen nur für MQWs gelten, die unter optimierten
Wachstumsbedingungen hergestellt sind. Für Proben unter nicht-optimierten Bedingungen wurde
ebenfalls eine Rotverschiebung der PL Peakposition und eine Dickenzunahme beobachtet. Weiter-
hin berichten Cho et al. vom Schutz des QWs durch eine zwei Monolagen dicke Barriere (mit die-
ser Angabe ist üblicherweise eine Dicke von einer c-Gitterkonstante gemeint), die ebenfalls bei der
Wachstumstemperatur des QWs gewachsen wurde [268]. Die Autoren finden eine Rotverschiebung



6.5. Temperaturstabilität grüner LEDs 111

460 480 500 520 540 560 580 600

Emissionswellenlänge (nm)

0.0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

0.7

0.8

0.9

1.0

P
L

In
te

ns
itä
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Abbildung 6.27: Raumtemperatur-PL Spektren einer grün emittierenden LED. Schon
durch die übliche Aktivierungsprozedur (900 ◦C , 30 sec.) kommt es zu einer Blauver-
schiebung des PL-Peaks um etwa 7 nm.

der PL-Emission bei Proben mit ”Schutzschicht” im Vergleich zu Proben ohne ”Schutzschicht”.
Hierbei muss allerdings angemerkt werden, dass Cho et al. eine Wachstumsunterbrechung nach
dem QW-Wachstum nutzen, um auf die Wachstumstemperatur der Barriere zu rampen. Innerhalb
der Unterbrechung kann es zum Abdampfen von In kommen, weshalb die Rotverschiebung für
InxGa1-xN/GaN-QWs mit ”Schutzschicht” plausibel erscheint. Allerdings ist bemerkenswert, dass
für die untersuchten blau emittierenden QWs eine zwei Monolagen dicke Barriere offensichtlich
ausreicht, um den QW zu stabilisieren. Wie in Abbildung 6.26(a) gezeigt, finden wir für unse-
re Proben eine Degradation der QWs bei einer Barrierentemperatur von 850◦C , wobei unsere
”Schutzschicht” in diesem Fall ebenfalls eine Dicke von einer c-Gitterkonstante hatte. Erst für
dickere GaN-Belegungen nach dem QW lässt sich dieser stabilisieren. Dabei muss berücksich-
tigt werden, dass die von uns untersuchten QWs höhere In-Gehalte (xIn ≈ 35%) als die QWs
in der Arbeit von Cho et al. hatten. Diese Beobachtung deutet wieder darauf hin, dass die QWs
mit steigendem In-Gehalt immer empfindlicher auf hohe Temperaturen beim Wachstum der GaN-
Barrieren reagieren.

Fasst man die Ergebnisse der Untersuchungen an den MQWs kurz zusammen, so lassen sich
verschiedene Punkte festhalten. Zum einen kommt es beim Wachstum der QWs bei niedrigen
Temperaturen zur Bildung von V-pits, die zu einer Dickenzunahme mit steigender Anzahl der QWs
führen. Dies kann unterdrückt werden, indem die Wachstumstemperatur in den Barrieren nach
oben gerampt wird. Dabei ergibt sich dass Problem einer möglichen Degradation der QWs. Durch
eine ausreichende Belegung der QWs mit Barrierenmaterial vor der Temperaturrampe kann die
Degradation verhindert werden. Unsere Ergebnisse passen gut zu den Berichten anderer Gruppen.

Ex-situ Temperversuche

Auch das ex-situ Tempern, wie es zur Aktivierung der p-Dotierung verwendet wird, kann Auswir-
kungen auf die optischen Eigenschaften der QWs haben. In Abbildung 6.27 sind PL-Spektren bei
Raumtemperatur für eine SQW-Struktur dargestellt. Direkt nach dem Wachstum liegt die Emis-
sion bei etwa 515 nm. Durch einen 30-sekündigen Heizschritt bei 900 ◦C kommt es schon zu
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einer Blauverschiebung um 7 nm. Ein nochmaliges Heizen für weitere 30 sec führt sogar zu einer
Verschiebung von 15 nm zu kürzeren Emissionswellenlängen. Es zeigt sich also, dass die thermi-
schen Belastungen der QW-Struktur ein ernsthaftes Problem bei der Realisierung hocheffizienter
langwelliger LEDs darstellen.

Daher wurden systematisch ex-situ Temperversuche an SQW-Proben durchgeführt. Um zu klä-
ren, inwieweit die thermische Stabilität vom In-Gehalt abhängt, wurden Proben mit unterschiedli-
chem In-Gehalt bei verschiedenen Temperaturen getempert. Exemplarisch sind die Ergebnisse der
PL-Messungen bei T = 300 K an unbehandelten und geheizten QWs in Abbildung 6.28 und Ab-
bildung 6.29 dargestellt. In beiden Diagrammen sind jeweils InxGa1-xN/GaN-QWs mit mittlerem
(xIn=21%) und hohem (xIn=30%) In-Gehalt gegenübergestellt. Zusätzlich sind einmal die direkt
gemessenen PL-Spektren (jeweis Diagramme (a) und (b)) sowie die normierten PL-Spektren (Dia-
gramme (c) und (d)) gezeigt. Aus Abbildung 6.28(a) und 6.28(c) erkennt man, dass die optischen
Eigenschaften des QWs mit mittlerem In-Gehalt nicht durch das Heizen bei 700◦C beeinflusst wer-
den. Weder die PL-Intensität, noch die Linienposition oder die Linienbreite verändern sich. Auch
die Probe mit hohem In-Gehalt zeigt keine systematischen Änderungen in den optischen Eigen-
schaften des QWs. Zwar kommt es zu stärkeren Schwankungen der absoluten Intensität bei Tanneal

= 700◦C, die normierten PL-Spektren ändern sich im Rahmen der Messgenauigkeit allerdings
nicht. Die Ergebnisse der Raumtemperatur-PL-Messungen zeigen also, dass die InxGa1-xN/GaN-
QWs sowohl mit mittlerem als auch mit hohem In-Gehalt bei einer Heiztemperatur von 700◦C
stabil sind.

In Abbildung 6.29 sind die Ergebnisse der Heizversuche bei 850◦C dargestellt. Es sind wieder
die nicht-normierten und normierten PL-Spektren der Proben mit mittlerem und hohem In-Gehalt
gegenübergestellt. Hier zeigt sich für beide Proben eine Abnahme der PL-Intensität mit steigender
Heizdauer (siehe Abbildungen (a) und (b)). Während dieser Prozess für die Probe mit mittlerem
In-Gehalt kontinuierlich stattfindet und nach 5 min Tempern die Intensität um etwa 25% abgefallen
ist, sind die Änderungen für die Probe mit hohem In-Gehalt deutlich größer. Die Intensität sinkt
schon nach 1 min auf etwa 30% des Maximalwertes ab und bleibt dort dann auch bei längeren
Heizzeiten nahezu konstant. Betrachtet man die normierten Intensitäten, so stellt man fest, dass
für die Probe mit mittlerem In-Gehalt keine Änderungen bezüglich Linienform und Linienbrei-
te auftreten. Im Gegensatz dazu findet man für die Probe mit hohem In-Gehalt eine zunehmende
Verbreiterung auf der Hochenergieseite des Spektrums. Mit steigender Heizdauer kommt es so
nach 7 min zur Ausbildung einer deutlichen Schulter auf der Hochenergieseite. Zusammengefasst
kann festgestellt werden, dass bei einer Temperatur von 850◦C erste Anzeichen einer Degradation
der QWs auftreten. Die Effekte sind deutlicher für Proben mit höherem In-Gehalt. Insbesondere
der abrupte Abfall der Intensität nach sehr kurzer Heizdauer könnte, aufgrund des für LEDs not-
wendigen Aktivierungsprozesses, für die hoch In-haltigen QWs ein ersthaftes Problem darstellen.

Bisher wurden nur die Ergebnisse der PL-Messungen bei T = 300 K vorgestellt. Es stellt sich da-
her weiterhin die Frage, wie sich das Tempern auf die optischen Eigenschaften der QWs bei tiefer
Temperatur und auf die Effizienz der QWs auswirkt. Daher wurden IQE-Messungen an unbehan-
delten und geheizten Proben durchgeführt. Exemplarisch ist hier der Einfluss der Temperschritte
auf den Verlauf der IQE für die hoch In-haltige Probe in Abbildung 6.30 dargestellt. Dabei sieht
man, dass der Wert der IQE bei Raumtemperatur auch nach dem Heizschritt unverändert bleibt. Da
die Raumtemperatur-Intensität nach dem Tempern auf etwa 30% des Ursprungswerts abgefallen
ist, muss also auch die PL-Intensität bei T = 15 K durch das Heizen deutlich kleiner geworden
sein. Zusätzlich beobachtet man eine dramatische Änderung in der Temperaturabhängigkeit der
IQE. Für die getemperte Probe (Tanneal = 850 ◦C , 7:00 min) findet man eine deutlich früher ein-
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Abbildung 6.28: Raumtemperatur PL-Spektren von InxGa1-xN/GaN-SQWs, die bei
700◦C getempert wurden: a) xIn = 21%, b) xIn = 30%, c) xIn = 21% normiert und
d) xIn = 30% normiert. Die InxGa1-xN/GaN-QWs sind bei 700◦C stabil.

setzende Abnahme der IQE mit steigender Temperatur. Dieser Sachverhalt spiegelt sich auch in
den Aktivierungsenergien wieder, die im Diagramm angegeben sind. Während der Fit nach Glei-
chung 4.12 für die unbehandelte Probe auch die höchste Aktivierungsenergie EA3, die die Anre-
gung der Ladungsträger in die Barrieren beschreibt, wiedergibt, taucht diese im Fit der Ergebnisse
der getemperten Probe nicht auf.

Physikalisch muss eine solche Änderung der Aktivierungsenergien in strukturellen Veränderun-
gen im QW und den Barrieren begründet sein. In der Literatur finden sich verschiedene Berich-
te, in denen die Empfindlichkeit der InxGa1-xN/GaN-QWs gegenüber thermischen Belastungen
auf Interdiffusionprozesse zurückgeführt wird. So haben McCluskey et al. MQWs untersucht, die
bei Tanneal = 1300 - 1400 ◦C 15 Minuten getempert wurden [269]. Dabei fanden sie in XRD-,
TEM- und SIMS-Untersuchungen, dass der QW-Bereich nach dem Heizen durch eine homogene
InxGa1-xN-Schicht ersetzt ist. Kusakabe und Ohkawa fanden in ihren Untersuchungen an MQWs
(xIn ≈ 13%) eine Abnahme der PL-Intensität und eine Blauverschiebung der Peakposition beim
Tempern bei 1000 ◦C [270]. In einer Arbeit von Chuo et al. wurden MQWs bei Tanneal = 900 -
1050 ◦C getempert [271]. Genau wie hier wurden QWs mit einem mittleren In-Gehalt (xIn = 21%)
und einem hohen In-Gehalt (xIn = 30%) untersucht. Aus der beobachteten Blauverschiebung der
Emissionsenergie wurden die Diffusionslängen in Abhängigkeit der Heizdauer bestimmt. Weiter-
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Abbildung 6.29: Raumtemperatur PL-Spektren von InxGa1-xN/GaN-SQWs, die bei
850◦C getempert wurden: a) xIn = 21%, b) xIn = 30%, c) xIn = 21% normiert und
d) xIn = 30% normiert. Bei 850◦C beobachtet man erste Anzeichen einer Degradation
der QWs, die bei hoch In-haltigen QWs stärker ausgeprägt zu sein scheint.

hin wurde festgestellt, dass der Diffusionskoeffizient für die Schichten mit hohem In-Gehalt größer
ist als für die Schichten mit mittlerem In-Gehalt. Aus einer Abschätzung der Aktivierungsenergien
für den Interdiffusionsprozess in den InxGa1-xN/GaN-QWs folgern die Autoren, dass die Inter-
diffusion durch die Gruppe III-Leerstellen im Material bestimmt wird. Folglich muss es durch
eine Optimierung des Wachstums hinsichtlich einer möglichst geringen Fehlstellendichte im QW
(allgemein Punktdefekte: Gruppe III-Leerstellen, aber auch N-Leerstellen) auch möglich sein, die
thermische Stabilität des QWs zu erhöhen. Allerdings ist eine direkte Messung der Leerstellen-
dichte, vor allem in QW-Strukturen, nicht ohne Weiteres möglich. Für InN Volumenmaterial wurde
die Bildung von Leerstellen in Abhängigkeit von den Wachstumsbedingungen, insbesondere dem
V/III-Verhältnis und der Reaktortemperatur, mittels Positronenannihilationsspektroskopie unter-
sucht [272]. Pelli et al. fanden, dass die Dichte an Vakanzen im Bereich von 1017 cm-3 liegt und es
sich dabei um In-Vakanzen handelt. Ihre Dichte ändert sich mit dem V/III-Verhältnis wenig (un-
tersucht wurde ein Bereich von 4000 - 24000). Zusätzlich berichten die Autoren, dass die Dichte
an Fehlstellen größer wird, wenn die Wachstumstemperatur der Schichten ansteigt und in den Be-
reich der Zerlegungstemperatur der Schichten kommt. Interessanterweise wird berichtet, dass die
Bildung von größeren Clustern von Leerstellen bei niedrigen V/III-Verhältnissen mit der Bildung
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Abbildung 6.30: Verlauf der IQE eines InxGa1-xN/GaN-SQWs vor und nach dem Tem-
pern bei 850◦C und aus dem Fit nach Gleichung 4.12 bestimmte Aktivierungsenergien.
Durch das Heizen kommt es lediglich zu einer kleinen Änderung der IQE bei 300 K. Al-
lerdings ist der Abfall der IQE schon bei niedriger Temperatur wesentlich ausgeprägter
für die getemperte Probe.

von In-Tröpfchen einhergeht. Daraus lässt sich schlußfolgern, dass wie erwartet auch beim Wachs-
tum von QW-Strukturen die Bildung von metallischen Tröpfchen verhindert werden muss. Es ist
davon auszugehen, dass durch eine geringere Dichte an Leerstellen auch die thermisch induzier-
ten Interdiffusionsprozesse soweit wie möglich verhindert werden können. Allerdings muss hier
angemerkt werden, dass die oben geführte Diskussion für dichte Schichten gilt. Der Einfluss von
Defekten wie ”nanopits” oder ”nanotubes” wurde dabei noch nicht berücksichtigt.

