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利用雙加熱有機金屬化學氣相沉積系統成長低史托克位移氮化

銦鎵薄膜之研究 

 研究生：劉蒼泯             指導教授：陳衛國 教授 

 

國立交通大學電子物理研究所 

 

中文摘要 

本論文以雙加熱有機金屬化學氣相沉積系統成長了四個系列的樣品，

分別為調變基板溫度系列、調變上蓋板溫度系列、調變五三比系列以及調

變三甲基銦流量系列。我們研究了各個長晶參數對史托克位移的影響，在

調變基板溫度系列，隨著基板溫度由 675
o
C 降至 600

o
C，史托克位移呈現

下降的趨勢，這是因為低基板溫度降低了原子在表面的移動能力，導致銦

原子不容易聚集而形成局部富銦的區域；在調變上蓋板溫度系列，上蓋板

溫度 900 至 750
o
C之史托克位移的變化則主要受銦組成的影響，但上蓋板

溫度降至 700
o
C時，史托克位移卻開始下降，此現象應和氨的裂解率降低

有關，當上蓋板溫度為 950
o
C時，因為高溫時原子移動能力增加或因為寄

生反應導致奈米尺寸的粒子溶入，呈現較大的史托克位移；調變五三比的

系列，隨著五三比降低，史托克位移跟著降低，因為高上蓋板溫度與高五

三比分解出來的氫原子或是 XNH 的自由基數量也增加，其界面活化效應增
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加了三族原子在表面的擴散長度，增加了銦原子彼此碰觸而聚集的機會，

導致銦組成更不均勻，而使史托克位移增加。最後，藉由(0002)面 X-ray θ-2θ 

scan譜線半高寬的分析，發現低史托克位移的樣品，其發光來源為母體大

範圍的組成波動，而非位能較低的富銦叢集。低史托克位移(低組成波動)

為利用雙加熱有機金屬化學氣相沉積系統成長氮化銦鎵薄膜的一大優勢。
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InGaN Films with Low Stokes Shift Grown by Two-heater 

MOCVD System 

Student：Tsang-Min Liou             Advisor：Prof. W. K. Chen 

 

Department of Electrophysics 

National Chiao Tung University 

Abstract 

In this thesis, four series of InGaN films were grown by two-heater Metalorganic 

Chemical Vapor Deposition (MOCVD) system. They are varying substrate 

temperature series, varying ceiling temperature series, varying V/III ratio series, and 

varying TMIn flow rate series. We investigated the effects of growth parameters on 

Stokes shift of InGaN films. For varying substrate temperature series, Stokes shift 

decreases with reducing substrate temperature from 675 to 600
o
C. This is attributed to 

reduced surface mobility of atoms at low temperature thus prevents indium 

accumulation and formation of In-rich region. For varying ceiling temperature series, 

in the range of 900 – 750
o
C, solid phase indium composition is the dominant factor 

for the variation of Stokes shift. But when ceiling temperature is reduced to 700
o
C, 

Stokes shift starts to drop. This should be associated with low ammonia cracking 

efficiency. Because surface mobility of atoms were enhanced or the incorporation of 

nanoparticles generated by parasitic reaction at high temperature, Stokes shift for the 

sample with ceiling temperature of 950
o
C is large apparently. For varying V/III ratio 

series, Stokes shift decreases with reducing V/III ratio. Because high ceiling 

temperature and high V/III ratio will increase hydrogen atoms or XNH  radicals 
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generated by decomposition of ammonia, the surfactant effect of them can enhance 

the diffusion length of group III atoms and increase the probability for indium atoms 

to collide with each other. Therefore, indium will accumulate and result in 

inhomogeneous distribution of composition, which is responsible for increasing 

Stokes shift. Finally, from the analysis of FWHM for (0002) XRD θ-2θ scan spectra, 

we found that for InGaN films with low Stokes shift, the optical emission is from 

long range compositional fluctuation of matrix, not from In-rich clusters. InGaN films 

with low Stokes shift (small compositional fluctuation) can be achieved by using 

two-heater MOCVD system, and this is one of the advantages of this system. 
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第一章 導論 

近幾年來，對 III族氮化物材料的研究廣泛受到重視。如圖 1-1[1]所示，

氮化銦(InN)、氮化鎵(GaN)、氮化鋁(AlN)其室溫下的能隙值分別為 0.64 eV、

3.43 eV，以及 6.14 eV，將此三種化合物透過不同組成比例的混成，可得

到能隙介於 0.64 eV到 6.14 eV的三元或四元化合物。特別在氮化銦鎵系統

中，其能隙涵蓋了紫外光、可見光，以及紅外光的波段，若用其當作多接

面太陽能電池(multijunction solar cell)的材料，將可吸收將近整個太陽光頻

譜的光。 

 

 

 

圖 0-1 III族氮化物能隙變化圖 
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    除了寬能隙的特點以外，對氮化銦鎵材料而言，低載子有效質量

(effective mass)、高載子遷移率(carrier mobility)以及高吸收隙數(absorption 

coefficient)等特點[2]，也是其適合發展為太陽能電池材料的一些優勢。此

外，經由理論計算，氮化銦鎵太陽能電池之能量轉換效率可高達 60%[3]。 

    雖然擁有上述的一些優點，但利用氮化銦鎵作為太陽能電池的材料還

是面臨了不小的挑戰。因為氮化銦與氮化鎵之晶格常數( InNa  = 3.540 Å，

GaNa  = 3.186 Å )差異所形成之晶格不匹配高達 11.3%，導致固相氮化銦鎵的

互溶(miscibility)能力相當低，G. B. Stringfellow教授於 1996年在熱平衡條

件下計算[4]，當成長溫度為 800
o
C時，只能允許 6%的銦溶入氮化鎵，8%

的鎵溶入氮化銦，其餘組成都不穩定而會傾向高銦組成與高鎵組成形成穩

定的固相結晶，及所謂的相分離(phase separation)。就實際的實驗結果而言，

目前普遍發現組成波動(compositional fluctuation)的現象存在於氮化銦鎵材

料中，甚至會有一些富銦的叢集(In-rich cluster)產生，而這些組成不均勻的

現象對於太陽能電池的應用上是不利的。2010年 K. Y. Lai等人發現，銦組

成的波動使得氮化銦鎵量子井太陽能電池之填充因子(fill factor, F)只有

30%，能量轉換效率(energy conversion efficiency, η)也只有 0.48%[5]。他們

認為銦組成的波動會使得原本的量子井中出現局部的淺層量子井(銦含量

較少的局部區域)，淺層量子井因為能隙較大，對於原本欲使用的特定光源，

其光子能量可能會小於該能隙而無法激發出載子；另一方面，由較深層的
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量子井中激發出的載子，也可能會被淺層量子井所捕捉，而降低光電流的

產生。 

    有鑑於此，抑制氮化銦鎵材料中組成不均勻的現象是必須的。一般而

言，組成不均勻的現象也會表現在光學特性上。因為當材料內部有局部的

富銦區塊，該區塊會形成局部的位能最低點，當能量高於吸收邊緣

(absorption edge)的光子被材料吸收後，激發出的載子會鬆弛至位能最低點

再復合放光，造成發光峰值的能量低於其吸收邊緣的現象。而吸收邊緣與

發光峰值的能量差，即所謂的史托克位移(Stokes shift)。在氮化銦鎵材料中，

史托克位移是一般用來衡量材料內部組成均勻性的量化指標。在本論文研

究中，我們研究不同磊晶參數對史托克位移的影響，並且提出降低史托克

位移的相關機制。 

本篇論文接下來的內容中，第二章會先針對所進行的實驗原理，以及

分析的理論做介紹；第三章會敘述樣品製備的流程與磊晶參數，以及各實

驗的儀器設置與量測條件；第四章會針對各系列樣品史托克位移的變化做

分析與探討；最後在第五章做總結。 
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第二章 理論背景 

2-1 X-ray 繞射原理 

從電磁原理知道，帶電粒子在加速或減速的過程會產生電磁波，當此

電磁波之波長在 10
-12

-10
-8

 m時則成 X-ray。一般常以經高壓加速之電子撞

擊陽極金屬靶標，當其受到靶標原子的阻擋而急遽停止下來，此非彈性碰

撞損失的動能會轉變為光子釋放出來。此種形式產生的 X-ray 與靶標原子

的特性無關，其波長取決於損失的動能大小，故可以是連續不同波段，而

最短波長取決於撞擊靶標的電子之最大動能，此種輻射光譜稱為連續光譜。

然而，當高速電子撞擊原子時，也容易將能量傳遞給原子中的電子，而使

原子離子化。當原子內層軌域之電子被激發後，會在原處形成電洞，而電

洞又很快地被外層電子躍入填滿，由於不同軌域存在能階差，電子由高能

態轉變為低能態時，相差的能量會以 X-ray 的方式釋放。由此種方式產生

的 X-ray，其波長和原子中之電子軌域能階有關，所以不同種類的原子會

影響其發出之波長，稱之為特性輻射。一般 X-ray 繞射儀所使用的為特性

輻射光。 

    1913年 W. H. Bragg和 W. L. Bragg父子在晶體結構分析實驗中，從散

射 X-ray 的分佈情形，他們認為可以將繞射現象視為入射光被晶面反射，

此種反射遵守反射定律，入射角等於反射角。在某些特定散射角下，從相
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鄰晶面散射之 X-ray 彼此相位相同，光程差為波長的整數倍，會產生建設

