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En este trabajo de tesis doctoral se ha abordado el estudio in situ de dos aspectos
fundamentales en el crecimiento de sistemas heteroepitaxiales con diferencia de
parametro de red: los procesos de relajacién y la evolucion de la morfologia. Para
llevar a cabo el seguimiento de la morfologia hemos utilizado la técnica de dispersion
de luz, mientras que la evolucion de la relajacion ha sido determinada mediante la
monitorizacion éptica, a través de la deflexion de un haz laser, de la curvatura inducida
en el substrato por la tensidn a que se ve sometida la capa. Puesto que los mecanismos
que intervienen en la relajacion de los sistemas y en la evolucion de la morfologia
dependen de que la diferencia de parametro de red entre los constituyentes del sistema
heteroepitaxial sea grande (g, > |2| %) o pequefa (g < |2| %), hemos analizado ambos
tipos de sistemas. En concreto, hemos estudiado el sistema Ing,GaggAs/GaAs (001)
(s0 = —1,4 %), que se caracteriza porque la relajacién se produce mediante la formacion
de una red ordenada de dislocaciones de desacople en la intercara y por el desarrollo en
la superficie de una morfologia de surcos entrecruzados, y el sistema InAs/InP (001)
(g0 =—3,2%), donde la relajacién se produce de manera elastica a través de la
formacion de hilos cuanticos.




Caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de relajacion en semiconductores 111-V

I.1. Sistemas heteroepitaxiales

En 1969, Esaki y Tsu propusieron por primera vez la manipulacién artificial de la
estructura de bandas electronicas de los semiconductores mediante la creaciéon de
heteroestructuras con capas delgadas epitaxiales de diferentes materiales,” lo que hoy
en dia se conoce como “ingenieria del ancho de banda”. De este concepto fundamental,
unido al desarrollo de las técnicas de crecimiento epitaxial que han hecho posible la
fabricacion de dichas heteroestructuras, tales como la epitaxia por haces moleculares,
han surgido multitud de dispositivos electronicos y optoelectrénicos basados en el
disefio de la estructura de bandas electrénicas de los semiconductores.™ Los transis-
tores de alta movilidad electronica, HEMT (del inglés “High-Electron-Mobility
Transistor™); los transistores bipolares de heterounion, HBT (de ““Hetero-Bipolar
Transistor”); los diodos de emision de luz, o LEDs (de “Light-Emitting Diode™),
basados en transiciones interbanda; los diodos laser; los fotodiodos de interbanda; los
fotodiodos de infrarrojo basados en pozos cuanticos, QWIP (acrénimo del inglés
“Quantum Well Infrared Photodetector””) o los laseres de cascada cuantica son
distintos ejemplos de dispositivos basados en el control de la estructura de bandas
mediante la fabricacién de sistemas heteroepitaxiales, y algunos de ellos —como los
diodos laser en los lectores de discos compactos o los transistores de alta movilidad en
los teléfonos moviles— ya estan completamente integrados en nuestro dia a dia. Junto
con su interés tecnoldgico, los sistemas heteroepitaxiales también poseen un gran
interés en investigacion bésica y aplicada, pues permiten explorar nuevos aspectos de
la fisica de estado solido.

Dentro de los sistemas heteroepitaxiales, podemos distinguir dos categorias: por
un lado, aquellos sistemas en los que todos sus componentes tienen el mismo
pardmetro de red, y por otro, aquellos en los que el pardmetro de red de los
constituyentes es diferente. La figura 1.1 muestra un diagrama con los parametros de
red y las anchuras de la banda prohibida de varios materiales semiconductores.™
Inicialmente, fue el primer tipo de sistemas heteroepitaxiales el que atrajo toda la
atencién, puesto que ofrece bastantes posibilidades de combinacién de distintas
anchuras de banda y evita los inconvenientes que entrafia el crecimiento de sistemas
heteroepitaxiales con diferente pardmetro de red, donde se generan gran cantidad de
tensiones en el material. Sin embargo, el crecimiento de los sistemas heteroepitaxiales
se realiza a partir de un substrato, y el acceso a determinadas longitudes de onda a par-
tir de los substratos disponibles en el mercado (Si, GaAs, InP, GaP, GaSh, ZnSe, ...)
no es posible manteniendo siempre el mismo pardmetro de red, de modo que la
demanda de dispositivos en otras longitudes de onda ha despertado el interés por los

*L. Esaki y R. Tsu, Superlattice and negative differential conductivity in semiconductors, IBM J. Res. Devel. 14, 61
(1970).

“La importancia del desarrollo de las heteroestructuras ha sido recientemente reconocida con la concesion del premio
Nobel de Fisica en el afio 2000 a Zhores I. Alferov y Herbert Kroemer “por el desarrollo de las heteroestructuras de
semiconductores utilizadas en electrénica de alta velocidad y optoelectrénica”.

***Los nitruros, cuyo parametro de red es mucho menor, no aparecen en esta figura. EI parametro de red en el plano
(001), a, del nitruro de galio es agay = 0,3189 nm, y su anchura de la banda prohibida a 300 K es 3,36 eV.
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Figura 1.1: Anchura de la banda prohibida en funcién del parametro de red para diversos
semiconductores elementales del grupo 1V, semiconductores compuestos 111-V y semiconductores
compuestos 11-VI. Las lineas que unen dos semiconductores entre si representan el parametro de
red y la correspondiente anchura de banda de la aleacion entre los dos materiales de los extremos.

sistemas con diferencia de parametro de red. Ademas, el crecimiento de sistemas con
parametro de red diferente también proporciona una mayor flexibilidad a la hora de
elegir los materiales en las heterouniones de transistores de alta movilidad, pues
permite incorporar materiales de mayor movilidad electrénica (como InAs) en los
substratos habituales (GaAs). Por otro lado, la tension que la diferencia en el parametro
de red introduce en la heteroestructura modifica la estructura de las bandas
electronicas, y el efecto principal de esta modificacion es una reduccién en la
degeneracidn de la parte superior de la banda de valencia, y por lo tanto en su densidad
de estados. Esto provoca la disminucion de la densidad de portadores necesaria para
conseguir la inversion de poblacién en los diodos laser, y se obtiene una mayor
eficiencia en estos dispositivos, lo cual supone una ventaja adicional de los sistemas
heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red.

Una capa epitaxial con parametro de red diferente al del substrato crece
inicialmente acoplada a éste, y la tensién biaxial que el desajuste entre los parametros
de red genera en el plano de crecimiento se acomoda mediante la deformacion
tetragonal de la capa, de modo que ésta acumula energia elastica. En esta etapa del
crecimiento, denominada régimen pseudomorfico, el sistema es termodindmicamente
estable, y la energia elastica aumenta linealmente con el espesor de la capa. Esta
situacion persiste hasta alcanzar un determinado espesor, que Se conoce como espesor
critico, en el que la energia acumulada es suficiente para provocar la aparicion de
mecanismos de relajacion en la capa. La capa se puede relajar de manera plastica, es
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decir, mediante la introduccién de dislocaciones de desacople en la intercara, o
elasticamente, a través del desarrollo de rugosidad o la formacion de ndcleos tridi-
mensionales en la superficie. Los mecanismos plasticos gobiernan la relajacion de los
sistemas heteroepitaxiales en los que el desajuste de pardmetro de red entre la capa y el
substrato, €, es pequefio, g, < |2| %, mientras que en los sistemas con diferencia de
parametro de red grande, g, > |2| %, son los procesos elasticos los que aparecen en
primer lugar.

Conocer y controlar, en funcién de las condiciones de crecimiento, los procesos
de relajacion es fundamental para poder utilizar los sistemas heteroepitaxiales con
diferencia de parametro de red en dispositivos. Por un lado, las capas que se mantienen
en el régimen pseudomorfico se pueden incorporar como zona activa en dispositivos
electrénicos y optoelectronicos, y para poder realizar un disefio adecuado es necesario
tener bien caracterizado el espesor critico del material correspondiente. Por otro lado,
en el caso de sistemas heteroepitaxiales con diferencia de pardmetro de red pequefia se
forma, una vez superado el espesor critico, una red ordenada de dislocaciones en la
intercara que desacopla la capa del substrato, de manera que el parametro de red de
ésta evoluciona hacia su valor caracteristico. Asi, estas capas se pueden emplear como
capas adaptadoras del parametro de red con las que, partiendo de un substrato dado,
conseguimos alcanzar un nuevo parametro de red que nos permite la fabricacion de un
dispositivo que hubiera sido imposible de conseguir directamente sobre el substrato.
Para poder obtener y disefiar estas capas adaptadoras del parametro de red es
imprescindible conocer el ritmo de relajacion de las capas, lo que equivale a conocer el
parametro de red alcanzado en funcion del espesor crecido. En cuanto a los sistemas
heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red grande, los nucleos tridimen-
sionales que se forman durante los procesos de relajacion elastica poseen dimensiones
nanométricas y en ellos aparecen fenémenos de confinamiento cuantico, por lo que su
introduccion en las capas activas de dispositivos tales como diodos laser permite
mejorar aln mas su eficiencia. Ahora bien, para que esto sea posible es preciso un buen
control del tamafio, la distribucion y la densidad de estas nanoestructuras, y de ahi la
importancia del estudio de los mecanismos por los que se generan.

La evolucion de la morfologia superficial, proceso intrinsecamente relacionado
con la relajacién, es otro aspecto crucial en el crecimiento de los sistemas
heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red. En el caso de los sistemas con
diferencia de parametro de red grande (g, > |2| %) es precisamente el desarrollo de la
rugosidad en la superficie el mecanismo responsable de la relajacion de la capa. Los
sistemas heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red pequefia, por otra parte,
se caracterizan por el desarrollo en la superficie de una morfologia rugosa denominada
morfologia de surcos entrecruzados (““crosshatch’ en inglés) una vez que comienzan a
formarse las dislocaciones de desacople. Esta rugosidad degrada la calidad de las capas
y perjudica sus posibles aplicaciones en dispositivos, de modo que se han llevado a
cabo numerosos estudios con el objetivo de averiguar las causas de su aparicion,
determinar los parametros que controlan su evolucion y obtener procedimientos para
inhibir su desarrollo.
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1.2. Motivacion del trabajo: caracterizacion in situ y en tiempo real de los
procesos de relajacion y la evolucion de la morfologia en sistemas
heteroepitaxiales

La morfologia y la relajacion constituyen por tanto dos aspectos fundamentales en el
crecimiento de sistemas heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red, y en este
trabajo de tesis doctoral se aborda el estudio de ambos aspectos mediante técnicas in
situ y en tiempo real. La caracterizacion in situ de cualquier proceso durante el
crecimiento, ya sea relajacion, morfologia, estequiometria superficial, composicion,
etc., es muy Util, puesto que se obtiene informacion continua de dicho proceso y de
cémo le afectan los distintos pardmetros del crecimiento, y ademas proporciona la
posibilidad de actuacion en tiempo real. Sin embargo, no es facil encontrar técnicas
que sean compatibles con el crecimiento, bien por limitaciones geométricas de los
montajes experimentales, o bien porque la propia técnica podria interferir en el
crecimiento, de modo que a pesar de su gran potencial la caracterizacién in situ no es
un campo muy extendido. Asi, aunque el objetivo principal de este trabajo ha
consistido en el estudio in situ de la evolucion de la morfologia y los procesos de
relajacion durante el crecimiento mediante epitaxia por haces moleculares de
heteroestructuras de semiconductores I11-V, un primer objetivo parcial, y desde luego
imprescindible para la posterior realizacion del trabajo, lo constituye el desarrollo y la
puesta a punto de las técnicas necesarias para llevar a cabo dicha caracterizacion.

Las técnicas Opticas, tales como elipsometria, espectroscopia por reflectancia
diferencial o dispersién de luz, ofrecen muchas ventajas para ser utilizadas como
técnicas de caracterizacion in situ y en tiempo real durante el crecimiento epitaxial.
Son técnicas sencillas, répidas, no destructivas, no invasivas y que no requieren
contacto directo con la muestra ni condiciones de vacio, por lo que pueden emplearse
en cualesquiera de las técnicas de crecimiento epitaxial utilizadas hoy en dia, como
epitaxia por haces moleculares o deposicion quimica en fase de vapor a partir de
compuestos metalorgénicos. En este trabajo hemos utilizado la técnica de dispersion de
luz para seguir la evolucion de la morfologia superficial y una técnica de medida in situ
de la evolucién de la tension basada en la monitorizacién Optica de la curvatura del
substrato para conocer los procesos de relajacion.

La técnica de dispersion de luz proporciona informacion acerca de la rugosidad de
una superficie, y con este trabajo de tesis doctoral se ha puesto en marcha esta técnica
en el Instituto de Microelectronica de Madrid. Esto ha incluido tanto el montaje,
automatizacion y puesta a punto de un sistema de dispersion de luz laser in situ como
el de otro sistema ex situ de medida con resolucion angular de la luz dispersada por una
superficie. Con este Gltimo montaje se ha llevado a cabo una exhaustiva caracte-
rizacién ex situ de la luz dispersada por morfologias que aparecen frecuentemente
durante la fabricacion mediante epitaxia por haces moleculares de heteroestructuras de
semiconductores 111-V, necesaria para poder interpretar correctamente las medidas in
situ de dispersién de luz asi como para poder elegir la disposicion geométrica de
medida mas adecuada en cada caso. En cuanto a la técnica empleada para medir in situ
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la evolucion de la tension y los procesos de relajacion durante la fabricacion de las
heteroestructuras, se basa en determinar la tension a que esta sometido un material a
partir de la curvatura que ésta le induce, la cual a su vez puede ser detectada por la
deflexion que produce en un haz laser que incide sobre él. Esta técnica se habia
desarrollado con anterioridad en el Instituto de Microelectrénica de Madrid, y durante
la realizacion de este trabajo se ha introducido una nueva variante en el sistema de
medida que permite efectuar medidas de relajacion en procesos que involucren
cambios en la temperatura del substrato.

Puesto que los mecanismos que intervienen en la relajacion de los sistemas, y por
consiguiente también la evolucion de la morfologia, dependen de que la diferencia de
parametro de red entre los constituyentes del sistema heteroepitaxial sea grande o
pequefia (g9 > |2| % 6 g, < |2] %), en este trabajo se han analizado ambos tipos de
sistemas. En concreto, hemos estudiado el sistema Ing,Gag gAs/GaAs (001) (en el que
g = -1,4%), que se caracteriza porque la relajacion se produce mediante la
introduccion de una red ordenada de dislocaciones de desacople y por el desarrollo en
la superficie de una morfologia de surcos entrecruzados, asi como el sistema
InAs/InP (001) (eo = —3,2 %), donde la relajacion se produce de manera elastica a
través de la formacion de hilos cuénticos.

1.3. Organizacion de la memoria de tesis doctoral

Esta memoria recoge los resultados obtenidos a partir de los estudios in situ relativos a
la evolucion de la morfologia y los procesos de relajacion que se han llevado a cabo
durante el crecimiento mediante epitaxia por haces moleculares de los dos sistemas
heteroepitaxiales mencionados mas arriba, asi como la caracterizacion ex situ
preliminar que ha sido necesaria para poner a punto las técnicas in situ.

Asi, el capitulo 1l contiene, junto con los fundamentos de las técnicas
experimentales utilizadas para llevar a cabo la caracterizacion in situ de la evolucion de
morfologia y los procesos de relajacion durante el crecimiento de las heteroestructuras,
los resultados experimentales obtenidos de la caracterizacion ex situ mediante
dispersion de luz de dos morfologias habituales en heteroestructuras de
semiconductores 111-V: la morfologia de surcos entrecruzados, y la presencia de una
alta densidad de defectos ovales en la superficie de una capa. Esta caracterizacion ex
situ ha sido imprescindible tanto para poder elegir la configuracion geométrica mas
adecuada en las medidas in situ como para interpretar correctamente dichas medidas,
como ya se ha comentado mas atras. Ademas, esta caracterizacion ha servido para
establecer las posibilidades de la técnica de dispersion de luz en el analisis de la
rugosidad superficial de estos sistemas heteroepitaxiales. Por otro lado, y puesto que en
la realizacion de este trabajo han intervenido otras técnicas experimentales, no sélo las
de caracterizacidn in situ de la morfologia y la relajacion, este capitulo incluye también
una somera descripcion del resto de técnicas empleadas.



Introduccion

El capitulo 11l estd dedicado a los sistemas heteroepitaxiales con diferencia de
parametro de red pequefia, es decir, a Ing,GaggAs/GaAs (001) en este caso. En él se
expone la aplicaciéon de las técnicas in situ al estudio de la secuencia completa del
proceso de relajacion en este sistema y al de la formacidn de la morfologia de surcos
entrecruzados. Ademas, se analiza la influencia de distintos parametros del
crecimiento, tales como la temperatura del substrato o la velocidad del crecimiento, en
el desarrollo de la morfologia y en la relajacion. A partir de los resultados obtenidos se
ha desarrollado un proceso para fabricar capas adaptadoras del parametro de red con
una morfologia 6ptima y un alto grado de relajacion.

En el capitulo IV se examinan, a partir de las medidas realizadas in situ y en
tiempo real, los mecanismos de relajacidn en un sistema heteroepitaxial con diferencia
de parametro de red grande, InAs/InP (001), y se propone una explicacion que justifica
el hecho de que en este sistema se formen hilos cuanticos en lugar de puntos, a pesar de
gue estas Ultimas estructuras son mas eficaces para relajar la tension del sistema.

Por ultimo, en el capitulo V se resumen las principales conclusiones que se
derivan de este trabajo.



Capitulo II. Desarrollo de técnicas experimentales para la
caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de
relajacion
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Este capitulo esta dedicado a las técnicas experimentales utilizadas en este trabajo para
llevar a cabo la caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de relajacion
durante el crecimiento de heteroestructuras de semiconductores I11-V: dispersion de luz
y seguimiento 6ptico de la curvatura del substrato, respectivamente. En él se explican,
de manera detallada, los fundamentos y las condiciones de aplicacion de dichas
técnicas y se presentan los montajes experimentales desarrollados para llevar a cabo las
medidas. En el caso de la dispersion de luz, la puesta en marcha de la técnica ha
requerido la caracterizacion ex situ de diversas morfologias habituales durante el
crecimiento de las heteroestructuras, y los resultados extraidos de dicha caracterizacion
también se recogen aqui. En la ultima parte del capitulo se describen de modo somero
las demas técnicas experimentales, tanto de fabricaciébn como de caracterizacion,
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empleadas en el transcurso del trabajo.
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Técnicas experimentales

1I.1. Introduccion

Para llevar a cabo este trabajo de tesis doctoral ha sido necesario utilizar varias técnicas
experimentales, pero dos de ellas tienen una mayor relevancia sobre las demés, y son
las técnicas de caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de relajacion, es
decir, la dispersién de luz y el seguimiento dptico de la curvatura del substrato. Estas
técnicas poseen una gran importancia en el marco de este trabajo de investigacion por
dos razones: en primer lugar, porque son las que nos han permitido determinar, in situ
y en tiempo real, la evolucién de la morfologia y la relajacion en las heteroestructuras
durante el proceso de crecimiento epitaxial y en segundo lugar, porque su estudio,
puesta en marcha y utilizacion han constituido una parte fundamental del trabajo
desarrollado. De hecho, el esfuerzo realizado ha culminado con el establecimiento de la
técnica de dispersion de luz como una nueva herramienta de caracterizacion en el
Instituto de Microelectrénica de Madrid y con la generalizacion de la técnica de
monitorizacion oOptica de la curvatura del substrato, que ya estaba implementada con
anterioridad, al estudio de los procesos de relajacién en capas gruesas (> 50 nm) y
durante la aplicacion de tratamientos térmicos.

En este capitulo se explican los fundamentos de ambas técnicas de caracterizacién
in situ, las posibilidades que ofrecen, las condiciones en las que se pueden aplicar y las
configuraciones de medida empleadas. Ademas, en el caso de la dispersion de luz ha
sido necesario caracterizar ex situ (fuera de la camara de crecimiento) diversas morfo-
logias habituales en heteroestructuras epitaxiales de semiconductores compuestos I11-V
para poder elegir la configuracion geométrica mas adecuada en las medidas in situ y
para interpretar correctamente dichas medidas. Los resultados experimentales extraidos
de esta caracterizacion ex situ, junto con su analisis, también estan incluidos en este
capitulo, ya que pueden ayudar a comprender mejor la técnica de dispersion de luz y
qué informacion proporciona.

Por otro lado, las de caracterizacion in situ no han sido las Unicas técnicas
experimentales utilizadas en este trabajo, y la ultima parte del capitulo esta dedicada al
resto de técnicas empleadas: epitaxia por haces moleculares, reflectancia diferencial,
difraccion de rayos X y microscopia de fuerzas.

I1.2. Técnica para medir in situ la evolucion de la morfologia: dispersion
de luz

La luz dispersada por una superficie contiene informacion acerca de la rugosidad de
dicha superficie.'® En general, una superficie plana iluminada por un haz incidente da
lugar a un fuerte campo de luz coherente en la direccién especular™ (ver figura
I1.1-(a)). Si la superficie es ligeramente rugosa, parte de la luz incidente se ve reflejada
en distintas direcciones sin relacion las unas con las otras, de manera que aparece un
campo difuso incoherente,™ cuya intensidad aumenta con la rugosidad de la
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(a)
Haz incidente Haz especular

Campo coherente

(b)
Haz incidente Haz especular

Campo difuso Campo coherente reducido

(€)

Haz incidente
Campo difuso

Figura IL.1: Dibujo esquematico del cambio en la distribucion de luz dispersada por una
superficie de tamafio finito cuando la rugosidad de la superficie aumenta: (a) superficie plana, (b)
superficie ligeramente rugosa, (c) superficie muy rugosa. (Tomado de [1]).

superficie.® Por otro lado, la intensidad del campo coherente se ve reducida en un
factor que depende exponencialmente de la rugosidad promedio de la superficie!*? (ver
figura 11.1-(b)). Cuando la superficie es muy rugosa, el campo coherente se anula
completamente y sélo produce luz difusa, también llamada dispersada o esparcida (ver
figura 11.1-(c)). Por otro lado, la rugosidad no es una propiedad intrinseca de la
superficie, sino que depende también de la onda incidente.! Asi, en funcién del 4ngulo
de incidencia y de su longitud de onda, la misma superficie puede aparecer como muy
rugosa o casi plana. La longitud de onda ha de ser del orden del tamafio lateral de la
rugosidad para que se produzca dispersién, y en cuanto al angulo de incidencia, una
superficie parece mas rugosa cuanto menor es dicho angulo.

El primero en estudiar el fendmeno de la dispersion fue Lord Rayleigh en 1871,
quien determind que la intensidad de luz dispersada por particulas aisladas de menor
tamafio que la longitud de onda es proporcional a la inversa de la longitud de onda a la
cuarta potencia, lo que explica el color azul del cielo. Més adelante (1908), Gustave
Mie extendio el célculo para particulas de forma esférica pero de tamafio e indice de
refraccién arbitrarios. Lord Rayleigh siguié trabajando en los fenémenos de dispersion
de luz, y en 1907 publicé su teoria, basada en técnicas de calculo vectorial de
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perturbaciones, sobre la dispersion de una onda que incide perpendicularmente sobre
una superficie rugosa con corrugacion sinusoidal.[*) Rice (1951) extendi6 este método a
superficies rugosas desordenadas.”™ Desde entonces, se ha dedicado un gran esfuerzo
para tratar de generalizar el estudio a todo tipo de superficies y de ondas,®*? pues el
problema es de interés en areas aparentemente tan distintas como la ecografia médica,
la deteccion sonar, la obtencion de imagen por radar, la fisica de estado solido, los
biosensores, la Optica o la astronomia. Ademas, la caracterizacién de la rugosidad
mediante dispersion de luz tiene importantes aplicaciones industriales, desde la mas
generalizada de control de calidad y metrologia de superficies Opticas, hasta la
deteccion de particulas contaminantes en obleas de silicio, la caracterizacion de la
textura en discos duros de ordenador o incluso la optimizacién de los procesos de
manufactura de rodamientos para obtener los niveles de rugosidad méas adecuados para
su funcionamiento.”! En la actualidad, se estan estudiando en el Instituto de
Microelectrénica de Madrid las posibilidades que ofrece la dispersion de luz para
estudiar la evolucién de la magnetizacion en superficies e intercaras de materiales
ferromagnéticos.*?!

Las dos aproximaciones mas comunes para calcular la onda dispersada por una
superficie rugosa son la teoria de difraccion de Kirchhoff ©®*% y la teoria de
perturbaciones,>#*8l que puede formularse tanto para ondas escalares como para
ondas vectoriales. La teoria de Kirchhoff es la mas utilizada para estudiar superficies
con radios de curvatura grandes frente a la longitud de onda, pero sélo tiene solucion
analitica para metales conductores perfectos. Por otro lado, la teoria de perturbaciones
es valida cuando la rugosidad de la superficie es pequefia comparada con la longitud de
onda de la luz incidente,’*'® y cuando se cumple esta condicién esta teoria
proporciona expresiones que nos permiten obtener la rugosidad promedio de la
superficie (con resolucion de décimas de nandmetro) a partir de la intensidad total de
luz dispersada, e informacién acerca de los tamafios laterales de dicha rugosidad a
partir de su distribucién angular.t3272832

Los valores de rugosidad que aparecen de forma tipica durante el crecimiento por
MBE satisfacen con creces el criterio de aplicacion de la teoria de perturbaciones, por
lo que la dispersion de luz es una técnica muy adecuada para estudiar la morfologia de
las heteroestructuras fabricadas. Ademas, la técnica es compatible con el proceso de
crecimiento, puesto que no requiere contacto con la muestra, no es destructiva ni
invasiva, y ademas es rapida, por lo que puede ser utilizada in situ y en tiempo real
para seguir la evolucién de la topografia durante la fabricacion de las muestras. Otra
ventaja adicional de la técnica es que no necesita condiciones de vacio, por lo que
puede aplicarse asimismo durante el crecimiento por otros métodos que no requieran
ultra alto vacio. Sin embargo, la implementacion de la técnica durante el crecimiento
por MBE esta limitada por las restricciones geométricas impuestas por la cdmara de
ultra alto vacio, que no permite obtener la distribucién espacial de la luz dispersada ni
la intensidad total, sino Unicamente la evolucién temporal de la luz dispersada en un
angulo fijo. No obstante, esto puede proporcionar informacion importante acerca del
desarrollo de la morfologia siempre que se elija la configuracion adecuada, y se tenga
algo de informacion previa acerca de la distribucion de la luz dispersada por las
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diversas topografias que pueden aparecer. Por lo tanto, y como un primer paso para
poder aplicar la técnica in situ, es muy conveniente realizar un estudio ex situ de la luz
dispersada por las superficies que mas comunmente pueden aparecen durante el
crecimiento.