6.5.2 Konsequenzen der Degradation

Sowohl in den ex-situ als auch den in-situ Heizexperimenten haben sich Auswirkungen auf
die optischen Eigenschaften der QWs gezeigt. Unter anderem wurden Änderungen der Linien-
form (Verbreiterung auf der Hochenergieseite), der Linienposition (Blauverschiebung) und der
Effizienz (Abnahme der IQE) beobachtet. Es hat sich gezeigt, dass vor allem hoch In-haltige
InxGa1-xN/GaN-QWs empfindlich auf hohe Temperaturen reagieren. Dabei scheint der einfache
und wenig überraschende Zusammenhang zu gelten: je höher der In-Gehalt, desto stärker ma-
chen sich auch die Degradationseffekte bemerkbar. Es konnte gezeigt werden, dass sowohl die
bisher verwendeten hohen Temperaturen beim Wachstum der GaN-Deckschicht als auch die Ak-
tivierungsprozedur bei 900◦C zur Verschlechterung der optischen Eigenschaften der QWs füh-
ren. Die Untersuchungen an MQW-Strukturen haben zwar ebenfalls gezeigt, dass durch eine
Optimierung der Wachstumsbedingungen, insbesondere der notwendigen Temperaturrampen, die
InxGa1-xN/GaN-QWs teilweise stabilisiert werden können. Dennoch sind für eine weitere Verbes-
serung der Effizienz grüner LEDs mit In-Gehalten oberhalb von 30% zwei Punkte von besonderer
Bedeutung:

1. Kann der p-dotierte Bereich oberhalb der aktiven Zone bei niedriger Temperatur gewachsen
werden (Tgr ≤ 1000 ◦C ) ?
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t(
cp

s) BS1403: 700 C
BS1411: 670 C

InGaN/GaN 5-fach QW:
tgr,Barriere = 10:33 min

(002)-Reflex

(a)

28 29 30 31 32 33 34 35 36 37 38

2 ( )

5
10-1

2
5
1
2
5

10
2
5

102
2
5

103
2
5

104
2
5

105

In
te

ns
itä
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Abbildung 6.31: XRD Messungen um den (002)-Reflex verschiedener InxGa1-xN/GaN-
5-fach QWs. a) Proben mit dünner GaN-Barriere (≈ 4 nm) und b) Proben mit der Stan-
dard GaN-Barriere (≈ 8 nm). Bei abgesenkter Reaktortemperatur verschwinden die vor-
her gut ausgeprägten Übergitterreflexe.

2. Kann die Mg-Dotierung auch bei reduzierter Heiztemperatur vollständig aktiviert werden?

Bezüglich des Wachstums der Deckschicht bei niedriger Temperatur ist in erster Linie nicht die
strukturelle Qualität, sondern die Frage der Dotierbarkeit der Schicht entscheidend. Zur Klärung
dieser Fragestellung sind allerdings weitere Wachstumsversuche notwendig. Beispielsweise wird
in der Literatur berichtet, dass bei abgesenkter Wachstumstemperatur die Mg-Dotierung durch ein
höheres V/III-Verhältnis und einen höheren Druck verbessert werden kann [265]. Eventuell kann
auch ein höherer Schichtwiderstand in der dünnen p-GaN Deckschicht toleriert werden, wenn
dabei die Degradation des QWs verhindert werden kann.

Der zweite Punkt, die vollständige Aktivierung der p-Dotierung durch einen Heizprozess bei ge-
ringerer Temperatur, sollte prinzipiell weniger Schwierigkeiten bereiten. Hier sei lediglich auf die
schon angesprochene Vewendung eines anderen Hintergrundgases (Sauerstoff) bei der Aktivierung
verwiesen (siehe dazu Abschnitt 4.4.4 und [214]).

6.6 Limitierungen der Optimierungsstrategie

Im Folgenden sollen einige Grenzen des Modells zur Optimierung der LED-Strukturen hinsicht-
lich einer hohen Quantenausbeute besprochen werden. Wie die Rechnungen zur Oszillatorstärke
nahelegen, sind immer dünnere QWs mit sehr hohem In-Gehalt für eine optimierte IQE notwen-
dig. Dies gilt sowohl für InxGa1-xN-basierte Lichtemitter im blauen als auch im grünen und roten
Spektralbereich. Dabei stellt sich die Frage, welche In-Gehalte erreicht werden können und wie
dünn die QWs in diesen Strukturen sein können beziehungsweise müssen.

In Abbildung 6.31 sind die Ergebnisse der XRD-Messungen am (002)-Reflex verschiedener 5-
fach QWs dargestellt, die bei weiter abgesenkter Reaktortemperatur gewachsen wurden. Dabei
werden einmal die Daten für QWs mit dünnerer (Abbildung (a)) und dickerer GaN-Barriere (Ab-
bildung (b)) gegenübergestellt, wobei die Reaktortemperatur während des Barrierenwachstums
nicht verändert wurde. Die QWs besitzen lediglich eine nominelle Dicke von 1,4 nm, um zu ge-
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Abbildung 6.32: IQE vs. Temperatur für hoch In-haltige SQWs (xIn ≈ 38%) unter-
schiedlicher Dicke. Im blauen und grünen Spektralbereich wird eine Raumtemperatur
IQE von 80% beziehungsweise 70% erreicht. Schon für etwa 2,4 nm dicke QWs, deren
Emissionwellenlänge bei 580 nm liegt, verringert sich die IQE auf 3%.

währleisten, dass eine teilweise Relaxation in den QWs verhindert wird 3. In beiden Darstellungen
wird deutlich, dass die Ausprägung der Übergitterreflexe durch die Absenkung der Wachstumstem-
peratur im QW-Bereich deutlich abnimmt. Bei der Absenkung auf Tgr = 650◦C beobachtet man
dann nur noch einen Peak, der der 0. Beugungsordnung des InxGa1-xN/GaN-MQWs zugeordnet
werden kann. Da kein weiterer Übergitterreflex mehr identifiziert werden kann, kann auch die Pe-
riode des MQWs aus diesen Messungen nicht bestimmt werden. Zur Abschätzung des In-Gehalts
dieses MQWs soll daher angenommen werden, dass sich die Periode durch die Absenkung der
Wachstumstemperatur von 700◦C auf 650◦C nur dahingehend ändert, dass ein höherer In-Gehalt
auch eine größere QW-Dicke zur Folge hat. Diese Annahme beruht letztendlich auf der Überle-
gung, dass In und Ga unabhängig voneinander in den QW eingebaut werden. Eine Erhöhung des
In-Gehalts bedeutet dann bei gleichbleibendem Ga-Einbau, dass der QW gleichzeitig dicker wer-
den muss. Für den bei 650◦C gewachsenen MQW ergibt sich nach diesem Modell ein In-Gehalt
von etwa 49%. Diese Messungen zeigen also, dass hoch In-haltige QWs mit In-Gehalten im Be-
reich von 50% realisiert werden können. Bei den niedrigen Wachstumstemperaturen scheinen al-
lerdings hohe Grenzflächenrauigkeiten beziehungsweise große Dickenfluktuationen aufzutreten,
was das Verschwinden der zusätzlichen Übergitterreflexe erklären würde. Weder Röntgen- noch
PL-Messungen geben einen Hinweis darauf, dass eine Mischungslücke im InxGa1-xN-System im
Bereich von xIn = 50% auftritt. Diese würde sich zum Beispiel im Auftreten mehrerer Phasen
bemerkbar machen, was allerdings in keiner der Messungen beobachtet wurde.

Die Quanteneffizienz wurde dann wieder für die üblichen SQW-Strukturen untersucht. In Ab-
bildung 6.32 sind die Ergebnisse der IQE-Messungen an einer Serie unterschiedlich dicker SQWs
gezeigt. Der In-Gehalt in diesen Schichten lag bei etwa 38%. Der sehr große Einfluss des elek-
trischen Feldes auf die Übergangsenergie deutet sich schon durch die starke Rotverschiebung mit
zunehmender Wachstumszeit / QW-Dicke an: während für eine nominelle Dicke von 1,1 nm die

3Schon für eine 5-fach Struktur mit einer nominellen QW-Dicke von 2,2 nm (tgr,QW um den Faktor 1,6 erhöht
im Vergleich zu den MQWs aus Abbildung 6.31), die bei 700◦C gewachsen wurde, findet man Anzeichen einer
teilweisen Relaxation, wobei ein Relaxationsgrad von r ≈ 13% für diese QWs gemessen wurde.
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Abbildung 6.33: IQE vs. Emissionswellenlänge für verschiedene eigene
InxGa1-xN/GaN-QWs. Zusätzlich eingezeichnet sind die Werte einiger anderer
Gruppen. Im Bereich zwischen 400 nm und 500nm werden sehr hohe Werte für die IQE
ereicht, dennoch kommt es immer noch zu einem starken Abfall oberhalb von 500 nm.

Emissionswellenlänge bei 460 nm liegt, kommt es durch die Vergrößerung der Dicke auf 2,4 nm
schon zu einer Verschiebung der Emissionswellenlänge auf 580 nm. Sowohl für den blau als auch
für den grün emittierenden SQW findet man eine sehr hohe Raumtemperatur-IQE von 80% be-
ziehungsweise 70%. Man sieht also, dass die Optimierung zu immer höheren In-Gehalten und
dünneren QWs im blauen und grünen Spektralbereich wie erwartet zu höheren Effizienen führt.
Allerdings muss für diese Strukturen die QW-Dicke sehr genau kontrolliert werden, da schon klei-
ne Änderungen zu großen Verschiebungen in der Emissionswellenlänge führen werden. Dagegen
nimmt die Quantenausbeute für den dicksten dieser SQWs deutlich ab. Bei einer Emissionswel-
lenlänge von 580 nm findet man lediglich eine Raumtemperatur IQE von 3%. Diese Abnahme
ist teilweise dem Einfluss des elektrischen Feldes und der Separation der Wellenfunktionen von
Elektronen und Löchern geschuldet. Betrachtet man den Verlauf der Oszillatorstärke als Funktion
der QW-Dicke für SQWs mit einem In-Gehalt von 38%, so ergibt sich aus den Rechnungen von
blau nach grün eine Abnahme um etwa 25%. Für dickere QWs, die dann bei 580 nm emittieren,
nimmt die Oszillatorstärke etwa um den Faktor 4 ab. Experimentell findet man allerdings von blau
/ grün nach rot eine Abnahme der IQE um den Faktor 20. Die starke Abnahme der Effizienz kann
also nicht alleine durch den Einfluss des piezoelektrischen Feldes erklärt werden. An dieser Stelle
muss angemerkt werden, dass die genauen Ursachen dieses unerwartet starken Einbruchs der IQE
zum jetzigen Zeitpunkt noch nicht vollständig verstanden sind und daher Gegenstand der zukünf-
tigen Untersuchungen sein sollten. Eventuell spielt auch hier wieder die thermische Degradation
der QWs eine Rolle, da die Deckschicht in diesen Strukturen bei Tgr = 1000◦C gewachsen wur-
de. Zusätzlich muss auch die möglicherweise einsetzende Relaxation der InxGa1-xN-QWs beachtet
werden.

Als Zusammenfassung der bisher erreichten Effizienzen ist die interne Quantenausbeute ver-
schiedener SQWs in Abbildung 6.33 in Abhängigkeit ihrer Emissionswellenlänge dargestellt. Die
Daten werden mit den zum Teil älteren, zum Teil aber auch aktuellen Ergebnissen anderer Gruppen
verglichen. Es zeigt sich, dass die IQE in einem weiten Spektralbereich durch stetige Verbesserun-
gen des Epitaxieprozesses ebenso stetig gesteigert werden konnte. Die so erreichten Bestwerte
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im blauen und grünen Spektralbereich sind vergleichbar oder besser als die von anderen Grup-
pen erreichten Daten. Auch dies zeigt, dass der aufgezeigte Weg zur Optimierung der internen
Quantenausbeute der InxGa1-xN/GaN-basierten LED-Strukturen auch in realen Bauelementen zu
höheren Effizienzen führt. Die Bestwerte der IQE liegen im Bereich zwischen 450 nm und 500 nm
nahezu unverändert bei etwa 80%. Das bedeutet, dass trotz der hohen Defektdichte bei Raumtem-
peratur nahezu 100% der Rekombinatiosprozesse strahlend ablaufen. Allerdings kommt es auch
für die während dieser Arbeit gewachsenen und untersuchten Proben zu einer Abnahme der Effi-
zienz oberhalb von 500 nm. Durch die Optimierungsstrategie konnte der Bereich des ”green gap”
zwar verkleinert werden und der Einsatzpunkt des Effizienzabfalls zu größeren Wellenlängen ver-
schoben werden. Trotzdem kommmt es zu einem deutlichen Abfall der Effizienz auf lediglich 3%
bei 580 nm.