性干涉，滿足此條件便能產生繞射，稱為布拉格定律(Bragg’s law)。圖 2-1

為布拉格繞射的幾何示意圖[6]，如圖中所示，若 1和 2兩道入射 X-ray經

過晶面反射後形成建設性干涉，則其必滿足以下的數學方程式： 

 

                          sin2 hkldn                   Eq.(2-1) 

 

 

 

圖 2-1 布拉格繞射幾何示意圖 
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    實際實驗時我們可獲得繞射峰位置 2θ，以及繞射峰之強度。我們可以

利用布拉格繞射公式，計算出不同繞射角 θ所對應之倒晶格晶面間距 hkld ，

(hkl)為平面米勒指數(Miller index)，然後再依據倒晶格晶面間距和晶格常

數所符合的幾何關係式，即可決定晶格常數的大小。 

    一般來說，常用來決定氮化銦鎵樣品銦含量的方式就是透過 X-ray 繞

射實驗，其原因為知道樣品平均晶格常數大小後可間接推導計算出銦含量。

然而，由 X-ray 繞射實驗所獲得的晶格常數值，不一定是樣品原本的晶格

常數大小，因為氮化銦和氮化鎵擁有 11.3%的晶格不匹配性，而通常氮化

銦鎵薄膜都是成長在氮化鎵的緩衝層上，因此氮化銦鎵薄膜會受到 a軸方

向的壓縮應力，使得 c軸晶格常數有伸長的狀況，此時由 X-ray 繞射所量

到的 c軸晶格常數會大於原本的數值。但當氮化銦鎵薄膜的厚度超過臨界

值時，應力就會透過三維成長或產生缺陷的方式做釋放[7]。因此，要使用

X-ray 繞射結果來計算樣品的銦含量，首先需滿足的假設條件為：樣品的

厚度必須超過能將應力釋放的臨界值。在本實驗中，我們的樣品厚度是介

於 200-400 nm 之間，已經超過該銦組成之氮化銦鎵的臨界厚度[7]，所以

我們可以假設由 X-ray 繞射實驗所算出之晶格常數值為原本的晶格常數大

小。 

    我們已知氮化銦、氮化鎵、氮化銦鎵都是六角晶格結構，所以其(hkil)

晶格平面間的間距d和晶格常數a、 c之間符合以下關係式： 
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                    2

222

2 3

41

c

l

a

hkkh

dhkl




            Eq.(2-2) 

 

而我們的樣品是沿c -plane成長，所以 X-ray入射的晶格面為(000l)面，故

上式可以化簡為： 

 

                            
c

l

d h k l


1

                   Eq.(2-3) 

 

利用布拉格繞射公式 Eq.(2-1)可以推得： 

 

                       




sin

1

sin2


n
lc               Eq.(2-4) 

 

假設纖維鋅礦(wurtzite)結構的氮化銦鎵其晶格常數c相對銦含量 x的變化

為線性關係，也就是遵守 Vegard’s law： 

 

                  G a NI n NNGaIn cxxcc
xx

)1(
1




          Eq.(2-5) 

 

 

由上式我們可以推導出： 
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)sin/1sin/1(

)sin/1sin/1(
11

GaNInN

GaNNGaIn

GaNInN

GaNNGaIn xxxx

cc

cc
x













 

        Eq.(2-6) 

 

我們已知(0002)面的 2 InN 為 31.34
o，而 2 GaN 為 34.55

o，X-ray 繞射所

得到的峰值位置為 2 NGaIn XX 1
 ，將此三項數值代入 Eq.(2-6)即可計算出樣品

的銦含量。
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2-2 光激螢光光譜原理 

光激螢光光譜(photoluminescence, PL)分析可快速又可靠的得到材料中

之能階結構以及載子躍遷行為，是一個有力又無破壞的分析技術。藉由分

析光激螢光的資料，可以由光譜中的峰值所處的波段位置，得知材料的種

類與大略的能隙大小，並且判斷摻雜雜質的種類或者是否有缺現存在；譜

線的半高寬也可做為材料均勻性與品質的判斷依據。因此光激螢光光譜為

奈米材料發展上的一項重要量測技術。此外，透過變溫量測光激螢光光譜

(temperature dependent photoluminescence)，可進一步了解在不同溫度下，

載子在材料內部所處的能階位置與復合的機制。時間解析光激螢光光譜

(time-resolved photoluminescence)之量測分析也可讓我們得知載子的生命

週期。 

    光激螢光光譜之原理是當材料接收到一能量大於或等於其本身能隙的

雷射光時，在價電帶(valance band)的電子因獲得足夠的能量會被激發至導

電帶(conduction band)，而在原處形成電洞。當導電帶的電子和價電帶的電

洞產生復合時，變會放射出螢光。如果材料內部存在缺陷(defect)，這些缺

陷可能會形成非輻射復合中心(nonradiative recombination center)，當載子被

其捕捉，就不會發光。而這些發光與不發光的過程，都會呈現在譜線的變

化上。 

    因此，載子的復合情況可分為輻射復合(radiative recombination)與非輻



 

10 

射復合(nonradiative recombination)兩種。以下大至介紹常見的復合途徑： 

一、輻射復合 

(1)帶至帶躍遷(band to band transition) 

   此類復合通常發生在直接能隙(direct bandgap)的半導體材料，如圖 2-2(a)

所示，被雷射激發之電子會分佈在導電帶的最底端，而電洞則會分佈在價

電帶的最頂端。此時，相較於非直接能隙(indirect bandgap)材料，電子和電

洞會以較高效率的方式做復合放光反應，其復合率 R的計算如 Eq.(2-7)： 

 

                       nphdhRR )()(               Eq.(2-7) 

 

其中 n和 p分別代表電子和電洞的濃度，h是普朗克常數(Plank’s constant)，

ν是光子頻率，R(hν)為光子能量是 hν時電子電洞復合的機率密度。由上式

可知復合放光的機率正比於載子濃度，故載子濃度越高就會有越高的復合

率。而非直接能隙(indirect bandgap)材料其電子和電洞的復合需要與聲子

(phonon)發生交互作用，以維持動量守恆，如圖 2-2(b)所示。 
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(a)  

 

 

(b) 

圖 2-2 帶至帶躍遷示意圖 (a)直接能隙的帶至帶躍遷;(b)間接能隙的帶至

帶躍遷 
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(2)自由束縛態躍遷(free-to-bound transition) 

    當材料本身存在雜質時，雜質與能帶間的電子電洞也可能發生復合放

光反應。若雜質的型態為施子(donor)，存在其施子能階的電子可與價電帶

的電洞發生復合；相反地，若雜質為受子(acceptor)，其受子能階上的電洞

可與導電帶電子發生復合。圖 2-3為上述反應的示意圖。 

 

 

 

圖 2-3自由-束縛態躍遷示意圖 

 

 

(3)施子受子對復合(donor-acceptor-pairs recombination, DAP) 

    除了上述的復合反應，載子也可於施子和受子能階之間做躍遷。材料

經光學激發後，電子和電洞有時會分別被束縛到帶正電的施子能階(D
+
)和

帶負電的受子能階(A
-
)，而使原本的施子和受子暫時形成電中性(D

0 
, A

0
)，
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若此兩電中性的施子和受子發生復合反應，也會放出光子(photon)而回到原

本帶電的狀態。其復合反應的過程可以用下式表示： 

 

                    
  ADhAD 00

            Eq.(2-8) 

 

圖 2-4為上述反應的示意圖。 

 

 

 

圖 2-1 施子-受子對復合示意圖 

 

 

(4)自由激子躍遷 

導電帶的電子與價電帶的電洞彼此因庫倫力的作用而聚集在一起，形

成激子(excition)，此類復合所放射出的光子能量表示如下： 
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                          ng EEh                   Eq.(2-9) 

 

其中h為普朗克常數(Plank’s constant)，ν是光子頻率， gE 為半導體能隙， nE

為激子束縛能。 

 

 

 

圖 2-2 自由激子躍遷示意圖 
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二、非輻射復合 

(1)載子被缺陷捕捉 

    載子可能會被材料內部的差排(dislocation)或其他缺陷(defect)捕捉而

復合，此時復合的能量會藉由造成缺陷周圍的大量振動，而以熱能的型式

釋放。 

(2)表面復合(surface recombination) 