A continuacién, se explica de forma mas detallada la relacion entre la luz
dispersada y la morfologia superficial cuando es posible aplicar la teoria de
perturbaciones, y qué informacidn se puede obtener acerca de la morfologia superficial
midiendo la distribucién angular de la luz dispersada (apartado 11.2.1). El apartado
11.2.2 esta dedicado a la caracterizacion ex situ de dos tipos de rugosidad que aparecen
de manera habitual durante el crecimiento de heteroestructuras de semiconductores
I11-V: un patrén de surcos entrecruzados (conocido en inglés como ““crosshatch™) y la
presencia de defectos ovales en la superficie. En este apartado se describe el montaje
experimental utilizado para medir ex situ la luz dispersada por la superficie, y se
explica, aplicado a los dos tipos de topografia mencionados, el tipo de caracterizacion
gue con dicho montaje es posible realizar. Los datos experimentales de luz dispersada
se evallan mediante teoria de perturbaciones, y se analiza la informacion cuantitativa
gue se puede obtener acerca de la topografia superficial, contrastdndola con la
informacion obtenida mediante microscopia de fuerzas (también AFM a partir de
ahora, del inglés “Atomic Force Microscopy”). Finalmente, se presenta el montaje
experimental que se utiliza para seguir in situ la evolucién de la morfologia y el tipo de
informacion que proporciona (apartado 11.2.3).

11.2.1. Rugosidad superficial y dispersion de luz

11.2.1.a. Descripcidn estadistica de una superficie rugosa

Para caracterizar la rugosidad de una superficie de manera general, y poder
compararla con otras superficies, se utilizan parémetros estadisticos.”®! Ademas, la
informacion que obtenemos de la rugosidad de una superficie a partir de la luz que
dispersa es informacién estadistica de toda el area iluminada. Para garantizar que la
descripcion estadistica de una zona de la superficie sea representativa de dicha
superficie es necesario que se verifiquen ciertas hipétesis.! La superficie tiene que ser
estacionaria, es decir, ha de presentar invariancia de traslacion. Esto significa que la
probabilidad de que un punto r presente una altura h(r) sea independiente de dicho
punto, y ademas que cualquier propiedad estadistica de dicha superficie en la que
intervengan dos 0 mas puntos tiene que depender de la posicion relativa de dichos
puntos, pero no de la absoluta. Para una superficie real, es mas apropiado restringir la
hipétesis de que sea estacionaria a la de “estacionaria dentro de un intervalo”, que
implica que las propiedades estadisticas determinadas a partir de zonas diferentes de la
superficie seran similares siempre y cuando se hayan obtenido a partir de zonas de
tamafio parecido. Ademas, nunca hay que olvidar que las propiedades estadisticas de la
superficie han de determinarse a partir de zonas lo suficientemente grandes como para
revelar la verdadera naturaleza estadistica de dicha superficie. Por otro lado, un
conjunto de parametros estadisticos define no una sino infinitas superficies, y cada una
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de ellas constituye una realizacion estadistica de la superficie. Otra hipotesis
importante en la teoria de dispersion de luz es que las superficies son ergddicas, es
decir, que cualquier promedio estadistico obtenido a partir de zonas diferentes de una
misma realizacién es igual que un promedio obtenido a partir de varias realizaciones.

El perfil de una superficie, considerada ésta como una realizacion de un proceso
aleatorio estacionario, puede describirse mediante una funcion ¢(r) que define la altura
de cada punto de la superficie. Esta funcion se elige de tal manera que su valor
promedio sea cero, es decir, £(r)=0. También es posible describir el perfil mediante

una funcién discreta, C,m, que define la altura para los puntos discretos (x,, ym) de la
superficie. Esto es lo que hacen muchos dispositivos de medida de la topografia

superficial, entre ellos el microscopio de fuerzas. En el caso de la funcion discreta, el
N-1M-1
valor promedio también ha de ser cero, C,, = WZ D G =0.

n=0 m=0

Se define la raiz cuadrada del valor medio cuadrético de la rugosidad, 3, llamado
abreviadamente rugosidad rms (del inglés ““root-mean-square’), como:

5=(c(r))"”, (Ec. 11.1)

donde los corchetes angulares denotan el promedio sobre el conjunto de realizaciones
de la superficie. En el caso de un perfil expresado mediante una funcion discreta, la
rugosidad rms se calcula a partir de:

N-1M-1 y2
} (Ec. 11.2)

5= i 2 2.

n=0 m=0

En una superficie también pueden obtenerse perfiles unidimensionales, es decir, a
lo largo de una linea, (x) o en el caso discreto {(x,), ¥ la rugosidad rms en esa
direccion se define de manera analoga al caso bidimensional, con M=1. En el caso
sencillo en el que el perfil de la superficie pueda ser descrito por una sinusoide

perfecta, la rugosidad rms es \/5/2 de la amplitud de la sinusoide, y por lo tanto la

altura de pico a valle de la superficie es 24/25 . Para otro tipo de perfiles, la relacion
entre la altura de pico a valle y & es diferente.

La rugosidad rms es uno de los parametros estadisticos mas importantes para
describir una superficie, y puede determinarse a través de la medida del perfil de dicha
superficie y también mediante medidas de dispersién de luz. Sin embargo, hay que
tener en cuenta que no hay un Gnico valor de la rugosidad rms para una superficie, sino
que dependera de las condiciones de medida. Asi, la rugosidad rms obtenida sera
distinta en funcion de tres parametros que determinan las distancias laterales minima y
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méaxima de las rugosidades a las que accedemos con las técnicas de caracterizacion
utilizadas: (a) el tamafio de la zona de la superficie medida, (b) la resolucion lateral de
la medida, y (c) la distancia minima entre los puntos de medida, o distancia de
muestreo. Church y sus colaboradores?”*! hicieron hincapié en el concepto de
medidas de rugosidad limitadas por el intervalo de tamafios accesibles, y este concepto
es muy importante a la hora de comparar valores de rugosidad rms obtenidos mediante
técnicas diferentes. En el caso concreto de valores obtenidos mediante dispersion de
luz con resolucion angular, veremos que el intervalo de tamafios de rugosidad a los que
se accede esta entre ~A/2 y ~150A.

Otra propiedad estadistica importante de una superficie es la funcion de
autocorrelacion, que mide las propiedades de correlacion de la rugosidad. La funcion
de autocorrelacion, W(R), consiste en el producto, normalizado por la rugosidad rms,
de dos copias del perfil de la superficie desplazadas la una con respecto a la otra:

W(R)= (CwElrrR) (Ec. 11.3)

82

Segun esta definicion, W(0)=1. A partir de la funcién de autocorrelacion se puede
definir la longitud de correlacion de una superficie, que es el valor de desplazamiento
relativo para el cual la funcién de autocorrelacién decae al valor 1/e. La longitud de
correlacién es la magnitud que nos da el tamafio de las caracteristicas importantes de
una superficie,’ como pueden ser agujeros, protuberancias, surcos, etc. Una superficie
muy rugosa en distancias pequefas tendra una longitud de correlacién corta, mientras
gue una superficie de perfil suave y ondulado tendra una longitud de correlacion
mayor. La longitud de correlacion, asi como la funcién de autocorrelacion, son también
cantidades limitadas por el intervalo de tamafios accesibles.

La funcién de autocorrelacion de una superficie rugosa aleatoria ideal es una
funcién gausiana:*2

2
L

W (|R])= exp —Lﬂ , (Ec. 11.4)

donde a, es la longitud de correlacion. Habitualmente, la funcién de autocorrelacion
obtenida al caracterizar topografias superficiales se ajusta a una funcién de este tipo.
Otra funcién de correlacion frecuente en superficies reales es la funcion
exponencial:*

W (|R])= exp —Lﬂ . (Ec. 11.5)

con a_ de nuevo la longitud de correlacion. Estos son los dos tipos de funciones de
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correlacién mas utilizados, aunque en la literatura se han propuesto también otras
formas alternativas.

La transformada de Fourier® de la funcién de autocorrelacion es la funcion de
densidad espectral de potencias de la superficie, o funcion PSD (del inglés ““power
spectral density”), y la denotaremos g(K):

9(K) = 8°[" drw(r)exp(iK-r). (Ec. 11.6)

Esta funcion, que es la cantidad estadistica mas importante para caracterizar una
superficie, representa el espectro de frecuencias espaciales de la rugosidad de la
superficie, y tiene unidades de longitud a la cuarta potencia. Esto puede entenderse de
la siguiente manera: si se considera la rugosidad de la superficie como una
superposicion infinita de ondas sinusoidales en todas las direcciones, todas ellas con
amplitudes, frecuencias y fases diferentes, la densidad espectral de potencias propor-
ciona la distribucion del peso estadistico (proporcional a la amplitud al cuadrado) para
cada frecuencia espacial K. La frecuencia espacial, que es analoga a la frecuencia
temporal, tiene unidades de inversa de longitud y se relaciona con la distancia lateral

sobre la superficie, I, mediante: |K| =2n/l . Ademas, la integral de la funcién PSD es la

rugosidad rms de la superficie, de manera que esta funcion posee informacién tanto de
la altura de la rugosidad como de los tamafios laterales. A partir de la funcién PSD se
puede obtener la funcidn de autocorrelacién de nuevo (es su transformada inversa) pero
no el perfil concreto de la superficie, pues en la densidad espectral de potencias la
informacion de las fases relativas de cada componente se pierde.

La funcién PSD nos da informacion sobre las frecuencias espaciales que producen
dispersion de luz, y de hecho puede obtenerse a partir de las medidas de dispersion de
luz con distribucién angular. Cuando obtenemos la PSD a partir de medidas
experimentales, no obtenemos toda la funcién sino Unicamente la parte cuyas
frecuencias espaciales se corresponden con el intervalo de tamafios medido. Asi, y al
igual que todas las cantidades estadisticas citadas hasta ahora, la PSD también esta
limitada por el intervalo de tamafios laterales accesibles o, dicho utilizando una
denominacion méas extendida, limitada en la banda de frecuencias. Cuando se obtiene
la PSD a partir de medidas de dispersion de luz con resolucion angular, los limites de
la banda de frecuencias vienen dados por la longitud de onda empleada, el angulo de
incidencia, y el intervalo angular de deteccidn de luz dispersada.

La funcién PSD de una superficie es, obviamente, una funcién bidimensional,
g?°(K). Sin embargo, en ocasiones la topografia superficial es tal que es necesaria
Unicamente una direccion de propagacion de las frecuencias espaciales para
representarla, y en ese caso tendremos una funcion densidad espectral de potencias
unidimensional, g'°(K), que tiene unidades de longitud al cubo.®*#"?*%! Un ejemplo de

* S - . - ~ K - .
La notacion utilizada para la representacion de Fourier es la siguiente: Q(r) = I 5 C(K)exp(|K~r) .

(o)
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esto es una red de difraccion ideal, donde la Unica componente de la PSD esta en la
direccion perpendicular a las lineas de la red. Por otro lado, si la superficie es isotropa,
es decir, si los perfiles tienen las mismas propiedades estadisticas independientemente
de la direccién en la que los tracemos, la superficie puede describirse de manera
equivalente mediante una PSD bidimensional o unidimensional.®! En el caso de una
superficie que sélo tenga rugosidad con componente unidimensional, se puede obtener

una PSD bidimensional teniendo en cuenta que: g°°(K) = 22 g*° (K, )3(K, ).

Una propiedad importante de la funcion PSD, ya mencionada anteriormente, y
expresada para funciones tanto unidimensionales con bidimensionales, es:

jé:)nn g™ (K) = 82, n=1.2 (Ec. I1.7)

donde la integral incluye las frecuencias negativas.

11.2.1.b. Distribucion angular de la luz dispersada por una superficie rugosa

Una vez visto cémo se puede describir una superficie rugosa, nos queda ver
cuanta luz dispersa dicha superficie, y con qué distribucién angular. Al mismo tiempo,
y desde el punto de vista préctico, nos interesa el problema inverso, es decir, qué
informacion se puede obtener acerca de la rugosidad superficial midiendo la luz
dispersada por una superficie.

Si se verifica que la rugosidad de la superficie es pequefia comparada con la
longitud de onda incidente (3<<A) y que las pendientes de la rugosidad son pequefias
(|V(;(r)| <<1), la distribucion angular de la luz dispersada por la superficie se puede

calcular mediante la teoria de perturbaciones. En ese caso, la amplitud del campo eléc-
trico de la onda de luz dispersada se puede desarrollar en potencias de la funcion que
describe el perfil de la superficie,” y si nos quedamos con el término de orden mas bajo
de este desarrollo, se obtiene que la intensidad de luz dispersada por unidad de &ngulo
s6lido es proporcional a la funcién densidad espectral de potencias de la superficie:™*!

%w: F g(KdiSp_Ki)JroK%jA} , (Ec. 11.8)

donde I; representa la intensidad de luz incidente e lgisp(Kaisp) la intensidad de luz difusa
en la direccion kgis,. El sistema de coordenadas del problema se puede ver en la
figura 11.2. El factor de proporcionalidad F es un factor dptico que depende exclusiva-
mente de la geometria de las ondas incidente y dispersada (longitud de onda, angulo de

* .z - - . . .
También existen otras teorias de perturbaciones en las que se desarrollan otras magnitudes, como por ejemplo la fase.
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incidencia, angulo de dispersion y estado de polarizacién de la luz) y de las
propiedades Opticas masivas del medio de propagacion de la luz (constante dieléctrica).
Este tipo de relaciones de proporcionalidad se cumple, siempre que se verifiquen los
criterios de aplicabilidad de la teoria de perturbaciones, tanto para un dieléctrico
semiinfinito con superficie rugosa,®**! como para sistemas mas complejos como
peliculas delgadast® sobre substratos planos o incluso estructuras de multicapas.***
En todos los casos, la Unica dependencia con la rugosidad superficial aparece en la
funcion PSD, vy si se conoce el factor F es posible calcular la luz dispersada por una
superficie poco rugosa, o bien recuperar la PSD de la superficie a partir de medidas de
dispersion de luz.

Consideremos el caso mas sencillo, en el que la superficie se considera como una
intercara rugosa entre el vacio y un medio dieléctrico semiinfinito isétropo y
homogéneo de constante dieléctrica ¢, y la onda incidente es una onda plana. El
sistema de coordenadas del problema es otra vez el de la figura I1.2. El vector de onda
incidente, k;, y la normal a la superficie, N, definen el plano de incidencia, y la
interseccion de este plano con el de la superficie se toma como el origen para los
angulos azimutales. En este caso, y considerando el estado de polarizacién de la luz
incidente y el de la dispersada, se obtiene la siguiente expresion:i383

Iaﬁ(kdisp) = faB(Kdisp’ Ki)g(Kdisp 'Ki) v (Ec. 11.9)

donde lqp(kaisp) representa la intensidad de la luz dispersada por unidad de angulo
solido y normalizada a la intensidad de luz incidente, con a y 8 cualesquiera de los dos
estados de polarizaciéon s (campo eléctrico perpendicular al plano de incidencia) y p
(campo eléctrico contenido en el plano de incidencia) de la luz. El vector de onda
dispersada (ver la figura 11.2) es:

Direccion de < '
referencia en la
superficie, [110]

Figura II. 2: Dibujo esquemético de la geometria de dispersion de luz para una onda plana
incidente.
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Ky = (Kdisp, q) = (21/2)(sen6,cosdg, sen O45en oy, cos0, ) | (Ec. 11.10)

de manera que Kgis, €S la componente del vector paralela al plano xy (plano promedio
de la superficie) y g es la componente perpendicular. Los &ngulos 64 y ¢4 son los
angulos de dispersion polar y azimutal, respectivamente, donde 64 estd comprendido
entre [0°, 90°] y ¢4 entre [0°, 360°). El vector de onda incidente, k;, se define de manera
analoga, tomando ¢; = 0. K; es la componente de dicho vector paralela al plano xy. Es
importante diferenciar entre el angulo azimutal de dispersion, ¢q4, y €l angulo azimutal
de la superficie, ¢. Este Gltimo se utiliza para indicar la posicion de las distintas
direcciones de la superficie con respecto al plano de incidencia (ver figura 11.2).
Finalmente, el factor de proporcionalidad f,g en este caso es:

faﬁ(Kdisp,Ki)z (—j |8 ]4 cos ',

2
A 4(27-[) Caﬁ(Kdisr)’Ki)‘ , (Ec. 11.11)

y las secciones eficaces de dispersion, C,g, en funcion de las distintas combinaciones
del estado de polarizacion de la luz son:

Cos (Kgigp: Ki) = T, (Kgigp )T, (K )cOS g (Ec. 11.12.a)

le —sen?#, !1/2
Csp(Kdisp’ Ki) = Ts(Kdisp)Tp(Ki)Sen d)d 81/2 1 (EC. ||12b)

C,(K

K)=T (Kd.sp) )sen ¢, M : (Ec. 11.12.c)

dlsp’

Cp (Kdlsp’ ) =T (Kdlsp )Tp(Ki)[Sen 0,4en6; —

, (Ec. 11.12.d)
—e " cos gy (e—sen? 0, )¥?(c —sen? 0, *2]
donde los coeficientes de transmision de Fresnel, T,, vienen dados por:
2
T (Kisp) = ; . 7 (Ec. 11.13.a)
q + (S‘kdlsp ‘Kdisp 2)
12

T (Kp) = &4 (Ec. 11.13.b)

2
eq+ (s‘kdisp -
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Como se puede ver a partir de las ecuaciones 11.9 y 11.10, la luz dispersada en una
direccion dada proviene de la componente de la rugosidad de la superficie cuya
frecuencia espacial se corresponde con la diferencia de las proyecciones en el plano xy
de los vectores de onda de la luz incidente y dispersada. Por lo tanto, la PSD de la
superficie que puede obtenerse a partir de medidas de dispersion de luz esta
tedricamente limitada en la banda de frecuencias por el intervalo (0, 4r/A), 0 expresado
en tamarios laterales de rugosidad, el intervalo es (A/2, «). Desde el punto de vista
préctico, para acceder a rugosidades de tamafio minimo A/2 es necesario medir la luz
retrodispersada bajo incidencia rasante, y el tamafio méaximo de la rugosidad que se
puede medir viene limitado por lo cerca del haz especular que podemos medir la luz
dispersada.

Si se recoge en un detector toda la luz dispersada por la superficie en la
semiesfera de reflexion, lo que recibe el nombre de dispersion total integrada, se
obtiene la integral de la PSD accesible de la superficie, es decir, la rugosidad rms de la
superficie limitada en la banda de frecuencia por los angulos a los que hemos tenido
acceso. Para poder recuperar la PSD de la superficie, es necesario medir la distribucion
angular de la luz dispersada, y la técnica utilizada se denomina dispersion de luz con
resolucién angular.

Por otro lado, las ecuaciones 11.12 predicen que, para la luz dispersada en el plano
de incidencia (¢4 = 0), no hay efecto de despolarizacion de la luz, es decir, que si el
estado de polarizacion de la luz incidente es s o p, la polarizacion de la luz difusa es la
misma. Este resultado es general cuando al aplicar la teoria de perturbaciones nos
quedamos Gnicamente con el término de orden mas bajo,*? y comprobar si existe o no
dicho efecto en un caso concreto puede servir para ratificar la validez de la teoria de
perturbaciones y para asegurar que la luz dispersada proviene Unicamente de la
rugosidad superficial. Por ejemplo, una superficie contaminada con particulas o un
medio con inhomogeneidades en la constante dieléctrica si pueden dar lugar al cruce de
la polarizacion en el plano de incidencia. Otra manera de verificar la validez de las
medidas de dispersién de luz con resolucién angular consiste en calcular la PSD a
partir de distintas configuraciones de medida (distintos angulos de incidencia, distintas
polarizaciones). Si en todos los casos se obtiene la misma funcién densidad espectral
de potencias, la luz dispersada proviene de la superficie y no de otras posibles fuentes
tales como dafio subsuperficial. En ese caso, la técnica de dispersion de luz con
resolucion angular es una herramienta Util para la caracterizacion de dicha superficie.

11.2.2. Dispersion de luz laser polarizada con resolucion angular: resultados
experimentales

Como ya se ha mencionado anteriormente, para poder interpretar correctamente las
medidas in situ de dispersion de luz, asi como para poder elegir la disposicion
geométrica de medida mas adecuada en cada caso, es necesario disponer de un cierto
conocimiento previo de como dispersan la luz las diversas morfologias que pueden
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aparecer durante el crecimiento. Para ello, hemos realizado una exhaustiva
caracterizacion ex situ de la luz dispersada por dos tipos de morfologias que aparecen
frecuentemente durante la fabricacion por MBE de heteroestructuras de semicon-
ductores Il1-V. Este estudio nos ha permitido, ademéas de optimizar la técnica para
monitorizar in situ y en tiempo real la evolucion de la morfologia, establecer las
posibilidades de la técnica de dispersién de luz para caracterizar la topografia de este
tipo de sistemas y asegurar la validez y utilidad de la teoria de perturbaciones en este
caso.? Para llevarlo a cabo hemos contado con la colaboracién del Dr. José Antonio
Sanchez Gil, que establecié el formalismo para calcular las funciones PSD a partir de
la distribucion angular de la intensidad de luz dispersada medida y analiz6 las
densidades espectrales de potencias obtenidas.

El estudio se ha centrado en la caracterizacion de la morfologia de surcos
entrecruzados (que en inglés se denomina ““crosshatch’), y de superficies que
presentan una alta densidad de defectos ovales. La morfologia de surcos entrecruzados,
que también Ilamaremos patrén de surcos entrecruzados, ‘! es tipica en sistemas
heteroepitaxiales con diferencia de pardmetro de red pequefia (g0 < |2| %), como
veremos en el siguiente capitulo, y el determinar in situ su evolucién, asi como
controlarla en funcion de las condiciones de crecimiento, constituye uno de los
aspectos fundamentales de este trabajo de tesis. Esta morfologia consiste en la
presencia en la superficie de caballones y surcos alineados a lo largo de las direcciones
[110]y [110], y por tanto entrecruzados entre si, con una distancia promedio entre los
surcos a lo largo de cada direccién bien definida. Su formacion se debe a variaciones
locales en la velocidad de crecimiento de la capa epitaxial tensada debidas a la
existencia de campos de tensiones en la superficie generados por las dislocaciones de
desacople del parametro de red que se forman en la intercara durante los procesos de
relajacion pléastica.**® En la parte superior de la figura 11.3 puede verse la
representacion tridimensional de una superficie con una morfologia de este tipo,
realizada a partir de las medidas con el microscopio de fuerzas de la topografia de
dicha superficie.

El otro tipo de morfologia estudiada consiste en la presencia de defectos ovales en
la superficie. Los defectos ovales, a los que también se ha denominado defectos “grano
de café”, son defectos aislados y distribuidos de forma aleatoria por la superficie, y su
aparicion ha sido atribuida principalmente a dos causas:1***? (i) la presencia, antes del
crecimiento, de impurezas y particulas contaminantes en la superficie del substrato, (ii)
aglomeraciones de galio liquido y/u 6xidos de galio provenientes de la célula de galio
durante el crecimiento. La formacion de defectos ovales es inevitable durante la
fabricacion de capas epitaxiales por MBE, aunque su densidad se ha visto
considerablemente reducida en los Gltimos afios con los avances tecnolégicos en los
sistemas de crecimiento.®™ En este caso, es importante analizar la contribucion debida
a la presencia en la superficie de este tipo de defectos al total de luz dispersada, para
poder asi discriminar la sefial proveniente de estos defectos de la causada por el
desarrollo de otro tipo de morfologia mas representativa del proceso de crecimiento, o
para poder detectar rapidamente problemas de contaminacion durante el crecimiento
que dan lugar a un exceso de defectos ovales.
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En la parte superior de la figura 11.3 se muestra una superficie con una morfologia
de surcos entrecruzados, donde vemos los caballones y los surcos orientados a lo largo
de las direcciones (110) de la superficie. En la parte inferior derecha de dicha figura
aparece la funcion de densidad espectral de potencias de esta misma superficie,
calculada a partir del perfil de la superficie obtenido por AFM. Como ya se ha dicho en
el apartado anterior, la funcién PSD de la superficie contiene toda la informacion
estadistica relevante para caracterizar una superficie. En este caso, la funcién PSD es
claramente anisotropa, y esta formada por dos componentes unidimensionales paralelas
a los ejes (110), y una componente bidimensional. La componente unidimensional
horizontal es mayor que la vertical, y ambas son mayores que la parte bidimensional de
la PSD. Cuando la rugosidad de la superficie es pequefia comparada con la longitud de
onda, como es el caso, la luz dispersada por la superficie es proporcional a su PSD. En
la parte inferior izquierda de la figura 11.3 podemos ver una fotografia de la luz
dispersada por una superficie que presenta una morfologia de este tipo cuando es

Densidad

Luz de
dispersada potencia
espectral

Figura I1.3: Esquema de la caracterizacion de la topografia mediante la técnica de dispersion de
luz. En la parte superior se muestra la representacion tridimensional de la imagen obtenida
mediante microscopia de fuerzas de una superficie rugosa que presenta una morfologia de surcos
entrecruzados. En la parte inferior derecha aparece la funcién PSD calculada a partir del perfil de
la superficie medido con el microscopio de fuerzas. En la parte inferior izquierda se presenta una
fotografia de la luz que dispersa una superficie de este tipo cuando es iluminada por un laser de
He-Ne en incidencia normal. Para superficies poco rugosas, la luz dispersada es proporcional a la
PSD de la superficie. De esta manera, es posible calcular la luz que dispersa una superficie a partir
de su PSD, y se puede conocer la PSD de una superficie midiendo la distribucién angular de la luz
que dispersa.
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iluminada por un laser de He-Ne en incidencia normal. Esta fotografia ha sido tomada
con una camara CCD, proyectando la luz dispersada por la superficie en una pantalla
plana situada enfrente de la muestra. El centro de la pantalla se ha perforado para
permitir que el haz incidente llegue a la superficie de la muestra. En esta imagen se
observa que, efectivamente, esta superficie dispersa la luz de manera muy anisétropa,
en forma de cruz, donde la mayor parte de la sefial esta concentrada en dos direcciones
perpendiculares entre si, correspondientes a las componentes unidimensionales de la
PSD. La linea brillante horizontal es paralela a la direccion [110] de la superficie, y
corresponde a la luz dispersada por los motivos perpendiculares a dicha direccion. La
linea vertical proviene de los motivos paralelos a la direccion [110]. Ademas, existe un
fondo is6tropo que es debido a la componente bidimensional de la PSD.

Por lo tanto, para poder caracterizar la rugosidad superficial de una muestra de
este tipo mediante medidas de dispersién de luz, tenemos que obtener todas las
componentes de la PSD. Para ello, tenemos que medir la distribucion angular de la luz
dispersada, y no basta con la distribucion angular en una unica direccién sino que es
necesario analizar distintas direcciones de la superficie. A continuacién, vamos a ver el
sistema experimental que hemos construido para caracterizar ex situ los dos tipos de
topografias mencionadas, y el tipo de medidas que nos permite realizar. Después, se
presentan los resultados, tanto cualitativos como cuantitativos, que hemos obtenido en
ambos casos. La validez de la informacién cuantitativa obtenida a partir de las medidas
de dispersion de luz se ha establecido comparando los resultados con medidas de las
superficies realizadas con el microscopio de fuerzas.