7 In-freie ultraviolette LEDs

Es wurde bereits in Abbildung 6.1 schematisch gezeigt, dass die Effizienz Nitrid-basierter LEDs
auch unterhalb einer Emissionswellenlänge von 400 nm drastisch abnimmt. Während die ak-
tive Zone der LED-Strukturen bis zu einer Emissionswellenlänge von etwa 365 nm noch aus
InxGa1-xN/AlxGa1-xN-QWs aufgebaut ist, müssen für noch kürzere Emissionswellenlängen qua-
ternäre Verbindungen, GaN/AlxGa1-xN-QWs oder AlxGa1-xN/AlxGa1-xN-QWs verwendet werden.
Für die externe Quantenausbeute In-haltiger QWs finden sich in der Literatur Bestwerte von 44%
und 1,1% bei λpeak = 365 nm beziehungsweise λpeak = 352 nm [44, 166]. Durch die Realisierung
von AlxGa1-xN-Schichten mit immer höheren Al-Gehalten konnten LEDs demonstriert werden,
deren Emissionswellenlänge immer weiter ins UV verschoben war. Eine gute Zusammenfassung
der neuesten Ergebnisse findet sich bei Khan et al. [164]. So konnten für In-freie QWs von Sun et
al. UV-LEDs bei 280 nm mit einer EQE von 1% gezeigt werden [42], während Adivarahan et al. bei
einer Emissionswellenänge von 250 nm eine EQE von 0,01% erreicht haben [41]. Die kürzeste in
diesem Materialsystem realisierte Emissionswellenlänge liegt bei 210 nm und stammt aus Arbei-
ten von Taniyasu et al. [273]. Die Autoren konnten dabei eine auf AlN-basierende pin-Struktur
(p-AlN / u-AlN / n-AlN) auf SiC-Substrat herstellen, wobei eine optische Ausgangsleistung von
lediglich 0,02 μW bei 40 mA erreicht wurde.

In diesem Kapitel sollen Gründe für die geringere Effizienz der UV-Emitter aufgeführt werden.
Insbesondere die Defektdichte, die Morphologie und die Dotierbarkeit der AlxGa1-xN-Schichten
werden dabei untersucht. Anschließend soll exemplarisch am einfachsten UV-emittierenden QW-
System, den binären GaN-QWs, die in AlxGa1-xN-Barrieren eingebettet sind, gezeigt werden, dass
auch im UV hohe interne Effizienzen möglich sind. Insbesondere ein Vergleich mit den In-haltigen
blauen und grünen QWs zeigt, dass die Mechanismen, die die IQE limitieren, sowohl im sichtba-
ren, als auch im ultravioletten Spektralbereich identisch sind.

7.1 Ursachen der geringen Effizienz

In diesem Zusammenhang sind die qualitativen Unterschiede zwischen GaN-Pufferschichten, wie
sie in blauen und grünen LEDs verwendet werden, und AlxGa1-xN-Pufferschichten von Bedeutung.
Dabei spielen vor allem Aspekte bezüglich der Defektdichte, der Morphologie und der Dotierung
eine Rolle.

7.1.1 Morphologie der AlxGa1-xN-Schichten

Als Barrienmaterial in den GaN/AlxGa1-xN-QWs wurden AlxGa1-xN-Schichten mit einem Al-
Gehalt zwischen 20% und 30% verwendet. Daher beziehen sich auch die meisten der folgenden
Betrachtungen auf Schichten dieser Zusammensetzung. Zum besseren Verständnis des AlxGa1-xN-
Wachstums wurden allerdings Schichten im Kompositionsbereich zwischen 0% und etwa 50%
hergestellt. Diese konnten noch mit dem in Abschnitt 4.2 beschriebenen UV-Messplatz optisch
untersucht werden. Zusätzlich wurden einige AlN-Schichten gewachsen.
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Abbildung 7.1: a) AFM-Bild einer AlxGa1-xN-Schicht (xAl = 23%), die mit einer (In)GaN-
Nukleationsschicht direkt auf Saphir abgeschieden wurde. b) PL-Spektren einer Serie
unterschiedlich dicker GaN-SQWs, die auf dieser Pufferschicht gewachsen wurden.

Das AFM-Bild einer typischen AlxGa1-xN-Schicht mit einem Al-Gehalt von 23%, die direkt
auf dem Saphir-Substrat mit einer (In)GaN-Nukleationsschicht gewachsen wurde, ist in Ab-
bildung 7.1(a) gezeigt. Die Oberflächen dieser AlxGa1-xN-Schichten sind glatt. Allerdings fin-
det man einen deutlichen Unterschied zwischen dem Stufenprofil von GaN- und AlxGa1-xN-
Pufferschichten. Während bei GaN-Schichten Doppelstufen, das heißt Stufen mit einer Höhe
von einer c-Gitterkonstante, auftreten (Vergleiche dazu Abbildung 4.2(a)), findet man für die
AlxGa1-xN-Schichten meistens Einfachstufen. Dieser Umstand wird zum Beispiel in [229] aus-
führlicher diskutiert.

Zusätzlich findet man auf den Oberflächen der AlxGa1-xN-Schichten viele pit-artige Vertiefun-
gen. Ihre Dichte entspricht in etwa der Defektdichte, die bei typischen AlxGa1-xN-Schichten auf-
tritt. Mit Werten im Bereich von 1-2·109 cm-2 liegt die Defektdichte im AlxGa1-xN etwa 2-3 mal
höher als im GaN. Die Beobachtungen decken sich mit den Ergebnissen von Pecz et al. . Dort
konnte mit TEM-Seitenaufnahmen gezeigt werden, dass diese pits mit Versetzungen zusammen-
hängen, die im Bereich der Nukleationsschicht entstehen [274]. In anderen Arbeiten wurden diese
Defekte als pinholes [275] oder nanotubes [276] bezeichnet.

Die Auswirkungen der Defekte auf die optischen Eigenschaften von GaN-QWs, die auf die
oben beschriebenen AlxGa1-xN-Pufferschichten gewachsen wurden, sind in Abbildung 7.1(b) ge-
zeigt. Dabei sind QWs unterschiedlicher Dicke dargestellt. In allen Spektren erkennt man eine
Emission oberhalb von 3,95 eV, die der AlxGa1-xN-Barriere zugeordnet werden kann. Daneben
findet man eine QW-Emission, die für den dünnsten QW nur als Niederenergieschulter auf der
Barrierenemission zu erkennen ist und dann mit steigender QW-Dicke zu kürzeren Emissionsener-
gien verschiebt. Auch für GaN/AlxGa1-xN-QWs spielt also der Einfluss des internen elektrischen
Feldes aufgrund des QCSE eine wesentliche Rolle. Im Bereich von 3,65 eV beobachtet man für al-
le Proben einen Peak, der von der Wachstumszeit des QWs unbeeinflusst ist. Dieser PL-Peak wird
im Weiteren als Defekt-korrelierte PL bezeichnet, da alle experimentellen Ergebnisse auf einen
Zusammenhang zu den nanotubes hindeuten. So konnte durch Anätzen der Defekte in einem 3:1-
Gemisch aus Schwefel- und Phosphorsäure bei 190◦C gezeigt werden, dass die Lumineszenz bei
3,65 eV verschwindet [190]. Andererseits findet man auch für GaN-QWs auf SiC-Substraten oder
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Abbildung 7.2: a) AFM-Bild einer AlxGa1-xN-Schicht (xAl = 23%), die auf einem SiC-
Substrat gewachsen wurde. b) PL-Spektren einer Serie unterschiedlich dicker GaN-
SQWs auf AlxGa1-xN/SiC. Die PL-Intensitäten geben einen Hinweis auf eine optimale
Dicke der GaN-QWs.

auf GaN-Pufferschichten keine Hinweise auf die Defekt-korrelierte PL. Exemplarisch sind in Ab-
bildung 7.2 das AFM-Bild einer AlxGa1-xN-Schicht auf SiC-Substrat und die PL-Daten einer Serie
unterschiedlich dicker GaN-QWs auf AlxGa1-xN/SiC dargestellt. Man erkennt, dass beim Wachs-
tum von AlxGa1-xN-Schichten auf SiC keine nanotubes entstehen. Die PL-Daten zeigen wieder ei-
ne Barrierenemission im Bereich von 3,9 eV und eine QW-Emission, die mit steigender QW-Dicke
zu kleineren Emissionsenergien verschiebt. Wie erwartet findet man keine Defekt-korrelierte PL-
Linie im Bereich von 3,65 eV. Dadurch wird deutlich, dass die in den AlxGa1-xN/Saphir-Schichten
gefundenen Defekte nicht notwendigerweise in allen AlxGa1-xN-Schichten vorkommen, sondern
die Konsequenz von Sauerstoff Kontaminationen aus dem Saphir Substrat oder einer unzureichen-
den Nukleationsschicht sind. Durch eine verbesserte Nukleation und die generelle Verbesserung
der strukturellen Qualität der AlxGa1-xN-Pufferschichten sollten sich diese Defekte reduzieren las-
sen.

7.1.2 Effizienz der GaN-QWs

Schon der Vergleich der absoluten Intensitäten der verschiedenen GaN-QWs, die in Abbil-
dung 7.2(b) dargestellt sind, liefert einen Hinweis darauf, dass es für die QW-Dicke in den
GaN/AlxGa1-xN-Strukturen einen optimalen Wert gibt. Zwei Faktoren spielen dabei eine Rolle.
Auf der einen Seite führt das elektrische Feld zur räumlichen Trennung der Wellenfunktionen von
Elektronen und Löchern und damit zur Verringerung der Effizienz der strahlenden Rekombination
bei den dickeren QWs. Andererseits wird bei dünnen QWs der energetische Abstand zwischen den
quantisierten Zuständen innerhalb des QWs und den AlxGa1-xN-Barrieren, die Confinementener-
gie, sehr klein. Damit kommt es auch zu einer Abnahme der Effizienz für QWs mit Dicken im
Bereich von 1 nm. Die optimale Dicke der GaN/AlxGa1-xN-QWs kann auf Werte zwischen 1,5 nm
und 2 nm abgeschätzt werden. Allerdings wird der genaue Wert auch vom Al-Gehalt der Barrieren
abhängen.

Durch diese einfache QW-Dickenserie werden die Parallelen zu den InxGa1-xN/GaN-basierten
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Abbildung 7.3: Temperaturabhängigkeit der normierten PL-Intensitäten von GaN-QWs
auf (a) Saphir-Substrat und (b) SiC-Substrat. Für beide Substrate findet man eine starke
Abhängigkeit der PL-Intensität von der Anregungsleistung des Lasers.

QWs deutlich. Die Effizienz und Emissionsenergie der QWs wird maßgeblich durch die internen
elektrischen Felder bestimmt. Genau wie bei den InxGa1-xN/GaN-QWs beobachtet man auch bei
den GaN/AlxGa1-xN-QWs eine Zunahme der Linienbreite mit steigender QW-Dicke (Vergleiche
dazu Abschnitt 6.4.1). Die Linienbreite wird wieder durch den Einfluss des elektrischen Feldes
und die Fluktuationen der QW-Dicke beziehungsweise der Zusammensetzung der ternären Bar-
rieren bestimmt. Die Standardabweichung der Legierungszusammensetzung, wie sie nach Glei-
chung 6.14 für InxGa1-xN-Schichten berechnet wurde, kann für die AlxGa1-xN-Barrieren ebenso
bestimmt werden. Analog ergibt sich nach Gleichung 6.17 eine PL-Linienbreite für die Emissionen
der AlxGa1-xN-Schichten mit unterschiedlichem Al-Gehalt (Vergleiche dazu Abbildung 6.10(a)).
Detailierter wurde das in [190] untersucht. Damit kann die Linienbreite der QW-Emission wieder
über Gleichung 6.5 berechnet werden, wobei für GaN/AlxGa1-xN-QWs der erste Term (δEg) null
wird und die Fluktuationen des Feldes im zweiten Term (e · dQW · δF ) durch die oben bestimmten
Fluktuationen der Barrierenzusammensetzung gegeben sind.

In diesem Zusammenhang kann auch die Tatsache verstanden werden, dass die beobach-
teten Linienbreiten bei den GaN/AlxGa1-xN-QWs schmaler sind als bei den hoch In-haltigen
InxGa1-xN/GaN-QWs. Für die QWs auf SiC liegt die Linienbreite der QW-Emission im Bereich
von 40 meV, für Proben auf Saphir sind die PL-Linien mit 60 meV etwas breiter. Im Vergleich dazu
liegen die Linienbreiten bei den InxGa1-xN/GaN-QWs (gemessen bei niedriger Anregungsleistung
und tiefer Temperatur) im Bereich von 100 meV und darüber.

Die Temperaturabhängigkeit der PL-Intensität verschiedener GaN/AlxGa1-xN-QWs ist in Abbil-
dung 7.3 gezeigt. Für diese Art der Messungen kann noch nicht von einer Bestimmung der IQE ge-
sprochen werden, da zum einen nicht die volle Leistungsabhängigkeit der PL-Intensität gemessen
wurde. Zum anderen sind einige der Messungen unter nicht-resonanter Anregung mittels vervier-
fachtem Nd-YAG Laser durchgeführt worden. Dennoch können die gezeigten Ergebnisse als Maß
für die Effizienz der Strukturen angesehen werden. Sowohl für GaN-QWs auf Saphir- als auch auf
SiC-Substrat lassen sich die Ergebnisse der Messungen in zwei Punkten zusammenfassen:

1. Die integrierte PL-Intensität fällt schon bei niedrigen Temperaturen sehr stark ab. Das Ver-
hältnis von Raumtemperatur-Intensität zu Tieftemperatur-Intensität liegt nur bei wenigen
Prozent.
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Abbildung 7.4: Temperaturabhängigkeit der Peakposition zweier GaN-QWs auf SiC un-
ter verschiedenen Anregungsbedingungen. Aus dem Fit ergibt sich eine Lokalisierungs-
energie von einigen meV.