    在晶體表面，理想單晶的週期性結構突然終止，會於表面形成一些懸

鍵(dangling bonds)，而這些懸鍵如同上述的缺陷一樣，也會捕捉載子，使

其於該處復合。 

(3)歐傑效應(Auger effect) 

    電子和電洞復合後，其釋放的能量立即由另一電子或電洞所吸收而不

形成光子，此為三粒子碰撞的結果，常發生在高濃度摻雜的半導體或於高

注入載子的情況下。 
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第三章 實驗方法 

3-1 樣品的製備 

一般而言，要成長出高品質高銦組成的氮化銦鎵薄膜是一大挑戰。因

為氮化銦在高於500
o
C的情況下就會開始分解，但在低於1000

o
C的情況下，

氨的分解率(cracking efficiency)又非常低，故一般氮化銦鎵的磊晶溫度大都

在 700 至 800
o
C。本實驗室自組的雙加熱有機金屬化學氣相沉積系統

(two-heater Metalorganic Chemical Vapor Deposition, two-heater MOCVD)與

一般系統不同的地方在於，我們在反應腔體上方增加了一塊石墨，利用高

週波於石墨產生渦電流而形成一上蓋板加熱源，此熱源的目的是增加氨的

分解率，使我們可以在較低的長晶溫度下成長氮化銦鎵薄膜，有利於高銦

組成氮化銦鎵的發展。圖 3-1 為我們的雙加熱有機金屬化學氣相沉積系統

的反應腔體示意圖。 

 

圖 3-1 Two-heater MOCVD反應腔體示意圖 
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    如同第一章所言，為了探討磊晶參數對樣品史托克位移的影響，我們

分別成長了調變長晶溫度、調變上蓋板溫度、調變五三比與調變三甲基銦

(TMIn)流量等四個系列的樣品。 

    以下簡述樣品成長的步驟： 

一、以(0001)面的藍寶石(sapphire)當作基板，先於 1150
o
C 的溫度進行 10

分鐘退火，去除基板表面殘留的雜質。 

二、溫度降至 530
o
C，成長 30 nm厚的氮化鎵成核層(nucleation layer)，成

長完此部份再將溫度升至 1175
o
C進行 1分鐘的退火。 

三、接著溫度降至 1130
o
C，成長 1.2 μm厚的氮化鎵緩衝層(buffer layer)。 

四、最後依照上述的條件成長氮化銦鎵薄膜，成長氮化銦鎵時載流氣體會

由氫氣切換為氮氣，成長完畢會用氨氣持續沖刷樣品表面待其冷卻至

室溫再取出。 

 

詳細的磊晶條件列在表 3-1，而樣品的結構則以圖 3-2呈現。 
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Series  TS (
o
C)  TC (

o
C)  X

V
In  V/III GR (μm/hr)  

 

 

substrate temperature  

600  900  0.58  15400  0.135  

625  900  0.58  15400  0.12  

650  900  0.58  15400  0.106  

675  900  0.58  15400  0.069  

 

 

 

Ceiling temperature  

625  700  0.60  17650  0.187 

625  750  0.60  17650  0.158 

625  800  0.60  17650  0.142 

625  850  0.60  17650  0.125 

625  900  0.60  17650  0.12  

625  950  0.60  17650  0.097  

 

V/III ratio  

625  800  0.60  17650  0.142  

625  800  0.60  15520  0.144  

625  800  0.60  13540  0.146  

 

TMIn flow rate 

625  800  0.74  29440  0.191  

625  800  0.78  25380  0.201  

表 3-1 各系列樣品之磊晶參數 
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InGaN epilayer 

 

HT-GaN buffer layer 

LT-GaN nucleation layer 

 

Sapphire (0001) 

圖 3-2 樣品結構圖 
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3-2 X-ray 繞射 

在本論文中，我們使用 Bruker 公司生產的 D8 DISCOVER 機台進行

X-ray繞射(X-ray diffraction, XRD)實驗。X-ray的產生是利用加速電子撞擊

銅靶材而得，激發功率固定為 40(kV) x 40(mA)，其中 1K 波長為 0.154060 

nm，而 2K 波長為 0.154439 nm，我們利用 Bruker公司的 EVA軟體去除 2K

所造成的繞射訊號。實驗進行時是以 2θ/ω 的 step scan 模式量測，掃描範

圍為 30
o
-36

o，間距為 0.002
o，掃描速率為 0.2 s/step。數據處理方面，我們

將所有樣品繞射譜線中的氮化鎵 2θ值校正至 34.55
o，再利用校正過後譜線

中的氮化銦鎵繞射峰值位置計算各樣品的銦含量。 
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3-3 光激螢光光譜 

圖 3-3為本研究團隊的光激螢光系統架構圖，我們使用波長為 325 nm

的氦鎘雷射(He-Cd laser, Kimmon IK5552R-F)作為激發光源，雷射功率約為

20 mW。先讓雷射光通過 325 nm之波段可通過之濾光鏡，以確保激發光源

之純淨，接著以焦距為 15 cm的凸透鏡將雷射光聚焦於樣品表面，聚焦的

光點大小約為直徑 1 mm，樣品被激發出的螢光先經過截光器(chopper)，再

由焦距為 5 cm 之凸透鏡匯聚到光譜儀(monochromator)，在收光進光譜儀

前使用一片容許波長大於 325 nm 的光通過之濾光鏡，以避免雷射光訊號

在樣品表面反射的部分被收進光譜儀。光譜儀之入口和出口之狹縫間距皆

開成 1 mm，使用橫溝數目密度為 1200 grooves/mm的光柵，以達到 1.6 nm

的解析度。樣品被激發出的螢光訊號經由光譜儀分光後，再經由 InGaAs

光偵測器(photodiode)接收，然後再傳到鎖相放大器(lock-in amplifier)放大

後的訊號藉由一訊號轉換界面輸入電腦，最後由電腦處理成螢光光譜。 

    所有樣品一起在 19 K的溫度做一次低溫的光激螢光光譜量測，利用溫

度控制器來固定或調變溫度。在降至低溫時必須利用真空幫浦將樣品腔體

內部抽成接近真空，以免內部水氣結冰影響量測結果或者汙染到樣品。 
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圖 3-3光激螢光系統架構圖 
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第四章 結果與討論 

4-1 史托克位移之定義 

對某些特定材料而言其發光峰值相較於吸收邊緣(absorption edge)會產

生紅移，此現象最早於 1852年由 G. G. Stokes所發現，此後材料的吸收邊

緣與發光峰值的能量差被定義為史托克位移(Stokes shift)[13]。對氮化銦鎵

材料而言，因為容易發生相分離的關係[4]造成了組成不均勻的情況，在空

間上因為組成的不同對應不同的能隙進而形成了位能上的波動(potential 

fluctuation)， 我們希望藉由史托克位移來判斷樣品中位能波動的程度，然

而對氮化銦鎵材料而言，吸收邊緣並不等同於能隙。在半導體物理中，當

費米能量 fE 等於導電帶底部的能量 cE 時，導電帶被電子佔據的能態密度，

稱為等效能態密度(effective density of state)，其數值可由下式計算出[14]： 

 

                        
2/3

2

*

)
2

(2
h

kTm
N n

c


                Eq.(4-1) 

 

其中， h、 k、T 和 *

nm 分別為普朗克常數、波茲曼常數、絕對溫度，以及

電子在特定材料導電帶中的等效質量，當材料內部的自由電子濃度超過 cN

時，費米能量 fE 會高過於導電帶底部的能量 cE ，此時導電帶在能量介於 cE

和 fE 之間的能態會全部被佔據，形成 N 型簡併半導體(N-type degenerate 
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semiconductor)，如圖 4-1所示。 

 

 

 

 

圖 4-1 N型簡併半導體能帶圖 

 

 

假設氮化銦鎵材料其電子的等效質量隨銦組成呈線性關係[15]，且由 Ref.[1]

得知電子在氮化銦和氮化鎵中的等效質量分別為 0.068 0m 和 0.21 0m ，因此

電子在氮化銦鎵材料中的等效質量可由下式計算出： 
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                )1(21.0068.0)( 00

* xmxmxmn         Eq.(4-2) 

 