11.2.2.a. Sistema experimental

El sistema experimental que hemos utilizado para la caracterizacién ex situ de la
rugosidad superficial esta representado esquematicamente en la figura 11.4, y el sistema
de coordenadas empleado aparece en la figura I1.2. Utilizamos como fuente de luz un
laser de He-Ne (A = 632,8 nm) linealmente polarizado, cuya potencia es de 10 mW. El
tamafio del punto de la superficie iluminado por el laser es de aproximadamente 1 mm
de didmetro. El laser se puede rotar sobre su eje, de manera que podemos seleccionar la
polarizacion de la luz que incide sobre la superficie. La muestra se coloca en un
goniémetro que nos permite cambiar el angulo de incidencia, 6;, entre 0° y 60°, y el
angulo azimutal de la superficie, o, entre 0° y 360°. El &ngulo azimutal de la superficie
nos indica la posicion relativa de la superficie con respecto al plano de incidencia, y
hemos tomado como origen la posicion en la que la direccién [110] de la superficie
estd contenida en el plano de incidencia.

La luz dispersada se recoge con un fotodiodo de silicio colocado en el plano de
incidencia, de manera que ¢4 = 0° en todas las medidas. El fotodiodo estd montado
sobre un brazo giratorio que nos permite moverlo en el plano de incidencia entre 64 =
—72°y 64 = 72°. Denotamos con valores negativos de 64 las posiciones del fotodiodo
gue corresponden a ¢ = 180° Delante del fotodiodo hemos colocado un prisma
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Control de angulos:
6, € (0°, 60°)
0y € (-72°, 72°)
¢ e (0°, 360°)

Modulador mecéanico

Haz reflejado

Lente + polarizador
+ fotodiodo de Si

0.157 mV

Amplificador lock-in

Ordenador de control

Figura I1.4: Esquema del montaje experimental empleado en las medidas de dispersion de luz con
resolucion angular y en las medidas de dependencia azimutal de la luz dispersada.

analizador de la polarizacion, de manera que podemos seleccionar la polarizacién de la
luz dispersada que recogemos. Puesto que todas las medidas se realizan en el plano de
incidencia, y que la teoria de perturbaciones predice que en dicho plano no hay efecto
de despolarizacion de la luz dispersada, la posibilidad de controlar la polarizacién de la
luz incidente y detectada nos proporciona una herramienta rapida para verificar la
validez de la aplicacion de la teoria de perturbaciones al analisis de la luz dispersada
por las superficies bajo estudio, o para comprobar que no estamos recibiendo luz
proveniente de otras fuentes distintas de la superficie, como puede ser un borde de la
muestra o una particula adherida a la superficie. Para aumentar un poco la cantidad de
luz difusa recogida por el fotodiodo, enfocamos la zona iluminada de la superficie con
una lente colocada delante del fotodiodo. A esta lente se le ha superpuesto una rendija
rectangular que nos permite aumentar la resolucion angular del sistema. Con esta
configuracion, la apertura angular del detector en el plano de incidencia, Afq, €s 1,8°, la
apertura perpendicular al plano de incidencia es 5,2° y el angulo sélido que abarca el
detector, AQy, es 2,8 x 10 estereorradianes.

Con este montaje podemos realizar dos tipos de medidas: medidas de dispersién
de luz con resolucion angular, o ARLS (del inglés ““Angle-Resolved Light Scattering™)
y medidas de dependencia azimutal de la luz dispersada, o abreviadamente AzLS
(acronimo del inglés ““Azimuthal-dependent Light Scattering™).

Para realizar las medidas AzLS, se elige el angulo 6; y la polarizacion del haz

incidente, se coloca el fotodiodo en una posicion fija 64 y se rota la muestra para obte-
ner la intensidad de luz dispersada en funcion del angulo azimutal de la superficie. Este
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tipo de medidas nos permite detectar la isotropia o anisotropia de la luz dispersada por
la superficie, y en el caso de que obtengamos un patron anisétropo de dispersion, es
decir, que la intensidad de luz dispersada dependa de ¢, podemos identificar las direc-
ciones preferentes de dispersion. Este tipo de medidas, aunque no proporciona infor-
macion cuantitativa acerca de la rugosidad, resulta imprescindible para asegurar que se
estan caracterizando correctamente las superficies y que se estan estudiando todas las
componentes de la luz dispersada. Ademas, y como se vera mas adelante, constituye
una herramienta muy sencilla para identificar morfologias de surcos entrecruzados.

En las medidas ARLS se realiza un barrido con el fotodiodo manteniendo fijos el
angulo de incidencia, el angulo azimutal de la superficie y la polarizacion de la luz. Asi
se obtiene la distribucion de la intensidad de luz dispersada en el plano de incidencia, y
por lo tanto informacion acerca de la componente de la PSD de la superficie contenida
en el plano de incidencia. Si la superficie es is6tropa, con una Unica medida se obtiene
toda la informacion necesaria para caracterizar la superficie. Si la superficie es
anisotropa, es necesario realizar distintos barridos cambiando el angulo azimutal de la
superficie para extraer las distintas componentes. Las direcciones de la superficie que
se han de colocar en el plano de incidencia para realizar los barridos ARLS de una
superficie anisotropa se identifican previamente mediante medidas AzLS. Durante la
caracterizacion de cada una de las direcciones de la superficie realizamos, en general,
barridos ARLS con varios angulos de incidencia (6; = 0°, 10°, 20°, 30° y 40°) y con la
luz incidente polarizada tanto en s como en p. Si, independientemente de las
condiciones de medida, obtenemos luego la misma funcion PSD se asegura la
fiabilidad de las expresiones utilizadas en los calculos. Por otro lado, la funcion PSD
de la superficie es una funcion simétrica, es decir, tiene el mismo valor para las
frecuencias positivas que las negativas. Puesto que en las medidas en incidencia
normal, 6; = 0°, los angulos 64 positivos y negativos se corresponden directamente con
las frecuencias positivas y negativas (ecuaciones 11.9 y 11.10), la luz dispersada en esta
configuracion ha de ser simétrica respecto de la normal. Este criterio permite
comprobar si las medidas se estan realizando correctamente, o si hay otras fuentes de
luz difusa que interfieren con los resultados.

Cuando, en el transcurso de las medidas ARLS, el fotodiodo recorre posiciones
cercanas al valor (—6;) bloguea al haz incidente, de manera que con nuestro sistema
experimental no es posible obtener informacién acerca de la retrodispersién. Por otro
lado, y puesto que la apertura angular del detector es 1,8° en el plano de incidencia, lo
maximo que nos podemos acercar al haz especular es aproximadamente 1°. Por lo
tanto, la limitacion en la banda de frecuencias de la PSD que podemos extraer con este
montaje de dispersion de luz viene dada, expresada en tamafios laterales de la
rugosidad, por el intervalo (~0,6A, ~904).

La intensidad de luz dispersada es muy baja, por lo que todas las medidas se
realizan con un amplificador lock-in para rechazar sefiales espurias y mejorar la
relacion de la sefial frente al ruido. Para superficies muy poco rugosas, como las de las
heteroestructuras fabricadas por MBE, la intensidad de la luz difusa cercana al haz
especular es tres o cuatro 6rdenes de magnitud menor que la intensidad de dicho haz, y
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puede disminuir en otros dos o tres drdenes de magnitud al alejarnos de él durante los
barridos ARLS. Para eliminar otras posibles fuentes de luz difusa ajenas a la muestra y
asi mejorar también la sensibilidad del sistema experimental, la camara donde se
encuentra el gonidmetro en el que se coloca la muestra se ha forrado de negro, y el
laser esta separado de la muestra por una pantalla negra en la que se ha perforado un
agujero para que pase el haz incidente. Nuestro sistema nos permite medir superficies
cuya rugosidad rms sea de tan sélo 0,3 nm. En cuanto a valores méximos de rugosidad,
para superficies cuya rugosidad rms sea superior a unos 50 nm aproximadamente no se
podria aplicar la teoria de perturbaciones en el orden mas bajo, por lo que los barridos
ARLS no servirian para calcular su PSD.

11.2.2.b. Distribucidn de la luz dispersada por diversas morfologias caracteristicas en
heteroestructuras I11-V

La topografia de surcos entrecruzados es, como ya se ha mencionado
anteriormente, muy habitual durante el crecimiento de sistemas heteroepitaxiales con
diferencia de pardmetro de red pequefa (g, < |2| %), y se caracteriza por la presencia en

la superficie de crestas y surcos alineados a lo largo de las direcciones [110] y [110].
Sin embargo, los detalles finales de la morfologia resultante dependen de las
condiciones de crecimiento empleadas, y cambios en la temperatura de deposicion de
la capa epitaxial, por ejemplo, dan lugar a morfologias de surcos entrecruzados
diferentes entre si.® La figura 11.5 muestra las imagenes obtenidas mediante
microscopia de fuerzas de la superficie de dos capas de Ing,GaggAs de 400 nm de
espesor crecidas sobre GaAs (001) (la diferencia de parametro de red entre ambos
materiales es gy = —1,4 %). La heteroestructura cuya superficie aparece en la imagen
(a) fue crecida por MBE a 500 °C (y la denominaremos muestra A); la de imagen (b)

I

Figura IL.5: Imagenes (5 um x 5 um) obtenidas con el microscopio de fuerzas de dos superficies
que presentan sendas morfologias de surcos entrecruzados. a) Superficie de una capa de 400 nm de
Ing,GapgAs sobre GaAs (001) crecida por MBE convencional a 500 °C. b) idem crecida por
ALMBE a 200 °C. Ambas imagenes estan representadas con la misma escala de colores.

29



Caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de relajacion en semiconductores 111-V

fue crecida por ALMBE a 200 °C (muestra B). Ambas imagenes estan representadas
con la misma escala de colores para poder distinguir las diferencias en la rugosidad de
las dos superficies a simple vista. Como se observa en la figura, ambas muestras
presentan una morfologia de surcos entrecruzados, pero con notables diferencias
debidas a las diferencias en las condiciones de crecimiento.

La superficie de la muestra A es muy rugosa, claramente anisétropa y con los
caballones a lo largo de la direccion [110] mucho maés altos y mas proximos entre si
que los paralelos a la direccion [110]. Por el contrario, la muestra B es mucho menos
rugosa que la anterior y los surcos orientados en las dos direcciones (110) son similares
entre si, aunque esta superficie también es anisotropa. En la Tabla I1.1 se presentan los
valores de los parametros que hemos considerado mas representativos para caracterizar
las superficies con morfologia de surcos entrecruzados, obtenidos a partir de las
medidas de AFM para las muestras A y B: la distancia promedio entre dos crestas
consecutivas a lo largo de las dos direcciones (110), dp10; Y d17¢), Y la altura promedio
de pico a valle de los surcos, hpi1g Y hp170;- Todos los datos provienen del promedio de
perfiles trazados a lo largo de las direcciones (110) en &reas rectangulares de la
superficie. Ademas, en la tabla también aparece la rugosidad rms de la superficie, 8.

Una superficie con morfologia de surcos entrecruzados dispersa la luz de manera
anisotropa y en forma de cruz, como se ha comentado méas atras y se ve en la parte
inferior izquierda de la figura 11.3. Cada brazo de la cruz paralelo a una de las
direcciones (110) de la superficie proviene de la luz dispersada por los surcos

d|110] d[ﬁo] h[110] h[liol S
(um) (1m) (nm) (nm) (nm)
Muestra A 0,71 1,3 17,2+05( 2,3+0,3 4.7
AFM
No esta No esta
Muestra B definida | definida 25+0,2 | 21+£0,2 1,4
Muestra A 0,74 1,15 12 3,2 5,2
ARLS
Muestra B 0,33 0,2 1,8 1,7 15

Tabla ILI: Valores correspondientes a las muestras A y B de los parametros representativos de la
morfologia de surcos entrecruzados, obtenidos a partir de las medidas de dispersion de luz y
microscopia de fuerzas. La distancia promedio entre surcos que discurren paralelos a la direccion

[110] se designa por dp1107 Y su altura promedio de pico a valle es hy110;. Para los surcos paralelos a
la direccion [110], la distancia entre surcos y su altura son dj;1q) ¥ hp;1g), respectivamente. La
rugosidad rms de las superficies es 3.
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orientados a lo largo de la direccion perpendicular. El fondo de luz difusa en todas las
direcciones se debe a la componente bidimensional de la rugosidad. Todas estas
caracteristicas se ponen de manifiesto en las medidas AzLS de estas muestras, que
ademas nos permiten identificar las dos direcciones preferentes de dispersion de luz en
este tipo de superficies. La figura I1.6 muestra las medidas AzLS, normalizadas por la
intensidad de luz incidente, para las muestras A (circulos negros) y B (cruces). Las
medidas fueron realizadas iluminando la muestra en incidencia normal con el haz
polarizado en s. En la figura aparecen los valores de la intensidad de luz dispersada con
polarizacion s recogida por el detector en el angulo 64 = 30° del plano de incidencia.
Para las dos muestras, se ve que la intensidad presenta maximos cuando el detector
recoge la luz dispersada por las direcciones [110] y [110] de la superficie, es decir,
gue éstas son las direcciones preferentes de dispersion de esta morfologia. Ademas, los
picos de intensidad de luz dispersada son muy estrechos en torno a esas dos
direcciones, lo cual indica la unidimensionalidad de las dos componentes de rugosidad
a lo largo de dichas direcciones. La anchura a media altura del pico (FWHM, del inglés
“full width at half-maximum?’), calculada a partir de los datos que aparecen en la figura
11.6, es 10°, y teniendo en cuenta la apertura angular del detector, hemos estimado que
su valor es 5°. La estrechez de los maximos de intensidad en torno a las direcciones
(110) de la superficie en las medidas AzLS es caracteristica de las morfologias de
surcos entrecruzados. Por lo tanto, encontrar maximos de intensidad estrechos en torno
a esas direcciones es un claro indicativo de la existencia de una morfologia de surcos
entrecruzados en heteroestructuras con diferencia de pardmetro de red pequefia.

En las medidas AzLS correspondientes a la muestra A que aparecen en la figura
11.6 se puede ver que la intensidad en ¢ = 0° 180° es un orden de magnitud mayor que
la sefial en ¢ = 90°, 270°, lo cual indica que la componente de la rugosidad a lo largo de
la direccion [110] es mayor que la componente de la rugosidad en la direccion
perpendicular para la frecuencia espacial a la que corresponden las medidas. Este
mismo resultado se reproduce en medidas AzLS realizadas en otras configuraciones
angulares (y por tanto relativas a otras frecuencias espaciales), por lo que podemos

concluir que los caballones paralelos a la direccion [110] son mas altos que los otros,
tal y como corrobora la imagen AFM de la superficie (figura 11.5). Por otro lado, la
intensidad de luz dispersada por la muestra B, que también presenta los picos
caracteristicos del tipo de morfologia, es considerablemente menor que la intensidad
proveniente de la muestra A, lo que pone de manifiesto que la superficie de dicha
muestra es menos rugosa que la de la otra. Ademas, la intensidad de los maximos en
las dos direcciones (110) es muy similar en el caso de la muestra B, de lo que podemos
deducir que la rugosidad a lo largo de ambas direcciones presenta propiedades
estadisticas parejas. De nuevo, toda esta informacion cualitativa que obtenemos a partir
de las medidas AzLS acerca de la superficie de la muestra B se ve corroborada por la
imagen AFM (figura I1.5).

Para obtener mas informacion acerca de la superficie es necesario estudiar la

distribucion angular de la luz dispersada en cada una de las direcciones relevantes. La
figura 1.7 nos muestra las medidas ARLS, normalizadas por la intensidad de la luz
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Figura IL.6: Intensidad de luz dispersada con polarizacion s por las muestras A (circulos negros) y
B (cruces) durante las medidas de dependencia azimutal de la luz dispersada (AzLS). Las medidas
se realizaron en incidencia normal con un haz polarizado en s. El detector se encontraba en el
plano de incidencia en la posicion 64 = 30°. Cuando el angulo azimutal de la superficie, ¢, es 0° y
1800, la direccién [110] de la superficie esta contenida en el plano de incidencia.

incidente, de las muestras A (figuras I1.7-(a)—11.7-(c)) y B (figuras I1.7-(d) —I1.7-(f)).
Los simbolos cuadrados, los simbolos redondos y las cruces representan la intensidad
ARLS cuando las direcciones [110], [110] y [100] de la superficie, respectivamente,
estdn contenidas en el plano de incidencia. Los experimentos se han realizado
utilizando diversas configuraciones: se ha medido con tres angulos de incidencia
distintos y con los dos estados de polarizacion de la luz s y p. Asi, las figuras 11.7-(a) y
11.7-(d) corresponden a 6; = 0°, las figuras I1.7-(b) y 11.7-(e) a 6; = 20° y las figuras
11.7-(c) y 11.7-(f) a 6; = 40°. Los simbolos rellenos representan la luz con polarizacion s
dispersada por la superficie cuando ésta se ilumina con un haz polarizado también s
(dispersion ss), los simbolos huecos corresponden a la dispersion pp. También hemos
medido la luz dispersada en la polarizacion cruzada a la incidente, pero no hemos
detectado sefial: estas muestras no presentan efectos de despolarizacion de la luz
dispersada en el plano de incidencia.

Cada una de las curvas que aparece en la figura 1.7 es el promedio de varias
medidas llevadas a cabo en la misma configuracion pero con distinta realizacién. Esto
quiere decir que las medidas se efectuaban de diversas maneras pero todas ellas
equivalentes entre si, bien porque eran configuraciones simétricas o bien porque
respondian a dos realizaciones estadisticas distintas de la misma superficie. Por
ejemplo, es equivalente medir la superficie con 6; = 20° que girar la muestra 180° y
medir con lo que podriamos denominar “6; = —20°”. Si esa misma muestra se mide con
“0; = —20°” sin girarla, estamos midiendo otra realizacion de la misma superficie. El
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motivo de ejecutar este tipo de promedios es que asi se minimizan las posibles
contribuciones de luz dispersada por distintos elementos del sistema de medida al total
de luz detectada.

=
S
A

[EEN
O.
&

Intensidad ARLS, Id/ Ii
oy P
Q o

Angulo de dispersion, 6, (grados)

45 0

45

45 0 -45

45 0 -45

@}

!

3

X

%o
é

5

0)}

. (c) ]

%
\

10-8 9i=00 —200 i
(d) (e)
- 5 ES B -+
5107
: ;
X 46
< 107 ] |
© L I
S 2 1
8 10 3 @?:
) 3 3
i [ 1
0% 6=0° —200 !
45 0 -45 45 O -45 45 0 -45

Angulo de dispersion, 0, (grados)

Figura I1.7: Distribucion angular de la intensidad de luz dispersada en el plano de incidencia por
las muestras A [(a)-(c)] y B [(d)-(f)] cuando las direcciones [110] (simbolos cuadrados), [liO]
(simbolos redondos) y [100] (cruces) estan contenidas en dicho plano. Las medidas se han
realizado con tres dngulos de incidencia distintos: 6; = 0° [(a), (d)], 6; = 20° [(b), (e)] y 6; = 40°
[(c), (f)]. Simbolos rellenos: luz incidente y dispersada con polarizacion s; simbolos huecos: luz
incidente y dispersada polarizadas p.
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La sefial proveniente de la muestra B era muy baja, por lo que aumentamos la
apertura angular del detector al medir esta muestra para recoger mayor cantidad de luz
dispersada. Por consiguiente, no es posible comparar directamente los valores de
intensidades de las gréaficas superiores de la figura 11.7 con los de las inferiores. Sin
embargo, a pesar del aumento en la apertura del detector la sefial procedente de la
muestra B sigui6 siendo inferior a la de la muestra A, de manera que la discusion
cualitativa relativa a las intensidades de la luz dispersada por ambas muestras sigue
teniendo validez. Ademas, a la hora de calcular las funciones PSD de las superficies,
las intensidades se normalizan por las aperturas angulares de la medida, como se vera
mas adelante, por lo que dichas PSD si son comparables.

En la figura I1.7 aparecen las distribuciones angulares de la luz dispersada por las
componentes de la rugosidad superficial paralelas a las direcciones [110] (simbolos

cuadrados) y [110] (simbolos redondos), y a la direccion intermedia [100] (cruces).

Las medidas ARLS confirman que las direcciones [110] y [110] son direcciones prefe-
rentes de dispersion de luz, como se habia obtenido de las medidas AzLS. Tal y como
se vera en el siguiente subapartado, estas medidas proporcionan informacion acerca de
las componentes unidimensionales de la rugosidad en esas direcciones, es decir, de los
surcos y caballones, y cuando se analizan con las expresiones obtenidas de la teoria de
perturbaciones nos permiten obtener valores de la altura de los surcos y de la distancia
entre ellos. Las medidas a largo de la direccion intermedia nos proporcionan
informacion acerca de la componente bidimensional de la rugosidad. De las medidas
ARLS que aparecen en la figura 11.7 también se obtiene que la muestra B es menos
rugosa que la muestra A, puesto que la intensidad de luz dispersada es menor, y que los

surcos paralelos a la direccion [110] son mas altos que los surcos perpendiculares en
la muestra A, mientras que para la muestra B son mucho mas parecidos. La particular
distribucion angular de la intensidad de luz dispersada obtenida depende de la
configuracion de medida, tal y como se ve en la figura 11.7, aunque los resultados
cualitativos expuestos aqui se pueden extraer a partir de cualquier conjunto de curvas.

Una vez visto como dispersa la luz una superficie con una morfologia de surcos
entrecruzados, vamos a pasar al estudio de una superficie que presenta una alta
densidad de defectos ovales. En este caso, se trata de la superficie de una capa
homoepitaxial de GaAs, de 780 nm de espesor, depositada por MBE a 580 °C sobre
GaAs (001). Esta muestra, que denominaremos muestra C, presenta una densidad
extremadamente alta de defectos ovales con una distribucion muy amplia de tamafios
laterales (100 nm< | < 8 um) y alturas (50 nm < h <1 um). En la imagen 11.8 se puede
ver, en la parte izquierda, una micrografia Nomarski de la superficie de dicha muestra.
En dicha micrografia se aprecia claramente la presencia de varios defectos de tamafios
diversos, distribuidos aleatoriamente por la superficie. Los defectos ovales son, como
muestra la imagen, alargados y con el eje largo orientado a lo largo de la direccion
[110] de la superficie. Su aspecto recuerda al de un grano de café, por lo que a este
tipo de defectos se le ha denominado también en la literatura defecto “grano de café”.
El recuadro de la parte inferior derecha de la micrografia muestra un detalle de la
superficie obtenido con mayores aumentos, y en él se observan claramente dos
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Figura I1.8: Izquierda: Micrografia Nomarski de la superficie de una capa homoepitaxial de GaAs
con una densidad muy alta de defectos ovales de tamafios muy diversos. En el recuadro de la parte
inferior derecha de la imagen se muestra otra micrografia obtenida con mas aumentos. Derecha:
Representacion tridimensional del perfil de uno de estos defectos ovales obtenido mediante
microscopia de fuerzas.

defectos ovales de unas 8 um de longitud. En la parte derecha de la imagen Il. 8
aparece la representacion tridimensional del perfil de uno de estos defectos ovales
obtenido mediante microscopia de fuerzas.

En la figura 1.9 se ensefia la dependencia azimutal de la intensidad de luz
dispersada por la muestra C normalizada a la intensidad de luz incidente. Las medidas
AzLS fueron efectuadas con el haz de luz incidente en polarizacion s, y detectando la
luz dispersada polarizada s en dos configuraciones diferentes: los circulos representan
la luz recogida por el detector en la posicién 64 = 30 ° del plano de incidencia cuando
0; = 10°; los cuadrados, la luz recogida por el detector en 64 = 12° bajo iluminacion en
incidencia normal. La sefial depende ligeramente del angulo azimutal de la superficie
y, como puede verse en esta figura, posee dos maximos centrados en ¢ = 0° y 180°,
pero que no pueden relacionarse con ninguna componente unidimensional de la
rugosidad puesto que son muy anchos (FWHM = 50°). Estos picos anchos se deben al
aspecto alargado en la direccion [110] de los defectos ovales, y han aparecido en todas
las medidas AzLS que hemos realizado de superficies con defectos ovales, aunque la
intensidad total de luz dispersada depende de la densidad de defectos ovales y de la
particular distribucion de tamafios de cada muestra.

De las medidas AzLS de la muestra C se obtiene que la rugosidad superficial de
dicha muestra no tiene componentes unidimensionales, y que su componente
bidimensional, aunque no es perfectamente is6tropa, esta cerca de serlo puesto que la
dependencia azimutal de la intensidad de luz dispersada es pequefia. Para extraer mas
informacion acerca de la topografia de dicha muestra, hemos realizado varias medidas
ARLS. La figura 11.10 contiene la distribucion angular en el plano de incidencia de la
intensidad de luz dispersada ss por las direcciones [110] (cuadrados rellenos) y [110]
(circulos huecos) de la superficie, normalizadas por la intensidad de luz incidente. La
gréfica de la izquierda corresponde a medidas tomadas con 6; = 0°, y en la gréfica de la
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Figura I1.9: Dependencia azimutal de la intensidad de luz dispersada ss por una superficie que
presenta una densidad muy alta de defectos ovales. Los cuadrados y los circulos representan la
intensidad recogida por el detector en las dos configuraciones indicadas en la gréfica.

derecha 6; = 20°. En estas graficas se ve como la distribucion angular de la luz disper-
sada es muy similar en ambas direcciones, corroborando que la rugosidad es casi is6-
tropa en este caso. También se han efectuado medidas en otras direcciones (no inclui-
das en la figura), que dan la misma distribucidn angular. En esta muestra tampoco se
han detectado efectos de despolarizacion de la luz dispersada en el plano de incidencia.

Los defectos ovales son, como ya se menciono, inherentes al proceso de
crecimiento por MBE, aunque su densidad ha disminuido mucho con el desarrollo
tecnolégico en los sistemas de crecimiento. Obviamente, la superficie de una
heteroestructura con morfologia de surcos entrecruzados también presenta defectos
ovales. Sin embargo, podemos asumir que los dos tipos de rugosidad no estan
correlacionados entre si, puesto que se originan por dos procesos totalmente diferentes
e independientes: los defectos ovales se deben a impurezas en la superficie y a
depésitos de galio liquido, y la morfologia de surcos entrecruzados se forma por la
presencia de campos de tensiones en la superficie. Cuando coexisten en una superficie
dos tipos de rugosidad sin ninguna correlacion, la sefial dispersada por esa superficie es
la suma de la luz dispersada por cada una de las componentes. Si la densidad de
defectos ovales en una superficie es muy alta, debido a algin problema durante el
crecimiento, la contribucion de la luz dispersada por estos defectos al total de la sefial
es muy alta, y puede enmascarar la sefial procedente de otro tipo de morfologia
también presente. La dependencia azimutal de la luz dispersada, con los picos anchos
en la direccion [110] de la superficie, tal y como se aprecia en la figura 11.9, nos puede
servir para identificar si la sefial procede de la presencia de este tipo de defectos en la
superficie. En el caso de las muestras A y B, las medidas AzLS muestran claramente
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Figura I1.10: Medidas ARLS de una superficie que presenta una alta densidad de defectos ovales.
En las gréficas aparece la distribucion angular de la intensidad de luz polarizada s dispersada en el
plano de incidencia por las componentes de rugosidad superficial paralelas a las direcciones [110]

(cuadrados rellenos) y [110] (circulos huecos). Las gréaficas corresponden a medidas tomadas con
luz incidente polarizada s y 6; = 0° (izquierda) y 6; = 20° (derecha).

picos muy estrechos, que delatan la presencia de las dos componentes
unidimensionales de la rugosidad caracteristicas de la morfologia de surcos
entrecruzados. De hecho, la densidad de defectos ovales en estas superficies es muy
baja, y su contribucion a la luz dispersada queda completamente encubierta por la sefial
procedente de la topografia de surcos entrecruzados.