2. Die integrierte PL-Intensität zeigt eine sehr starke Abhängigkeit von der Anregungsleistung.

Im Einzelnen wurden bei verschiedenen Anregungsleistungsdichten Messungen an SQWs un-
terschiedlicher Dicke durchgeführt. Für Proben auf Saphir-Substrat kommt es unter resonanter
Anregung bei niedriger Anregungsleistungsdichte (∼W/cm2) zu einem steilen Abfall der Inten-
sität mit steigender Temperatur. Schon bei etwa 100 K kann hier kein PL-Signal mehr gemes-
sen werden (siehe Abbildung 7.3(a)). Dagegen findet man bei hoher Anregungsleistungsdichte
(∼kW/cm2) auch bei Raumtemperatur noch ein starkes PL-Signal. Das Verhältnis der integrierten
PL-Intensitäten bei Raumtemperatur und 15 K liegt dabei zwischen 3% und 10%. Ein ähnliches
Verhalten beobachtet man für die GaN-QWs auf SiC. Hier misst man zwar auch bei niedriger An-
regungsleistung ein PL-Signal bei Raumtemperatur, allerdings ist die Intensität zwischen 15 K und
300 K etwa um den Faktor 1000 abgefallen (siehe Abbildung 7.3(b)). Die integrierte PL-Intensität
unter hoher Anregungsleistung fällt in diesem Fall nur um den Fakor 100 ab.

Die gemessene Quantenausbeute der GaN-QWs liegt also deutlich unterhalb der Werte, die man
für blau und grün emittierende InxGa1-xN-QWs erreicht, wie in Kapitel 5 und 6 dargelegt. Dennoch
kann auch für die in Abbildung 7.3 dargestellten GaN-QWs der temperaturabhängige Verlauf der
integrierten PL-Intensität durch das Arrhenius-Modell beschrieben werden. Die Ergebnisse des
Fits sind exemplarisch in Abbildung 7.3(b) für einen GaN/AlxGa1-xN-QW auf SiC angegeben. Ge-
nau wie bei den InxGa1-xN/GaN-QWs findet man drei charakteristische Aktivierungsenergien: eine
kleine unter 10 meV, eine mittlere im Bereich von 20 meV und eine größere oberhalb von 50 meV.
Wieder bietet sich ein Vergleich mit der Lokalisierungsenergie an, die aus der Temperaturabhän-
gigkeit der Peakposition bestimmt werden kann. In Abbildung 7.4 sind diese Daten für zwei ver-
schiedene GaN/AlxGa1-xN-QWs auf SiC Substrat dargestellt, wobei die Peakposition durch einen
Gaußfit an die Spektren bestimmt wurde. Die jeweiligen Peakpositionen wurden auf den Wert bei
T = 300 K normiert um die Vergleichbarkeit mit den Daten der Barrierenemission, die für BS648
ebenfalls eingezeichnet sind, zu gewährleisten. Zusätzlich sind für BS648 die Peakpositionen bei
verschiedenen Anregungsleistungen (HeCd und Nd-YAG) dargestellt. Aus dem Fit nach Gleichung
6.3 ergibt sich eine Lokalisierungsenergie von etwa 3 meV für den GaN-QW. Dieser Wert deckt
sich also wieder mit den Daten, die für die kleinste Aktivierungsenergie aus dem Fit an die tem-
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peraturabhängigen PL-Intensitäten gewonnen wurden. Die Lokalisierungsenergie ist in den GaN-
QWs damit deutlich kleiner als in den InxGa1-xN-QWs (Vergleiche dazu Abbildung 6.2). Analog
zu den Betrachtungen zur Linienbreite ist wieder der Fakt, dass keine Kompositionsfluktuationen
im GaN-QW auftreten können, für die geringe Lokalisierungsenergie verantwortlich. Die Potenti-
alfluktuationen werden durch Fluktuationen der QW-Dicke und der Quantisierungsenergie (durch
lokale Variationen in der Barrierenhöhe) bestimmt. Zusätzlich kommt es durch die Fluktuationen
in der Zusammensetzung der Barriere auch zu lokalen Variationen des elektrischen Feldes im QW.
Für die Emission aus den AlxGa1-xN-Barrieren (xAl ≈ 23%) findet man eine Lokalisierungsener-
gie von etwa 10 meV. Diese ist aufgrund der statistischen Kompositionsfluktuationen größer als im
GaN und nimmt mit steigendem Al-Gehalt zu. Die nochmals erhöhte Lokalisierungsenergie in den
InxGa1-xN-QWs kommt dann durch den zusätzlichen Einfluss des elektrischen Feldes zustande.

Als mittlere Aktivierunsenergie werden reproduzierbar Werte gefunden, die im Bereich der Ex-
zitonenbindungsenergie des GaN liegen. Im Gegensatz dazu schwankt die höchste Aktivierungs-
energie erheblich. So ergeben sich abhängig von den Anregungsbedingungen Werte zwischen
64 meV und 168 meV für den GaN-QW auf SiC. Diese starke Variation, die Tatsache, dass die
integrierte PL-Intensität schon bei kleinen Temperaturen sehr stark abfällt und die starke Leistungs-
abhängigkeit der normierten PL-Intensität bei T = 300 K deuten darauf hin, dass die Defekte in den
GaN/AlxGa1-xN-QWs nicht effektiv abgeschirmt werden. Obwohl die Mechanismen, die die strah-
lenden und nichtstrahlenden Rekombinationsprozesse in GaN- und InxGa1-xN-QWs bestimmen,
scheinbar identisch sind, werden für In-freie GaN-QWs deutlich niedrigere Effizienzen erreicht. In
der Literatur wird als Ursache dieses Phänomens neben der höheren Defektdichte der AlxGa1-xN-
Pufferschichten oftmals das Fehlen von In in den QWs verantworlich gemacht [165, 167]. An-
dererseits wurde schon in Abschnitt 2.4 gezeigt, dass die hohe Effizienz in den InxGa1-xN/GaN-
QWs auch ohne die Lokalisierung der Exzitonen im QW erklärt werden kann. Beim Wachstum
der InxGa1-xN-QWs kommt es aufgrund der niedrigen Wachstumstemperatur automatisch zur Bil-
dung von V-pits an jeder Versetzungslinie. Dadurch entstehen auf den pit-Innenflächen dünnere
QWs, die zu einer Selbstabschirmung der Defekte führen. Bisher konnte im GaN/AlxGa1-xN- (oder
AlxGa1-xN/AlxGa1-xN-) System nicht gezeigt werden, dass auch hier eine Selbstabschirmung der
Defekte aufgrund der Bildung von V-pits auftreten kann.

7.2 Optimierung hinsichtlich höherer Effizienz

Im Folgenden soll daher dargelegt werden, welche Schritte hinsichtlich einer Optimierung der
GaN/AlxGa1-xN-QWs unternommen werden können. Genau wie bei den InxGa1-xN/GaN-QWs
sollen möglichst glatte Grenzflächen und geringe Potentialfluktuationen, in diesem Fall in der
AlxGa1-xN-Barriere, erreicht werden. In einem ersten Schritt soll gezeigt werden, wie die struk-
turelle Qualität der AlxGa1-xN-Pufferschichten durch eine optimierte Nukleation und den Einbau
von Zwischenschichten verbessert werden kann. Anschließend wird die Frage nach der Realisie-
rung von V-pits in den AlxGa1-xN-Schichten untersucht.

7.2.1 Einfluss der Nukleationsschicht

Für das Wachstum von AlxGa1-xN-Schichten scheint eine Niedertemperatur AlN-Nukleation we-
sentlich besser geeignet zu sein als die bisher verwendete (In)GaN-Nukleationsschicht. In Abbil-
dung 7.5 sind die AFM-Bilder von GaN-Schichten, die auf der AlN-Nukleationsschicht direkt auf
Saphir gewachsen wurden, gezeigt. Dabei wurde die Wachstumszeit der Nukleationsschicht vari-
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(a) (b) (c)

Abbildung 7.5: AFM-Bilder von GaN-Schichten, die auf Saphir-Substrat mit einer AlN-
Nukleationsschicht gewachsen wurden. Auf den GaN-Schichten wurde eine Marker-
schicht zur Bestimmung der Defektdichte gewachsen. Die Wachstumszeit der Nukleati-
onsschicht lag bei (a) 8 min, (b) 10 min und (c) 13 min.

iert. Auf den GaN-Schichten wurde eine Markerschicht gewachsen, um den Einfluss der Nuklea-
tionszeit auf die Defektdichte zu untersuchen (siehe dazu Abschnitt 4.1.1). Man erkennt, dass die
Defektdichte mit steigender Wachstumszeit der Nukleationsschicht deutlich abnimmt. Bei der 10-
minütigen Nukleationsschicht ergibt sich eine Defektdichte von 7,5·108 cm-2. Allerdings kommt
es auch zu einer zunehmenden Rauigkeit mit längerer Nukleation. Zusammenfassend kann ge-
sagt werden, dass mit der AlN-Nukleation im Vergleich zur (In)GaN-Nukleation GaN-Schichten
vergleichbarer oder besserer Qualität erreicht wurden. Allerdings muss angemerkt werden, dass
die AlN-Nukleation stärker von den Reaktorbedingungen abhängt als die In(GaN)-Nukleation.
Andererseits ist auch das Prozessfenster, also der Bereich, in dem die Wachstumsparameter wie
Temperatur, Druck etc. variieren können, kleiner als bei der (In)GaN-Nukleation.

Überträgt man die Ergebnisse der AlN-Nukleationsschicht von den GaN-Schichten auf das
Wachstum der AlxGa1-xN-Schichten, so findet man eine Morphologie wie in Abbildung 7.6(a) dar-
gestellt. Die Wachstumsbedingungen der AlxGa1-xN-Schicht waren identisch mit denen der Probe,
die in Abbildung 7.1(a) gezeigt ist. Für beide AlxGa1-xN-Schichten findet man eine glatte Ober-
fläche. Allerdings kann durch die AlN-Nukleation die Dichte der morphologischen Defekte, der
nanotubes, drastisch verringert werden. Dieses Ergebnis spiegelt sich auch in den PL-Messungen
wieder. Wie in Abbildung 7.6(b) gezeigt, kann die Intensität der Defekt-korrelierten PL durch die
AlN-Nukleation etwa um den Faktor 10 reduziert werden. Zusätzlich findet man eine Verschie-
bung des AlxGa1-xN-Peaks zu höheren Energien. Da die Verschiebung im Bereich einiger 10 meV
liegt, kann sowohl ein anderer Verspannungszustand der Schichten als auch ein Materialtransport
zu den nanotubes die Ursache für die Peakverschiebung sein.

Die Auswirkungen der Nukleationsschicht und damit der veränderten Morphologie der Puffer-
schicht auf den GaN-QW sind in Abbildung 7.7(a) dargestellt. Dabei findet man eine deutliche Rot-
verschiebung der QW-Emission für den GaN-QW mit AlN-Nukleationsschicht. Es zeigt sich also,
dass die morphologischen Defekte der Pufferschicht erheblichen Einfluss auf den darauf gewach-
senen QW haben. Trotz gleicher Wachstumszeit haben die QWs mit unterschiedlicher Nukleation
offensichtlich auch eine unterschiedliche Dicke. Eine Erklärung des Phänomens ist schematisch
in Abbildung 7.7(b) gezeigt. Durch die stark lateralen Wachstumsbedingungen (hohe Temperatur,
niedriger Druck, hohes V/III-Verhältnis) kommt es bei Wachstum des QWs auf der mit nanotubes
bedeckten Oberfläche zu einem Materialtransport zu den Defekten. Es ergibt sich dadurch eine
Wachstumsverzögerung, die dazu führt, dass der QW dünner ist als erwartet. Im Gegensatz dazu



128 Kapitel 7. In-freie ultraviolette LEDs

(a)

3.5 3.6 3.7 3.8 3.9 4.0 4.1 4.2

Photonenenergie (eV)

10-3

2

5

10-2

2

5

10-1

2

5

1

P
L-

In
te

ns
itä
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Abbildung 7.6: a) AFM-Bild einer AlxGa1-xN-Schicht mit AlN-Nukleation auf Saphir.
Durch die AlN-Nukleation kann die Entstehung von nanotubes effektiv unterdrückt wer-
den. b) Vergleich der PL von AlxGa1-xN-Schichten mit (In)GaN und AlN-Nukleation. Die
Defekt-korrelierte PL bei 3,65 eV wird etwa um den Faktor 10 verringert.

kann der QW auf der Oberfläche ohne morphologische Defekte ohne Verzögerung wachsen. Dies
deckt sich mit den Ergebnissen der QWs auf SiC. Auch hier scheinen die QWs dicker zu sein als
identisch gewachsene Strukturen auf AlGaN/(In)GaN-Nukleation/Saphir [190].