以我們的樣品最低銦組成 15%為例，由Eq.(4-2)計算出的等效質量約為 0.19

0m ，且本團隊的光學量測系統溫度最低可降至 19 K，將這些數值代入

Eq.(4-1)可得到銦組成 15%時的 cN 值為 16103.3   
3cm ，而氮化銦鎵材料的

自由電子濃度普遍在 1917 1010   
3cm 的範圍內，已經高於我們所算出的 cN

值，且隨銦組成增加電子的等效質量會降低，故 cN 值也會隨銦組成增加而

降低，我們認為在本論文研究中的樣品應該都是 N型簡併的情況。由圖 4-1

可發現，在 N型簡併半導體中，光子的吸收只能發生在費米能量以上的位

置，故此時量測到的吸收邊緣 absE 會大於能隙值 gE ，此現象稱為

Burstein-Moss effect，而 absE 與 gE 的差值即為 Burstein-Moss shift。假設在費

米能量以下的能態全部被電子佔據，我們可以藉由計算導電帶中 cE 到 fE 的

能態總數得到電子濃度與 Burstein-Moss shift的關係[16]。在導電帶中其能

態密度如下式所示： 

 

                    c
n

c EE
h

m
Eg 

3

2/3* )2(4
)(


           Eq.(4-3) 

 

因為包立不相容原理(Pauli exclusion principle)的關係，一個能態只能讓一

個電子佔據，故能量介於 E到 dEE  之間的總電子濃度等於其總能態密
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度： 

 

dEEgdEEn c )()(                 Eq.(4-4) 

 

故能量介於 cE 到 fE 之間的總電子濃度可由下式計算： 

 

2/3

3

2/3*

)(
3

)2(8
)()( cf

n
E

E
c

E

E
EE

h

m
dEEgdEEnN

f

c

f

c

 


    Eq.(4-5) 

 

則 Burstein-Moss shift和電子濃度的關係為： 

 

                  
3/22

*2

2

)3(
8

N
m

h
EEE

n

cfBM 


         Eq.(4-6) 

 

以電子濃度 18101  
3cm 為例，銦組成 20 – 30%之氮化銦鎵薄膜其 BME 約

為 20 meV左右，相較於此組成範圍普遍之史托克位移為 200 – 300 meV要

小得多，因此由吸收邊緣和發光峰值的差異還是可以看出位能波動的程度。

如圖 4-2 所示，在進行吸收光譜的實驗時，隨著激發光源能量 h 的不同，

電子會被激發到不同的能態 )( hEex 上，因此 )( hEex 在圖中以帶狀圖呈現且

)( hEex 一定會在費米能量以上；而吸收邊緣 absE 代表了費米能量的平均值

)(avefE 與價電帶位能波動平均值 )(avevE 的差；導電帶和價電帶位能波動的平

均值差( )()( avevavec EE  )為平均能隙 )(avegE ;發光峰值為導電帶和價電帶位能波
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動最低點的能量差。因為費米能量的波動是伴隨著導電帶的位能波動在變

化，故由吸收邊緣與發光峰值的差值(史托克位移)還是可以反應出位能波

動的程度，可被視為判斷組成均勻性的依據。在氮化銦鎵樣品中，組成的

波動存在尺度上的差異，K.P. O’Donnell等人以能量散佈 X-ray影像(energy 

dispersive X-ray imaging, EDX imaging)實驗來觀察氮化銦鎵薄膜其銦組成

的空間分佈[17]，由該論文中可發現銦組成最高和最低點的間距約 3 – 4 μm; 

R. Fornari等人利用 CL mapping的方式探討氮化銦鎵樣品的發光波長隨空

間分布的關係[18]，由其結果得知發光波長最長和最短的位置平均距離約

250 nm左右，藉著上述的結果我們定義組成波動的尺度達到幾百奈米甚至

幾個微米的情況為大範為母體組成波動，當發光來自大範圍組成波動造成

的位能最低點時，稱為母體發光(matrix emission)，由圖 4-2可發現此時史

托克位移較小；但若組成不均勻的情況更明顯時，會出現尺度約在幾十個

奈米的局部富銦叢集[19, 20]，此時發光來源為這些局部的位能極低點，稱

為叢集發光(cluster emission)，由圖 4-2所示，此時史托克位移較大。因此

雖然史托克位移的數值並非絕對的位能波動差值，但還是可以幫助我們了

解此時樣品內部的位能波動狀況和發光來源。 
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圖 4-2 氮化銦鎵材料之位能波動示意圖 
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4-2 吸收邊緣的決定 

常用來量測吸收邊緣的方式有吸收光譜(absorption spectrum)、螢光激

發光譜(photoluminescence excitation, PLE)，與調製光譜，而調製光譜又可

分 為 光 調 製 反 射 (photomodulated reflectance, PR) 、 光 調 製 穿 透

(photomodulated transmission, PT)，以及非接觸式電場調製反射(contactless 

electroreflectance, CER)等。然而，對氮化銦鎵材料而言，因為組成不均勻

而形成位能波動的關係會存在一些低能態的吸收，使得吸收光譜實驗所量

得的吸收係數(absorption coefficient)譜線圖產生低能量的延伸尾巴，稱為

Urbach tail，如圖 4-3所示[21]，此時很難決定出吸收邊緣的確切位置。 

 

 

 

圖 4-3 存在 Urbach tail的吸收係數譜線示意圖[21] 
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以螢光激發光譜而言，是將收光能量固定在樣品的發光峰值上，然後

調變激發光的能量來觀察譜線的強度變化，通常以強度的最大值處[22]或

是強度由上升到飽和的轉折點處[23]的能量定義為吸收邊緣，因為激發光

能量大於或等於吸收邊緣時才會大幅地被樣品吸收而激發出載子。然而，

影響螢光激發光譜強度的因素並非只有吸收的過程，若樣品有位能波動的

情形，或是樣品中存在一些雜質或缺陷等，可能會造成不同的載子釋放機

制或輻射復合的機率，而影響了吸收邊緣的判讀。 

 有鑑於此，我們認為獲得吸收邊緣較適當的方式是透過調製光譜量測，

因為調製光譜量到的是經過光或電場的干擾下樣品反射率或穿透率相較於

不受干擾時的變化(ΔR 或 ΔT)，再對這些變化進行擬合而得到吸收邊緣的

數值，其量測的結果主要與表面的平整度有關，較不受位能波動、雜質或

缺陷的影響，從量測的結果所決定出的吸收邊緣較為準確。在本論文中，

我們還未對樣品進行調製光譜的量測，因此我們先參考文獻的結果來計算

樣品的吸收邊緣，計算的方式如下所述。 

2002 年 J. Wu 等人成長了銦組成 50%到 100%(InN)的氮化銦鎵薄膜，

由吸收光譜的實驗獲得樣品的吸收邊緣[24]，加上 S. Pereira等人[25]與 W. 

Shan等人[26]於銦組成小於 50%的實驗結果，可得到全域組成的氮化銦鎵

吸收邊緣
)( 1 NGaInabs

xx
E


，其隨銦組成 x的變化關係可藉由以下的彎曲方程式擬

合而得： 
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)1()1(

)()()( 1
xxbxExEE

GaNabsInNabsNGaInabs
xx


    

Eq.(4-7) 

 

上式中， 
)(InNabsE 和

)(GaNabsE 分別為氮化銦和氮化鎵的吸收邊緣值，在其論文

中使用的數值分別為 0.77 eV和 3.42 eV；b為彎曲係數(bowing parameter)，

由 Ref.[24]可得其值為 1.43 eV。然而，因為氮化銦鎵薄膜和底下的氮化鎵

緩衝層晶格不匹配的關係，會使氮化銦鎵薄膜受到 a軸方向的壓縮應力而

使吸收邊緣的值增加，因此彎曲係數的數值可能會因為應力的存在與否而

有所改變。在 J. Wu 等人的論文內容中並未提及其樣品所受的應力狀況[24]；

S. Pereira等人[25]以吸收光譜的量測得到吸收邊緣，再藉由拉塞福背向散

射(Rutherford backscattering spectrometry, RBS)實驗量測樣品的平均銦組成，

因為樣品內特定原子的質量與此特定原子存在此樣品中的位置或深度會影

響背向散射的 α粒子能量，藉由分析氮化銦鎵薄膜內的背向散射 α粒子能

量可得知樣品的銦組成，此種量測並不會因為應力的不同而有所影響。得

知樣品和應力無關的真正銦組成後，藉由 Vegard’s law(Eq.(2-5))可得樣品不

受應力時的c軸晶格常數 0c ，再由(0002)面的 X-ray θ-2θ scan可量得實際的

c軸晶格常數 InGaNc ，因而得到縱向應力值： 

 

                       
0

0

c

ccInGaNInGaN

zz


                 Eq.(4-8) 
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他們假設三元氮化銦鎵其能隙隨應力的變化率和二元氮化鎵近似

( eVddE zz

GaN

g 4.15/  )，因而將實驗量得的吸收邊緣 abs

gE 透過以下式子修正成

不受應力時的吸收邊緣 )(InGaNE rel

g ： 

 

                  
zz

GaN

gInGaN

zz

abs

g

rel

g
d

dE
EInGaNE


 )(            Eq.(4-9) 