Como hemos visto, la distribucién de intensidad de luz dispersada obtenida
mediante las medidas AzLS y ARLS nos permite identificar el tipo de rugosidad
presente en una superficie, asi como obtener informacion cualitativa acerca de dicha
rugosidad. Ahora bien, si queremos completar la caracterizacion de la superficie y
extraer informacién cuantitativa a partir de las medidas de dispersién de luz, es
necesario interpretar las medidas mediante la teoria de perturbaciones y calcular la
funcién PSD de la superficie. Esta funcion PSD es, como ya se expuso en el apartado
anterior, la cantidad estadistica mas importante de la superficie, y nos proporciona
informacion acerca de alturas y tamafos laterales de la rugosidad.

11.2.2.c. Topografia superficial obtenida a partir de las medidas de dispersion de luz

En las muestras A, B y C, y en general en todas las estructuras fabricadas por
MBE, se satisface el criterio de aplicabilidad de la teoria de perturbaciones, es decir, la
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rugosidad de la superficie es pequefia comparada con la longitud de onda incidente, de
manera que la intensidad de luz dispersada por unidad de angulo sélido es proporcional
a la funcion densidad espectral de potencias de la superficie, tal y como se expuso en el
apartado 11.2.1.b. La aplicabilidad de la teoria de perturbaciones (en el orden mas bajo)
en las tres muestras anteriores se ve respaldada porque en ninguno de los tres casos se
han detectado efectos de despolarizacion de la luz dispersada en el plano de incidencia.

Para calcular la funcion PSD de las superficies de las tres muestras A, B, y C,
vamos a suponer la aproximacion mas sencilla, en la que cada muestra se considera un
medio dieléctrico semiinfinito is6tropo y homogéneo. Asi, la funcion PSD de la
superficie se puede calcular utilizando las ecuaciones 11.9-11.13 del apartado 11.2.1.b.
Esta aproximacion es valida, a pesar de que dos de las muestras estudiadas son
heteroestructuras compuestas por dos materiales diferentes, gracias al comportamiento
Optico de estos sistemas. La heteroestructura se puede asimilar a un Gnico material
puesto que la cantidad de luz reflejada de vuelta en la intercara de la capa con el
substrato es insignificante, debido a que en la capa se produce una fuerte absorcion de
la luz que la atraviesa, y a que el coeficiente de reflexion de la intercara es muy
pequefio ya que la diferencia de indices de refraccién entre la capa y el substrato es
mindscula. Sin embargo, si la capa heteroepitaxial es demasiado delgada, la luz
absorbida en esta capa es menor y se producen tenues interferencias entre la luz
dispersada por la superficie y la luz reflejada por la intercara. En ese caso, para calcular
la PSD de la superficie es necesario utilizar un modelo mas complejo del sistema que
tenga en cuenta la presencia de capas delgadas. En el caso del sistema heteroepitaxial
de las muestras A y B, Ing,GaggAs sobre GaAs (001), la aproximacion del medio
semiinfinito es razonable hasta espesores de la capa de InGaAs tan delgados como
50 nm. La validez de la aproximacion se justifica experimentalmente porque a partir de
todas las medidas ARLS, realizadas en diversas configuraciones (varios angulos de
incidencia, distintos estados de polarizacién de la luz), obtenemos siempre la misma
funcion PSD de la superficie. Otro criterio para comprobar si los resultados obtenidos
pueden corresponder a funciones PSD de una superficie es que éstas han de ser
simétricas con respecto a las frecuencias espaciales positivas y negativas.

Tal y como hemos deducido a partir de la distribucion de la luz dispersada por las
superficies que presentan una morfologia de surcos entrecruzados, este tipo de
topografia posee tres componentes de rugosidad independientes y no correlacionadas
entre ellas: dos componentes unidimensionales a lo largo de las direcciones (110) de la
superficie, y una componente bidimensional, menor que las anteriores vy
aproximadamente isGtropa. Si denotamos como x e y las direcciones [110] y [110]
respectivamente, podemos representar el perfil de una superficie con patrén de surcos
entrecruzados de la siguiente manera:!*%

Cen(r) = Cuao)(})+ Co)(¥) +6lr), (Ec. 11.14)

donde asumimos que las tres componentes son estadisticamente independientes. La
funcion densidad espectral de potencias que corresponde a un perfil de este tipo es:
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gon(K)=2n [Ql[lﬁ()](Kx)ﬁ(Ky)Jr g[ll%o](Ky)a(Kx)]+ 9°° (K]). (Ec. 11.15)

Todas estas componentes de la funcion PSD para las superficies de las muestras A
y B se pueden calcular a partir de las medidas ARLS que hemos llevado a cabo y que
se han expuesto en el subapartado anterior, utilizando las ecuaciones 11.9-11.13. Las
componentes unidimensionales de la PSD se obtienen a partir de las medidas ARLS en
las direcciones [110] y [110]. Sin embargo, en la sefial medida también se tiene la
contribucién de la componente bidimensional, puesto que ésta contribuye en todas las
direcciones, asi que hay que separar ambas componentes. Para ello, se procede de la
siguiente manera.

En primer lugar, se aplican las ecuaciones 11.9-11.13, sin incluir todavia la
normalizacion por el angulo sélido del detector, a las medidas ARLS realizadas en las
direcciones [110] y [110] y asi se calcula la PSD total en esas direcciones, suma de las
componentes uni-y bidimensional. Analizando con cuidado las funciones obtenidas, se
pueden distinguir dos comportamientos diferentes: uno se da en la parte de bajas
frecuencias espaciales y el otro en el resto del intervalo de frecuencias medido. En la
region de bajas frecuencias, la funcién coincide en las dos direcciones (110), y por lo
tanto podemos asociar esta parte con la componente bidimensional e is6tropa de la
PSD. Esta parte de la funcidn en el intervalo de bajas frecuencias se normaliza, ahora
si, por el angulo sélido que abarca el detector durante las medidas, AQq, y asi se
obtiene la componente bidimensional de la funcion PSD experimental de la superficie.
De manera alternativa, esta componente bidimensional de la PSD también se puede
calcular directamente a partir de las medidas ARLS a lo largo de la direccién [100],
debido a su isotropia. En el caso de las muestras A y B ambos métodos dan lugar a los
mismos resultados, como era de esperar. Una vez obtenida esta componente
bidimensional, sustraemos su contribucion de los datos ARLS correspondientes a las

direcciones [110] y [110], y asi extraemos la sefial relacionada con la componente
unidimensional de la rugosidad. Ahora bien, para calcular la PSD correspondiente, hay
que integrar la ecuacion 11.9 a lo largo del eje y, lo cual se puede hacer facilmente
puesto que la componente de la PSD unidimensional en esa direccion es una funcion
de tipo delta de Dirac.B?%4% | a expresion resultante, que nos permite recuperar la
PSD a partir de los datos ARLS, es:

(k. o\ -1
T = v

Como vemos, en este caso la intensidad de luz dispersada se normaliza con la apertura
angular del detector en el plano de incidencia, A6y. Experimentalmente, para poder
obtener correctamente la componente unidimensional de la PSD, la apertura del
detector en el eje perpendicular al plano de incidencia tiene que cubrir por completo la
anchura de la sefial dispersada por la rugosidad correspondiente, es decir, en nuestro
caso ha de ser mayor que la anchura del brazo de la cruz de dispersion del patron de
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surcos entrecruzados. De esta manera tiene sentido la integracion a lo largo de este eje
perpendicular, y ademas, aungque experimentalmente la contribucién unidimensional a
la luz dispersada no sea estrictamente una delta de Dirac tal y como supone la ecuacion
11.15, la integral resultante es equivalente.

En las figuras 11.11 y 11.12 estan representadas todas las componentes de las
funciones PSD pertenecientes a las muestras A y B, respectivamente, obtenidas de la
caracterizacion ARLS de dichas muestras segln el procedimiento anterior. Como se ve
en las figuras, existe un acuerdo muy bueno entre todas las funciones obtenidas a partir
de las medidas realizadas con distintos &ngulos de incidencia y estados de polarizacion
de la luz diferentes, lo cual corrobora la validez del modelo del dieléctrico semiinfinito
y la aplicabilidad de la teoria de perturbaciones en ambos casos. Los puntos de las
funciones PSD calculados a partir de regiones donde la sefial dispersada es muy baja,
es decir, para valores altos de 64, no son tan consistentes como el resto ya que en esas
zonas el error relativo en las medidas es mayor. Puesto que las funciones PSD que
hemos obtenido son simétricas, las graficas se han representado frente al valor absoluto
de la frecuencia espacial.

Una vez obtenidas las funciones PSD de las superficies, podemos extraer
informacion cuantitativa acerca de la rugosidad. Comencemos por la muestra A. Las
componentes unidimensionales de la PSD a lo largo de las direcciones [110] (figura
11.11-(a)) y [110] (figura I1.11-(b)) proporcionan informacion acerca de los surcos que
discurren en la direccién perpendicular asociada. La caracteristica mas relevante en la
PSD de esta muestra es la existencia de un maximo muy ancho en la componente
unidimensional a lo largo de la direccion [110]. Este maximo se halla centrado en la
frecuencia espacial [K| = 8,5 um™. A rasgos generales, este maximo se puede
relacionar con la existencia de una pseudoperiodicidad en los surcos de la superficie
paralelos a la direccion [110] con un periodo promedio cuyo valor es dpio = 2n/|K| =
740 nm. La altura de estas crestas pseudoperiodicas se puede estimar aplicando la
ecuacion 11.7. Asi, integrando la PSD de la figura 11.11-(a) (sin olvidar las frecuencias
negativas) se obtiene la rugosidad rms al cuadrado de un perfil unidimensional trazado
a lo largo de la direccion [110] de la superficie. En este caso, dp10; = 4,3 nm. Bajo la
suposicién de que el perfil sea de tipo sinusoidal, la altura de pico a valle de los surcos

es hpig = 2\/58[110] = 12 nm. De una manera mas rigurosa, los surcos no son

periddicos, pero estan lo suficientemente ordenados en la superficie como para que
haya una distancia promedio entre ellos muy bien definida, lo que hace que la PSD
presente este maximo tan caracteristico. Tampoco el perfil de los surcos es sinusoidal,
pero esa aproximacion nos permite obtener una estimacion razonable de la altura de
pico a valle. Por otro lado, la componente unidimensional de la PSD a lo largo de la
direccion [110] (figura 11.11-(b)) no presenta ninguna caracteristica tan acusada, sino
gue decae al aumentar la frecuencia espacial. El hecho de que no existan picos en esta
componente no quiere decir que no podemos obtener informacién acerca de los surcos
asociados. En este caso, los surcos no estan tan ordenados como en el caso anterior y la
distancia promedio entre surcos esta peor definida. Ademas, y puesto que los valores
de esta componente de la PSD son un orden de magnitud inferiores a los valores de la
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Simbolos rellenos: luz incidente y dispersada polarizadas s
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Figura IL.11: Funcion PSD de la superficie de la muestra A, calculada a partir de diversas
medidas ARLS, como las que aparecen en las graficas (a)-(c) de la figura 1.7. (a) PSD
unidimensional a lo largo de la direccion [110] de la superficie. (b) PSD unidimensional a lo largo

de la direccion [110]. (c) PSD bidimensional isétropa a lo largo de cualquier direccion de la
superficie.

componente perpendicular 0 mas, estos surcos son mas bajos. Profundizando ain mas
en el andlisis de esta componente de la PSD, hemos encontrado que se ajusta bien a
una funcion gausiana (la linea negra que aparece en la figura 11.11-(b)):
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a’K2
Oprg(Ky) =" adfy, exp[— . VJ, (Ec. 11.17)
con Jp17g = 0,8 nmy a = 450 nm. Esto quiere decir que la funcion de autocorrelacion
de esta superficie es una funcion también de tipo gausiano y, como se expuso en el
apartado 11.2.1.a, esto indica que la rugosidad en esta direccion es bastante aleatoria, y
por tanto mucho méas desordenada que en la direccion perpendicular. En el caso de un
modelo gausiano, la rugosidad rms se relaciona con las alturas promedio de pico a
valle mediante h = 45, de donde podemos obtener hp;7 = 3,2 nm. La longitud de
correlacién de la superficie es a, y en un proceso aleatorio gausiano esta longitud de
correlacion se puede relacionar con la distancia promedio entre los valles adyacentes
de un perfil a través de la expresion®® (d) = 2,56 a, que para este caso da CINE
1,15 um. Este pardmetro es anélogo a la pseudoperiodicidad hallada para la direccion
perpendicular, aunque no hay que olvidar que en este caso los surcos son mucho menos
ordenados y no aparece ningun vestigio de periodicidad en la PSD correspondiente.

Por ultimo, la componente bidimensional de la rugosidad, que aparece en la figura
11.11-(c), se puede ajustar a una funcion de tipo:

2.2
2nda;

2D _
9 (|K|) = (1+a2|K|2)3/2 :
L

(Ec. 11.18)

Esta funcién corresponde a una funcidon de autocorrelacién exponencial, y a_
representa una longitud de correlacion de largo alcance, mientras que 3, denota la
rugosidad rms de la componente bidimensional de la rugosidad. El ajuste (linea negra
en la figura 11.11-(c)) se obtiene paraa_ = 1,8 umy & = 2,9 nm. En la gréfica 11.11-(c)
se ve como, para frecuencias espaciales en torno a [K| = 1 pm™, la intensa componente
unidimensional de la PSD a lo largo de la direccion [110] empieza a contribuir, y por
ello hay un ligero desajuste entre los puntos de la PSD de esa zona obtenidos de las
medidas en esa direccion y la PSD de la ecuacion 11.18. Por otro lado, la contribucion
de esta componente bidimensional de la rugosidad excede a la contribucion de la
componente unidimensional en la direccion [110] para frecuencias espaciales mayores
que 10 pm™, y esto puede ser el origen de los valores espurios de la PSD en la
direccion [110] que aparecen en la figura 11.11-(b) para estas frecuencias. La
rugosidad rms total de la superficie de la muestra A se puede calcular a partir de los
valores de rugosidad rms obtenidos para cada una de las componentes de la funcién
PSD:P* & = [(8ju10)” + (31170)° + (80)°]"* = 5,2 nm.

Respecto a la muestra B, las componentes unidimensionales a lo largo de las dos
direcciones (110) de su PSD (figura 11.12) son muy similares, y en ambos casos
muestran un comportamiento decreciente con la frecuencia espacial. Las dos
componentes se pueden ajustar a funciones de tipo gausiano como la de la ecuacion
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11.17 (lineas negras en las figuras 11.12-(a) y 11.12-(b)), poniendo de manifiesto la
fuerte aleatoriedad de la rugosidad en las dos direcciones. El decrecimiento de ambas
componentes de la PSD es mas lento que en el caso de la componente unidimensional

de la PSD a lo largo de la direccion [110] de la muestra A, por lo que se deduce que

— T T - T T T T T T
Simbolos rellenos: luz incidente y dispersada polarizadas s
Simbolos huecos: luz incidente y dispersada polarizadas p 'I:Ei:l'

s :

Figura I1.12: Funcién PSD de la superficie de la muestra B, calculada a partir de diversas medidas
ARLS, como las que aparecen en las gréaficas (e)-(f) de la figura 11.7. (a) PSD unidimensional a lo
largo de la direccidn [110] de la superficie. (b) PSD unidimensional a lo largo de la direccién

[110]. (c) PSD bidimensional istropa a lo largo de cualquier direccion de la superficie.

43



Caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de relajacion en semiconductores 111-V

las longitudes de correlacion son menores. Los valores que se obtienen de los ajustes
son: apig = 130 nm y ap; 7o) = 78 nm, lo que nos lleva a djiig = 330 nm y dj;1¢; =
200 nm. Respecto a las alturas de los surcos, la intensidad de la PSD en ambas
direcciones es muy similar, por lo que se obtienen valores parecidos: la rugosidad rms
es dp10) = 0,46 Nm y 8110 = 0,42 nm, y de ahi hpig = 1,8 nmy hpy70; = 1,7 nm. Sin
embargo, es preciso sefialar que los ajustes no son muy buenos, particularmente para la
componente a lo largo de la direccion [110], y ni siquiera si se eliminan los datos
correspondientes valores grandes de 64, donde la sefial ARLS es més débil y las
medidas mas imprecisas, mejoran estos ajustes. Esto se debe a la limitacion en la banda
de frecuencias de la PSD que puede obtenerse mediante medidas de dispersion de luz,
y en concreto esta asociado con el limite superior de la banda, o limite de Rayleigh: las
medidas de dispersion de luz no permiten obtener informacién acerca de la PSD de la
superficie para frecuencias espaciales mayores que 4n/A. Esto, expresado en tamafios
laterales de rugosidad, significa que la caracterizacién mediante dispersion de luz de
una superficie no permite obtener informacién acerca de los detalles de la rugosidad
menores que la mitad de la longitud de onda. Por ello, poder recuperar a partir de este
tipo de medidas funciones de autocorrelacion cuya longitud de correlacion esta
bastante por debajo de este limite resulta obviamente complicado pues no se dispone
de datos suficientes para realizar un buen ajuste. De hecho, se podria intentar ajustar
las PSD con otras funciones de correlacion pero, dada la falta de datos para definir bien
el ritmo de decaimiento de la funcion, no se obtienen mejores resultados. En lo que
concierne a la componente bidimensional de la rugosidad, la PSD correspondiente
(figura 11.12-(c)) se ajusta, al igual que en el caso de la muestra A, con la PSD de una
funcion de autocorrelacion exponencial (ecuacién 11.18). Del ajuste, representado por
una linea negra en la figura 11.12-(c), se obtiene a, = 3,2 umy 5. = 1,4 nm. La
rugosidad rms total de las superficies, en este caso, 6 = 1,5 nm.

En la tabla I1.1 aparecen los valores de los parametros representativos de la
morfologia de surcos entrecruzados para las muestras A y B obtenidos a partir de la
caracterizacion mediante dispersion de luz de dichas superficies, junto con los valores
obtenidos de la caracterizacion con el microscopio de fuerzas. El acuerdo entre ambos
conjuntos de datos es bastante bueno, lo que respalda la utilidad de la dispersion de luz
como método de caracterizacion de la rugosidad superficial en heteroestructuras de
semiconductores I11-V crecidas por MBE. Las pequefias discrepancias entre unas
medidas y las otras se deben, en parte, a las diferencias en los intervalos de frecuencias
espaciales accesibles con cada una de las técnicas. Estos intervalos, expresados en
tamafios laterales de rugosidad, son en este caso (39 nm, 5 um) para el AFM (ver
apartado 11.4.4) y (380 nm, 50 um) para la dispersion de luz. Puesto que la rugosidad
rms se obtienen integrando en el intervalo de frecuencias medido, los valores
calculados a partir de intervalos diferentes no tienen por qué coincidir. De hecho,
cuando se quieren comparar rugosidades rms de distintas superficies, como por
ejemplo en el caso de caracterizacion de recubrimientos 6pticos, no basta con conocer
el valor de rugosidad rms sino que también es necesario aportar el intervalo al que
corresponde dicho valor. Por otro lado, también puede haber pequefias diferencias en
los resultados debidas a que no se ha medido exactamente la misma zona de la muestra
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con las dos técnicas, y a que la informacion que se obtiene mediante dispersion de luz
proviene de toda la zona de la muestra iluminada (circulo de 1 mm de didmetro
aproximadamente), mientras que en el caso del AFM proviene de zonas de la muestra
de 5 um x 5 um de éarea.

Pasemos ahora al analisis de las medidas ARLS de la muestra C, que presenta una
alta densidad de defectos ovales en su superficie. A partir de las medidas AzLS,
dedujimos que la rugosidad de esta muestra no posee componentes unidimensionales,
sino Unicamente la componente bidimensional, por lo que para calcular su PSD basta
con aplicar las ecuaciones 11.9-11.13 a las medidas ARLS realizadas, normalizadas por
el angulo sélido que abarca el detector, AQq y la intensidad de luz incidente. En la
figura 11.13-(a) se muestra la PSD obtenida, y se ve la similitud entre los resultados
derivados de las medidas efectuadas en las direcciones [110] (simbolos cuadrados) y

[110] (simbolos redondos), confirmandose la naturaleza casi isGtropa de esta
superficie. En la figura se evidencia también que la PSD obtenida es la misma
independientemente de las condiciones en las que se realizaron las medidas ARLS, y se
justifica asi para este caso también la validez de la teoria de perturbaciones y del
modelo del dieléctrico is6tropo, homogéneo y semiinfinito.

Si consideramos que la muestra C es is6tropa, podemos describirla de manera
equivalente mediante su PSD bidimensional o por una PSD unidimensional
efectiva,®* puesto que todos los perfiles trazados sobre la superficie, cualquiera que
sea la direccidn en que se tracen, son iguales. Para obtener esta PSD unidimensional
efectiva, basta con integrar la PSD bidimensional en la corona circular comprendida
entre las frecuencias espaciales minima y maxima conocidas. La integral es ftrivial,
puesto que el valor de la PSD depende unicamente del mddulo de la frecuencia
espacial pero no de su direccion, y se obtiene:

g2 (K|) = K| 92 (K). (Ec. 11.19)

La rugosidad rms de la superficie se puede obtener, con idéntico resultado, o bien
integrando la funcién PSD bidimensional en todo el area o bien integrando la PSD
unidimensional efectiva en una linea, considerando sélo las frecuencias positivas.!
Para la muestra C hemos obtenido que su rugosidad rms, correspondiente al intervalo
comprendido entre 500 nmy 19 um, es 4,4 nm.

La figura 11.13-(b) muestra la representacion logaritmica de la PSD de la muestra
C. La regién de bajas frecuencias de la funcion se puede ajustar a un comportamiento
de tipo lineal en la escala logaritmica de pendiente y = —2,1 (linea negra), que
constituye el comportamiento caracteristico de las funciones PSD de las superficies de
estructuras de GaAs crecidas en condiciones 6ptimas.***"! En la figura 11.13-(b) se
muestran también los datos tomados de la referencia [56] para poder compararlos con
nuestros datos. Para frecuencias altas, la PSD de la muestra C ya no sigue este
comportamiento, y los datos experimentales ajustan mejor a una linea recta de
pendiente y = -1,5. Esta desviacién con respecto al comportamiento tipico de
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Figura I1.13: (a) PSD bidimensional correspondiente a la muestra C, cuya superficie presenta una
alta densidad de defectos ovales, obtenida a partir de diversas medidas ARLS como las mostradas
en la figura 11.10. (b) Representacion logaritmica de esta misma PSD, con su ajuste a dos lineas
rectas (lineas negras), una con pendiente y = —1,5 en el rango de frecuencias mas altas y la otra con
pendiente y = —2,1 para bajas frecuencias. En la gréafica se han incluido, para comparar, los datos
tomados de la referencia [56] y su correspondiente ajuste a una linea recta (linea discontinua).

superficies de GaAs de buena calidad se debe, sin duda, a la alta densidad de defectos
ovales presente en la superficie de la muestra C, y para entenderlo mejor es necesario
modelar la PSD asociada con los defectos de la superficie.

Maheswari, Kadono y Ohtsu propusieron un modelo sencillo para la distribucion
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aleatoria de estructuras (defectos ovales en nuestro caso) sobre una superficie.”® La
PSD resultante de este modelo es:

9(K)=~ p3(K)", (Ec. 11.20)

donde p es la densidad de defectos en la superficie, y § la transformada de Fourier del
perfil del defecto, s(r). Si todos los defectos son idénticos, la PSD correspondiente
viene dada por el médulo al cuadrado de la transformada de Fourier de un Unico
defecto, y es por tanto proporcional a la altura del defecto al cuadrado. Una funcién de
este tipo decrece en general suavemente, hasta llegar a una determinada frecuencia
espacial, relacionada con las dimensiones laterales del defecto, donde la PSD decae de
manera abrupta. Ahora bien, si no todos los defectos son iguales sino que tenemos
varias distribuciones, cada una de ellas con un tamafio de defecto y una densidad
caracteristicas, la PSD final resulta de la suma de todas las funciones PSD asociadas a
cada distribucién de defectos. En la muestra C, los defectos ovales presentan una
amplia dispersion de tamafios y densidades, y cada distribucién particular contribuye a
la PSD de dicha muestra, de manera que el resultado final es un promedio de todas
ellas. Asi, la PSD de esta muestra consiste en una funcién que decrece monétonamente
con la frecuencia espacial hasta llegar a un corte abrupto en la frecuencia espacial
correspondiente al tamarfio de los defectos méas pequefios presentes en la superficie. En
el caso de la muestra C, la frecuencia espacial en la que ha de producirse el corte
abrupto en la PSD no es accesible mediante medidas de dispersion de luz, puesto que
los defectos menores observados tienen un tamafio de 100 nm. El ritmo de
decrecimiento de la PSD (que es la pendiente del ajuste lineal en escala logaritmica, y
= —1,5 en este caso) depende de la distribucidn concreta de tamarfios y densidades de
defectos en cada superficie.

A partir de los resultados obtenidos para la muestra C se observa que en el rango
de bajas frecuencias el comportamiento de la PSD estd dominado por la rugosidad de la
capa de GaAs, mientras que para altas frecuencias, a partir del cambio de pendiente en
la PSD, la contribucién de los defectos ovales es mayor. De aqui deducimos que, en
funcion de su tamafio y densidad, la contribucién de los defectos ovales a la PSD de
una superficie puede extenderse en un rango de frecuencias espaciales amplio y
facilmente accesibles mediante medidas de dispersion de luz, y puede ser incluso la
contribucién predominante. Por lo tanto, en las medidas de dispersion de luz in situ
durante el crecimiento por MBE hay que tener cuidado de que la sefial procedente de
defectos ovales no enmascare la sefial procedente de otros tipos de morfologia mas
representativos del crecimiento. Las medidas AzLS resultan de gran utilidad para
identificar los tipos de morfologia que generan la sefial, como ya se comento
anteriormente.