Es hat sich also gezeigt, dass die Unterlage erheblichen Einfluss auf die QW-Eigenschaften
hat. Allerdings sind die Konsequenzen für die IQE weniger deutlich. In Abbildung 7.8 ist ein
Vergleich zwischen den normierten PL-Intensitäten der beiden identisch gewachsenen QWs auf
AlN- und (In)GaN-Nukleation dargestellt. Die nominelle Dicke der beiden QWs lag bei 4 nm.
Schon bei niedriger Temperatur findet man eine deutliche Abhnahme der PL-Intensität. Bei T =
300 K sinkt die integrierte PL-Intensität auf 1% beziehungsweise 2% für die Probe mit (In)GaN-
Nukleation beziehungsweise AlN-Nukleation ab. Dabei muss allerdings beachtet werden, dass die
Emissionsenergien beider Proben unterschiedlich sind. Durch die größere Dicke des QWs mit AlN-
Nukleation ist hier der Einfluss des QCSE stärker. Man erkennt also, dass die integrierte Intensität
durch die optimierte Unterlage erhöht wird, wobei die Verbesserung um den Faktor zwei als untere
Grenze anzusehen ist. Allerdings liegt die Effizienz bei Raumtemperatur immer noch im Bereich
weniger Prozent.

Trotz verbesserter Nukleation und damit qualitativ besseren Pufferschichten werden im
GaN/AlxGa1-xN-System nur sehr geringe Effizienzen erreicht. Der schnelle und immer noch star-
ke Abfall der PL-Intensität schon bei niedrigen Temperaturen zeigt, dass die Ladungsträger nicht
effizient von den nichtstrahlenden Rekombinationszentren, den Defekten, abgeschirmt werden.

7.2.2 Die Selbstabschirmung der Defekte

Um dies genauer zu verstehen, und insbesondere den Umstand zu klären, wo die Unterschiede
zum InxGa1-xN/GaN-System liegen, sind in Abbildung 7.9 TEM-Aufnahmen von GaN/AlxGa1-xN-
QWs gezeigt. Die Proben wurden in der Physikalisch Technischen Bundesanstalt, Braunschweig,
von G. Ade und P. Hinze, präpariert und gemessen. Abbildung 7.9(a) zeigt das Übersichtsbild eines
SQWs. Man erkennt, dass zahlreiche Versetzungn in der ersten Hälfte der AlxGa1-xN-Pufferschicht
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Abbildung 7.7: a) Tieftemperatur PL-Spektren identisch gewachsener GaN-QWs auf
AlxGa1-xN-Pufferschichten mit (In)GaN- beziehungsweise AlN-Nukleation. Durch die
AlN-Nukleation findet man eine Rotverschiebung von etwa 130 meV für die QW-
Emission. b) Schematische Darstellung des Wachstums auf glatten Oberflächen sowie
auf Oberflächen mit nanotubes.

terminieren. Durch den QW im oberen Teil des Bildes laufen dann die verbleibenden Versetzun-
gen aber ungestört hindurch. Der QW-Bereich einer MQW-Struktur ist in Abbildung 7.9(b) ge-
nauer dargestellt. Trotz schwachem Kontrast kann die QW-Dicke aus diesen Messungen bestimmt
werden. Man sieht weiterhin, dass die Grenzflächen zwischen QW und Barriere glatt sind. Der im
linken Teil des Bildes verlaufende Defekt geht allerdings wieder ungestört durch den QW, d.h. die
QWs bleiben im Bereich des Defekts regulär und zeigen keine Anzeichen einer Dickenänderung.
Dies ist ein deutlicher Unterschied zu den InxGa1-xN/GaN-QWs, bei denen sich V-pits um die
Defekte bilden (Vergleiche dazu Abbildung 6.23(a)). Aus diesen Bildern wird deutlich, dass die
Defekte in den GaN-QWs nicht abgeschirmt sind. Sobald die thermische Energie der Ladungsträ-
ger größer ist als ihre Lokalisierungsenergie aufgrund der Potentialfluktuationen im QW, können
sie zu den Defekten gelangen und dort nichtstrahlend rekombinieren.

Auf dieser Basis kann die Frage nach den Unterschieden zwischen InxGa1-xN/GaN-QWs und
GaN/AlxGa1-xN-QWs ebenfalls einfach beantwortet werden. Sie müssen in den unterschiedlichen
Wachstumsbedingungen der beiden QW-Bereiche begründet liegen. Dazu soll noch einmal daran
erinnert werden, dass die InxGa1-xN-QWs der aktiven Zone von blauen und grünen LEDs im Allge-
meinem bei tieferer Temperatur als die GaN/AlxGa1-xN-QWs gewachsen werden. So kommt es oh-
ne die in Abschnitt 6.5 beschriebenen Temperaturrampen beim InxGa1-xN/GaN-MQW-Wachstum
sogar automatisch zur Ausbildung von V-pits. Im Unterschied dazu wurden die hier vorgestellten
GaN/AlxGa1-xN-QWs bei hoher Temperatur und niedrigem Druck unter H2-Trägergas gewachsen.
Wie man aus den TEM-Bildern in Abbildung 7.9 erkennt, bilden sich unter diesen Wachstumsbe-
dingungen keine V-pits. Zur Verbesserung der IQE von GaN/AlxGa1-xN-QWs soll daher im Fol-
genden gezeigt werden, wie man auch bei diesen eine Selbstabschirmung der Defekte erreichen
kann. Dazu werden schrittweise die bisherigen Wachstumsbedingungen umgestellt auf Wachs-
tumsbedingungen, die denen der InxGa1-xN/GaN-QWs gleichen. Im Einzelnen bedeutet das eine
Absenkung der Reaktortemperatur, eine Erhöhung des Totaldrucks im Reaktor sowie eine Um-
stellung auf Stickstoff-Trägergas während des Wachstums der aktiven Zone. Durch das langsame
Wachstum sollte es dann möglich sein, QWs hoher struktureller und optischer Qualität herzustellen
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Abbildung 7.8: Vergleich der normierten PL-Intensitäten der GaN-QWs auf AlxGa1-xN-
Pufferschichten mit (In)GaN- beziehungsweise AlN-Nukleationsschicht. Die normierte
Raumtemperatur-Intensität wird durch die AlN-Nukleation deutlich verbessert, liegt aber
immer noch im Bereich weniger Prozent.

und gleichzeitig eine Defektabschirmung zu realisieren.

7.2.3 Übertragung des Konzepts auf GaN/AlxGa1-xN-Strukturen

Die Umstellung auf ”InxGa1-xN-artige” Wachstumsbedingungen ist allerdings nicht ohne weiteres
möglich. Problematisch ist dabei vor allem die Tatsache, dass die AlxGa1-xN-Schichten bei hoher
Temperatur gewachsen werden und bekannt ist, dass ihre Qualität mit sinkender Reaktortemperatur
abnimmt, wie Abbildung 7.10 verdeutlicht. Dort sind die PL-Linienbreite und die Emissionsener-
gie verschiedener AlxGa1-xN-Schichten dargestellt, wobei neben der Wachstumstemperatur auch
der Reaktordruck, die Nukleation und die Wachstumsrate variiert wurden. Man erkennt dabei, dass
die Proben mit abgesenkter Wachstumstemperatur generell größere Linienbreiten besitzen. Ledig-
lich die AlxGa1-xN-Schichten, die bei Tgr = 1190◦C gewachsen wurden, zeigen eine Linienbreite im
Bereich des unteren Limits, das durch die statistisch bedingten Kompositionsfluktuationen gege-
ben ist. Allerdings zeigt der Vergleich der beiden Proben BS944 und BS1013 auch, dass durch eine
Optimierung der Wachstumsbedingungen (hier: Halbierung der Wachstumsrate) die Schichtquali-
tät auch bei abgesenkter Tgr verbessert werden kann. Man beobachtet für BS1013 keine Zunahme
der Linienbreite trotz deutlich höherem Al-Gehalt, was nur durch eine bessere Schichtqualität er-
klärt werden kann. Neben den PL-Daten bestätigen auch die XRD-Messungen diese Trends.

Ein weiterer Unterschied zu den InxGa1-xN/GaN-QWs liegt im Reaktordruck. Während die ak-
tive Zone von blauen und grünen LEDs bei hohem Druck (p = 200 mbar) gewachsen wird, ist
ein effizienter Al-Einbau in die AlxGa1-xN-Schichten bei diesem Druck nicht mehr möglich. Der
Zusammenhang zwischen Reaktordruck und dem relativen Einbaukoeffizienten für das Wachstum
von AlxGa1-xN-Schichten im hier verwendeten AIX200RF Horizontalreaktor ist in Abbildung 7.11
dargestellt. Als relativen Einbaukoeffizienten bezeichnet man dabei das Verhältnis von Al/Ga im
Festkörper (xAl/xGa) zum Verhältnis in der Gasphase (2φTMAl/φTMGa) [277]. φTMAl beziehungs-
weise φTMGa sind die jeweiligen Flüsse durch die TMAl- beziehungsweise TMGa-Quellen. Die
angegebenen Flussverhältnisse von Al/Ga in der Form a/b bedeuten dabei a x 0,88 μmol/min TMAl
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Abbildung 7.9: TEM-Aufnahmen eines GaN/AlxGa1-xN-SQWs (a) und eines GaN/
AlxGa1-xN-MQWs (b). In beiden Bildern zeigt sich, dass die Defekte ungestört durch
den QW laufen - eine Selbstabschirmung kann daher nicht stattfinden (TEM-Bilder: G.
Ade, P. Hinze, Physikalisch Technische Bundesanstalt, Braunschweig).

und b x 4,2 μmol/min TMGa. Der Faktor 2 im Nenner beschreibt die für TMAl üblicherweise an-
genommene Bildung eines Dimers. Es zeigt sich, dass der Einbau von Al in den Festkörper erst
unterhalb eines Drucks von 100 mbar effizient abläuft. Oberhalb von p = 50 mbar lässt sich die
Abhängigkeit des Einbaukoeffizienten vom Totaldruck sehr gut durch das von Seyboth und Kirch-
ner vorgestellte Modell beschreiben [277]. Dieses berücksichtigt die Aduktbildung von TMAl und
NH3. Es gilt folgender exponentieller Zusammenhang:

xAl/xGa

2φTMAl/φTMGa
= konst. +

iAl

iGa
· exp(−αp3). (7.1)

Dabei ist iAl/iGa der relative Einbaukoeffizient für an der Oberfläche angelagerte Al- und Ga-
Atome. Die Größe α beschreibt die Effekte des Gasphasentransports. Zusätzlich ist ein linearer
Fit der Daten für Drücke unterhalb von 50 mbar eingezeichnet. In diesem Bereich scheint der
lineare Fit die Ergebnisse besser zu beschreiben. Ein solches Verhalten wurde auch theoretisch
vorhergesagt, allerdings für deutlich niedrigere Wachstumstemperaturen [173].

Der erhöhte relative Einbaukoeffizient xAl/xGa bei niedrigem Druck kann prinzipiell zwei
Ursachen haben: eine Erhöhung des Al-Einbaukoeffizienten oder eine Reduzierung des Ga-
Einbaukoeffizienten. Um zu klären, welche der beiden Möglichkeiten für die Erhöhung des re-
lativen Einbaukoeffizienten verantwortlich ist, wurden verschiedene weitere Experimente durch-
geführt. So zeigt sich unter anderem eine deutliche Zunahme der Wachstumsrate von AlN bei
abgesenktem Druck. Während bei 50 mbar und einem TMAl-Fluss von 44,2 μmol/min die Wachs-
tumsrate bei 0,063 nm/s liegt, erhöht sich diese auf 0,36 nm/s bei einem Reaktordruck von 15
mbar. Bei niedrigem Druck findet man dann nahezu eine Verdopplung der Wachstumsrate der
AlN-Schichten bei einer Erhöhung des TMAl-Flusses um den Faktor 1,95 [253]. Dies ist ein deut-
licher Unterschied zum AlxGa1-xN-Wachstum bei hohem Druck (p= 50 mbar). Dort beobachtet
man eine Sättigung des Al-Gehalts xAl bei Erhöhung des TMAl-Flusses unter sonst konstanten
Wachstumsbedingungen [229]. Zusätzlich wurden verschiedene AlxGa1-xN-Schichten bei p = 30
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Abbildung 7.10: PL-Linienbreite in Abhängigkeit der Emissionsenergie verschiedener
AlxGa1-xN-Schichten. Bei angesenkter Wachstumstemperatur beobachtet man generell
eine Zunahme der FWHM. Als unteres Limit für die FWHM ist zusätzlich die berechnete
Linienbreite aufgrund von statistischen Kompositionsfluktuationen eingezeichnet.

mbar gewachsen. Im Vergleich zu 50 mbar sollte es hier zu einer Erhöhung des relativen Ein-
baukoeffizienten um den Faktor 1,25 kommen. Daher wurde bei 30 mbar der TMAl-Fluss um
den Faktor 1,22 zurückgenommen. Für die ansonsten identisch gewachsenen Proben findet man
ähnliche PL-Linienpositionen von 3,975 meV (30 mbar) beziehungsweise 3,920 meV (50 mbar)
und vergleichbare PL-Halbwertsbreiten von 50 meV. Dies deutet darauf hin, dass die Qualität der
Schichten sich nicht wesentlich unterscheidet. Einen weiteren Hinweis liefern Wachstumsversu-
che, bei denen die Abhängigkeit der GaN-Wachstumsrate vom Reaktordruck untersucht wurde. In
diesen Experimenten zeigt sich lediglich eine leichte Abnahme von rgr bei abgesenktem Druck.
Diese Änderung alleine kann allerdings die deutliche Erhöhung des relativen Einbaukoeffizienten
xAl/xGa nicht erklären. Aus all diesen Ergebnissen kann geschlossen werden, das die Zunahme
des Al-Einbaus bei niedrigem Druck (oder besser die Abnahme bei höherem Druck) durch Gas-
phasenreaktionen zwischen TMAl und NH3 verursacht wird. Weiterhin zeigt sich, dass Al und Ga
im untersuchten Bereich der Wachstumsparameter unabhängig voneinander eingebaut werden.