 

修正過後的 )(InGaNE rel

g 和銦組成 x的變化關係藉由彎曲方程式擬合後的彎

曲係數值為Ref.[24]所得的 1.43 eV; 但W. Shan等人[26]利用光調製穿透實

驗量得樣品的吸收邊緣，銦組成一樣藉由拉塞福背向散射實驗獲得，他們

發現吸收邊緣隨銦組成的變化曲線和 M. D. McCluskey 等人[27]的曲線接

近，而 Ref.[27]中的樣品其量測到的a軸晶格常數等於底下的氮化鎵a軸晶

格常數，顯示其應力並未釋放，故 W. Shan 等人[26]認為他們自己的樣品

是存在應力的，在未經過修正的情形下其吸收邊緣隨銦組成的變化曲線符

合彎曲係數值為 1.43 eV的結果。 

 另一方面，R. Kudrawiec 等人於 2009 年的研究中發現[28]，在他們成

長的一系列樣品中(銦組成介於 14%到 36%)，經由 X-ray 繞射倒置空間圖

(XRD reciprocal  space  map, RSM)的量測可知其應力並沒有完全釋放。

在藉由非接觸式電場調製反射實驗所測出之樣品吸收邊緣還沒有經過應力

校正的狀況下，由能隙彎曲方程式擬合所得的彎曲係數為 1.4 ± 0.2 eV，和
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W. Shan等人的結果[26]近似；然而，考量到吸收峰值會受到應力的影響，

他們藉由以下幾個式子對吸收邊緣進行修正： 

 

                    )'()0(   ggg EEE          Eq.(4-10a) 

                          Acg EEE                 Eq.(4-10b) 

')(
13

33 
C

C
aaE c

t

c

zc              Eq.(4-10c) 

                 ')(')(
13

33
43

13

33
21 

C

C
DD

C

C
DDEA         Eq.(4-10d) 

 

其中， cE 和 AE 分別為導電帶與價電帶受到應力後其能帶的偏移量， c

za 和

c

ta 為等向性形變位能(hydrostatic deformation potentional)，而 1D、 2D 、 3D 和

4D 為非等向性形變位能(shear deformation potentional)， 33C 和 13C 為彈力常數

(elastic constant)， ' 為縱向應力。在吸收邊緣經過應力校正後，彎曲係數

的值變成 2.1 ± 0.3 eV，和 S. Pereira等人的結果[25]不符，可能的原因為吸

收邊緣量測的方法不同。W. Shan等人[26]和 R. Kudrawiec[28]等人都是以

調製光譜的方式量測吸收邊緣，但 S. Pereira等人[25]是以吸收光譜的方式

量測吸收邊緣，如同先前的推論，由吸收光譜決定出的吸收邊緣含有較多

的不確定性，此外，如同先前的討論，若其樣品的背景載子濃度過高，會

造成導電帶底部被電子佔據，其費米能階高於導電帶底部，形成 N型簡併

半導體，只有更高的能階能夠吸收載子，此時由吸收係數譜線擬合所量到
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的吸收邊緣會大於其本質能隙。因此，有可能 S. Pereira等人[25]所得到的

吸收邊緣會比其他團隊量到的還要大，當減去應力造成的吸收邊緣偏移後

反而和其他團隊未修正的吸收邊緣相當，故其應力修正後的彎曲係數值還

是 1.43 eV。2011年 S. T. Liu等人對全域組成氮化銦鎵薄膜進行吸收光譜

實驗，將量測到的吸收邊緣扣除掉應力和 Burstein-Moss effect造成的偏移

量後，修正後的吸收邊緣隨銦組成的變化曲線由彎曲方程式擬合後得到彎

曲係數值為 1.9 ± 0.1 eV，而未修正時的彎曲係數值為 1.3 ± 0.1 eV[29]，和

R. Kudrawiec等人[28]的結果接近。如同先前的討論，以調製光譜量得的吸

收邊緣較為準確，且 R. Kudrawiec 等人[28]的論文中有利用 X-ray 繞射倒

置空間圖的實驗結果證實應力釋放的程度，因此本論文採用其結果，認為

在樣品保有應力或只有部分應力釋放的情況下，其彎曲係數值為 1.4 eV；

若應力已完全釋放，其彎曲係數值為 2.1 eV。然而，本論文研究中的樣品

皆未進行過 X-ray 繞射倒置空間圖的量測，所以尚無法判斷其真實的應力

狀態，但考慮到我們的樣品組成範圍和厚度都與 R. Kudrawiec 等人[28]或

S. T. Liu 等人[29]在銦組成 50%以下的樣品狀況相當，故其應力應該是處於

部分釋放的情形，彎曲係數值應該用 1.4 eV。 

如同 2-1節所述，經由(0002)面的 X-ray θ-2θ scan，我們可以獲得各系

列樣品的銦組成，但一般而言，因為氮化銦鎵材料容易發生相分離的關係

[4]，其內部組成的分佈是不均勻的，由於 X-ray 光束的直徑約為 1 mm，
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穿隧的深度也超過 1 μm，因此一般由(0002)面 X-ray θ-2θ scan繞射所呈現

的是較巨觀且平均的結果，其繞射峰值計算出的是整個母體(matrix)之銦組

成的平均值，而不是局部富銦區域的組成，而彎曲方程式(Eq.(4-7))代表的

正是整個母體的平均吸收邊緣與平均組成的關係，所以我們可以將由(0002)

面的 X-ray θ-2θ scan所獲得的銦組成代入 Eq.(4-7)，而氮化銦和氮化鎵的

吸收邊緣值，由 Ref.[1]可得其在低溫下的數值分別為 0.69 eV和 3.51 eV，

彎曲係數值則代 1.4 eV，由以上參數可算出樣品的吸收邊緣 absE ;而經由光

激螢光光譜的量測可以獲得各系列樣品發光峰值的能量 PLE 。將吸收邊緣

absE 和發光峰值的能量 PLE 兩者相減即得到史托克位移 E ，如下式所述： 

 

                        PLabs EEE                Eq.(4-11) 

 

圖 4-4是文獻上 MOCVD[30 - 33]和MBE[24, 34]的樣品其史托克位移

隨著銦組成的變化圖。其中 Ref.[33, 34]因為沒有吸收邊緣的實驗值，所以

其吸收邊緣在此以 Eq.(4-7)計算而得，且在 Ref.[33]與 Ref.[34]中並沒有

X-ray 繞射倒置空間圖的量測結果，故我們假設其樣品的應力一樣只有部

分釋放，所以彎曲係數值是以 1.4 eV 代入。由圖中可發現，不論樣品是

MOCVD 或 MBE 成長，其史托克位移的變化大致上遵循類似的曲線，其

趨勢為當銦組成小於 0.5，史托克位移會隨著銦組成的增加而增加；當銦組

成大於 0.5，史托克位移隨著銦組成的增加而減少。史托克位移是衡量樣品
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組成均勻性的一項依據，根據 1996年時 G. B. Stringfellow[4]教授的預測，

確實越接近中間組成，相分離的情況會越顯著，因此史托克位移的變化結

果是符合預期的。以下論文內容我們分析了各種磊晶參數對史托克位移的

影響，並且將我們的結果與文獻的數值做比較。 
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圖 4-4 文獻上史托克位移隨銦組成的變化圖 
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4-3 調變基板溫度系列 

圖 4-5為此系列樣品的(0002)面 X-ray θ-2θ scan譜圖，我們發現在基板

溫度為 650 和 675
o
C時，會出現兩個繞射峰值，其餘樣品則只有單一繞射

峰值。我們推測兩個繞射峰值是來自於樣品內部的應力層(strain layer)和部

分鬆弛層(partial relax layer)或完全鬆弛層(fully relax layer)，因為組成越低

的情況下其應力釋放的臨界厚度會增加[7]，導致其出現殘留的應力層之繞

射訊號。圖 4-6 則為此系列樣品的低溫光激螢光譜圖，基板溫度為 650 和

675
o
C 時分別出現低能量側的突起和兩個發光峰值，亦是因為應力層和鬆

弛層所造成之訊號。因大部分樣品都只有鬆弛層的訊號，因此對於基板溫

度為 650 和 675
o
C的樣品，我們也以鬆弛層的銦組成和發光峰值來和其他

樣品比較史托克位移。在此系列，基板溫度分別為 600、625、650，以及

675
o
C的樣品，其對應的銦組成分別為 0.29、0.24、0.24，以及 0.18。圖 4-7

為其史托克位移隨銦組成的變化圖。由圖中可以發現，就相近的銦組成而

言，只有基板溫度為 675
o
C的樣品和文獻上的史托克位移數值接近，基板

溫度 650、625，和 600
o
C的樣品，其史托克位移明顯低於文獻上的數值，

而一般利用有機金屬化學氣相沉積所成長的氮化銦鎵薄膜，其基板溫度為

700-800
o
C，比起我們此系列樣品設定的基板溫度而言算是偏高的；此外，

隨著我們的基板溫度由 675
o
C 降低至 600

o
C，史托克位移也呈現降低的趨

勢，可見在低溫成長的情況可得到較低史托克位移的樣品。2006 年 E. 
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Iliopoulos 等人用 MBE 成長了銦組成 0.42 到 1(InN)的氮化銦鎵薄膜，由