En resumen, todos los resultados expuestos hasta aqui muestran que la dispersion
de luz es una técnica valida para caracterizar la rugosidad superficial en
heteroestructuras de semiconductores Il1-V crecidas por MBE, y justifican el interés
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en utilizarla como técnica de seguimiento del desarrollo de la morfologia superficial
in situ durante el crecimiento. Por otro lado, y teniendo en cuenta las restricciones que
impone la camara de crecimiento a la implementaciéon in situ de la dispersion de luz,
la informacion obtenida ex situ acerca de la distribucién de luz dispersada por los
tipos de superficies estudiados es imprescindible para realizar e interpretar
correctamente las medidas in situ.

11.2.3. Dispersién de luz laser in situ y en tiempo real

La implementacion de la técnica de dispersion de luz para monitorizar in situ la
evolucién de la morfologia de las estructuras durante su crecimiento por MBE esté
limitada por las restricciones geométricas que impone la camara de ultra alto vacio. La
camara posee un namero muy limitado de bocas que puedan ser utilizadas como
ventanas, por lo que no es posible obtener la distribucion angular de la luz dispersada
ni la intensidad total, sino Unicamente la evolucion temporal de la intensidad de luz
dispersada en un angulo fijo. No obstante, a partir de esta informacion se pueden
obtener resultados muy interesantes acerca del desarrollo de la topografia superficial,
como ya se ha demostrado en experimentos realizados durante el crecimiento, no sélo
mediante MBE sino también por otros métodos de deposicion, en diversos sistemas
materiales tales como Si,®*%U SiGe/Si,®? GaAs,B8 B3 InGaAs/GaAs, 474854727
InAs/GaAs,”! GaP/Si,® InGaAs/InP.[Y De hecho, la dispersion de luz in situ no sélo
se ha utilizado para estudiar la evolucién de las superficies en estructuras
semiconductoras sino que también ha servido para entender la dinamica de otros
procesos, tales como la formacién de precipitados durante la deposicién del
superconductor YBa,Cus0-.5%% o la fusion y solidificacion del material durante el
crecimiento de cristales por el método Bridgman.®!

En la figura I11.14 se muestra el montaje experimental utilizado para realizar las
medidas in situ de dispersion de luz. La muestra se ilumina con un laser de He-Ne (A =
632,8 nm) de potencia 10 mW a través de una ventana lateral, con angulo de incidencia
0; = 50° Utilizamos un laser linealmente polarizado, con el haz incidente en
polarizacion p, porque asi la intensidad de luz dispersada es mayor y aumenta la
sensibilidad. Ya que iluminamos la muestra con un l&ser, a veces se llama a la técnica
dispersion de luz laser, o LLS (del inglés “Laser Light Scattering™). La luz dispersada
por la superficie de la muestra en el &ngulo 64 = 0°y ¢q = 5° se recoge, a través de otra
ventana situada enfrente de la muestra, con un teleobjetivo que la enfoca en un
fotodiodo de silicio. El haz incidente se modula mecanicamente y la sefial se mide con
un amplificador lock-in, para eliminar contribuciones a la sefial debidas a la radiacion
emitida por elementos calientes en el interior de la camara de crecimiento, tales como
las bocas de las células o el horno que calienta el substrato. También es importante que
la imagen que formamos en el fotodiodo con el teleobjetivo sea exclusivamente de la
zona iluminada de la muestra, para asi mejorar la relacion entre la sefial y el ruido. Esta
configuracion geométrica nos permite seguir la evolucién en tiempo real de la

componente de frecuencia |[K| = 2n/A (sen 64 cos ¢4 — Sen ;) = 7,6 um'l de la densidad
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Figura I1.14: Montaje experimental para medidas de dispersion de luz in situ.

espectral de potencias de la superficie. Por lo tanto, obtenemos informacion acerca del
desarrollo de la rugosidad superficial con sensibilidad maxima en tamafios laterales de
| = 2n/|[K| = 0,83 um. Ademas, es posible rotar la muestra dentro de la camara de
crecimiento, por lo que podemos realizar medidas AzLS que nos ayudan a identificar
los tipos de morfologia desarrollados.

Como ya se ha mencionado anteriormente, las medidas in situ de la evolucion de
la intensidad de luz dispersada en un angulo fijo proporcionan informacion Gtil acerca
del desarrollo de la morfologia siempre que se elija la configuracién adecuada. Asi, si
se quiere detectar la aparicion de morfologias de surcos entrecruzados, de las cuales
sabemos, a partir de las medidas ex situ, que tienen dos componentes unidimensionales
de rugosidad caracteristicas a lo largo de las direcciones (110), es necesario realizar las
medidas con una de estas dos direcciones colocada en el plano de deteccion. Por lo
tanto, antes de comenzar el crecimiento de una muestra en la que queremos estudiar el
desarrollo de este tipo de morfologia, debemos alinear muy cuidadosamente la
direccion [110] (o la [110]) en el plano de deteccién, lo cual no es trivial puesto que
antes del crecimiento la superficie es plana e is6tropa, y apenas dispersa luz, siendo
ademas la poca que dispersa isotropa. Para poder efectuar este alineamiento, nos
ayudamos del patron de difraccion de electrones que produce la reconstruccion
superficial de la muestra.
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Por otro lado, también hay que tener cuidado al interpretar la sefial. Los cambios
de intensidad detectados estdn asociados a la evolucion de rugosidad de un
determinado tamafio, y no se puede extrapolar la informacion a otros tamafios de
rugosidades. Asi, si no detectamos ningln incremento en la intensidad de luz
dispersada, significa que en la superficie de la muestra no se esta desarrollando
rugosidad del tamafio que estamos monitorizando con nuestra configuracion, es decir,
que no esta apareciendo morfologia en la escala de los cientos de nandmetros en
nuestro caso. Sin embargo, esto no excluye que en la superficie de la muestra estén
apareciendo rugosidades con tamafios caracteristicos de decenas de nanémetros que no
podemos detectar con nuestro montaje experimental de dispersion de luz. De hecho, no
hay que olvidar que el tamafio lateral minimo que es posible detectar mediante
dispersién de luz esta fijado por el limite de Rayleigh, es decir, por la mitad de la
longitud de onda. Por lo tanto, si empleamos luz visible no podemos detectar la
aparicion de motivos de tamafio lateral muy pequefio en la superficie de la muestra en
ninguna configuracion geométrica, y si quisiéramos acceder a esas rugosidades
habriamos de emplear luz ultravioleta."” En cualquier caso, para poder detectar la
aparicion de rugosidad de tamafio lateral de unos pocos nandémetros disponemos,
durante el crecimiento por MBE, de otra técnica, la difraccién de electrones de alta
energia en incidencia rasante, 0 RHEED (del inglés “Reflected High Energy Electron
Diffraction’), como se explica en el apartado 11.4.1. Tanto la dispersion de luz laser
como el RHEED proporcionan informacién acerca de la evolucién de la rugosidad
superficial, pero en frecuencias espaciales totalmente diferentes, y por lo tanto en
escalas distintas.

Una alternativa a la dispersién de luz laser polarizada que permite obtener la
evolucidn de una parte de la densidad espectral de potencias de la superficie durante el
crecimiento es la espectroscopia en dispersion de luz.®” En este caso, la muestra se
ilumina con luz blanca en lugar de con un haz monocromaético, y se recoge la
intensidad de luz dispersada en un angulo fijo en funcion de la longitud de onda. De
esta manera, la luz dispersada en cada longitud de onda sondea una frecuencia espacial
distinta, y con un intervalo de longitudes de onda recuperamos una parte de la PSD.
Aunque esta técnica es en principio mas completa que la dispersién de luz laser, su
interpretacién es mucho més compleja. Para poder obtener la PSD de la superficie es
necesario conocer la constante dieléctrica de la superficie y su dependencia con la
temperatura para cada longitud de onda. Ademas, hay que tener especial cuidado con
gue los coeficientes de transmision de las ventanas de la camara no cambien durante el
crecimiento, porque esto impediria el calculo de la PSD.

I1.3. Técnica para medir in situ la evolucion de la tensién: seguimiento
optico de la curvatura del substrato

La técnica que hemos utilizado para medir in situ la evolucion de la tension y los
procesos de relajacion durante la fabricacidn de las heteroestructuras se enmarca dentro
de un conjunto de técnicas basadas en la determinacion de la tension a que estd
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sometido un material a partir de la curvatura que ésta le induce.®™ Con este método se
pueden medir tanto las tensiones generadas durante la deposicion de ldminas delgadas

-y . ’ - -
Opcion A de N\;BE_ .= Substrato en
camar =" ~~orma de palanca
- i

7.
[110]

(0]
[110]

Fotodiodos de
D 2 elementos

Amplificador

Opcién B

Céamara de
video

Divisores
de haz

Laser
He-Ne

Pantalla

Figura I1.15: Dibujo esquematico de los montajes experimentales utilizados para medir in situ la
evolucion de la tension. Con la opcién A se tiene mayor sensibilidad que con la opcién B, aunque
las variaciones totales de curvatura que permite detectar son menores. La opcion B permite realizar
medidas en las que varie la temperatura del substrato, que no son posibles con la opcidn A.
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sobre un substrato como las variaciones en la tension superficial asociadas con cambios
de reconstruccion superficial o con la presencia de adsorbatos en la superficie.®*%! Es
aplicable en todo tipo de materiales, y los primeros en utilizarlo en una heteroestructura
semiconductora fueron Schell-Sorokin y Tromp en 1990, que lo emplearon para
determinar la evolucién de la tensién durante la deposicién de SiGe sobre Si (001).["!
Desde entonces, con este método se han realizado diversos estudios in situ acerca de
las tensiones y los mecanismos de relajacion tanto en SiGe/Si®** como en sistemas
heteroepitaxiales de semiconductores 111-VP*** en Jos que se han analizado
también los cambios en la tension superficial asociados con las diversas
reconstrucciones superficiales presentes en las condiciones de crecimiento
habituales.!2%

Existen diversos procedimientos para medir los cambios en la curvatura de un
substrato con gran sensibilidad, y en casi todos ellos el substrato se sujeta de tal forma
gue se comporta como una palanca con un extremo libre. Uno de los més utilizados
consiste en construir un condensador, de manera que uno de los electrodos de dicho
condensador lo constituya el extremo libre del substrato. Si se produce una variacion
en el radio de curvatura del substrato, el extremo libre se mueve, y cambia la distancia
entre las placas del condensador y por tanto su capacidad.™®® Otro método, muy
sencillo de implementar, se basa en detectar los cambios de curvatura a partir de la
deflexién que producen en un haz laser que incide sobre el substrato.[®”#81%% Este
método Optico posee la ventaja de que puede utilizarse in situ y en tiempo real durante
los procesos de crecimiento y es el que utilizamos en el Instituto de Microelectronica
de Madrid. Es importante recordar que estos procedimientos permiten medir los
cambios en la curvatura del substrato, pero no la curvatura absoluta, de manera que nos
permiten obtener informacion acerca de las variaciones de la tension, pero no de la
tension absoluta a no ser que conozcamos el estado inicial de tensiones de nuestro
sistema material.

La figura 11.15 muestra las dos configuraciones experimentales que hemos
empleado para llevar a cabo las medidas de evolucion de la tension que forman parte
de este trabajo de tesis doctoral. En ambos casos, el substrato se coloca en el interior de
la campana de crecimiento, en la posicion habitual, pero sujeto Gnicamente por un
extremo con un clip de molibdeno, de manera que el otro extremo se puede mover
libremente. El substrato se ilumina con dos haces de luz laser paralelos en incidencia
casi normal, y si cambia su curvatura el extremo libre se mueve de manera que los
haces reflejados se deflectan. Utilizamos dos haces paralelos en lugar de un Gnico haz
incidiendo en el extremo libre del substrato porque de esta manera se eliminan los
ruidos asociados con vibraciones de la muestra, pequefios desplazamientos debidos a
cambios de temperatura, etc. Para medir la deflexion de los haces reflejados nos hemos
servido de dos mecanismos. En la primera opcidn, la opcion A de la figura 11.15, los
haces se interceptan con dos fotodiodos de dos elementos que registran las variaciones
en la posicién de los haces, Ax; y AX,. Estas variaciones se relacionan con los cambios
en la curvatura del substrato mediante una relacién geométrica muy sencilla:
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A(i) _ (M)i | (Ec. 11.21)
R L )

donde A(1/R) es la variacion en el radio de curvatura, L es la distancia entre la muestra
y los fotodiodos, y d; es la distancia entre los puntos en los que los haces inciden en la
muestra. En la segunda alternativa, la opcién B en la figura 11.15, los haces reflejados
se proyectan en una pantalla y la imagen se registra con una camara de video. La
distancia entre los puntos de luz sobre la pantalla, d, se analiza digitalmente, y la
curvatura se obtiene a partir de una relacion geométrica similar a la del caso anterior:

A(%: d-d, |cosa (Ec. 11.22)
R d, ) 2L

y aqui L es la distancia entre la muestra y la pantalla donde se proyectan los haces, o €s
el angulo de incidencia y do es la distancia inicial entre los puntos de luz sobre la
pantalla. ElI primero de los dos montajes tiene mayor sensibilidad para detectar
cambios en la curvatura, y se pueden resolver variaciones de hasta 2x10° m™ en un
intervalo total de 5x102 m™. Con la opcién B aumenta el intervalo de variaciones en el
radio de curvatura que es posible medir, pero a costa de perder resolucidn. Asi, se
pueden llegar a medir variaciones totales en la curvatura de 5x10* m™ con una
resolucion de 1x10° m™, o cambiando el tamafio de la imagen grabada se puede
aumentar el intervalo hasta 1 m™, y la resolucién disminuye a la mitad. Una ventaja
muy importante de la configuracion B de medida es que se puede utilizar para realizar
medidas de evolucidon de la tension con cambios en la temperatura del substrato.
Cuando varia la temperatura, el substrato cambia ligeramente de posicion, y esto hace
que la disposicion A de medida sea impracticable porque los haces reflejados se salen
de los fotodiodos. Sin embargo, en la opcion B se graban los haces proyectados sobre
una pantalla y la zona en torno a ellos, de manera que para realizar este tipo de medidas
s6lo es necesario recoger la imagen de una zona lo suficientemente grande para que no
se salgan los haces.

Los cambios de curvatura que detectamos se deben a las fuerzas ejercidas sobre el
substrato producto bien de la tension a que estd sometida una capa heteroepitaxial con
distinto parametro de red depositada sobre dicho substrato (proporcional a la
deformacién que experimenta la capa en el pardmetro de red), bien de la tension
superficial o bien de ambas. En el esquema de la figura 11.16 se ve la curvatura, de tipo
convexo (R > 0), que produce una capa heteroepitaxial cuyo parametro de red es mayor
que el del substrato, es decir, que esta en compresion. La tension superficial de
compresion también produce curvatura convexa, mientras que una capa heteroepitaxial
tensada o la tension superficial de extensién dan lugar a curvaturas concavas. La
relacion entre la tension en una ldmina delgada depositada sobre un substrato y la
curvatura que produce en éste Gltimo fue calculada por Stoney a principios de siglo
para el caso de tension uniaxial, y es la siguiente:%%!
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Deposicion de una capa

Npitaxial tensada o tension
superficial

A(1LR) =-6A(ty)/ (Mg hy?)
A@/R)=-6AMegh)/ (M, hp2)

Figura I1.16: Curvatura generada en un substrato al depositar una capa heteroepitaxial cuyo
parametro de red es mayor que el del substrato, donde ¢ es la deformacion en el pardmetro de red
que experimenta la capa depositada: € = (as—a.)/a.. En el caso de tensién superficial (t5) de
compresion el substrato se curva de la misma manera (curvatura convexa, R > 0).

(;j=—$ig, (Ec. 11.23)

donde h es el espesor de la pelicula delgada; hs, el del substrato; o, la tensién en la
lamina e Y el modulo de Young del substrato. Esta ecuacion fue reformulada
posteriormente para incluir el caracter biaxial que presenta la tension en las ldminas
delgadas, y la expresion adecuada en ese caso es:®>1%

(1j=_6@—Wﬂ0h (Ec. 11.24)
R A

con vs el mddulo de Poisson del substrato. Estas ecuaciones son validas si se verifican
las siguientes condiciones:!"%%"}

i) los espesores de la lamina y del substrato son uniformes y mucho menores
que las dimensiones laterales (hs, h << a, b en las figuras 11.15 y 11.16);

ii) el espesor de la ldmina depositada es mucho menor que el espesor del
substrato (h << hy);

iii) la tension en la pelicula delgada no tiene componentes en la direccion
perpendicular al plano de la intercara entre la lamina y el substrato;

iv) el material del substrato es homogeéneo, isétropo y linealmente elastico, y el
de la pelicula delgada es is6tropo;

v) los efectos de borde son despreciables y todas las propiedades fisicas son
homogéneas en el plano paralelo a la intercara;

vi) las deformaciones y rotaciones son infinitesimalmente pequefias, de manera
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gue nos encontramos en el régimen elastico tanto para la pelicula delgada
como para el substrato;

vii)el substrato no estd constrefiido para curvarse en ninguna de las dos
direcciones.

Todas estas condiciones se cumplen, o podemos hacer que se cumplan, durante el
crecimiento de capas heteroepitaxiales de semiconductores IllI-V por MBE. Los
espesores de los substratos que se utilizan estan generalmente entre 100 y 500 um, y
sus dimensiones laterales entre uno o varios centimetros, por lo que la primera
condicién se satisface en general. En cuanto a la segunda condicion, Freund y
colaboradores generalizaron la ecuacion 11.24 para una relacion arbitraria entre los
espesores y las constantes elasticas de la pelicula depositada y el substrato™" y, de
acuerdo con esa expresion, el error cometido si se aplica la ecuacion 11.24 es inferior al
3 % cuando el espesor de la capa depositada llega a ser un 1 % el del substrato (3,5 um
en las 350 um de espesor que tienen los substratos de GaAs que hemos utilizado en las
medidas que se presentan en el capitulo I1l, 0 1 um en las 100 um de los de InP
empleados en las medidas que se incluyen en el capitulo IV)." La tercera condicién se
verifica y, efectivamente, la tension en las capas heteroepitaxiales depositadas no tiene
componentes en la direccion perpendicular al plano de la intercara. EI material del
substrato es homogéneo, como exige la cuarta condicién, pero ni la pelicula depositada
ni el substrato son is6tropos puesto que se trata de monocristales, y poseen por tanto
anisotropia cristalina. En este caso, es necesario volver a calcular las expresiones 11.23
y 11.24 teniendo en cuenta la orientacion cristalografica de la intercara y las constantes
elasticas del cristal en la direccién en la que se mide la curvatura.®®! para las
estructuras heteroepitaxiales estudiadas en los capitulos 11l y 1V, que poseen simetria
clbica y cuya intercara estd orientada en la direccién (001), la constante eléstica
adecuada cuando la lamina est4 sometida a una tension biaxial is6tropa en el plano de
la intercara es el médulo biaxial:!%!

Y
1_\5/ =M, =,y +C, —2¢,f /cy (Ec. 11.25)
S

donde cj son las constantes elésticas del substrato correspondiente. En el caso de
tension uniaxial, la ecuacion 11.23 s6lo es valida en estos sistemas cristalinos cuando la
tensién esta dirigida a lo largo de los ejes [100] 6 [010]. Para tensiones uniaxiales a lo
largo de las direcciones [110] 6 [110], que son las direcciones mas relevantes en el
caso de semiconductores I11-V, la expresion adecuada es:

[1j=—6"h'\/'5+2°44. (Ec. 11.26)

R h? 4Mc,,

* . ’. .z .

En todas las medidas que aparecen en los capitulos I11'y IV, la relacidn entre los espesores de la capa depositada y del
substrato es inferior al 2 %o y, por lo tanto, los errores al aplicar la ecuacién 11.24 en lugar de la desarrollada por Freund
son inferiores al 6 %o.
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Sin embargo, en estos materiales ¢4, es aproximadamente la mitad de M, de manera
gue podemos utilizar la expresion 11.24 para el caso de tensiones uniaxiales a lo largo
de las direcciones [110] 6 [110] con un error inferior al 2 %. Por otro lado, Roll
obtuvo las expresiones si la tension biaxial deja de ser is6tropa,**? por ejemplo porque
la relajacion es mayor en una direccién que en otra, aunque si estamos midiendo la
curvatura en direcciones (110) también podemos utilizar la expresion 11.24 puesto que,
si la diferencia entre las tensiones a lo largo de las dos direcciones (110) llega incluso
al 30 %, el error que se comete al utilizar esa ecuacion en lugar de la expresion correcta
es menor que el 2 %. La quinta condicion también se cumple, y en cuanto a la sexta,
Freund y colaboradores calcularon, en funcion de la relacion que mantienen entre si el
tamafio lateral del substrato, su espesor y el espesor de la capa, la tensién maxima a la
gue puede estar sometida la capa depositada para evitar efectos elasticos no lineales. A
partir de estos célculos, se obtiene que, utilizando substratos cuya dimension lateral, b,
es 2,5 cm, podemos depositar hasta 0,5 um de espesor de una capa con una diferencia
de pardmetro de red con el substrato del |3| % si el espesor del substrato es de 350 um,
0 hasta 12 nm si es de 100 um, dentro del régimen lineal de deformaciones. Por Gltimo,
segun la séptima condicion, el substrato ha de poder curvarse libremente en las dos
direcciones. Para realizar las medidas de evolucion de la tension cortamos los
substratos en forma de viga o palanca (ver figura 11.15), y los sujetamos sélo por un
extremo de manera que el otro extremo se puede mover sin constricciones. De esta
manera, el substrato se puede curvar libremente a lo largo de su eje largo. En cuanto a
la direccién perpendicular, si la relacion entre el eje largo de la palanca, b, y su eje
corto, a, es superior a 3, b > 3a, la deformacion transversal no influye en la curvatura a
lo largo del eje largo y la ecuacion 11.24 es valida aunque el movimiento en la
direccién del eje corto esté ligeramente restringido por el clip de sujecion.®>%! Sj el
movimiento del substrato estd completamente limitado en una direccion, la relacion
entre la curvatura en la direccion perpendicular y la tensién que la produce es:!#*1%4

(lj __8l-v})on (Ec. 11.27)

R/ Yh? '

para un sistema isétropo o para sistemas cristalinos con simetria clbica en la
orientacién (001), siempre y cuando la curvatura se mida a lo largo de una de las
direcciones (100). Para curvaturas a lo largo de las direcciones (110) en estos ultimos
sistemas, hay que sustituir Yg/(1-vs?) por (My/2 + Cys).

La relacion entre la tension superficial, 15, y la curvatura que produce en el
substrato es analoga a la ecuacion 11.24:

1) 6(-vy)r,
(R)_ T (Ec. 11.28)

Aqui también hay que tener en cuenta las mismas consideraciones que para el caso de
la tensidn en una lamina delgada, y son validas las mismas correcciones para los casos
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de sistemas cristalinos y curvatura limitada en una direccion. La tension superficial
tiene dimensiones de fuerza por unidad de longitud (N/m).

Todas las expresiones anteriores nos indican como se relacionan la curvatura y la
tensién en una situacion estatica. Durante el crecimiento, las variaciones que
experimenta la curvatura del substrato pueden deberse tanto a incrementos en el
espesor de la capa depositada como a variaciones en la tension de dicha capa y a
cambios en la tension superficial. Para analizar las medidas dindmicas de evolucién de
la cur[\égtura durante el crecimiento podemos utilizar la forma diferencial de la ecuacion
11.24:

_MhZ dWR)

P =o(z=ht)~+[ —~dz+[At], (Ec. 11.29)

dt 7o dt

dh J~h do

donde el primer término de la parte derecha de la ecuacion representa la contribucién al
cambio de curvatura asociada con un incremento dh en el espesor de la capa
depositada, que se incorpora en el instante t + dt con una tension o; el segundo término
introduce la contribucién relacionada con procesos de relajacién en la capa ya
depositada en el instante t y el tercer término incorpora la contribucién de las
variaciones en la tension superficial. Los términos primero y segundo de la parte
derecha de la expresion 11.29 se pueden englobar en uno solo mediante la definicion de

una nueva magnitud, la tensién acumulada, o:*%

zofn(t)]= " o(z2)dz, (Ec. 11.30)

y utilizando esta nueva cantidad podemos escribir la forma integral de la ecuacién
11.29:

(Rl(t)}zc(hp[ms]. (Ec. 131)

_M,h¢
6

En la tension acumulada, que es lo que realmente obtenemos al medir la evolucion de
la curvatura, se incluyen tanto los incrementos de espesor de la capa depositada como
los procesos de relajacion. Si consideramos que la distribucion de tensiones es
uniforme a lo largo de toda la capa depositada, se puede definir una deformacion
efectiva de la capa, &, de la siguiente manera:1**”

2o(h)= [[odz = [ Me, dz=Me,h, (Ec. 11.32)

donde M es el médulo biaxial de la capa.

Los cambios en la tension superficial asociados con cambios de reconstruccion en
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los semiconductores estudiados durante el desarrollo de este trabajo de tesis doctoral
pueden llegar a ser del orden de 0,5 N/m, y si involucran diferentes materiales pueden
alcanzar valores de 1 N/m. Las tensiones acumuladas durante el crecimiento de capas
heteroepitaxiales con parametro de red diferente al del substrato pueden variar entre
unos pocos N/m para la deposicion de dos o tres monocapas hasta cientos de N/m
cuando el espesor de la capa es de varias centenas de nandmetros. Para capas lo
suficientemente gruesas, la contribucion en la ecuacion 11.31 de las variaciones en la
tensién superficial es despreciable. En cuanto a las posibles contribuciones de la cara
posterior del substrato a las variaciones de curvatura, son despreciables puesto que a
esta cara no le llegan los flujos de los materiales que se depositan y permanece estatica
durante el crecimiento.!%

Como se observa en las ecuaciones, la curvatura es inversamente proporcional al
espesor del substrato al cuadrado, asi que para aumentar la resolucion tanto en las
medidas de variaciones en la tensién superficial como en las de evolucion de la tension
durante el crecimiento de capas heteroepitaxiales se emplean substratos muy delgados,
de 75 6 100 um, aunque siempre hay que respetar las restricciones impuestas por las
condiciones de validez de la ecuacion 11.24.

Teniendo en cuenta todas las consideraciones anteriores, vemos que ésta es una
técnica muy Util para realizar medidas in situ de evolucion de la tension durante el
crecimiento de heteroestructuras de semiconductores I11-V. Los errores en la
determinacién de la curvatura estan en torno al 6 % con los dos métodos empleados, y
el error total en la determinacion de la tension es de un 10 % aproximadamente. Si
utilizamos una técnica adicional, por ejemplo la difraccion de rayos X, para corroborar
la composicion de la capa heteroepitaxial crecida, o el estado final de tensiones del
sistema, los errores se reducen a valores en torno al 4 %.

I1.4. Otras técnicas experimentales

En este Gltimo apartado del capitulo se describen, de modo sucinto, todas las técnicas
experimentales que se han utilizado para la realizacion de este trabajo de tesis doctoral,
con excepcion de las de caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de
relajacion, a las que he dedicado los apartados anteriores.