Mit diesem Verständnis des AlxGa1-xN-Wachstums wurden die Wachstumsparameter dahinge-
hend optimiert, dass genau wie bei den InxGa1-xN-QWs an den Versetzungen V-pits entstehen. Die
Ergebnisse dieser Experimente sind in der TEM-Seitenaufnahme eines GaN/AlxGa1-xN-QWs, der
unter den optimierten Bedingungen gewachsen wurde, in Abbildung 7.12 dargestellt. Es zeigt sich,
dass analog zum InxGa1-xN/GaN-Wachstum auch in den GaN/AlxGa1-xN-Strukturen V-pits erzeugt
werden können. Dies ist ein deutlicher Unterschied zu den älteren Proben, die in Abbildung 7.9
dargestellt sind. Die Dickenreduzierung für die QWs auf den Innenflächen der pits im Vergleich
zu den c-Flächen-QWs liegt bei etwa 30% (1,1 nm / 1,5 nm). Aufgrund des Öffnungswinkels der
V-pits erwartet man allerdings aus rein geometrischen Überlegungen heraus eine Dickenreduktion
um etwa den Faktor 2. Daraus kann man ableiten, dass auch unter den gewählten Wachstumsbe-
dingungen die laterale Wachstumskomponente immer noch dominiert. Die Dickenreduktion ist für
das gezeigte Beispiel also deutlich geringer als bei den InxGa1-xN/GaN-QWs. Dort findet man eine
Abnahme der Dicke um etwa den Faktor 4 [39]. Da die Quantisierungsenergie jedoch für dünnere
QWs sehr stark ansteigt, führt auch die relativ geringe Abnahme der Dicke zu einer merklichen
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Abbildung 7.11: Druckabhängigkeit des Al zu Ga - Verhältnisses im Festkörper und in
der Gasphase. Die angegebenen Verhältnisse 11/7, 5/10 und 60/6 entsprechen dabei
den jeweiligen TMAl/TMGa-Flüssen. Oberhalb von p = 100 mbar wird fast kein Al mehr
in den Festkörper eingebaut.

Potentialbarriere um die Defekte.
Zusätzlich muss auch der Einfluss des elektrischen Feldes auf die Energieniveaus der QWs und

damit auf die Potentialbarriere berücksichtigt werden. So findet man für pseudomorph gewachsene
InxGa1-xN/GaN-QWs eine deutliche Reduzierung des piezoelektrischen Feldes bei anderen Kristal-
lorientierungen im Vergleich zur üblichen (0001)-Kristallorientierung [278]. Das piezoelektrische
Feld auf den Innenflächen der V-pits, die in (1-101)-Richtung orientiert sind, ist etwa um den Fak-
tor 4 kleiner als das Feld in �c-Richtung [160, 279]. Wie bereits in Abschnitt 2.3.4 gezeigt wurde,
ist für GaN/AlxGa1-xN-QWs das Gesamtfeld weniger durch die Verspannung und damit durch die
piezoelektrische Polarisation gegeben. Vielmehr trägt die spontane Polarisation durch die großen
Unterschiede zwischen Psp,GaN und Psp,AlGaN zum Gesamtfeld bei. Dennoch kann angenommen
werden, dass in den GaN/AlxGa1-xN-QWs das Feld in (1-101)-Richtung ebenfalls deutlich kleiner
ist als in (0001)-Richtung. Damit kommt es aufgrund des geringeren Feldes in den Facetten-QWs
im Vergleich zu den c-Flächen-QWs zu einer zusätzlichen Erhöhung der energetischen Barriere
zwischen diesen beiden.

Ausgehend von den TEM-Bildern kann also erwartet werden, dass die Defekte in diesen
GaN/AlxGa1-xN-QWs zumindest teilweise auch bei Raumtemperatur abgeschirmt sind. Um dies
zu überprüfen, wurden die optischen Eigenschaften der QWs untersucht. Abbildung 7.13(a) zeigt
das PL-Übersichtsspektrum eines SQWs mit einer QW-Dicke von 2 nm. Neben der QW-Emission
sind zwei PL-Peaks im Bereich von 4 eV zu sehen, die den Barrieren zugeordnet werden können.
Schon die Tatsache, dass bei tiefer Temperatur die gemessene PL-Intensität des QWs deutlich grö-
ßer ist als die Emission aus den Barrieren, deutet auf die gute optische Qualität des QWs hin. Dabei
muss zusätzlich beachtet werden, dass die Messung unter nichtresonanter Anregung durchgeführt
wurde, bei der die gesamte AlxGa1-xN-Barriere absorbiert und damit auch emittiert. In Abbildung
7.13(b) ist der Vergleich der PL-Spektren von QWs unterschiedlicher Dicke sowohl bei resonanter
Anregung (kleine Leistung) als auch bei nichtresonanter Anregung (große Leistung) dargestellt.
Es zeigt sich, dass die QW-Emission mit steigender QW-Dicke zu kleineren Übergangsenergien
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Abbildung 7.12: TEM-Seitenaufnahme eines GaN/AlxGa1-xN-QWs (BS1013) unter op-
timierten Wachstumsbedingungen. Es zeigt sich, dass auch in diesen Strukturen V-pits
an den Versetzungslinien erzeugt werden können. Die QW-Dicke im Bereich der V-pits
ist im Vergleich zu den QWs auf den c-Flächen reduziert.

verschiebt. Dieses Verhalten ist wieder aufgrund des QCSE erwartet, wird allerdings nur für die
Messungen bei kleiner Anregungsleistung beobachtet. Dabei ist das elektrische Feld nicht oder
nur teilweise abgeschirmt. Im Gegensatz dazu findet man bei hoher Anregungsleistung, also bei
teilweise bis vollständig abgeschirmtem Feld, eine nahezu unveränderte QW-Emission bei 3,55 eV
für alle Proben der Dickenserie. Erwartet wurde auch für diese Messungen eine weitere Verschie-
bung zu höheren Übergangsenergien für dünnere QWs. Die genauen Ursachen dieses Verhaltens
konnten bisher nicht geklärt werden.

Die Ergebnisse der temperatur- und leistungsabhängigen PL-Messungen an den
GaN/AlxGa1-xN-QWs sind in Abbildung 7.14 dargestellt. Zum einen findet man unter nicht-
resonanter Anregung und hoher Anregungsleistung eine PL-Intensität bei Raumtemperatur, die
nur auf 38% ihres Wertes bei tiefer Temperatur abfällt. Insbesondere der Verlauf der PL-Intensität
ist bemerkenswert, da er bei hoher Anregungsleistung bis etwa 100 K nahezu konstant verläuft
und erst danach langsam abfällt. Ein solches Verhalten, das auf eine effektive Abschirmung
der Ladungsträger von den nichtstrahlenden Rekombinationszentren hindeutet, wurde bei den
älteren Proben nicht beobachtet. Für Messungen bei kleineren Anregungsleistungen erreicht die
integrierte PL-Intensität bei Raumtemperatur immer noch 25% des Wertes bei tiefer Temperatur.
Allerdings findet man dann schon einen Abfall der PL-Intensität ab etwa 50 K. Um die Effizienz
der QWs richtig einschätzen zu können, wurden analog zu den InxGa1-xN/GaN-QWs Messungen
der temperatur- und leistungsabhängigen PL unter resonanter Anregung durchgeführt. Dafür
wurde die 335 nm Linie des Argon-Ionen Lasers genutzt. Abbildung 7.14(b) zeigt die Ergebnisse
dieser Messungen. Die höchste Raumtemperatur IQE wird für die beiden dünnsten QWs erreicht.
Dort findet man Werte von IQE = 26%. Für einen 3,4 nm dicken QW ergibt sich dann nur noch
eine Raumtemperatureffizienz von 10%. Dies deckt sich mit den in Abbildung 7.2(b) gezeigten
Ergebnissen, bei denen die absolute Intensität auf eine optimale Dicke des QWs im Bereich
zwischen 1 nm und 2 nm hindeutet. Im Bereich niedriger Temperaturen zeigt sich für die beiden
dünneren QWs eine Sättigung der IQE. Allerdings kommt es, wie schon für die Messung unter
niedriger Anregungsleistung und nichtresonanter Anregung, zu einem frühen Abfall der IQE. Die-
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Abbildung 7.13: a) Übersichtsspektrum eines GaN/AlxGa1-xN-SQW mit dQW = 2 nm.
Auch bei tiefer Temperatur ist das Signal aus dem QW deutlich stärker als die Barriere-
nemission. b) PL-Messungen an QWs unterschiedlicher Dicke. Bei resonanter Anregung
und kleiner Leistung findet man die erwartete Rotverschiebung der Emission mit zuneh-
mender QW-Dicke.

ser beginnt schon bei etwa 30 K. Die IQE-Verläufe lassen sich wieder durch das Arrhenius-Modell
mit drei Aktivierungsenergien beschreiben. Die Werte der verschiedenen Aktivierungsenergien
repräsentieren ebenfalls wieder die Lokalisierungsenergie, die Exzitonenbindungsenergie und
eine Potentialbarriere zur Anregung der Ladungsträger aus dem QW.

In Abbildung 7.15 ist die Leistungsabhängigkeit der IQE des 2 nm dicken GaN/AlxGa1-xN-QWs
dargestellt. Sowohl bei hoher als auch bei niedriger Temperatur findet man nur eine schwache Ab-
hängigkeit der IQE von der Anregungsleistung. Zusätzlich beobachtet man im gesamten Tempera-
turbereich einen starken Abfall der IQE bei den kleinsten Anregungsleistungen. Daraus kann ge-
schlossen werden, dass lokalisierte Exzitonen nicht für die hohen Effizienzen verantwortlich sind.
Unter der Annahme, dass nichtstrahlende Prozesse am stärksten bei lokalisierten Ladungsträgern
unterdrückt sind und die Lokalisierung bei den kleinsten Anregungsleistungen am effizientesten
ist, würde man stattdessen die höchsten Effizienzen bei den kleinsten Anregungsleistungen er-
warten. Die gezeigten Daten widersprechen also dem Bild der Lokalisierung von Ladungsträgern,
stimmen aber gut mit den Ergebnissen überein, die für InxGa1-xN/GaN-QWs gefunden wurden
[204]. Von Hangleiter et al. wurde ein Modell entwickelt, das den Verlauf der IQE in Abhän-
gigkeit der Anregungsleistung (und damit der Ladungsträgerdichte) sehr gut beschreibt. Neben
der Exzitonendichte ist dabei ein Term notwendig, der die von Kalliakos et al. vorgeschlagene
getrennte Lokalisierung von Elektronen und Löchern bei niedrigen Anregungsleistungen berück-
sichtigt [280]. Durch diesen Term reduziert sich die Exzitonendichte, was dann zur beobachteten
Verringerung der IQE bei kleinen Ladungsträgerdichten führt.

Als Ergebnis kann festgehalten werden, dass die Effizienz der GaN/AlxGa1-xN-Strukturen durch
diesselben nichtstrahlenden Prozesse limitiert ist, wie bei den InxGa1-xN/GaN-QWs. Erstmalig
konnte gezeigt werden, dass auch für In-freie GaN/AlxGa1-xN-QWs hohe interne Effizienzen er-
reicht werden können. Dies wurde, wie auch bei den InxGa1-xN/GaN-QWs, durch die gezielte
Herstellung von V-pits in den GaN/AlxGa1-xN-Strukturen erreicht. TEM-Untersuchungen bestäti-
gen, dass auf den Innenflächen der V-pits dünnere QWs entstehen, die zu einer Selbstabschirmung
der Defekte führen. Im Folgenden sollen die Ergebnisse der temperatur- und leistungsabhängi-
gen IQE-Messungen von blau und grün emittierenden InxGa1-xN/GaN-QWs und von In-freien
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Abbildung 7.14: a) Normierte PL-Intensität in Abhängigkeit der Temperatur für
einen GaN/AlxGa1-xN-SQW unter nichtresonanter Anregung. b) IQE bestimmt durch
temperatur- und leistungsabhängige PL unter resonanter Anregung für QWs unter-
schiedlicher Dicke. Die RT-IQE von 26% zeigt, dass das Prinzip der Defektabschirmung
auch bei GaN/AlxGa1-xN-QWs funktioniert.
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Abbildung 7.15: Leistungsabhängigkeit der IQE eines GaN/AlxGa1-xN-SQWs für ver-
schiedene Temperaturen. Genau wie bei den InxGa1-xN/GaN-QWs findet man die höch-
sten Effizienzen bei mittleren Leistungen.

GaN/AlxGa1-xN-QWs gegenübergestellt werden.

7.3 In-haltige und In-freie QWs: ein Vergleich

In Abbildung 7.16 sind die Verläufe der IQE verschiedener SQWs, die im UV, im blauen sowie
im grünen Spektralbereich emittieren, dargestellt. Die Messungen wurden alle mittels resonanter
PL durchgeführt. Daher muss kein Ladungstransport aus den Barrieren in die QWs berücksich-
tigt werden. Die IQE-Verläufe sind also direkt vergleichbar und lassen damit auch vergleichende
Aussagen über die Effizienz der Strukturen zu.