X-ray 繞射的結果發現所有樣品都是單一繞射峰值，顯示出沒有相分離的

發生[35]。他們於該論文研究中提及，沒有出現理論預測在熱平衡條件下

發生相分離的原因，除了因為 MBE 長晶是偏離熱平衡的狀態以外，低長

晶溫度也是一個要點。在該研究中，其長晶溫度介於 400 到 435
o
C，比起

一般MBE成長銦組成 0.5到 1的長晶溫度為 470
o
C到 570

o
C而言，明顯偏

低。他們認為在低溫情況下，原子的移動能力會降低，原子被凍結住

(freezed-in)的結果導致其無法聚集而形成相分離。我們認為在本論文研究

中，基板溫度低於 675
o
C時也會出現此凍結效應，使得其史托克位移偏低。

利用低基板溫度的方法，我們可以成長出組成在 0.2和 0.3之間，史托克位

移低於 50 meV的氮化銦鎵薄膜。 
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圖 4-5 調變基板溫度系列之(0002)面 X-ray θ-2θ scan譜圖 
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圖 4-6 調變基板溫度系列之低溫光激螢光譜圖 
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圖 4-7 調變基板溫度系列之史托克位移變化圖 
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4-4 調變上蓋板溫度系列 

3-1 節提到本研究之磊晶系統的特色為擁有雙加熱系統，除了基板的

加熱源外，還有上蓋板加熱源。為了瞭解上蓋板加熱源對史托克位移的影

響，我們在基板溫度固定為 625
o
C的情況下，調變上蓋板溫度 700、750、

800、850、900以及 950
o
C，其對應的銦組成分別為 0.46、0.42、0.43、0.34、

0.30以及 0.15。圖 4-8和圖 4-9分別為此系列樣品的(0002)面X-ray θ-2θ scan

譜圖及低溫光激螢光譜圖，上蓋板溫度為 950
o
C的樣品其光激螢光譜線出

現兩個峰值，推測亦是應力層與鬆弛層的結果，在此一樣以鬆弛層的訊號

來和其餘樣品比較。圖 4-10為此系列樣品的史托克位移變化圖。由圖中可

發現，當上蓋板溫度為 950
 o
C時，即使銦組成較低，史托克位移還是明顯

偏高，推測是因為過高的上蓋板溫度也會增加原子的移動能力，使銦原子

較容易聚集，或者因為高溫寄生反應(parasitic reaction)導致一些奈米尺寸

的粒子(nanoparticles)溶入樣品中。而上蓋板溫度由 900
 o
C降至 750

 o
C時，

史托克位移呈現增加的趨勢，此現象可能和銦組成的增加有關，而史托克

位移隨銦組成增加的速率低於文獻的結果，應該是因為我們在較低的基板

溫度成長所導致。值得注意的是，當上蓋板溫度繼續降低至 700
 o

C，其組

成增加至 0.46，但史托克位移卻反而下降。我們推測可能的原因有三種：

第一，上蓋板溫度降低可能如同基板溫度降低一樣，會降低原子在表面的

移動能力，而抑制相分離的發生，因為上蓋板也是一個加熱源；第二，此
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時樣品接近中間銦組成區域，可能是史托克位移由上升轉為下降的轉折處；

第三，當上蓋板溫度降低以後，會降低氨的分解率，等於是降低了有效的

五三比(effective V/III ratio)，有可能是因為有效五三比的變化而導致此結果。

然而，若是因為上蓋板溫度影響原子的移動能力，那麼從 950
 o
C降至 700

 

o
C的過程，史托克位移應當一直下降，和我們的結果不符，所以第一個原

因可以排除。接著，為了驗證五三比是否真的對史托克位移有所影響，我

們成長了調變五三比系列的樣品，並探討其和史托克位移的關係。 
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圖 4-8 調變上蓋板溫度系列之(0002)面 X-ray θ-2θ scan 譜圖 
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圖 4-9 調變上蓋板溫度系列之低溫光激螢光譜圖 
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圖 4-10 調變上蓋板溫度系列之史托克位移變化圖 
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4-5 調變五三比系列 

為了探討是否為五三比影響了史托克位移，我們在固定基板溫度為

625
o
C，上蓋板溫度為 800

o
C 的條件下，將五三比由 17650 調降至 15520

與 13540，其對應的銦組成為 0.42、0.40以及 0.40。圖 4-11和圖 4-12分別

為此系列樣品的(0002)面 X-ray θ-2θ scan譜圖及低溫光激螢光譜圖，而圖

4-13 為本系列樣品的史托克位移變化圖。由圖 4-13 中可發現，五三比由

17650降至 13540，史托克位移由 237 meV降至 187 meV，其下降量為 50 

meV，而上蓋板溫度從 750
 o
C降至 700

o
C，史托克位移由 227 meV降至 157 

meV，其下降量為 70 meV，兩者下降量接近，且銦組成都介於 0.40到 0.46

之間，所以我們認為史托克位移下降的主要原因應該是因為五三比的下降。

2001 年 N. Grandjean 等人利用分子束磊晶法成長銦組成 13%的氮化銦鎵

薄膜，他們發現隨著氨流量的增加，樣品由二維成長轉為三為成長的臨界

厚度的發生會延遲，推測是氨分解產生的氫原子或是 XNH 的自由基產生了

界面活化的效應(surfactant effect)[36]。而 2004年，R. A. Oliver等人用有機

金屬化學氣相沉積成長氮化銦鎵薄膜時也發現，當氨流量由 1 slm 增加至

10 slm時，樣品表面會由螺旋狀結構(spiral mounds)漸漸轉變為階梯式結構

(step-flow mode)，顯示其成長模式由三維轉為二維[37]。因此我們推測，

當上蓋板溫度上升或是五三比增加時，分解出來的氫原子或是 XNH 的自由

基數量也增加，其界面活化效應增加了三族原子在表面的擴散長度
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(diffusion length)，增加了銦原子彼此碰觸而聚集的機會，導致銦組成更不

均勻，而使史托克位移增加。 
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圖 4-11 調變五三比系列之(0002)面 X-ray θ-2θ scan譜圖 
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圖 4-12 調變五三比系列之低溫光激螢光譜圖 
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圖 4-13 調變五三比系列之史托克位移變化圖 
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4-6 不同史托克位移之發光來源分析 

除了探討不同長晶參數對史托克位移的影響外，令人好奇的是，高史

托克位移和低史托克位移的樣品，其發光來源是否不同？我們發現 2003

年時，F. A. Ponce等人成長銦組成超過 0.08的氮化銦鎵薄膜時，於陰極激

發光(cathodoluminescence, CL)譜線會出現兩個峰值，低能量峰值對應的史

托克位移和文獻上大多數團隊的結果相近，但高能量峰值對應的史托克位

移明顯偏低，他們進一步做了 CL mapping的實驗發現，低能量峰值主要來

自富銦叢集(In-rich cluster)，而高能量的主峰值則是來自於塊材母體(matrix)

的發光 [38]。我們將該篇論文研究中的數據和我們的結果做比較，如圖

4-14，由圖中可發現，對應富銦叢集發光的史托克位移和一般 MOCVD與

MBE的數值接近；而對應母體發光的史托克位移則是和本論文研究中的數

值接近。因此我們推測，本論文中的樣品，其發光來源主要是大範圍母體

的組成波動;而一般文獻上史托克位移較大的樣品，其發光源自於位能較低

的富銦叢集，示意圖為圖 4-2。 
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圖 4-14史托克位移比較圖 

 

 

    為了驗證上述的假設，我們對樣品的(0002)面 X-ray θ-2θ scan譜線進

行分析。由於 X-ray光束的直徑約為 1 mm，穿隧的深度也超過 1 μm，因

此一般由(0002)面 X-ray θ-2θ scan繞射所呈現的是較巨觀且平均的結果，

其譜線半高寬(full width at half maximum, FWHM)所反映的是大範圍母體

組成的波動，尺寸由原子尺度到 100 nm 的富銦叢集，其造成的組成不均

勻無法由(0002)面 X-ray θ-2θ scan解析出，即使有出現繞射峰值，其強度
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也會比母體所造成的繞射峰值要弱很多。如圖 4-15所示，由(0002)面 X-ray 