Las muestras han sido fabricadas mediante epitaxia por haces moleculares (que
abreviaré con MBE, del inglés “Molecular Beam Epitaxy”). Esta es una técnica ya
muy asentada y conocida para la deposicién de laminas delgadas de diversos tipos de
materiales, y se hace una breve descripcion de la misma aplicada al crecimiento de
semiconductores compuestos 1l1-V en la que se detallan aquellos aspectos del
crecimiento que estan directamente relacionados con la evolucién de la morfologia y
los procesos de relajacion. Ademas, he incluido la explicacion de una variante de la
técnica, la epitaxia por haces moleculares capa atdmica a capa atomica (ALMBE de
aqui en adelante, del inglés “Atomic Layer Molecular Beam Epitaxy”), que permite
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emplear temperaturas de deposicion mucho mas bajas que las habituales durante el
crecimiento por MBE. Utilizando estas dos técnicas de crecimiento, hemos podido
estudiar como influye la temperatura de fabricacién de las heteroestructuras en la
evolucién de la morfologia y en los procesos de relajacion. La técnica ALMBE
requiere un gran control de la estequiometria superficial durante el crecimiento, y para
ello se utiliza otra técnica in situ conocida como reflectancia diferencial, que se recoge
en el siguiente subapartado. Para completar en unos casos o corroborar en otros la
caracterizacion in situ de la relajacién y la morfologia de las heteroestructuras, hemos
analizado dichos aspectos con otras dos técnicas ex situ, difraccion de rayos X y
microscopia de fuerzas, también resefiadas aqui.

I1.4.1. Epitaxia por haces moleculares

La epitaxia por haces moleculares, o abreviadamente MBE (acronimo del inglés
“Molecular Beam Epitaxy’’) es una técnica de evaporacion desarrollada en un entorno
de ultra alto vacio que permite obtener ldminas epitaxiales (es decir, que reproducen la
estructura cristalina del substrato) de un material a partir de la reaccion entre los flujos
de sus componentes (haces moleculares) sobre la superficie de un substrato que por lo
general se encuentra a temperatura elevada.™®™ Con ella se pueden obtener
materiales de alta pureza, y ademas ofrece la posibilidad de fabricar estructuras con
diferentes materiales (heteroepitaxia) y con niveles modulados de dopado o
impurificacion. La técnica MBE fue propuesta por Alfred Y. Cho a principios de los
afios *70,? aunque las ideas fundamentales en las que se basa parten del “método de
las tres temperaturas” desarrollado por Giinther en 1958 y de los trabajos de Arthur
sobre la cinética y estructura de la superficie de GaAs cuando interaccionan con ésta
haces moleculares de Ga y As,.'1 En sus comienzos, con esta técnica se obtuvieron
estructuras basadas en GaAs y AlGaAs principalmente, pero actualmente se ha
convertido en una técnica muy versatil y apta tanto para el crecimiento epitaxial de
estructuras semiconductoras como de metales, superconductores o aislantes.**”

En la figura 11.17 se muestra esquematicamente el crecimiento por MBE de un
compuesto sobre un substrato monocristalino.!™®! El proceso tiene lugar en una
campana de ultra alto vacio recubierta interiormente por criopaneles por los que circula
nitrégeno liquido; de esta manera se mantiene la presion residual muy baja en la zona
de crecimiento y se evita la incorporacion de impurezas no deseadas. Los haces
moleculares se obtienen a partir de la evaporacion de los elementos correspondientes,
gue se encuentran en forma solida en las células de efusion (que son
convencionalmente de tipo Knudsen). Los flujos procedentes de cada célula, que
determinan la velocidad de crecimiento y la composicion del material, se controlan con
la temperatura a la que se haya sometido el material en las mismas. Para ello, se mide
la temperatura con un termopar ajustado a la base del crisol (donde se encuentra el
material), y la informacion se envia a un ordenador que regula la potencia de
calentamiento de la resistencia para mantener estable dicha temperatura, o cambiarla si
gueremos modificar el flujo. Asimismo, las células van provistas de pantallas que
permiten cortar el flujo de cada material en el momento deseado. La temperatura del
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Figura I1.17: Esquema basico del proceso MBE para el crecimiento de semiconductores I11-V.
(Tomado de [115])

substrato, que se calienta mediante un filamento colocado en su parte posterior,
también se determina con un termopar y se controla por ordenador. Generalmente los
substratos pueden rotar durante el crecimiento para conseguir una mayor uniformidad
en las capas depositadas. Ademas, los sistemas MBE disponen de precamaras que
permiten la introduccion y extraccién de los substratos sin romper el vacio de la
camara de crecimiento.™ |a figura 11.18 muestra un dibujo esquemético del doble
sistema MBE del Instituto de Microelectronica de Madrid,"****®! donde se han
realizado todos los estudios in situ que componen este trabajo de tesis doctoral.

Las principales ventajas que ofrece la técnica MBE frente a otras técnicas de
crecimiento epitaxial son la posibilidad de interrumpir el flujo de cualquiera de los
componentes o de los dopantes de forma rapida y en el momento deseado, mediante las
valvulas o pantallas de las células, de manera que se pueden obtener intercaras abruptas
entre diferentes materiales epitaxiados, y un control muy preciso de la velocidad de
crecimiento, y por tanto del espesor depositado, con lo que es posible cambiar la
composicion y el dopado en la direccién de crecimiento con resolucion atémica y de
forma reproducible. Ademas, la temperatura del substrato durante el crecimiento no es
excesivamente alta (450 °C- 600 °C en MBE convencional) por lo que se reducen los
problemas de interdifusion de elementos y dopantes en las intercaras, y las superficies
gue se obtienen en homoepitaxia, en condiciones Optimas de crecimiento, son muy
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Figura IL.18: Dibujo esquematico del sistema de epitaxia por haces moleculares (MBE) con dos
campanas de crecimiento del Instituto de Microelectrénica de Madrid. (Tomado de [116]).

planas.™ Por otro lado, una ventaja con la que ha contado la técnica MBE desde sus
comienzos ha sido la posibilidad, ofrecida por el entorno de ultra alto vacio, de realizar
analisis in situ de los procesos de crecimiento mediante difraccion de electrones de alta
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energia en incidencia rasante, 0 RHEED (que proviene del inglés “Reflected High
Energy Electron Diffraction™). En la actualidad, y con el desarrollo de técnicas opticas
tales como las utilizadas en este trabajo (dispersion de luz, seguimiento de la curvatura
del substrato, espectroscopia de reflectancia diferencial), la posibilidad de realizar
estudios in situ se ha extendido a otros métodos de crecimiento epitaxial que se
desarrollan en condiciones de altas presiones, tales como las epitaxias en fase vapor a
partir de compuestos metalorganicos.

La principal condicion termodinamica en la que se basa la epitaxia por haces
moleculares, la misma que en la que se basa el “método de las tres temperaturas”,
consiste basicamente en el requerimiento de un valor para la energia libre de
evaporacion del compuesto que se desea epitaxiar mayor que el de la energia libre de
evaporacion del elemento méas volatil (el elemento del grupo V en el caso de los
semiconductores 111-V).*"*81 A partir de esta condicién se extraen dos ideas
fundamentales que guian el crecimiento por MBE de semiconductores Il1I-V. La
primera es que el flujo atomico del elemento del grupo Ill, o cation, es el que
determina la velocidad de crecimiento ya que, a las temperaturas a las que se calienta el
substrato durante el crecimiento, todos los atomos del elemento del grupo Il que
Ilegan a su superficie se condensan en ella, es decir, el elemento del grupo Il tiene un
“coeficiente de adhesion” de valor la unidad. La segunda es que el elemento del grupo
V, 0 anidn, ha de suministrarse en exceso para garantizar que todos los atomos del
elemento del grupo Il que se condensan en la superficie reaccionen con atomos del
elemento del grupo V y se incorporen al cristal integrando el compuesto y no formando
pequefias gotas metalicas. Por lo tanto, la composicion de aleaciones Il1-111-V se puede
ajustar con mucha precisién regulando los flujos relativos de los elementos del grupo
I1l. Las aleaciones IlI-V-V no resultan tan faciles de controlar, puesto que la
incorporacion relativa de los elementos del grupo V no es simplemente proporcional a
la relacion entre sus flujos, aunque se puede conseguir con ayuda de técnicas
adicionales como la reflectancia diferencial !

Las etapas mas importantes que componen el proceso de crecimiento por MBE
son:™M% (1) adsorcién de los &tomos o moléculas de los elementos constituyentes en la
superficie del substrato; (2) difusién superficial y disociacién de las moléculas
adsorbidas; (3) reaccion entre los constituyentes e incorporacion en la red cristalina del
substrato o de la capa ya crecida; (4) desorcion térmica de las especies no incorporadas
en la red. De todos estos procesos, la difusion del cation sobre la superficie del
semiconductor hasta que alcanza un centro de incorporacion donde tiene lugar la
reaccion con el anién es el proceso mas lento y del que fundamentalmente depende la
velocidad y calidad del proceso en su conjunto.*?**?1 | os centros de incorporacion
principales son islas bidimensionales que se forman en las terrazas o los escalones de
las terrazas. Dependiendo de la longitud de difusion del cation y del tamafio de las
terrazas en el substrato, predominara su incorporacion en las islas bidimensionales o en
los escalones, dando lugar a dos modos distintos de crecimiento: el crecimiento
bidimensional o “capa a capa” y el crecimiento por propagacién de escalones,
respectivamente.”! Cuando la movilidad del catién no es suficiente, se produce un
crecimiento tridimensional a partir de los nucleos formados inicialmente y la rugosidad

62



Técnicas experimentales

de la superficie aumenta muy rapidamente. La longitud de difusion del catién aumenta
con la temperatura del substrato y con la disminucion de flujo del elemento del grupo
V. Por otro lado, la difusion del cation sobre la superficie (100) de GaAs en
condiciones habituales de crecimiento, es decir, en la reconstruccion (2x4), es
anisotropa. La longitud de difusion es mayor en la direccion [110] de la superficie que
en la [110].%*%! Al mismo tiempo, la reactividad de los escalones en esta superficie
también es anisotropa, siendo mas reactivos los escalones paralelos a la direccion
[110].%%%% por ello, las islas que se forman en las terrazas durante el crecimiento son
alargadas a lo largo de la direccion [110] y se favorece el desarrollo de morfologias a
lo largo de esa direccion.

Como ya se ha mencionado anteriormente, la técnica RHEED se ha empleado
para realizar caracterizacion in situ del proceso de crecimiento por MBE desde sus
inicios, y se sigue utilizando como una herramienta basica para determinar el modo de
crecimiento, las condiciones Optimas y la velocidad. La figura 11.19-(a) muestra un
esquema de la configuracion habitual en difraccion de particulas a bajo angulo sobre
una superficie de periodicidad bidimensional. Las particulas difractadas son electrones
con energias en torno a los 10 KeV y el patron de difraccion puede visualizarse sobre
una pantalla fosforescente. En el Instituto de Microelectronica de Madrid, registramos
este patrébn con una cadmara de video y transmitimos la imagen a un monitor de
television (ver figura 11.19-(b)). Este patron contiene informacion relacionada con la
topografia y la estructura durante el crecimiento de las capas del material depositado
cercanas a la superficie.**¥ El diagrama de difraccion RHEED de una superficie
perfecta y plana seria una distribucion de puntos de difraccion bien definidos
dispuestos en arcos concéntricos, pero en el diagrama real se observan barras de
difraccion perpendiculares al borde de sombra debido al ensanchamiento experimental
de la energia de los electrones incidentes, y a la existencia de efectos térmicos que
engrosan las lineas ideales que caracterizan la red reciproca de una superficie
bidimensional.

La distribucion de las barras del diagrama RHEED en funcion de la orientacion de
la superficie respecto al haz de electrones incidente nos permite identificar las distintas
reconstrucciones superficiales (o reordenamiento de los &tomos de la superficie y de la
region contigua para minimizar su energia) que presentan las superficies de los
semiconductores 111-V durante el crecimiento.” La reconstruccion que presenta la
superficie depende de la estequiometria superficial (es decir, de la relacién de
elementos del grupo 111y del grupo V) y determina los mecanismos de crecimiento.
Asi, para generar unas buenas condiciones de crecimiento es necesario controlar,
mediante la temperatura y la relacion de flujos de elementos del grupo Il y V, la
reconstruccion superficial de nuestro substrato. En general, esta establecido que las
epitaxias crecidas sobre GaAs en la reconstruccion (2x4) poseen buenas
propiedades.*'™ Ahora bien, si la superficie es muy rugosa o presenta nlcleos
tridimensionales, el diagrama de difraccién ya no presenta las barras correspondientes

* < - - - PP - -
En el apéndice A he introducido una breve descripcion de las reconstrucciones superficiales que aparecen
habitualmente durante el crecimiento de semiconductores I11-V mediante epitaxia por haces moleculares.
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a una superficie sino que se obtiene por transmisién a través de dichos nicleos y, por
tanto, aparecen puntos bien localizados correspondientes a la red reciproca del
volumen. Ademas, si estos nucleos tridimensionales poseen facetas bien definidas, en
el diagrama de difraccién se generan barras no perpendiculares al borde de sombra que
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Figura I1.19: (a) Dibujo esquematico de la geometria usual en experimentos de difraccion de
electrones de alta energia en incidencia rasante, 0 RHEED. (b) Esquema del montaje experimental
utilizado en el Instituto de Microelectronica de Madrid y del modelo propuesto [132] para explicar
las oscilaciones RHEED.

64



Técnicas experimentales

nos permiten identificarlas.®" Por lo tanto, mediante el diagrama RHEED se puede
obtener informacion acerca de la calidad de la superficie durante el crecimiento, pero
siempre para tamarios del orden de la longitud de coherencia de los electrones, es decir,
de hasta varias decenas de nanémetros.

Otra caracteristica notable del RHEED es que, cada vez que se reinicia el
crecimiento, las intensidades de los haces difractados y del haz especular oscilan, y el
periodo de oscilacién corresponde al tiempo necesario para que se deposite una
monocapa (0,283 nm en GaAs) de material.*? Esta propiedad permite emplear el
RHEED para calibrar, de manera muy precisa, la velocidad de crecimiento de las capas
epitaxiales y, puesto que ésta esta controlada por el flujo del elemento del grupo il la
cantidad de 4tomos de este elemento que se incorporan a la superficie por unidad de
tiempo. De esta manera, determinando a través de las oscilaciones RHEED este flujo
atébmico para diversos elementos del grupo Ill se puede ajustar con gran precision la
composicion de las aleaciones Il1-111-V. EI comportamiento oscilatorio del RHEED se
explica segun el modelo de crecimiento que se ilustra en la figura 11.19-(b). La maxima
intensidad del haz especular corresponde a una capa completa y plana, y cuando
comienza el crecimiento de la siguiente monocapa se forman islas bidimensionales de
una monocapa de altura distribuidas aleatoriamente por la superficie que hacen que
disminuya la intensidad del haz reflejado debido a la interferencia destructiva entre los
electrones difractados por atomos situados en planos diferentes. EI minimo de
intensidad se produce cuando se ha depositado media monocapa, y cuando se completa
la siguiente monocapa se recupera de nuevo el maximo de intensidad. No obstante,
generalmente antes de que se termine una capa ya comienza a formarse la siguiente, de
manera que aparece mas de un plano en la superficie y la intensidad del haz se va
amortiguando. Cuando el crecimiento se produce mediante propagacion de escalones,
la densidad de escalones en la superficie no varia y no se producen oscilaciones en el
RHEED.

I1.4.1.a. Epitaxia por haces moleculares capa atomica a capa atomica

Las técnicas de crecimiento mediante haces pulsados constituyen una modificacion
sobre la técnica MBE basica. Existen diversas modalidades, como la denominada MEE
(del inglés “Migration Enhanced Epitaxy”’)® o la epitaxia por haces moleculares
capa atdbmica a capa atomica (ALMBE, que proviene del inglés ““Atomic Layer
Molecular Beam Epitaxy”),**¥l que es la que se ha utilizado para fabricar
heteroestructuras a baja temperatura en el transcurso de este trabajo de tesis doctoral.

En el crecimiento por ALMBE, el suministro de &tomos de los distintos elementos
a la superficie no tiene lugar de manera continua: el haz molecular del elemento (o
elementos) del grupo 11l permanece continuamente abierto, mientras que el del grupo
V se pulsa con una frecuencia sincronizada con la velocidad de crecimiento. Esta
interrupcidn en el flujo del elemento del grupo V crea un enriquecimiento temporal de
elemento del grupo 111 en cada ciclo, que favorece la difusidn superficial del cation y
provoca una situacion de alta reactividad con el elemento del grupo V cuando se
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reanuda su aporte, potenciando el crecimiento bidimensional. Ademas, en cada ciclo se
ha de suministrar la cantidad de elemento del grupo Il necesaria para depositar una
monocapa de material y la cantidad adecuada de elemento del grupo V para que se
consuman todos los atomos de elemento del grupo 111 que tenemos en la superficie. De
esta manera, se obliga a que el crecimiento se produzca monocapa a monocapa y se
obtienen morfologias muy planas en la superficie y en las intercaras. La utilizacion de
técnicas de caracterizacion in situ tales como el RHEED vy la reflectancia diferencial
son imprescindibles para conseguir este control tan preciso de la estequiometria
superficial necesario en cada ciclo. Para que realmente aumente la difusién superficial
del catidn se requiere una ausencia transitoria de moléculas del elemento del grupo V
en la superficie del substrato, lo cual obliga a una reduccién significativa en la presion
parcial de dicho elemento durante el cierre de la célula de efusion correspondiente.
Para conseguir esto, las células de efusion de los elementos del grupo V incorporan
valvulas en lugar de pantallas para interrumpir el flujo. Puesto que la difusion
superficial de los &tomos del cation aumenta de forma considerable al interrumpir el
flujo del elemento V, esta técnica de crecimiento permite la deposicién de capas
epitaxiales de alta calidad manteniendo el substrato a temperaturas muy por debajo de
las habituales en la técnica MBE. Esta propiedad hace del ALMBE una técnica muy
atil para la integracion monolitica, ya que para el recrecimiento de dispositivos ya
fabricados no se pueden superar los 400 ¢ 450 °C.

11.4.2. Reflectancia diferencial

La espectroscopia de reflectancia diferencial, o RDS (del inglés “‘Reflectance
Difference Spectroscopy’), es una técnica Optica que nos proporciona informacién
acerca de la estequiometria superficial. Esta técnica fue ampliamente utilizada por
Aspnes para caracterizar ex situ superficies semiconductoras,™**! pero cobré mayor
auge a partir de su aplicacién a la caracterizacion in situ durante el crecimiento
epitaxial por MBE.®®! La técnica se basa en la medida de la anisotropia en la
reflectancia Optica de una superficie a lo largo de dos ejes cristalograficos ortogonales,
habitualmente las dos direcciones (110) en superficies (001) de semiconductores I11-V.
En materiales cuyo comportamiento de volumen es isétropo, como es el caso de los
semiconductores, esta anisotropia Optica procede de la superficie, y en concreto de la
reconstruccion superficial. El espectro de reflectancia diferencial de una superficie nos
permite identificar las distintas reconstrucciones superficiales que aparecen durante el
crecimiento, tanto en el entorno de ultra alto vacio de la cdmara de MBE!™** como en
las condiciones de altas presiones que se dan en las epitaxias en fase vapor a partir de
compuestos metalorganicos.*"!

De acuerdo con los estudios de Aspnes,*® la anisotropia 6ptica observada en la
sefial de reflectancia diferencial, o sefial RD (Rpio; — Rp110)), del GaAs (001) esta
asociada con diferentes absorciones dependiendo de la regidn espectral. En concreto, la
zona centrada en 1,8 eV esté relacionada con la absorcién de luz por los dimeros de Ga
de la superficie y, si consideramos la superficie (001) de otros semiconductores, con la
absorcién por los dimeros del elemento del grupo Il correspondiente.’*® Asi, si
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iluminamos la superficie con un haz cuya longitud de onda esté préxima a este valor,
por ejemplo con un laser de He-Ne (A = 1,96 eV), las variaciones en la sefial RD
corresponden a variaciones en la poblacion de los dimeros del elemento del grupo IlI.
En determinadas condiciones, la sefial RD es proporcional a la poblacion de estos
dimeros,™¥ aunque en general la relacién entre ambas es méas compleja.

La caracterizacion RD es una herramienta muy til para controlar la
estequiometria superficial durante el crecimiento por ALMBE."™ Como ya se ha
mencionado anteriormente, para favorecer la difusion superficial del cation es
necesario que se produzca un enriquecimiento temporal de la superficie en elemento
del grupo Ill, pero al mismo tiempo, y esto es mas critico cuanto menor es la
temperatura de deposicién, un exceso de elemento del grupo Il produce gotas
metalicas en la superficie y un aumento muy rapido en la rugosidad. Ademas, en cada
ciclo se tiene que aportar una cantidad de elemento del grupo V suficiente para
consumir todos los atomos del elemento del grupo 111 presentes en la superficie. En un
ciclo de crecimiento por ALMBE, se pueden observar oscilaciones en la sefial RD
relacionadas con la transicion entre una superficie saturada en elemento del grupo IlI
cuando se interrumpe el flujo del elemento del grupo V hasta una superficie
enriquecida en el elemento del grupo V cuando se reanuda este flujo, y la amplitud de
estas oscilaciones se relaciona con los niveles de saturacion en cada uno de los
elementos. Por lo tanto, mediante el control de la amplitud de las oscilaciones RD se
pueden comprobar y modificar a voluntad las condiciones para el crecimiento por
ALMBE.

La figura 11.20 muestra el montaje experimental empleado para la realizacion de
las medidas RD. La superficie de la muestra se ilumina con un laser de He-Ne
linealmente polarizado en incidencia casi normal, con el plano de polarizacion del haz
colocado a 45° de las direcciones (110) de la superficie. La luz reflejada, después de
atravesar la ventana de la camara de MBE, llega a un prisma de Wollaston que separa
el haz en las dos componentes cuyos planos de polarizacion son paralelos a las

direcciones [110] y [110] respectivamente. Cada una de estas componentes es
recogida por un fotodiodo de area grande y la diferencia en la intensidad de estos dos
haces, que constituye la sefial RD, se obtiene mediante un amplificador diferencial. Los
valores de la sefial RD de superficies de semiconductores I11-V son inferiores al 1 % de
la reflectancia total de la superficie, pero este montaje proporciona una relacién entre la
sefial y el ruido excelente y no es necesario modular el haz incidente.

11.4.3. Difraccion de rayos X

La técnica de difraccion de rayos X es la técnica por excelencia para estudiar la
configuracion cristalina de los materiales. En el caso de las capas heteroepitaxiales, la
difraccion de rayos X de alta resolucién permite obtener tanto la composicion de las
capas como su estado de relajacion."®®**" Para ello, es necesario determinar el
parametro de red de la capa en el plano de la intercara y en la direccién perpendicular,
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[110]
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Fotodiodos
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campana de MBE

Laser He-Ne Amplificador

Figura I1.20: Esquema del montaje experimental para la realizacion de las medidas de reflectancia
diferencial.

y de las relaciones entre ellos (que veremos en el capitulo I11) se extraen los valores
mencionados. El pardmetro de red de la capa en el plano de la intercara se puede
calcular a partir de barridos ®»-26 en una reflexion simétrica, como la (004), pero para
obtener el parametro de red en la direccidon perpendicular es necesario utilizar una
reflexion asimétrica, y nosotros empleamos la (115). Es posible que la epicapa esté
inclinada con respecto al substrato, y para poder eliminar la contribucion angular de
esta inclinacién a la distancia angular entre los picos de difraccién de la capa y el
substrato es preciso medir cada reflexion en una direccién y a 180° de la misma. Por
otro lado, las medidas se llevan a cabo para las dos direcciones (110) de la intercara
con el fin de detectar anisotropias en la relajacion de las heteroestructuras.

La caracterizacion mediante difraccion de rayos X de las capas de
Iny,GaggAs/GaAs (001) analizadas en este trabajo se ha realizado en un difractometro
de alta resolucién (Philips Xpert MRD) de cuatro circulos con anodo de Cu. Como
Optica primaria se ha utilizado un monocromador de cuatro cristales de Ge (220) que
produce una divergencia angular del haz incidente de 15”, y en el detector no se ha
colocado ninguna rendija, de modo que su apertura angular es de 3,5°. El analisis de los
picos de difraccion se ha realizado mediante un programa de simulacion dindmica, y
con este sistema podemos determinar la composicién de las capas con una precision de
10,5 %. En cuanto a la densidad minima de dislocaciones que hemos sido capaces de
detectar, esta en torno a 1 um'l, lo cual corresponde a una relajacion minima del 1,5 %.
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11.4.4. Microscopia de fuerzas

La microscopia de fuerzas (o también AFM, acronimo del inglés “Atomic Force
Microscopy”’, como ya se ha mencionado antes) es una técnica que permite, entre otras
aplicaciones, la obtencion de imagenes topograficas de materiales muy diversos
(metales, aislantes, semiconductores, materiales rigidos, blandos, bioldgicos, ...) con un
gran poder de resolucién. Todas las imagenes de microscopia de fuerzas que aparecen
en esta memoria de tesis doctoral han sido tomadas en el laboratorio de Fuerzas y
Tanel del Instituto de Microelectronica de Madrid por Ricardo Garcia, Alvaro San
Paulo, Marta Tello y, principalmente, Montserrat Calleja. Para ello han utilizado un
microscopio comercial (Nanoscope 111 Multimode de Digital Instruments) en el modo
de contacto.

La microscopia de fuerzas utiliza las fuerzas de interaccion entre una punta muy
afilada (con un radio de curvatura de unos pocos nandmetros) y la muestra para
determinar la topografia superficial de dicha muestra, ya que estas fuerzas de
interaccion dependen de la distancia entre la punta y la muestra.**?**¥ La punta del
microscopio va unida a una micropalanca flexible (“‘cantilever” en inglés) que se
deflecta proporcionalmente a la fuerza de interaccion entre la punta y la muestra, y la
deflexion de esta micropalanca se detecta mediante un haz laser que se hace incidir
sobre su extremo. Para obtener una imagen se establece un valor determinado de fuerza
de interaccion, o de deflexién, como valor de trabajo, lo que corresponde a una
distancia dada entre la punta y la muestra. A continuacion, se desplaza la punta del
microscopio sobre la superficie de la muestra mediante un sistema piezoeléctrico, de

Laser Fotodetector
(a)

'

Electrénica
de
deteccion

Micropalanca

Muestra

Piezo X,Y

Sistema de
realimentacion

deflexion
constante

Electrénica de
control

OncCL-P 28.8kVv %188k '2!s4@im

Figura IL1.21: (a) llustracion esquematica de los elementos bésicos de funcionamiento del
microscopio de fuerzas. (b) Imagen obtenida mediante microscopia electrénica de una
micropalanca (OLYMPUS Cantilevers). (c) Detalle de la punta, cuyo radio de curvatura nominal

es de unos 20 nm.
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manera que en cada punto de coordenadas (X, Ym) S€ corrige, gracias a un sistema de
realimentacion, la distancia entre la punta y la muestra para mantener la deflexion igual
al valor de trabajo. Asi, a partir de la sefial empleada por el sistema de desplazamiento
piezoeléctrico vertical para mantener constante la distancia entre la punta y la muestra
se reconstruye el perfil de la superficie, .. La figura 11.21 muestra un esquema del
funcionamiento del microscopio de fuerzas.