Es zeigt sich, dass die UV-Emitter lediglich eine um den Faktor 2 schlechtere Raumtempe-
ratureffizienz als die blau emittierenden QWs zeigen. Alle temperaturabhängigen IQE-Verläufe
lassen sich durch das Modell mit drei Aktivierungsenergien sehr gut beschreiben. Daraus lässt
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Abbildung 7.16: IQE in Abhängigkeit der Temperatur (a) und der Anregungsleistung
bei T = 300 K (b) für SQWs, die im UV (BS1013) beziehungsweise im blauen (BS990)
und grünen (BS1025) Spektralbereich emittieren. Prinzipiell beobachtet man sehr ähn-
liche IQE-Verläufe, die Unterschiede sind im elektrischen Feld und der Defektdichte der
jeweiligen QWs begründet.

sich ableiten, dass die nichtstrahlenden und strahlenden Rekombinationsprozesse sowohl in den
In-freien GaN/AlxGa1-xN-QWs als auch in den InxGa1-xN/GaN-QWs durch dieselben physikali-
schen Mechanismen bestimmt sind. Die hohe IQE im UV liefert damit einen weiteren Hinweis
hinsichtlich der Frage nach der Ursache der hohen Effizienzen der Nitrid-basierten Lichtemitter:
offensichtlich sind In-Fluktuationen in den QWs nicht für die hohen Effizienzen notwendig.

In der Temperaturabhängigkeit der IQE beobachtet man weiterhin einen früheren Abfall bei den
UV-Emittern im Vergleich zu den sichtbar emittierenden QWs. Dies legt die Vermutung nahe, dass
die Defektabschirmung im GaN/AlxGa1-xN-System noch nicht optimal funktioniert. Im Hinblick
auf die relativ geringe Dickenreduzierung auf den Innenflächen der V-pits ist dieses Ergebnis wenig
verwunderlich. Zusätzlich muss berücksichtigt werden, dass die Defektdichte in den AlxGa1-xN-
Pufferschichten etwa um den Faktor zwei größer ist als in den GaN-Pufferschichten. Dadurch
macht sich die geringere Potentialbarriere um die Defekte in den GaN/AlxGa1-xN-QWs stärker
bemerkbar. Die in Abbildung 7.16(b) dargestellte Leistungsabhängigkeit der IQE bestätigt diese
Aussagen. Bei den GaN/AlxGa1-xN-QWs findet man einen deutlich langsameren Anstieg der IQE
mit steigender Anregungsleistung als bei den InxGa1-xN/GaN-QWs.

Zur weiteren Verbesserung der Defektabschirmung sind daher zusätzliche Untersuchungen not-
wendig. So sollte die zeitaufgelöste PL oder Untersuchungen zur Korrelation von strukturellen
und optischen Eigenschaften um die Defekte mittels optischer Nahfeldmikroskopie zum besseren
Verständnis beitragen. Die Ergebnisse dieser Messungen haben bereits zur Klärung der Wirkungs-
weise der V-pits in InxGa1-xN/GaN-QWs beigetragen [160, 161] - müssen jetzt allerdings auch auf
die UV-Emitter angewendet werden.
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Abbildung 7.17: Aus Hall-Messungen bestimmte Ladungsträgerkonzentration, Beweg-
lichkeit (a) und Leitfähigkeit (b) in Abhängigkeit des Si-Flusses für AlxGa1-xN-Schichten
auf Saphir-Substrat. Die maximale Leitfähigkeit liegt etwa um den Faktor 4 unterhalb der
Werte von GaN-Schichten.

7.4 Realisierung von UV-LEDs

7.4.1 Dotierung von AlxGa1-xN-Schichten

Zur Realisierung von GaN/AlxGa1-xN-basierten UV-LEDs sind n- und p-dotierte AlxGa1-xN-
Schichten mit niedrigen Schichtwiderständen erforderlich. Im folgenden Abschnitt sollen daher
Aspekte, die die Dotierung der Schichten betreffen, kurz besprochen werden. Dazu muss ange-
merkt werden, dass im Rahmen dieser Arbeit keine gezielten Untersuchungen zur Dotierung von
AlxGa1-xN-Schichten durchgeführt wurden. In den meisten Fällen wurden die Wachstumsparame-
ter, die zur Herstellung von n- beziehungsweise p-dotierten GaN-Schichten verwendet werden,
lediglich auf die AlxGa1-xN-Schichten übertragen.

n-AlxGa1-xN

Im Allgemeinen wird angenommen, dass die n-Dotierung von AlxGa1-xN-Schichten kein Pro-
blem darstellt. Dennoch beobachtet man eine Erhöhung des Schichtwiderstandes bei AlxGa1-xN-
Schichten im Vergleich zu GaN-Schichten. Dafür sind im Wesentlichen zwei Punkte verantwort-
lich. Zum einen kommt es mit steigendem Al-Gehalt zu einem linearen Anstieg der Aktivierungs-
energie des Si-Donators [281]. Andererseits findet man in AlxGa1-xN-Schichten auch eine gerin-
gere Beweglichkeit der Elektronen als in GaN-Schichten. Die Ursache dafür ist in der reduzier-
ten Schichtqualität der AlxGa1-xN-Schichten zu sehen. Damit wird deutlich, dass die Qualität der
AlxGa1-xN-Schichten einen erheblichen Einfluss auf ihre Leitfähigkeit hat.

In Abbildung 7.17 sind die Ergebnisse der Hall-Messungen an einer Serie von AlxGa1-xN-
Schichten (TMAl-Fluss: 9,7 μmol/min, TMGa-Fluss: 29,4 μmol/min, xAl = 23%) mit unter-
schiedlich hohem SiH4-Fluss dargestellt. Generell beobachtet man dabei einen Anstieg der La-
dungsträgerkonzentration bei einer Erhöhung des SiH4-Flusses. In Analogie zu den n-dotierten
GaN-Schichten wird bei Raumtemperatur eine maximale Konzentration an freien Ladungsträgern
im Bereich von 3·1018 cm-2 gemessen. Allerdings ist bei dieser Ladungsträgerkonzentration die Be-
weglichkeit schon auf lediglich 30 cm2/Vs gesunken. Die maximale Beweglichkeit von 90 cm2/Vs
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wird bei einer Ladungsträgerkonzentration von etwa 1,5·1018 cm-2 erreicht. Das Absinken der
Beweglichkeit bei den höchsten Dotierkonzentrationen wurde für n-dotierte AlxGa1-xN-Schichten
auch von anderen Gruppen beobachtet (siehe z. B. [282]). Für die Leitfähigkeit ergibt sich dann
der in Abbildung 7.17(b) dargestellte Verlauf. Als Maximum findet man dort einen Wert von et-
wa 22 (Ωcm)-1. Damit erhält man eine um den Faktor 4 kleinere Leitfähigkeit als bei den n-GaN
Schichten. Durch Verbesserungen der Kristallqualität und der Defektstruktur besteht in diesem
Punkt allerdings noch ein erhebliches Optimierungspotential.

p-AlxGa1-xN

Im Vergleich zur n-Dotierung ist die p-Dotierung der AlxGa1-xN-Schichten deutlich anspruchsvol-
ler. Vor allem die nahezu lineare Zunahme der Aktivierungsenergie des Mg-Akzeptors mit stei-
gendem Al-Gehalt führt zu einer deutlich geringeren Ladungsträgerdichte bei den p-AlxGa1-xN-
Schichten im Vergleich zu den p-dotierten GaN-Schichten [283]). Zusätzlich ergibt sich hier-
bei ein messtechnisches Problem. Beim direkten Wachstum von AlxGa1-xN-Schichten auf Saphir,
z.B. mittels einer (In)GaN-Nukleationsschicht, treten viele morphologische Defekte auf, die eine
hohe n-Hintergrunddotierung erzeugen. Durch die Umstellung auf eine AlN-Nukleationsschicht
kann die Zahl dieser Defekte zwar verringert werden, das prinzipielle Problem der Kompensati-
on durch die Hintergrunddotierung bleibt aber bestehen. Daher ist besonders für eine effiziente
Mg-Dotierung eine hohe kristalline Qualität zwingend erforderlich. In der Literatur wird berichtet,
dass die Qualität der AlxGa1-xN-Schichten durch den Einbau von Zwischenschichten verbessert
werden kann. Unter anderem werden Tieftemperatur-Zwischenschichten [284] oder Suppergitter
dafür verwendet [285, 286]. Allerdings besteht dabei immer die Möglichkeit, dass an den Grenz-
flächen 2-dimensionale Elektronengase entstehen. Diese führen unter Umständen dazu, dass die
beabsichtigte p-Dotierung nicht mehr mittels Hall-Messungen bestimmt werden kann.

Die Ergebnisse bezüglich der p-Dotierung von AlxGa1-xN-Schichten sollen im Folgenden kurz
zusammengefasst werden. Für Schichten mit einem Al-Gehalt von 23% wurde reproduzierbar ei-
ne p-Dotierung gemessen. Die Bestwerte der Leitfähigkeit der p-AlxGa1-xN-Schichten liegen al-
lerdings deutlich unter denen, die für p-GaN Schichten erreicht werden. Während für AlxGa1-xN-
Schichten auf einer (In)GaN-Nukleation keine p-Dotierung gemessen werden kann, findet man
auf der AlN-Nukleation eine Ladungsträgerkonzentration von p = 2,5 ·1017 cm-2 und eine Be-
weglichkeit von μp = 0,35 cm2/Vs. Daraus ergibt sich eine Leitfähigkeit von nur 0,014 (Ωcm)-1.
Für Schichten, die auf einer etwa 100 nm dicken AlN-Pufferschicht gewachsen wurden, erhöht
sich die Leitfähigkeit auf 0,02 (Ωcm)-1 (p = 1,2 ·1017 cm-2, μp = 1,1 cm2/Vs). Auch dieses Er-
gebnis zeigt, dass die messbare p-Dotierung sehr empfindlich auf Änderungen der Schichtqualität
reagiert. Vergleicht man die hier erreichten Leitfähigkeiten der p-AlxGa1-xN-Schichten direkt auf
Saphir-Substrat mit den Ergebnissen anderer Gruppen, so findet man eine gute Übereinstimmung
(siehe zum Beispiel [283]).

Wie erwartet ist also die Verschlechterung der Leitfähigkeit beim Übergang von GaN zu
AlxGa1-xN bei den p-dotierten Schichten deutlich ausgeprägter. Für diese findet man eine Erhö-
hung des Widerstandes um den Faktor 50. Bei den n-dotierten Schichten dagegen erhöht sich der
Schichtwiderstand lediglich um den Faktor 4. Daher werden in Abschnitt 7.4.3 noch verschie-
dene Möglichkeiten zur Verbesserung der elektrischen Eigenschaften der p-AlxGa1-xN-Schichten
diskutiert.
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Abbildung 7.18: U-I-Kennlinien einer n-AlGaN Probe mit verschiedenen Metallkontak-
ten. In-Seitenkontakte können für die einfache Charakterisierung der UV-LEDs nicht
mehr verwendet werden.

7.4.2 Erste UV-LEDs

Die ersten UV-LEDs wurden auf Basis der GaN/AlxGa1-xN-QW-Struktur mit der höchsten, bisher
erreichten IQE hergestellt (siehe Abschnitt 7.2.3: BS1013 und BS1019). Neben der zusätzlichen
n-Dotierung in der Pufferschicht und der p-Dotierung in der Deckschicht wurde eine hoch-dotierte
GaN-Kontaktschicht als oberste Schicht gewachsen. Diese absorbiert zwar einen Teil des Lichts
aus dem QW, wird aber im Allgemeinen trotzdem verwendet, da sie den Kontaktwiderstand auf der
p-Seite erheblich reduziert. Damit besteht die UV-LED ebenfalls aus einer n-i-p Struktur, wobei
sich der SQW im undotierten Bereich befindet. Im Gegensatz zu den InxGa1-xN/GaN-QWs wurde
in einem ersten Schritt auf das Wachstum einer Elektronenbarriere oberhalb des QWs verzichtet.

Anschließend sollten die Proben genau wie die InxGa1-xN/GaN-LEDs durch eine einfache ”on
wafer” Charakterisierung untersucht werden. Dabei zeigt sich allerdings das in Abbildung 7.18
veranschaulichte Problem. Während bei den blauen und grünen LEDs sehr einfach In-Kontakte
an der Seite aufgebracht werden konnten, ist dieses Vorgehen bei den GaN/AlxGa1-xN-LEDs nicht
mehr möglich. Am Beispiel einer n-dotierten AlxGa1-xN-Schicht ist gezeigt, dass die In-Kontakte
auf n-AlxGa1-xN zu einem Schottky-Kontakt führen. Für diesen erhält man auch durch Tempern
keine ohmsche Charakteristik. Erst durch die aufgedampften TiN-Kontakte wird eine lineare U-
I-Kennlinie erreicht. Damit wird deutlich, dass zur Prozessierung der UV-LEDs ein zusätzlicher
Schritt notwendig ist, bei dem TiN-Kontakte auf die Seite der LEDs aufgedampft werden.