θ-2θ scan的繞射峰值角度，利用 2-1節提過的方法，我們可以計算出樣品

的平均組成 aveX ，且由譜線半高寬兩側所對應的角度，可分別算出母體組

成波動的最大值 maxX 與最小值 minX ，而組成波動大小的指標 X ，可由下式

計算出： 

 

minmax XXX 
               

Eq.(4-12) 

 

此外，將 maxX 代入彎曲方程式(Eq.(4-7))可計算出母體中因位能波動所造成

的吸收邊緣最小值，如下式所述： 

 

)1()1( maxmaxmax)(max)((min) XXbXEXEE
GaNabsInNabsabs 

  
Eq.(4-13) 

 

Eq.(4-13)中，
)(In NabsE 和

)(GaNabsE 分別為氮化銦和氮化鎵的吸收邊緣值，由

Ref.[1]可得其在低溫下的數值分別為 0.69 eV 和 3.51 eV；b為彎曲係數

(bowing parameter)，由 Ref.[28]可得其值為 1.4 eV。我們將計算後的結果繪

製為圖 4-16，由圖中可發現，大部分樣品的 PLE 值都很接近 (min)absE 的值，

有些樣品的 PLE 值甚至幾乎與 (min)absE 的值重疊，顯示其發光來源確實為大

範圍母體的組成波動。值得一提的是，我們以調變基板溫度系列 CT o

s 625

的樣品為例，圖 4-17和圖 4-18分別為該樣品的(0002)面 X-ray θ-2θ scan譜
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圖及低溫光激螢光譜圖，由圖 4-17(a)可發現縱軸為 linear scale 時，在

In0.24Ga0.76N繞射峰值的左側雖有些微凸起但還不明顯；然而，由圖 4-17(b)

可發現將縱軸改為 log scale 時，在 In0.24Ga0.76N 繞射峰值的左側約 33.44
o

附近出現較明顯的 shoulder，如圖中箭頭所示。此外，圖 4-18(a)顯示當縱

軸為 linear scale時，其光激螢光譜線只有單一繞射峰值；圖 4-18(b)顯示當

縱軸改為 log scale時，在 In0.24Ga0.76N發光峰值的低能量側約 2.3 eV處出

現 shoulder，如箭頭所示。造成這些 shoulder 的原因有可能是銦組成較高

的叢集，因此有可能叢集還是存在於我們的樣品中，只是其發光強度相較

於母體的發光強度要弱得多，會形成此狀況有可能的原因是大部分載子還

未到達叢集以前就已經發生輻射復合的反應。以銦組成 20 – 30%的氮化銦

鎵樣品為例，在低溫時載子的擴散長度(carrier diffusion length)為 60 - 200 

nm[19, 39]，而一般氮化銦鎵材料的叢集面密度大約在 1312 1010   2cm [15, 

20]，故叢集和叢集之中心點間距最多 10 nm，即使是擴散長度只有 60 nm

的情況，載子還是能夠到達叢集中心進行復合發光。假設我們的樣品中載

子的擴散長度也是 60 nm，此時叢集和叢集之中心點間距應該要大於 60 nm，

其主要的發光來源才不會是叢集。我們假設叢集和叢集之中心點間距為

100 nm來估算，那麼叢集的面密度將只有 1010  2cm ，比起一般的情況要少

得多，考慮文獻中大部分叢集尺度為幾十奈米[19, 20]，我們假設叢集為平

均直徑為 50 nm的球體，因此叢集的總體積比樣品的總體積小了約一個數
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量級，而由圖 4-17(b)可發現 shoulder 的強度和 In0.24Ga0.76N 主繞射峰值的

強度比起來也弱了一個數量級左右，其結果是吻合的。因此，我們認為在

本論文研究的樣品中，其主要發光來源不是叢集的原因是叢集密度太低的

緣故。 

若以圖 4-2 來說明我們的樣品之位能波動的狀況，圖 4-18(b)中

In0.24Ga0.76N 主發光峰值 (2.53 eV)即為 matrix emission，而低能量的

shoulder(2.3 eV)即為 cluster emission，兩者差距為 230 meV。當我們分別針

對 matrix emission 或 cluster emission 的發光能量進行螢光激發光譜

(photoluminescence excitation, PLE)實驗時，量到的吸收邊緣應該要是相同

的，都是費米能量的平均值 )(avefE 與價電帶位能波動平均值 )(avevE 的差，假

設此吸收邊緣和我們用 Eq.(4-7)算出的數值吻合，以銦組成 24%而言吸收

邊緣為 2.58 eV，對 matrix emission 而言其史托克位移是 50 meV，而對

cluster emission 而言其史托克位移為 280 meV，由此可以證實當史托克位

移和一般團隊接近(幾百個 meV)時，發光來源應該是富銦叢集；若史托克

位移只有幾十個 meV時，發光來原為大範圍母體的組成波動。 

由圖 4-16還可發現，調變基板溫度系列 sT  = 675
o
C、調變上蓋板溫度

系列 cT  = 950
o
C 的樣品，其組成分別為 0.18 與 0.15， PLE 值卻有點偏離

(min)absE ，如同之前的討論，高基板溫度造成原子移動能力增加，因此銦原

子較容易聚集，可能產生了較大量的富銦叢集；高上蓋板溫度除了原子移
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動能力增加以外，可能還因為寄生反應導致奈米粒子溶入。而調變三甲基

銦流量系列的 aveX  = 0.5和 0.53的樣品， PLE 值明顯偏離 (min)absE ，這是因

為接近中間組成容易發生相分離所導致。圖 4-16中另一個可見的現象是組

成波動指標 X ，和史托克位移有相對應的關係，在史托克位移較低的範圍

(0.2 ＜ aveX  ＜ 0.5)， X 值呈現持平的趨勢，其數值落在 0.025 到 0.075

之間，和文獻的結果比起來算是偏低的[40]，這也呼應了我們的史托克位

移較一般團隊的結果低的事實。如圖 4-19所示，利用我們的雙加熱有機金

屬化學氣相沉積系統，我們可以成長出史托克位移較文獻結果低的樣品，

在銦組成為 0.2 - 0.3的範圍，史托克位移可低於 50 meV；而在銦組成為

0.3 - 0.5的範圍，史托克位移可低於 250 meV; 此外，銦組成 0.5的樣品，

其史托克位移只有 387 meV。 
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圖 4-15 組成波動分析示意圖 

 

0.0 0.2 0.4 0.6
1.0

1.5

2.0

2.5

3.0

0.00

0.05

0.10

0.15

0.20
 

E
n

e
rg

y
 (

e
V

)

x
ave

 E
abs(min)

 E
PL

 

x

 

圖 4-16 Eabs(min)、EPL與 ΔX變化圖 
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(a)                              (b) 

圖 4-17 調變基板溫度系列 CT o

s 625 樣品之(0002)面 X-ray θ-2θ scan 譜圖

(a)縱軸為 linear scale;(b)縱軸為 log scale 
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(a)                              (b) 

圖 4-18 調變基板溫度系列 CT o

s 625 樣品之低溫光激螢光譜圖 (a)縱軸為

linear scale;(b)縱軸為 log scale 
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圖 4-19本論文與文獻之史托克位移比較圖 

 

 

除了上述的分析方法以外，若要直接由實驗的方法辨別我們樣品的發

光來源為大範圍母體的組成波動或是富銦叢集，有以下幾種方式： 

 

(一)空間解析 

進行CL mapping實驗能夠使我們獲得樣品中發光強度與波長的空間分

佈狀況，而這是最直接能證明是否有富銦叢集發光的實驗。一般而言，CL 

mapping 的解析度主要受到電子束的直徑、載子的產生體積(generation 
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volume)、少數載子的擴散長度(diffusion length)等因素的影響 [41]。電子

束直徑可以小至 10 nm左右；而載子的產生體積指的是當入射電子束打至

樣品內部後，這些電子會和樣品內部的原子進行彈性散射和非彈性散射，

所有電子的散射軌跡，可藉由 Monte Carlo 模擬計算出，這些軌跡的疊加

會形成一特定的空間範圍，這個範圍是載子能被激發出來的最大體積，因

此稱為產生體積或激發體積(excitation volume)。R. W. Martin等人以直徑

10 nm，能量 6 keV的電子束入射至厚度 250 nm，銦組成 20%的氮化銦鎵

薄膜為條件，經由Monte Carlo模擬得到產生體積的平均直徑約 150 nm[42];

另一方面，在氮化銦鎵材料中，由電子束激發出之少數載子的擴散長度，

大約在幾十個奈米的數量級[19, 20]。雖然由上述內容可發現產生體積的尺

寸比起電子束直徑和少數載子的擴散長度要大得多，但實際由實驗的結果

可發現，CL mapping 的解析度主要還是等同於少數載子的擴散長度。S. 