El tamafio del area de la superficie que puede rastrear la punta del microscopio de
fuerzas estd entre unos pocos nandmetros cuadrados y unos cientos de micras al
cuadrado. Las imagenes constan en general de 256 x 256 6 512 x 512 puntos, de modo
gue la distancia minima entre puntos de medida depende del tamafio de barrido
elegido. Estos dos pardmetros (tamafio de barrido y distancia minima entre puntos)
determinan la banda de frecuencias a la que corresponden las distintas cantidades
estadisticas que pueden obtenerse del perfil C,y, de la superficie, tales como la funcion
densidad espectral de potencias de la superficie o la rugosidad rms. Asi, para una
imagen de 5 um x 5 um tomada con 256 x 256 puntos, la banda de frecuencias corres-
pondiente, expresada en tamafios laterales de rugosidad, es (39 nm, 5 um) [el limite
inferior viene dado por el doble de la distancia minima entre puntos].
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En este capitulo se exponen los resultados, obtenidos mediante técnicas in situ,
relativos a la evolucion de la morfologia y a los procesos de relajacion en un sistema
heteroepitaxial con diferencia de pardmetro de red pequefia: Iny,GagsAs/GaAs (001).
A partir de las medidas in situ, hemos podido establecer la secuencia completa del
proceso de relajacion y las primeras etapas de formacion de la morfologia de surcos
entrecruzados. Ademas, se ha estudiado la influencia de distintos pardmetros que
intervienen en el crecimiento epitaxial, tales como la temperatura del substrato o la
velocidad del crecimiento, en el desarrollo de la morfologia y en la relajacion. La utili-
zacion de velocidades de crecimiento bajas (~0,2 monocapas por segundo), cuando la
temperatura del substrato es alta (~500 °C), favorece el desarrollo de la rugosidad pero
no afecta a los procesos plasticos de relajacion. Por otro lado, el crecimiento a tempe-
raturas bajas (~200 °C) modifica tanto los mecanismos de relajacion como la evolucién
de la morfologia. A partir de los resultados obtenidos, hemos desarrollado un procedi-
miento para optimizar la fabricacion de capas adaptadoras del parametro de red.
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I11.1. Introduccion

Los mecanismos que intervienen en la relajacion de los sistemas heteroepitaxiales
pueden ser, como ya se ha expuesto en la introduccion de esta memoria, de tipo
plastico, es decir, mediante la introduccion de dislocaciones de desacople en la
intercara, o de tipo elastico, a través del desarrollo de rugosidad en la superficie o la
formacion de islas tridimensionales. Los mecanismos plasticos gobiernan la relajacion
de los sistemas heteroepitaxiales en los que el desajuste de pardmetro de red entre la
capa y el substrato, &,,” es pequefio, mientras que en los sistemas con diferencia de
parametro de red grande son los procesos elasticos los que aparecen en primer lugar.™
En la préctica, se ha establecido que el limite entre el primer tipo de comportamiento
frente a la relajacion y el segundo se encuentra en &, = |2| %, aunque el predominio
de uno u otro comportamiento también depende de las condiciones de crecimiento y de
ahi que este limite resulte un tanto arbitrario. En efecto, se ha observado la formacion
de superficies onduladas® e incluso de islas tridimensionales en el sistema
heteroepitaxial SipgGeyo/Si, cuya diferencia de pardmetro de red es de g, = —0,8 %,
cuando a la temperatura de crecimiento la formacion de dislocaciones es lenta en
comparacion con la difusion superficial de los adatomos. Asimismo, se ha conseguido
evitar el crecimiento tridimensional en InAs/GaAs, donde g, = —7 %, empleando unas
condiciones de crecimiento en las que la reconstruccion superficial ya no es la (2x4)
habitual sino la (4x2).”! Sin embargo, el predominio de un mecanismo de relajacion u
otro da lugar a diferencias importantes en el modo de crecimiento y en las posibles
aplicaciones de los sistemas heteroepitaxiales, de manera que mantiene su sentido la
subdivision de estos sistemas en funcion de dicho comportamiento.

En los sistemas heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red pequefia
(s0 < |2| %) la capa epitaxial depositada, o epicapa, crece inicialmente acoplada al
substrato y la tension biaxial generada por la diferencia entre los pardmetros de red se
acomoda mediante la deformacion tetragonal de la epicapa, de modo que ésta acumula
energia elastica. Esta etapa del crecimiento se conoce como régimen pseudomorfico, y
en ella el sistema es termodindmicamente estable.’). Esta situacién persiste hasta
alcanzar un determinado espesor, que se conoce como espesor critico, en el que la
energia acumulada es suficiente para que se formen dislocaciones de desacople del
parametro de red en la intercara entre la capa depositada y el substrato.®” Entonces, la
capa comienza a relajarse plasticamente y su parametro de red evoluciona hacia su
valor de equilibrio, es decir, hacia el valor que le corresponde al material de dicha
capa. La incorporacion de las capas que se mantienen en el régimen pseudomorfico
como zona activa en dispositivos electronicos y optoelectronicos presenta un gran
interés, puesto que la tension de la capa modifica su estructura de bandas electronicas
reduciendo la degeneracién en la parte superior de la banda de valencia, lo que por un
lado mejora la eficiencia de los dispositivos laser y reduce su sensibilidad a la

“El desajuste de parametro de red entre la capa y el substrato, &, se define como: g, = (as—ac)/as, donde a; es el
parametro de red del substrato y a. el de la capa.
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temperatura,’® y por otro aumenta la movilidad electrénica en transistores de alta
movilidad.® Una vez superado el espesor critico, las capas ya no pueden utilizarse
como zona activa de un dispositivo puesto que la presencia de dislocaciones en la capa
degrada enormemente sus propiedades oOpticas y eléctricas haciéndola inservible. Sin
embargo, estas capas relajadas poseen interés tecnolégico como capas tampon
adaptadoras del parametro de red, o sea, como capas que hacen posible la transicion
entre el parametro de red del substrato y el de la capa activa. En ambas aplicaciones, es
imprescindible conocer el estado de tension y los procesos de relajacion de las capas,
tanto para determinar cudl es el espesor critico en el primer caso como para predecir el
pardmetro de red que alcanzaré la capa adaptadora en funcién de su espesor y de las
condiciones de crecimiento.

Por otro lado, una vez generadas las dislocaciones de desacople del pardmetro de
red, la superficie de estos sistemas heteroepitaxiales desarrolla una morfologia
caracteristica denominada morfologia (o patrén) de surcos entrecruzados (en inglés
“crosshatch™).">** Esta morfologia consiste, como ya se ha explicado en el capitulo
anterior, en caballones y surcos alineados a lo largo de las direcciones [110] y [110]
de la superficie, y la distancia promedio entre los caballones asi como su altura
aumentan con el espesor de la capa. Ademas, generalmente esta morfologia se propaga
a otras capas crecidas sobre la capa relajada. Este tipo de topografia rugosa degrada las
caracteristicas de los dispositivos en los que se emplean estos sistemas como capas
adaptadoras del parametro de red, y puede provocar serios problemas tecnolégicos
durante el procesado de los mismos. Por ejemplo, en los moduladores épticos de
reflexion, la reflectividad total de la superficie disminuye y, ademas, parte de la luz se
difracta en la superficie apareciendo fenémenos de interferencia no deseados.™ En
transistores de alta movilidad, al no ser planas las intercaras del canal las caracteristicas
del dispositivo dependen de la zona de la oblea donde son fabricados, y ademas la
movilidad electrénica disminuye.!*®!

En resumen, la relajacién y la evolucion de la morfologia constituyen dos
aspectos fundamentales en la fabricacion de sistemas heteroepitaxiales con diferencia
de parametro de red pequefia, tanto desde el punto de vista de caracterizacion basica de
estos materiales como por sus aplicaciones tecnolégicas. En este capitulo se exponen
los estudios in situ que hemos realizado relativos a estos dos aspectos en el sistema
heteroepitaxial Iny,GaggAs/GaAs, donde el desajuste de parametros de red entre la
epicapa y el substrato es gy = —1,4 %. En primer lugar, se explica de manera mas
completa cdmo se produce la relajacion en los sistemas heteroepitaxiales con
diferencia de parametro de red pequefia, y se muestra la secuencia completa del
proceso de relajacion en las capas de Ing,GaggAs depositadas a 500 °C mediante
epitaxia por haces moleculares, obtenida a partir de las medidas in situ de evolucion de
la tensién. A continuacion, se describe la formacion de la morfologia de surcos
entrecruzados, cuyas primeras etapas, asi como la influencia de la velocidad de
crecimiento en sus parametros caracteristicos, hemos podido establecer a partir de las
medidas de dispersion de luz in situ. Posteriormente se presentan los estudios,
realizados también a través de las técnicas in situ, acerca de la influencia de la
temperatura de crecimiento en la relajacion y en la morfologia de las capas de
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Ing,GapgAs. El crecimiento epitaxial a temperaturas muy bajas, posible gracias a la
utilizacion de la técnica ALMBE, modifica tanto los mecanismos de relajacion como la
evolucion de la morfologia en estos sistemas. Por Gltimo, se exponen las caracteristicas
gue ha de poseer una buena capa adaptadora del parametro de red y se detalla un
procedimiento que hemos desarrollado, basandonos en los resultados obtenidos a partir
de la caracterizacion in situ de los procesos de relajacion y la evoluciéon de la
morfologia en este sistema, para optimizar su fabricacion.

I11.2. Estudios in situ de los procesos de relajacion durante el crecimiento
de Ing,Gap sAs/GaAs

La relajacion en sistemas heteroepitaxiales con diferencia de pardmetro de red pequefia
ha sido ampliamente estudiada, y se han publicado diversos articulos recopilatorios en
los que se exponen los conocimientos actuales relativos a los procesos involucrados en
la relajacion de estos sistemas, tanto para semiconductores I1I-V como para
SiGe/Si.218 A continuacion, se especifican los mecanismos més importantes que
intervienen en la relajacion de estos sistemas, y que servirdn para interpretar las
medidas in situ de evolucidon de la tension realizadas durante el crecimiento mediante
epitaxia por haces moleculares de Ing,GaggAs/GaAs (001) que se presentan en el
apartado 111.2.2. En ese apartado veremos como las medidas in situ nos han permitido
establecer, mediante el crecimiento de una Unica muestra, las diversas etapas de que
consta el proceso de relajacion en este sistema. Ademas, hemos elaborado un modelo
gue describe la evolucién del parametro de red de la capa en funcidon del espesor
depositado, y a partir del ajuste de los datos experimentales obtenidos de las medidas
in situ con este modelo hemos obtenido informacién importante acerca de la formacion
de las dislocaciones y la interaccion entre ellas.

I11.2.1. Procesos de relajacion en sistemas heteroepitaxiales con diferencia
de parametro de red pequefia (go < |2| %)

Durante el crecimiento de sistemas heteroepitaxiales con diferencia de parametro de
red pequefia existe una primera etapa, denominada régimen pseudomorfico, en la que
la capa depositada, o epicapa, crece acoplada al substrato, es decir, su parametro de red
en el plano de la intercara se adapta al del substrato. En materiales cuya estructura
cristalina posee simetria cubica, como es el caso de los semiconductores de tipo IV y
I11-V, con excepcidn de algin nitruro, la deformacion del parametro de red de la capa
en este plano es simétrica. Para acomodar la tensidn biaxial, también simétrica, a la que
se ve sometida la capa en dicho plano, ésta se deforma en la direccion perpendicular
dando lugar a una distorsion tetragonal de su celda unidad (ver figura 111.1-(a)). La
tension biaxial, o, que experimenta la capa en el plano de la intercara es:

o=Me, (Ec. 111.1)
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donde M es el moédulo biaxial de la epicapa, cuya expresion en funcion de las
constantes elasticas cj; de la capa aparece en la ecuacion 11.25, y g, es la deformacion
de su pardmetro de red en el plano en este régimen pseudomorfico:

g, =%t (Ec. 111.2)

con as el parametro de red del substrato y a. el pardametro de red de equilibrio de la
epicapa, 0 sea, el que corresponde al material de que esta compuesta. Si la capa
depositada es una aleacion, por ejemplo In,Ga;As, su parametro de red se obtiene
mediante la interpolacion lineal entre los parametros de red de sus constituyentes, InAs
(ainas = 0,60585 nm) y GaAs (agaas = 0,56535 nm) en este caso, 1o que se conoce como
ley de Vegard: a,,g.s(X) = Xa,as + (1— X)ag,as En €l caso de una capa de Ing ,Gag sAs,
su parametro de red de equilibrio es a, = 0,57345 nm. La ley de Vegard también se
considera una buena aproximacion para obtener las constantes elasticas de las
aleaciones. La deformacion que experimenta el pardmetro de red en la direccion
perpendicular a la intercara en el regimen pseudomorfico, €, s, viene dada por:

e, a=—2he e (Ec. 111.3)
Ciy

donde ¢, se define como:

g, =L (Ec. 111.4)

con a, el pardmetro de red de la capa en la direccion perpendicular a la intercara.
Cuando el parametro de red de la capa es mayor que el del substrato (a. > as), como
ocurre con el Iny,GagsAs/GaAs, se dice que la capa esta en compresion, y g €S
negativo. Por el contrario, g, €s positivo cuando la capa esta en tension (a < as).

Debido a la deformacion eléstica del parametro de red en la capa, en ésta se
acumula energia eléstica cuyo valor por unidad de area es:

E. =Me2h, (Ec. 111.5)

donde h es el espesor de capa depositado. En algunos articulos se utiliza, en las
expresiones 111.1, 111.3 y 111.5, el desajuste entre los parametros de red del substrato y la
epicapa, gy, en lugar de la deformacion del parametro de red de la epicapa en el
régimen pseudomorfico, e,s. Recordemos que ¢, se define como:
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g =3¢, (Ec. 111.6)

por 10 € Y €, NO son equivalentes, sino que se relacionan mediante gy = &y /(1 + €g). En
general, la diferencia entre ambas cantidades es pequefia, pero las expresiones
correctas para la tension biaxial, la energia elastica y la deformacion tetragonal de la
capa se obtienen a partir de la deformacién de su pardmetro de red en el plano.

Las capas en el régimen pseudomérfico son termodinamicamente estables porque
la energia eléastica acumulada en ellas no es suficiente para generar ningun proceso de
relajacion. Conforme el espesor de la capa crece, la energia elastica acumulada

(@) Sistema
pseudomorfico
Epicapa
Substrato

(b) (c)

Relajacion plastica Red ortogonal de
dislocaciones

Figura I11.1: Mecanismos a través de los cuales se acomoda la tensién durante el crecimiento de
sistemas heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red pequefia. (a) Deformacidn tetragonal
de la epicapa en el régimen pseudomérfico. (b) Relajacion plastica mediante la introduccion de
dislocaciones de desacople del pardmetro de red en la intercara entre la capa y el substrato.
(c) Imagen de microscopia electronica de transmision (tomada de [62]) de la red ortogonal de
dislocaciones de 60° paralelas a las direcciones (110) de la intercara.
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aumenta (ver ecuacion I11.5) hasta llegar a un determinado espesor, denominado
espesor critico, en el que esta energia elastica acumulada es suficiente para que se
empiecen a formar dislocaciones de desacople del pardmetro de red (dislocaciones de
desacople de aqui en adelante) en la intercara entre la capa y el substrato (ver figura
I11.1-(b)). A partir de ese espesor el acomodo del desajuste entre los pardmetros de red
de ambos materiales se comparte entre la deformacion elastica de la capa y las
dislocaciones de desacople, que relajan la capa de manera pléstica.

Los semiconductores de tipo IV poseen la estructura cristalina del diamante, y los
de tipo I11-V, salvo algln nitruro, la de la esfalerita o blenda de cinc, y en ambos
sistemas cristalinos los planos de deslizamiento de las dislocaciones son los {111}. Por
lo tanto, cuando la direccion de crecimiento es la [001] las dislocaciones de desacople
gue se forman en la intercara discurren a lo largo de las dos direcciones (110) y dan
lugar a una red ortogonal (ver figura I11.1-(c)). Las dislocaciones que desacoplan de
manera mas eficiente el pardmetro de red entre la epicapa y el substrato son las de tipo
arista, pero no pueden deslizar por los planos {111}, de manera que las dislocaciones
de desacople que aparecen con mas frecuencia en sistemas heteroepitaxiales con
diferencia de pardmetro de red pequefia son unas dislocaciones de caracter mixto que si
deslizan por estos planos {111} y que se conocen como dislocaciones de 60°. Estas
dislocaciones se denominan asi porgue su vector de Burgers, b, forma un angulo de 60°
con la direccion (110) a lo largo de la cual discurre la linea de la dislocacion, y cada
una de ellas desacopla la mitad de una celda cristalina de la capa con respecto al
substrato. Asi, a medida que se van creando dislocaciones de desacople en la intercara,
el parametro de red de la capa va evolucionando hacia su valor de equilibrio a; y la
deformacion en el plano de la intercara ya no es g, Sino que va disminuyendo:

—g Py (Ec. 111.7)

|8| = ‘gps

donde pq €s la densidad de dislocaciones de desacople por unidad de longitud y b, cuyo
valor es b =a; /2, es el modulo del vector de Burgers de las dislocaciones. El
parametro de red de la capa en el plano de la intercara, ay, se relaciona con ¢ segun:

gzg. (Ec. 111.8)

C

La tensidn biaxial, la deformacion en el plano perpendicular a la intercara y la
energia elastica por unidad de area presentes en la capa en cada momento se obtienen a
partir de las expresiones 111.1, 111.3 y I11.5 sustituyendo g, por €. En estos sistemas, es
habitual expresar la progresion del parametro de red de la capa mediante una cantidad
porcentual denominada relajacion, Rq, que expresa la relacion entre lo que ha
evolucionado este parametro de red con respecto al del substrato y la diferencia que
existe entre ambos:
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a.— —
R ) =;Jx100% =5 T 100%. (Ec. 111.9)

s & €ps

Por otro lado, la densidad de dislocaciones a lo largo de las dos direcciones (110)
puede ser distinta, lo que daria lugar a una relajacién asimétrica, aunque en general las
asimetrias en estos sistemas, cuando estan fabricados en las condiciones de crecimiento
habituales, son pequefias.

Matthews propuso, en 1966, un modelo muy célebre para explicar la introduccion
de dislocaciones de desacople en la intercara.™® Este modelo, ain vigente, esta
representado de manera esquematica en la figura 111.2-(a) y se expone a continuacion.
Los substratos siempre contienen dislocaciones (ninguna estructura cristalina es
absolutamente perfecta) y algunas de ellas terminan en la superficie. Cuando
depositamos una capa sobre el substrato, estas dislocaciones, a las que denominaremos
dislocaciones trepadoras, penetran en la capa y la atraviesan. Debido al campo de
tensiones presente en una capa heteroepitaxial se ejerce una fuerza, F, sobre el
segmento de la dislocacion que la atraviesa. Esta fuerza tiende a mover este segmento
de la dislocacién trepadora y asi generar una dislocacién de desacople en la intercara
para rebajar parte de la tension. Sin embargo, y debido al coste energético que conlleva
la formacion de una dislocacion, existe también una fuerza en sentido contrario, Fr,
que tiende a inhibir el crecimiento de ese segmento de desacople. La fuerza Fp
aumenta linealmente con el espesor de la capa, mientras que Fr lo hace de manera
logaritmica, asi que a un determinado espesor, el espesor critico, F,, supera a Fr y los
segmentos trepadores comienzan a moverse dando lugar a la formacion de
dislocaciones de desacople en la intercara. Tras la proposicion de este modelo
Matthews y Blakeslee desarrollaron, a partir de las expresiones de las fuerzas que
acttian sobre la dislocacion, una expresion analitica que permitia determinar el espesor
critico de un sistema en funcién del desajuste entre los parametros de red.[” Esta
misma expresion se puede obtener efectuando el analisis en términos energéticos.™*"!
En su anélisis, Matthews y Blakeslee asumieron que los materiales eran isétropos, y en
posteriores refinamientos del modelo ya se tuvo en cuenta su verdadero caracter
anisoétropo debido a su cristalinidad.!'”! En la figura 111.2-(b) est4 representado el
espesor critico para la formacién de dislocaciones de desacople segln este mecanismo,
huws, para el sistema heteroepitaxial estudiado en este trabajo de tesis doctoral,
In,Ga; xAs/GaAs (001), en funcién de la composicidn de In, x. Como se puede ver en
la grafica, el valor de hys que se obtiene considerando la naturaleza anisotropa del
InGaAs es superior al valor que predice la expresion original. En la ecuacion de
Matthews y Blakeslee existe un parametro, denominado o, de dificil determinacion.
Este parametro o, se relaciona con el tamafio del nucleo de la dislocacién y, a partir de
calculos ab initio u otras consideraciones, los valores que se le han atribuido varian
entre a. = 0,5y a. = 4. Aungue los calculos mas recientes sugieren un valor o, = 1, los
valores experimentales del espesor critico parecen estar mas proximos a los obtenidos
con o = 4. En la figura I11.2-(b) estan incluidos los valores de hyg considerando diver-
sos valores de o, para mostrar cobmo afecta este pardmetro al espesor critico obtenido.
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Una vez superado este espesor critico hyg, se deberian formar muchas
dislocaciones de desacople en la intercara provocando una rapida relajacion de la capa.
Sin embargo, y a pesar de que el mecanismo de formacion de dislocaciones propuesto
por Matthews se ha verificado experimentalmente,®®?*! pronto se comprobé que la
relajacion no era tan rapida como predecian las ecuaciones: capas Cuyos espesores
sobrepasaban el espesor critico permanecian acopladas al substrato y, cuando ya se

(@)

— T

material anisotropo, o, = 4 -3
material anisétropo, o, = e 533:
material anisétropo, o, =1 -4
material isétropo, o, = 4 -
material is6tropo, o, = 1

X en In,Ga, ,As

Figura 111.2: (a) Dibujo esquematico del mecanismo propuesto por Matthews para la introduccion
de dislocaciones de desacople del parametro de red en la intercara entre la capa y el substrato.
(b) Espesor critico para la formacion de las dislocaciones de desacople segun este mecanismo en
In,Ga;xAs/GaAs (001) en funcidn de la composicion de In.
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observaba relajacion en las capas, ésta presentaba valores mucho menores que los
esperados. Esta discrepancia se debe a que las dislocaciones de desacople formadas
mediante el mecanismo propuesto por Matthews requieren de la existencia previa de
dislocaciones procedentes del substrato, y ésta es una fuente muy limitada, ya que la
industria de semiconductores produce substratos de muy alta calidad, con densidades
de dislocaciones en torno a 10°-10° cm™ en el caso de GaAs (001) e incluso inferiores
en Si (10? cm). Los substratos de GaAs (001) utilizados en este trabajo tienen todos
una densidad de dislocaciones de 10* cm™ y un tamafio maximo de 2,5x1,5 cm? por lo
gue, suponiendo incluso que cada dislocacion procedente del substrato diera lugar a
una dislocacion de desacople en la intercara que la atravesara de lado a lado, lo cual
evidentemente es una sobreestimacion de la situacion real, s6lo se podria conseguir un
cambio en la deformacion en el plano de la intercara Ae = 2,5x10™, y esto supone una
relajacion en torno al 2 %.12%

Por lo tanto, para que la capa se relaje de manera considerable es necesario que se
introduzcan nuevas dislocaciones de desacople, bien mediante la nucleacion de lazos
de dislocaciones en la superficie que se propagan hasta la intercara™#?! o bien
mediante procesos de multiplicacion de las dislocaciones ya existentes.”2?®! Los
procesos de multiplicacién requieren de espesores de la capa varias veces superiores a
hme para poder actuar, y la nucleacion homogénea de lazos de dislocaciones conlleva
mas energia que el mecanismo de formacién de dislocaciones de desacople a partir de
las dislocaciones trepadoras procedentes del substrato, por lo que la relajacién
apreciable de la capa comienza a un espesor superior a hys. Podemos considerar este
nuevo espesor, al que designaremos h,, COmo un nuevo espesor critico que marca el
comienzo de la relajacién progresiva de la capa.

Para describir la evolucion en la relajacién de la capa una vez superado este h;, lo
cual es fundamental para el disefio de capas adaptadoras del parametro de red, se han
elaborado diversos modelos, basados unos en consideraciones energéticas, > ?! otros
considerando efectos geométricos!® o incluso algunos teniendo en cuenta la cinética
de las dislocaciones.®” Ademas, cuando la densidad de dislocaciones de desacople en
la capa es grande, también aparecen procesos de interaccion entre ellas que endurecen
el material y limitan la relajacion, y estos efectos han sido recogidos en otros modelos
te6ricos.®***! Todos estos modelos se han tratado de justificar experimentalmente pero,
a pesar del enorme esfuerzo dedicado, nos encontramos con una gran dispersién de
comportamientos en la literatura que ha impedido validar ninguno de ellos por
completo. Esta dispersion se debe, en gran medida, a que casi todos los estudios se han
realizado a través de la caracterizacion de las muestras una vez fabricadas y extraidas
de la cAmara de crecimiento, lo cual conlleva dos serias limitaciones: escasez de datos
experimentales debido a la necesidad de fabricacion de una nueva muestra para cada
dato de relajacion a un determinado espesor y dispersién en las caracteristicas de las
muestras, puesto que pequefias diferencias en la composicion y en las condiciones de
crecimiento de cada muestra son inevitables. Y a todo esto hay que afiadir la disparidad
de técnicas experimentales que se han venido utilizando para determinar la relajacion
de las muestras. En esta situacion, la utilizacion de una técnica in situ que nos permita
determinar en tiempo real la evolucion en la relajacion de la capa puede aportar mucha
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luz a este problema, pero hasta fechas recientes no se han empezado a realizar
experimentos en este sentido.**J A continuacion, se presentan las medidas in situ que
hemos llevado a cabo durante el desarrollo de este trabajo de tesis doctoral para
determinar los procesos de relajacion en heteroestructuras de Ing,GaggAs/GaAs (001)
crecidas por epitaxia por haces moleculares a 500 °C y que nos han permitido,
mediante la caracterizacién in situ y en tiempo real de una Gnica muestra, establecer la
secuencia completa del proceso de relajacion.*!