Die ersten Daten der Charakterisierung der UV-LEDs sind in Abbildung 7.19 dargestellt. Die
U-I-Kennlinie zeigt eine Diodenkennlinie, deren Einsatzspannung im Bereich von 3,5 V liegt. Die
gemessenen Leckströme liegen im Bereich von 100 μA und sind der Kontaktierung von der Seite
und dem Stromfluss über die p-GaN-Schicht geschuldet. Ein größeres Problem resultiert aus dem
hohen Serienwiderstand der UV-LED. Um die UV-LED bei einem Strom von 50 mA zu betreiben,
sind Vorwärtsspannungen von fast 20 V notwendig. Die eingebrachte Leistung liegt bei 50 mA
damit schon bei 1 W. Aufgrund der schlechten Wärmeleitfähigkeit der Saphir-Substrate wird klar,
dass Erwärmungseffekte für die UV-LEDs nicht mehr vernachlässigt werden können. In Abbil-
dung 7.19(b) ist ein Vergleich der EL- und PL-Spektren zweier GaN/AlxGa1-xN-SQWs dargestellt.
Die PL-Daten wurden an einer undotierten Probe gemessen, die EL-Spektren an einer dotierten
Probe mit einer zusätzlichen p-GaN Kontaktschicht. Es zeigt sich, dass sowohl die Peakpositi-
on als auch die Linienbreite der PL- und EL-Spektren vergleichbar sind. Das Maximum beider
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Abbildung 7.19: a) Erste U-I-Kennlinie einer GaN/AlxGa1-xN-basierten UV-LED. b) Ver-
gleich der PL- und EL-Daten zweier GaN-QWs, wobei lediglich BS1198 mit p-Dotierung
in der Deckschicht gewachsen wurde.

Spektren liegt im Bereich von λpeak = 355 nm. Daraus lässt sich ableiten, dass auch in der EL
die strahlende Rekombination im GaN-QW stattfindet. Das die EL-Peakposition im Vergleich zur
PL-Peakposition um etwa 3 nm zu höheren Emissionswellenlängen verschoben ist, kann darauf
zurückgeführt werden, dass hier nicht völlig identisch gewachsene Proben verglichen wurden.

Die optische Ausgangsleistung der UV-LEDs wurde dann durch gepulste Messungen bestimmt.
Bei einem Strom von 300 mA ergab sich hier lediglich eine Ausgangsleistung von 40 μW. Diese
Messungen zeigen, dass bezüglich der elektrischen Eigenschaften der UV-LEDs noch erhebliches
Verbesserungspotential besteht. Insbesondere aufgrund der Erfahrungen aus elektrischen und opti-
schen Untersuchugen an blauen LEDs, bei denen bei einer IQE oberhalb von 50% eine Ausgangs-
leistung von 2 mW bei einem Strom von 20 mA gemessen wurde, ist auch für die UV-LEDs eine
optische Leistung im Bereich von 1 mW erwartet worden. Die Gründe für die geringere Ausgangs-
leistung sollen im folgenden Abschnitt diskutiert werden.

7.4.3 Weitere Optimierung der UV-LEDs

In erster Linie ist hier die im Vergleich zu den InxGa1-xN/GaN-LEDs deutlich schlechtere Injekti-
onseffizienz der Ladungsträger in den QW als Ursache zu nennen. Das Hauptaugenmerk der bishe-
rigen Wachstumsversuche hatte das Ziel, hohe interne Quanteneffizienzen zu erreichen. Das größte
Potential für Verbesserungen liegt daher im Bereich der elektrischen Eigenschaften der Strukturen.
Dafür sind allerdings viele weitere Wachstumsversuche zur Optimierung des Dotierprofils, insbe-
sondere bezüglich der p-dotierten AlxGa1-xN-Schichten, notwendig. Eine Möglichkeit zur Redu-
zierung des Schichtwiderstandes im p-Gebiet wurde von Nakarmi et al. vorgeschlagen [287]. Die
Autoren konnten zeigen, dass die vertikale Leitfähigkeit in GaN- und AlxGa1-xN-Schichten durch
eine Mg-δ-Dotierung erheblich verbessert werden kann. Weiterhin wird berichtet, dass durch die
Verwendung von p-GaN/p-AlxGa1-xN-Heterostrukturen Löchergase induziert werden [288]. Diese
können für eine effizientere Ladungsträgerinjektion der Löcher in die aktive Zone genutzt wer-
den. Eine andere Möglichkeit, die verschiedene Gruppen zur Realisierung des p-Gebietes ihrer
UV-LEDs verwenden, liegt im Wachstum von kurzperiodigen p-GaN/p-AlxGa1-xN-Supergittern
[289, 290].
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Abbildung 7.20: a) Einfluss der Wachstumstemperatur auf die PL-Spektren von
AlxGa1-xN-Schichten auf Saphir / GaN. Eine Änderung von Tgr führt auch zu leichten
Änderungen des Al-Gehalts in den Schichten. b) Ein Vergleich der Linienbreiten zeigt,
dass unter N2 vergleichbare oder bessere Schichtqualitäten als unter H2 erreicht wer-
den.

Zusätzlich sind weitere Verbesserungen an der Struktur der aktiven Zone möglich. Dazu kann die
Strategie zur Optimierung der Grenzflächen und der Homogenität der Strukturen konsequent fort-
gesetzt werden. Exemplarisch sollen im Folgenden die Ergebnisse des Wachstums von AlxGa1-xN-
Schichten unter N2 als Trägergas vorgestellt werden.

AlxGa1-xN-Schichten unter N2

Die aktive Zone der InxGa1-xN/GaN-QWs wird typischerweise mit N2 als Trägergas gewachsen.
In Abschnitt 5.2.2 wurde auch gezeigt, dass die Effizienz der InxGa1-xN/GaN-SQWs erheblich
verbessert werden kann, wenn unterhalb der QWs eine Vorbarriere, also eine GaN-Schicht un-
ter Stickstoff, gewachsen wird. Ausgehend von diesen Ergebnissen kann vermutet werden, dass
auch die AlxGa1-xN-Pufferschicht direkt unterhalb des GaN-QWs verbessert werden, indem sie
mit N2 als Trägergas gewachsen wird. Daher wurden einige Wachstumsversuche bezüglich des
AlxGa1-xN-Wachstums unter N2 durchgeführt. Abbildung 7.20 zeigt die Ergebnisse der optischen
Charakterisierung dieser Schichten, die alle auf einem GaN-Puffer gewachsen wurden. Es zeigt
sich, dass der Al-Gehalt der Schichten von der Wachstumstemperatur beeinflusst wird, wobei man
eine leichte Erhöhung von xAl mit sinkender Wachstumstemperatur beobachtet. Allerdings werden
die PL-Linien bei niedriger Wachstumstemperatur auch deutlich breiter. Ein Vergleich der Linien-
breite der verschiedenen Proben, die ein Maß für die Schichtqualität darstellt, ist in Abbildung
7.20(b) gezeigt. Zusätzlich zu den Messpunkten ist die berechnete Linienbreite in Abhängigkeit
der Emissionsenergie eingezeichnet, die sich ergeben würde, wenn nur statistische Fluktuationen
in den AlxGa1-xN-Schichten auftreten. Das zugrunde gelegte Modell wurde bereits in Abschnitt
6.4.1 ausführlich beschrieben. Es zeigt sich, dass die Schichtqualität der AlxGa1-xN-Schichten
unter N2 mit sinkender Wachstumstemperatur stärker abnimmt (die Linienbreite also stärker zu-
nimmt), als man das durch die erwartete Zunahme der statistischen Fluktuationen bei steigendem
xAl erwarten würde. Genau wie unter H2 als Trägergas oder beim AlN-Wachstum wird für eine
hohe Schichtqualität eine hohe Wachstumstemperatur benötigt. Aus dem Vergleich mit einer unter
H2 gewachsenen Probe sieht man allerdings, das unter N2 AlxGa1-xN-Schichten mit gleicher oder
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den PL-Messungen.
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Abbildung 7.22: AFM-Bilder verschiedener AlxGa1-xN-Schichten auf einem GaN-Puffer:
a) N2, 1190◦C , b) N2, 1100◦C und c) H2, 1190◦C . Beide Proben unter N2 zeigen ein
wesentlich glatteres Oberflächenprofil als die Vergleichsprobe unter H2-Trägergas.

besserer Qualität gewachsen werden können. Trotz höherem Al-Gehalt findet man eine identische
PL-Linienbreite für die bei 1190◦C gewachsene Probe unter N2, wobei die H2-Vergleichsprobe
ebenfalls bei 1190◦C gewachsen wurde.

In Abbildung 7.21 sind die Ergebnisse der Röntgenmessungen an diesen Proben dargestellt.
Dabei ist die Linienbreite der Rockingkurven um den (002)- beziehungsweise (105)-Reflex in
Abhängigkeit des Al-Gehalts der Schichten aufgetragen. Diese Daten bestätigen die Trends aus
den PL-Messungen. Zum einen findet man eine Verschlechterung der Schichtqualität mit sinken-
der Wachstumstemperatur. Andererseits sieht man aber wieder, dass auch unter N2 als Trägergas
Schichten mit mindestens vergleichbarer oder besserer Qualität als unter H2 gewachsen werden
können.

Zur Charakterisierung der Morphologie wurden AFM-Messungen an den verschiedenen
AlxGa1-xN-Proben durchgeführt. Abbildung 7.22 zeigt die Ergebnisse für zwei Schichten unter
N2 (Tgr =1190◦C beziehungsweise 1100◦C ) sowie eine Schicht unter H2 (Tgr =1190◦C ). Da-
bei erkennt man, dass die Schichten unter N2 ein glattere Oberfläche zeigen. Das Stufenprofil ist
außerden wesentlich regelmäßiger. Ausgehend von diesen Ergebnissen erscheint es sinnvoll, den
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Bereich unterhalb der GaN-QWs ebenfalls mit N2 als Trägergas zu wachsen. Das Konzept der
Vorbarriere sollte auch für die GaN/AlxGa1-xN-QWs eine Verbesserung der Effizienz bewirken.

Daneben gibt es weitere Aspekte, die ausgehend von den Kenntnissen über hocheffiziente
InxGa1-xN/GaN-LEDs auch auf die UV-Emitter angewendet werden können. So wird in der Li-
teratur berichtet, dass die Verwendung einer Elektronenbarriere oberhalb der aktiven Zone im p-
dotierten Bereich der LED-Struktur zu einer höheren Lichtleistung führt [291]. Alle genannten
Punkte machen deutlich, dass trotz aller Schwierigkeiten im UV auch elektrisch noch deutlich
höhere Effizienzen zu erwarten sind.



8 Ausblick

Die vorliegende Arbeit zeigt, dass aufbauend auf dem Verständnis der Verlustmechanismen im
defektreichen (In,Ga,Al)N-Materialsystem hocheffiziente QWs und LEDs in einem weiten Spek-
tralbereich hergestellt werden können. Der Schlüssel zur Optimierung der Strukturen liegt dabei in
der Steuerung des MOVPE-Wachstums der V-pits, wobei vor allem die Wachstumstemperatur, das
V/III-Verhältnis und die Wachstumsrate entscheidenden Einfluss haben. Durch eine konsequen-
te Verbesserung der QW-Strukturen hinsichtlich einer möglichst homogenen Zusammensetzung,
geringer QW-Dicken und atomar glatter Heterogrenzflächen ist es möglich, die Effizienz grüner
LED-Strukturen erheblich zu verbessern und insbesondere die Ursachen des starken Abfalls der
IQE im Grünen zu verstehen. Erstmalig konnte durch die Übertragung des Konzepts auf In-freie
UV-Emitter auch dort gezeigt werden, dass prinzipiell hohe Effizienzen im UV möglich sind.

Allerdings gibt es auch einige Fragen, die nicht abschließend beantwortet werden konnten. Im
Hinblick auf die grünen LEDs ist hier insbesondere die Degradation der hoch-In-haltigen QWs zu
nennen. Es konnte zwar gezeigt werden, dass die QWs sowohl durch hohe Wachstumstempera-
turen in der Deckschicht als auch durch hohe Temperaturen bei der Aktivierung der p-Dotierung
degradieren. Dennoch fehlt hier immer noch der genaue Zusammenhang zwischen kritischer Tem-
peratur, ab der die Degradation einsetzt, und dem In-Gehalt der QWs. In diesem Zusammenhang ist
auch die Beantwortung der Frage, ob die QWs unabhängig vom In-Gehalt durch eine optimierte ak-
tive Zone vollständig stabilisiert werden können, von wesentlicher Bedeutung. Dies gilt vor allem
im Hinblick auf grün-emittierende Halbleiterlaser. Falls sich dabei herausstellt, dass bei hoch-In-
haltigen QWs (xIn > 35%) immer eine thermische Degradation stattfindet, muss geklärt werden,
ob die p-dotierte Deckschicht der LEDs auch bei deutlich abgesenkter Temperatur gewachsen wer-
den kann. Im Hinblick auf die zukünftige Entwicklung der langwelligen InxGa1-xN/GaN-basierten
Lichtemitter werden vor allem zwei Punkte im Mittelpunkt der Forschung stehen:

1. Können auch hocheffiziente QWs mit In-Gehalten oberhalb von 50% hergestellt werden?

2. Wie kann man InxGa1-xN/GaN-basierte Halbleiterlaser mit Emissionswellenlängen > 500
nm realisieren?

Das Konzept der Defektabschirmung konnte erstmalig auf die In-freien UV-emittierenden QWs
übertragen werden. Auch dabei hat sich gezeigt, dass man durch die Änderung der Wachstums-
bedingungen gezielt V-pits im AlxGa1-xN erzeugen kann. Durch die so erzeugte Potentialbarriere
können GaN/AlxGa1-xN-QWs mit einer hohem Raumtemperatureffizienz hergestellt werden. Al-
lerdings muss hier in Zukunft weiter daran gearbeitet werden, die erreichten, optisch gemessenen,
IQE-Werte auch in elektrisch betriebenen LEDs zu realisieren. Hier müssen vor allem Konzepte
für eine effektivere p-Dotierung entwickelt werden.

Dennoch zeigen die hier erzielten Ergebnisse und die allgemein beobachtete rasante Entwick-
lung der Nitrid-basierten Lichtemitter, dass zukünftig mit einem immer breiteren Einsatz der
(In,Ga,Al)N-basierten optoelektronischen Bauelemente zu rechnen ist.
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