Chichibu等人對銦組成20%的氮化銦鎵單一量子井進行CL mapping實驗，

可以看到直徑介於 60到 400 nm的發光亮點，而其少數載子的擴散長度為

60 nm，和亮點的最小尺寸吻合[19]；而H. J. Chang等人則是在銦組成 18.6%

的氮化銦鎵薄膜之 CL mapping看到直徑 10到 100 nm的發光亮點，和少

數載子擴散長度 30到 40 nm的尺度相當接近[20]。CL mapping的解析度會

由少數載子擴散長度主導，可能是因為當電子束入射至樣品內部，經過不

斷的散射後電子的能量會隨著遠離入射點而越來越小，所以被激發出的少
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數載子濃度還是高度集中在一開始的入射點附近，這些少數載子的擴散長

度決定了復合發光強度最強的區域大小。然而，因為解析度的問題，CL 

mapping 可以看到的是尺寸在幾十個奈米的富銦叢集，若是樣品內部有許

多小至幾個奈米的富銦叢集則無法解析出，此時必須透過樣品的其他光學

行為來分辨其是大範圍母體的組成波動或是富銦叢集發光。 

 

(二)改變激發功率的光學行為 

 Y. Narukawa等人曾於銦組成20%的氮化銦鎵多重量子井發現其光激螢

光譜線出現了低能量與高能量的兩個峰值，他們認為低能量發光峰值來自

量子井中的局部量子點結構，而高能量發光峰值則是量子井的訊號[43]。

在改變雷射激發的能量密度( exI ，0.05 – 5000 nJ/cm
2
)的光激螢光實驗下，

隨著激發能量密度的增加低能量峰值強度呈現
01.1

exPL II  的變化關係，而

高能量峰值強度則是呈現
14.1

exPL II  的關係，可見低能量峰值的強度增加

較為緩慢；此外，低能量峰值隨著激發能量密度的增加產生了將近 10 meV

的藍移，但高能量峰值幾乎沒有移動。會造成以上兩種現象是因為能帶填

滿效應(band filling effect)比較容易在整體體積總和較小的侷限態(localized 

state)發生所導致。能帶填滿的效應，除了造成譜線的藍移外，也會導致譜

線半高寬往高能量側不對稱地變寬[44]。而史托克位移的大小與能帶填滿

效應的關係，可由 2000年時 Y. Kawakami 等人的研究結果獲知[45]。他們
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成長了矽摻雜且銦組成 10%與未摻雜且銦組成 30%的兩個雷射二極體結構，

史托克位移分別為 10 meV與 500 meV。兩個樣品在激發雷射的能量密度

50 μJ/cm
2以上時都會產生受激發光(stimulated emission)，但史托克位移較

大的樣品在激發的能量密度到達 100 μJ/cm
2時開始出現強度飽和的現象，

並且有另一個更高能量的受激發光峰值出現，此峰值和吸收光譜實驗中的

吸收邊緣相吻合，而史托克位移較小的樣品則沒有上述兩種現象，主要是

因為史托克位移大的樣品一開始的受激發光峰值是來自富銦叢集，但這些

叢集的體積總和遠小於整體主動層的體積，因此其能態的總數目也會小得

多，激發的能量密度到達 100 μJ/cm
2時，此時所產生的載子數目已將叢集

的能態都填滿，即使繼續增加激發能量密度(增加載子)，此時叢集的受激

發光強度也不會再有顯著的增加，且因為過剩的載子開始往主動層的能態

填補，因此出現了主動層的受激發光訊號。我們可以藉由觀察增加雷射激

發功率時，樣品發光峰值是否藍移、半高寬變寬，或者強度是否飽和等現

象來判斷樣品是否由富銦叢集發光。 

 

(三)光學吸收行為的解析 

利用螢光激發光譜(photoluminescence excitation, PLE)實驗可以讓我們

了解特定發光峰值的載子貢獻來源與樣品內部的吸收行為。2003 年 S. W. 

Feng等人比較 200 nm厚且銦組成 31%的氮化銦鎵薄膜於退火前和退火後
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的光學行為差異，發現退火前的史托克位移高達 1 eV，但退火後只剩 200 

meV[22]。退火前後螢光激發光譜的主峰值幾乎沒有變化，顯示樣品的平

均銦組成並沒有因為退火而改變，然而退火前的螢光激發光譜在能量小於

主峰值時還有許多小峰值，這是因為樣品在退火前存在各種不同大小與銦

組成的叢集，因位能不同而造成不同能量的吸收峰值。藉由螢光激發光譜

實驗也可以幫助我們判斷是否存在各種不同位能的叢集，將載子吸收後釋

放至更低位能的叢集進行輻射復合，而形成我們看到的主要螢光訊號。 

 

(四)載子的時間解析 

一般而言，如果有叢集的存在，載子會在三個維度上都被束縛住而形

成所謂的侷限態；若是量子井則只有一個維度的束縛，而若是塊材(bulk)

載子則不受束縛。這些束縛狀態的差異會反應在載子的衰退期(decay time)

上。假設材料中存在低能態的帶尾(band tail)，其能態密度(density of state)

正比於 )/exp( 0EE ，則載子的衰退期隨著能量的變化 )(E 可由以下式子

描述[46]： 

 

                  
]/)exp[(1

)(
0EEE

E
me

rad





           Eq.(4-14) 

 

其中 rad 為載子輻射復合的生命期(radiative recombination life time)， 0E 為
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侷限能量(localization energy)，代表的是侷限態的平均位能深度， meE 為遷

移邊緣(mobility edge)，在此能量時載子輻射復合的生命期等於載子要側向

傳遞到其他能態的時間。我們可以將實驗結果用 Eq.(4-14)擬合後比較 meE

和樣品的主要發光峰值的大小關係，若發光峰值小於 meE ，表示載子主要

是在受到三維束縛的侷限態復合發光，也就是富銦叢集的發光；若發光峰

值大於 meE ，表示載子是以不受束縛的方式在發光，即大範圍母體的組成

波動或稱塊材發光。 

 

(五)量子效應的解析 

如果富銦叢集的尺度小至達到量子效應(大約 3 nm)，其能態密度會是

δ-function的型式，和量子井或塊材的連續型式是不同的。在進行時間解析

光激螢光光譜(time resolved photoluminescence, TRPL)實驗且用共振激發

(resonant excitation)的方式時，可看出兩者的差異[47]。對量子點發光而言，

因為其能態密度是 δ-function，以等同於量子點基態復合能量的雷射脈衝激

發後，隨著時間的演進，發光的譜線會維持在很窄的狀態，且強度以很緩

慢的速度在減弱，發光峰值的位置也不會改變；若是量子井或是塊材發光，

即使以等同於基態復合能量的雷射脈衝激發，因為其能態密度是連續的，

激發出的載子會很快地往更低的能態遷移，導致譜線隨著時間而變寬，發

光峰值強度變弱，峰值能量也會紅移。 
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利用上述提供的幾種方法，可以幫助我們驗證樣品的主要發光來源，

以確認低史托克位移的樣品其發光來源是大範圍母體的組成波動的事實。
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第五章 結論 

我們利用雙加熱有機金屬化學氣相沉積系統成長了四個系列的樣品，

分別為調變基板溫度系列、調變上蓋板溫度系列、調變五三比系列以及調

變三甲基銦流量系列。大部分樣品的史托克位移明顯低於一般團隊的結果，

在銦組成 0.2到 0.3之間，我們的史托克位移低於 50 meV；銦組成 0.3到

0.5之間，我們的史托克位移低於 250 meV；此外，銦組成 0.5的樣品，其

史托克位移只有 387 meV，相較於一般結果接近 600 meV 有很大的落差。

我們發現基板溫度是影響史托克位移的一個重要參數，當其低於675
o
C時，

史托克位移有明顯的下降，主要原因是低基板溫度降低了原子的移動能力，

導致銦原子不容易聚集。另一方面，當上蓋板溫度上升或是五三比增加時，

分解出來的氫原子或是 XNH 的自由基數量也增加，其界面活化效應增加了

三族原子在表面的擴散長度，增加了銦原子彼此碰觸而聚集的機會，導致

銦組成更不均勻，而使史托克位移增加。最後，藉由(0002)面 X-ray θ-2θ scan

譜線半高寬的分析，發現低史托克位移的樣品，其發光來源為大範圍母體

的組成波動，而非位能較低的富銦叢集。由本論文研究可發現，雙加熱系

統因為有了上蓋板加熱源，可以增加氨的裂解率，因此幫助我們能夠在比

起一般團隊還要低的基板溫度下，成長出品質良好的氮化銦鎵薄膜，而低

基板溫度更使得樣品的史托克位移有明顯的下降，銦組成的波動明顯較小，
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這是利用本雙加熱有機金屬化學氣相沉積系統成長氮化銦鎵薄膜的一大優

勢。
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