111.2.2. Medidas in situ de la evolucion de la tension durante el crecimiento
de Ing2GaggAs/GaAs (001) a 500 °C

La figura 111.3 muestra la evolucion de la tensidn durante el crecimiento por MBE de
450 nm de Ing,GaggAs/GaAs (001), obtenida in situ y en tiempo real a partir de la
medida del cambio de curvatura en el substrato segln la técnica descrita en el apartado
11.3. El crecimiento de esta heteroestructura se ha realizado a una velocidad de 0,5
monocapas por segundo (MC/s), con el substrato a una temperatura Ts = 500 °C y una
relacion entre los flujos de los elementos del grupo V vy del grupo 111 en torno a 20/1, y
en estas condiciones la superficie presenta la reconstruccion (2x4). Durante toda la
deposicion de la capa de InGaAs se mantiene el modo de crecimiento bidimensional o
“capa a capa”, tal y como lo indica la presencia de barras en el patron de difraccion de
electrones. Antes de depositar la capa de InGaAs, el procedimiento general que hemos
seguido tanto en ésta como en el resto de heteroestructuras de InGaAs/GaAs (001) que
aparecen en esta memoria de tesis doctoral es el siguiente: el substrato se calienta por
encima de los 620 °C durante 3 minutos para desorber los dxidos presentes en su
superficie, y a continuacion se baja la temperatura hasta 580 °C y se depositan entre
100 y 200 nm de GaAs para conseguir una buena (plana) superficie de partida. Los
substratos de GaAs (001) empleados tienen, como ya se ha mencionado anteriormente,
una densidad de dislocaciones de 10* cm™, segtn las especificaciones del fabricante, y
un espesor de 350 pum.

Para realizar las medidas in situ de evolucion de la tensidn, el substrato se cort6
con forma de viga de 2,5 cm de largo y 0,5 cm de ancho. El eje largo es paralelo a la
direccion [110], de manera que las medidas corresponden a la evolucion de la tension a
lo largo de esa direccion. En la figura 111.3 estd representada la tension acumulada
durante el crecimiento, Xo. Recordemos la definicion de esta magnitud que, si
despreciamos las variaciones en la tension superficial, es directamente proporcional a
los cambios en la curvatura del substrato (ver ecuacion 11.31):

so(h)=] o(z)dz. (Ec. 111.10)

Como vemos, la tension acumulada representa la tension a la que estd sometido el
material de la capa heteroepitaxial depositada integrada en todo el espesor de dicha
capa. Cuando la tension es homogénea a lo largo de toda la capa, o(z) = o = constante,
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Figura 111.3: (a) Evolucién de la tension acumulada durante el crecimiento de 450 nm de
Ing ,Gap gAs/GaAs (001) mediante epitaxia por haces moleculares (velocidad de crecimiento: 0,5
monocapas por segundo, temperatura del substrato: 500 °C). Las lineas punteadas delimitan etapas
de distinto comportamiento de la tension acumulada. El circulo hueco representa el valor de
tension acumulada de la heteroestructura obtenido a partir de la caracterizacién ex situ mediante
difraccion de rayos X. (b) Detalle de los primeros 150 nm de las medidas presentadas en (a). La
linea discontinua representa el ajuste de los datos de la etapa | a un crecimiento pseudomorfico. La
linea de puntos horizontal es una ayuda visual para mostrar que en la etapa 111 el valor de tension
acumulada se mantiene constante.

la tension acumulada es simplemente el producto de la tension por el espesor de la
capa, o = ch. Como ya se coment6 en el capitulo Il, las variaciones en la tension
superficial son como maximo del orden de 0,5-1 N/m en los semiconductores con los
gue trabajamos, por lo que teniendo en cuenta los valores de tensién acumulada que se
generan durante la deposicion del Iny,GaggAs (ver figura I11.3), por encima de los 10
nm el error cometido al despreciar esta contribucion ya es muy pequefio. La tension
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acumulada es negativa en el caso del In,Ga; xAs/GaAs (001), como aparece en la figura
I11.3, ya que en este sistema heteroepitaxial la capa esta en compresion, y por ello tanto
la deformacién en el plano, &, como la tensién, o, son negativas.

Tal y como puede verse en la figura 111.3-(a), durante el crecimiento del
Ing,GapgAs se pueden distinguir cuatro etapas que se caracterizan por un
comportamiento diferente de la tension acumulada frente al espesor depositado. Estas
etapas estan delimitadas por lineas punteadas en la figura. En la primera etapa, o etapa
I, y tras una pequefiisima zona en la que aparece un comportamiento no lineal que se
relaciona con procesos de segregacion de indio, como se expone en el apéndice B, Xo
aumenta linealmente con el espesor. A los 38 nm se produce un cambio en la pendiente
de la tension acumulada, y aunque sigue aumentando lo hace de manera no lineal
(etapa I1). En la etapa IlI, que tiene lugar entre los 65 y los 110 nm, o permanece
constante y finalmente, a partir de los 110 nm y ya en la etapa IV, £c aumenta de
nuevo con el espesor de manera casi lineal pero con una pendiente menor que la inicial.
La presencia de estas cuatro etapas en la evolucion de la tension acumulada nos indica
la existencia de cuatro etapas o regimenes principales durante el crecimiento de la
heteroestructura, y a continuacién vamos a analizar con mayor detalle cada una de
ellas.

111.2.2.a. Régimen pseudomorfico

En la etapa I, que se aprecia con mayor detalle en la figura 111.3-(b), la tension
acumulada aumenta linealmente con el espesor, y esto corresponde al régimen
pseudomaérfico del crecimiento de sistemas heteroepitaxiales. Como ya hemos dicho en
el apartado anterior (apartado 111.2.1), en este régimen la capa crece acoplada al
substrato y por ello experimenta una tension biaxial cuyo valor es o = Mgy (ecuacion
I11.1). Esta tension biaxial es constante a lo largo de toda la capa, de manera que la
tension acumulada en este régimen viene dada por:

%6 =Me,h, (Ec. 111.11)

es decir, aumenta linealmente con el espesor de capa depositado. Por lo tanto, y si
efectivamente la etapa | corresponde a este régimen pseudomorfico, a partir de la
pendiente de la evolucion de la tension acumulada se puede obtener el valor de la
deformacion de la capa en el plano de la intercara, €y, y de ahi la composicion de la
capa. En el caso de las medidas representadas en la figura 111.3, a partir de los datos de
tension acumulada en la etapa | se obtiene que la composicion de la capa de In,Ga; xAs
depositada es x = 0,2.

Llegados a este punto conviene aclarar que, segin las medidas in situ de
evolucion de la tensidn, el régimen pseudomdrfico alcanza hasta los 38 nm vy, sin
embargo, el espesor critico para la formacién de dislocaciones de desacople segun el
modelo propuesto por Matthews y Blakeslee es hyg = 5,7-10 nm en Ing,Gag gAs/GaAs
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(001) (ver figura I11.2-(b)). Teniendo en cuenta que existen evidencias experimentales
de que el mecanismo propuesto por Matthews tiene lugar en este sistema
heteroepitaxial y de que ocurre en torno a los espesores predichos por el modelo,*"?!
podemos suponer que cuando la capa de InGaAs alcanza un espesor de 38 nm ya se
han formado dislocaciones de desacople en la intercara a partir del movimiento de las
dislocaciones trepadoras procedentes del substrato. No obstante, y como ya se comentd
en el apartado anterior, debido a la baja densidad de dislocaciones presentes en el
substrato la relajacion que se obtiene a partir de este mecanismo es muy pequefa. Asi,
teniendo en cuenta en este caso el tamafio del substrato (2,5x0,5 cm?) y la densidad de
dislocaciones presentes en él (10* cm™), mediante este mecanismo se podria obtener un
méximo de 0,25 um™ dislocaciones de desacople a lo largo de la direccion [110]. Esta
densidad de dislocaciones produce, segun las ecuaciones 111.7 y 111.9, una variacién en
la deformacion de la capa Ae = 0,5x10™, y una relajacion Rgy = 0,4 %. Con la
configuracion experimental que hemos utilizado para realizar estas medidas in situ de
evolucién de la tensién no somos capaces de detectar los cambios en la pendiente de la
tensién acumulada producidos por una relajacion tan pequefia como ésta, y por ello
hemos considerado que el régimen pseudomérfico se prolonga hasta los 38 nm, donde
si tiene lugar un cambio claro en la pendiente de la tensién acumulada. Una posibilidad
para tratar de detectar el proceso de relajacion asociado con el mecanismo de Matthews
consiste en realizar las medidas in situ con substratos mas delgados que los que hemos
utilizado en este caso. Las variaciones que los cambios en la tensién acumulada
producen en la curvatura del substrato son inversamente proporcionales al cuadrado de
su espesor (ecuacion 11.31), por lo que si en lugar de substratos de 350 um de espesor
se emplean, por ejemplo, substratos de 100 um, la sensibilidad de la medida aumenta
en mas de un orden de magnitud.

Volviendo de nuevo a la heteroestructura durante el crecimiento de la cual se
realizaron las medidas in situ representadas en la figura I11.3, a partir de la pendiente de
la tensién acumulada en la etapa | hemos obtenido la composicion de la capa de
In,Ga;xAs. Una vez fabricada y extraida de la camara de crecimiento, hemos
caracterizado esta heteroestructura mediante difraccion de rayos X para comprobar la
validez cuantitativa de las medidas in situ de tensién. Los valores de composicion y
relajacion obtenidos a partir de dicha caracterizacion para ésta y otras heteroestructuras
aparecen en la tabla 111.1, junto con los valores que se pueden extraer de las medidas in
situ de tension para estos parametros. Como se ve en la tabla, para la muestra de
In,Gay xAs fabricada a 0,5 MC/s la composicion determinada a partir de las medidas de
rayos X es x = 0,2, que coincide con el valor obtenido de las medidas in situ y por lo
tanto corrobora la validez cuantitativa de estas medidas. Como confirmacién adicional,
podemos comparar también la relajacion que se obtiene a partir del valor de tension
acumulada de la capa medido in situ a los 450 nm de espesor con la que se obtiene de
las medidas de rayos X. En la figura I11.3-(a) vemos que la tensién acumulada en la
capa a los 450 nm es o = ~(—=137) N/m. Puesto que una capa de este espesor y de la
misma composicion acumularia (—741) N/m si estuviese completamente acoplada al
substrato, esta capa ha relajado un 82 % de su tension, lo que efectivamente coincide
con el valor medido por difraccién de rayos X (ver tabla I11.1). Dado el acuerdo
obtenido con las medidas de rayos X tanto en la composicién de la capa, que se
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Velocidad . .
de Composicion de In, x Espesor, Relajacion, R
crecimiento : h (nm) _
(MCIs) In situ Rayos X Insitu | Rayos X
05 0,20 0,02 | 0,20 + 0,005 |— 82£3 | 8242
adl 9+1 0
02 |o018+002 0214000520 1 793 | 802
50 15+1 0

Tabla I11.1: Valores de composicion y relajacion obtenidos a partir de las medidas in situ de
tension y de la caracterizacion mediante difraccion de rayos X de varias heteroestructuras de
In,Gas«As/GaAs (001) fabricadas utilizando dos velocidades de crecimiento diferentes.

determina a partir de los datos de tension acumulada de la primera etapa del
crecimiento, como en el valor final de relajacion, calculado del Gltimo dato de tension
acumulada, podemos asegurar la validez cuantitativa de las medidas in situ durante
todo el crecimiento de la heteroestructura.

111.2.2.b. Procesos de relajacion

El régimen pseudomorfico en el crecimiento de un sistema heteroepitaxial,
nuestra etapa I, termina cuando comienzan a producirse procesos de relajacion, de
manera que la deformacion del parametro de red en el plano de la intercara ya no es g
sino menor y por lo tanto cambia la pendiente de la tension acumulada. En la figura
111.3-(b) se puede ver claramente el cambio de pendiente que se produce en o a los
38 nm, que marca el final de la etapa | y el comienzo de los procesos de relajacion en
la heteroestructura. Una vez comenzados estos procesos de relajacion, la tension
acumulada experimenta otros dos cambios notables en su comportamiento, como se ve
en la figura 111.3, y a partir de estos cambios hemos definido las etapas Il, 111 y IV del
proceso de relajacion de esta heteroestructura. Que en cada una de estas etapas la
tensién acumulada presente una evolucidon diferente nos indica, sin duda, que en cada
una de ellas estan actuando distintos mecanismos de relajacion de la heteroestructura, y
para tratar de identificar los mecanismos involucrados en cada etapa (formacion de
dislocaciones de desacople en la intercara, interaccién entre ellas, influencia de la
cinética de las dislocaciones en la relajacion, etc.), hemos realizado una serie de
experimentos complementarios.

Asi, para analizar la influencia de la velocidad de crecimiento y de la cinética de
las dislocaciones en los procesos de relajacion hemos medido, también in situ y en
tiempo real, la evolucion de la tensiéon durante el crecimiento de otra heteroestructura
de Ing,GaggAs/GaAs (001) en las mismas condiciones que aquélla a la que
corresponden las medidas mostradas en la figura I11.3 excepto por la velocidad de
crecimiento, que en este caso ha sido 0,2 MC/s. ElI comportamiento general de la
tensién acumulada en este caso es igual al mostrado en la figura I11.3, con las mismas
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cuatro etapas caracterizadas por idénticos tipos de evolucién de la tensién acumulada
en funcion del espesor depositado. También en este caso hemos calculado la
composicion de la capa de InGaAs a partir de la pendiente inicial de la tension
acumulada y la relajacién alcanzada a partir del valor de la tensién acumulada en el
espesor final depositado (370 nm en este caso), y los datos se recogen en la tabla I11.1.
De nuevo, los valores obtenidos a partir de las medidas in situ muestran un acuerdo
muy bueno con los extraidos de la caracterizacion de la heteroestructura mediante
difraccion de rayos X.

A pesar de que la composicion nominal de la capa de InGaAs de la
heteroestructura crecida a 0,2 MC/s es la misma que la de la crecida a 0,5 MC/s,
existen pequefas diferencias en la composicion real obtenida, por lo que para poder
comparar en detalle la evolucion de la tension durante el crecimiento de las dos
heteroestructuras es conveniente representar, en lugar de la tension acumulada, la
deformacion de la capa en el plano, g, normalizada a la deformacion en el régimen
pseudomorfico, g,. Para obtener la deformacion de la capa a partir de la tension
acumulada (ecuacion 11.32) hay que considerar que la tension o(z) es constante a lo
largo de todo el espesor de la capa, y de ahi:

>a(h) .

Ec. I11.12
I ( )

e =

La figura I11.4 muestra la evolucién de la deformacion durante el crecimiento para
estas dos heteroestructuras, normalizada a la deformacion en el régimen pseudomorfico
correspondiente en cada caso. Para eliminar todo efecto relacionado con las pequefias
diferencias en la composicién de las capas de InGaAs, también hemos normalizado el
espesor al valor del espesor critico de Matthews y Blakeslee, hyg, para cada
composicion. Las lineas punteadas delimitan las distintas etapas definidas a partir del
comportamiento de la tension acumulada. La etapa | corresponde al régimen
pseudomérfico, como ya hemos visto, y, evidentemente, la deformacion de la capa en
esta etapa coincide con . La etapa Il comienza cuando aparece el primer proceso de
relajacion medible, es decir, cuando empieza a disminuir la deformacién en la capa, y
aqui se observa la primera diferencia entre estas dos muestras crecidas a dos
velocidades diferentes: la etapa Il comienza a espesores distintos para distintas
velocidades de crecimiento. Ademas, también el comportamiento durante esta etapa es
diferente, y la relajacion es mayor en la capa crecida a menor velocidad. Sin embargo,
al pasar a la etapa Ill, caracterizada porque la tension acumulada permanece constante,
0 desde el punto de vista de la deformacion, porque la deformacién es inversamente
proporcional al espesor de la capa, la deformacion tiende a igualarse en ambas capas v,
al final, las etapas Il y IV presentan una evolucién idéntica. Por lo tanto, tal y como
puede deducirse a partir de la figura I11.4, los procesos de relajacién involucrados en la
etapa Il dependen de la velocidad de crecimiento, mientras que aquellos que
intervienen en las etapas I11 y 1V no lo hacen.
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Figura 111.4: Evolucién de la deformacion (normalizada a la deformacion en el régimen
pseudomorfico) frente al espesor (normalizado al espesor critico de Matthews y Blakeslee) durante
el crecimiento de dos capas de Ing,GaggAs/GaAs a dos velocidades diferentes: 0,2 y 0,5
monocapas por segundo (MC/s). Las lineas punteadas delimitan las distintas etapas detectadas en
la evolucion de la tension acumulada. Las etapas | y Il estan indicadas por separado para cada
velocidad de crecimiento, puesto que son diferentes.

Procesos de relajacion: relajacion eldstica

Para confirmar la dependencia de la relajacion con la velocidad de crecimiento en
la etapa I, hemos fabricado otras dos heteroestructuras de Ing,GaggAs/GaAs (001),
una de ellas a 0,5 MC/s y la otra a 0,2 MC/s, con el espesor de la capa de InGaAs
dentro del intervalo de espesores que comprende esta etapa: 47 nm la capa crecida a
0,5 MC/s y 50 nm la otra. Estas muestras han sido caracterizadas por difraccion de
rayos X, y los valores de relajacion obtenidos aparecen en la tabla I11.1, junto con los
gue se extraen de los datos in situ de evolucion de la tension para esos espesores.
Sorprendentemente, en este caso los resultados obtenidos con las dos técnicas no
coinciden en absoluto: a partir de las medidas de rayos X se obtiene que las capas estan
totalmente acopladas al substrato, R = 0 %, mientras que con las medidas in situ se
detectan valores de relajacion del 9 e incluso del 15 % para estos espesores.

Con las medidas de difraccion de rayos X se obtiene el valor promedio del
parametro de red de la capa, y puesto que la presencia de dislocaciones de desacople en
la intercara modifica dicho valor promedio, estas medidas permiten determinar la
relajacion pléstica, es decir, asociada a dislocaciones, que presenta la capa. Ahora bien,
para que se produzca un cambio en el parametro de red de la capa que pueda ser
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detectado por las medidas de difraccion de rayos X es necesaria una densidad minima
de dislocaciones, ya que cada dislocacién afecta a un volumen finito de material en
torno a ella y, si éstas estdn muy alejadas entre si, el volumen de cristal cuyo parametro
de red ha sido modificado por la presencia de la dislocacion es muy pequefio
comparado con el volumen de cristal sin perturbar, de manera que el parametro de red
promedio de la capa corresponde al de la parte en la que no hay dislocaciones.!
Como ya se coment6 en el apartado 11.4.3, la densidad minima de dislocaciones que
somos capaces de detectar en heteroestructuras de Ing,GaggAs/GaAs (001) a partir de
las medidas de difraccion de rayos X realizadas esta en torno a 1 pm'l, lo cual
corresponde a una relajacion minima del 1,5 %. Asi, esta claro que con las medidas de
difraccion de rayos X no se puede detectar la relajacion producida por las dislocaciones
formadas a partir del mecanismo de Matthews debido a los limites en la sensibilidad de
esta técnica, pero estos limites no justifican las discrepancias encontradas con los
resultados in situ para las muestras de 47 y 50 nm. Por lo tanto, las medidas de
difraccion de rayos X indican que no existe relajacion plastica apreciable en estas
capas,” y que la relajacion detectada por nuestras medidas in situ en la etapa Il no se
produce mediante dislocaciones de desacople, sino a través de otros procesos a los que
los rayos X no son sensibles.

La energia elastica acumulada en las capas se puede rebajar no sélo a través de
procesos de relajacion plastica, sino también de manera elastica mediante la aparicion
de rugosidad en la superficie. Tal y como se muestra en la figura 111.5, la presencia de
rugosidad en la superficie permite que el parametro de red de la capa en el plano, a,
aumente en las zonas cercanas a las crestas de la rugosidad y disminuya en los valles,
dando lugar a una distribuciéon no homogénea de la deformacién que en promedio hace
disminuir la energia eléstica y la tensién acumulada de la capa.'®*? Ademas, puesto
gue las variaciones en el parametro de red tienen lugar Gnicamente en la parte superior
de la capa, cerca de la superficie, y en el resto permanece inalterado, el pardmetro de
red promedio de la capa no cambia y las medidas de difraccion de rayos X no son
capaces de detectar este tipo de relajacion. Los procesos de relajacion eléstica son
caracteristicos de los sistemas heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red
grande (g > |2| %), pero también han sido detectados procesos de este tipo en sistemas
heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red pequefia (g, < |2| %) tales como
SiGe/SiP*12% e In,Gay.As/InP (x > 0,53),! de modo que, aunque hasta ahora no
habfan sido encontrados en capas de In,Ga;,As con x < 25 %,**! |a relajacion
detectada por las medidas in situ en la etapa Il podria ser precisamente de tipo elastico,
asociada a la formacion de rugosidad superficial. Ademas, teniendo en cuenta que la
evolucién de la morfologia superficial en las capas heteroepitaxiales depende de la
velocidad de crecimiento, y que la superficie se arruga méas a velocidades menores,
como veremos en el apartado 111.3, si esta relajacion es de tipo eléstico habria de ser
distinta a diferentes velocidades de crecimiento, y mayor cuanto menor sea la

* . . . B , .z

De hecho, estas heteroestructuras han sido caracterizadas mediante microscopia de transmision de electrones en la
Universidad de Cédiz, y las imagenes obtenidas revelan que la densidad de dislocaciones presentes en la intercara es
inferior a 0,5 um™, lo cual confirma que apenas existe relajacion plastica en las capas.
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(@)

Relajacion elastica

(b)

Imagen TEM: A.G. Cullis, D. J. Robbins, A.J. Pidduck,
y P.W.Smith, J. Cryst. Growth 123, 333 (1992).

Figura I11.5: Procesos de relajacion elastica mediante la formacion de rugosidad superficial en
sistemas heteroepitaxiales. (a) Dibujo esquematico del proceso. (b) Imagen de microscopia
electronica de transmision (tomada de [3]) de las ondulaciones presentes en la superficie de una
capa de SiggGeg o/Si (001).

velocidad, como efectivamente ocurre.

Para confirmar la hipdtesis de que es el desarrollo de rugosidad en la superficie lo
que produce la relajacion en la etapa Il, hemos medido la evolucién de la morfologia
superficial durante la deposicion de otras dos capas de Iny,GaggAs en las mismas
condiciones que las que se utilizaron para depositar las capas durante las cuales se
realizaron las medidas in situ de evolucion de la tension acumulada. Las medidas se
realizaron empleando la técnica de dispersion de luz l&ser in situ descrita en el capitulo
anterior (apartado 11.2.3), y puesto que las medidas in situ de relajacién se habian
llevado a cabo a lo largo de direccion [110], la muestra se orientd de tal manera que se
pudiera detectar el desarrollo de la rugosidad superficial que produce relajacién en esa
misma direccidn, es decir, con la direccion [110] de la superficie contenida en el plano
de deteccion.

La figura 111.6 muestra la evolucion de la intensidad de luz dispersada durante el
crecimiento de los primeros 50-60 nm de estas capas, junto con la evolucion de la
tensién acumulada durante los primeros 100 nm. La figura 111.6-(a) corresponde a las
heteroestructuras fabricadas a 0,5 MC/s y la figura 111.6-(b) a las fabricadas a 0,2 MC/s.
La evolucion en la intensidad de luz dispersada, relacionada con el desarrollo de la
rugosidad superficial, presenta una primera fase en la que se mantiene constante e
indica que la superficie no se esta arrugando, al menos en la escala de tamarios laterales
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gue detecta la técnica. Tras esta fase inicial, la sefial de dispersién de luz aumenta,
indicando un incremento en la rugosidad superficial. En las curvas de tensién
acumulada se muestran las dos primeras etapas de su evolucién y el inicio de la tercera:
el régimen pseudomorfico, en el que o aumenta linealmente con el espesor; la etapa 11
0 posible etapa de relajacién elastica, en la que Zo sigue creciendo pero de forma no
lineal, y por dltimo la etapa Ill, en la que la Xc permanece constante. Las lineas
discontinuas representan los ajustes lineales de la tensién acumulada en el régimen
pseudomorfico, y sirven de guia visual para establecer el comienzo de la etapa Il. En
esta figura se aprecia claramente que el espesor al que comienza dicha etapa depende
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Figura 111.6: Evolucidn de la tensién acumulada (o) y de la intensidad de luz dispersada (LLS)
durante la deposicion de dos capas de Ing,GaggAs/GaAs (001) a dos velocidades de crecimiento
diferentes: (a) 0,5 monocapas por segundo (MC/s), (b) 0,2 MC/s. Las lineas discontinuas son los
ajustes lineales de la tensién acumulada en el régimen pseudomérfico, y sirven de guia visual para
establecer el comienzo de la relajacion elastica. Los simbolos redondos representan el valor de la
tension acumulada en capas de Ing,GaggAs de ese espesor obtenido a partir de medidas de
difraccion de rayos X.
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de la velocidad de crecimiento y es menor a 0,2 MC/s que a 0,5 MC/s. La evolucion de
la intensidad de luz dispersada también presenta diferencias con la velocidad de
crecimiento, como puede verse en la figura 111.6, y de la misma manera que el
comienzo de la etapa Il, el aumento de la sefial de dispersion de luz tiene lugar a un
espesor menor para la velocidad de crecimiento mas pequefia. Ademas, el inicio de la
subida en la intensidad de luz dispersada y el de la relajacion tienen lugar al mismo
espesor para cada velocidad, y esto implica que el desarrollo de la morfologia y los
procesos de relajacion en la etapa Il estan estrechamente relacionados entre si. Por lo
tanto, a partir de la correlacion entre las medidas in situ de tension en la capa y de
evolucion de la morfologia superficial se deduce que los mecanismos de relajacion que
intervienen en la etapa Il son procesos elasticos, asociados con el desarrollo de
rugosidad superficial. El espesor al que comienza la relajacion elastica, que
designaremos como h, y que estd marcado con una flecha en las figuras 111.6-(a) y
111.6-(b), es 30 y 38 nm para las capas cuyo crecimiento se ha realizado a 0,2 y
0,5 MCl/s, respectivamente.

Una vez establecida la naturaleza eléstica de los procesos de relajacion en la etapa
I, nos interesa identificar la rugosidad responsable de dicha relajacion. Para ello,
hemos caracterizado mediante microscopia de fuerzas la superficie de las dos capas de
Iny,GaggAs cuyos espesores estan comprendidos en el intervalo perteneciente a esta
etapa de relajacion elastica: la de 47 nm, crecida a 0,5 MC/s, y la de 50 nm, depositada
a 0,2 MC/s. Recordemos que, tal y como aparece en la tabla I11.1, la relajacion de las
capas a lo largo de la direccion [110] determinada a partir de las medidas in situ de
tensién para estos espesores y estas velocidades de crecimiento es 9 y 15 % respectiva-
mente. La figura I11.7 muestra la imagen obtenida con el microscopio de fuerzas de la
superficie de la capa de 50 nm. En ella se observa la presencia de una rugosidad ondu-
lada y orientada a lo largo de la direccion [110], y de un caballon recto y alto (1,7 nm)
en el lateral izquierdo de la imagen, que la atraviesa de arriba abajo y que se relaciona
con la formacion de la morfologia de surcos entrecruzados, como veremos en el apar-
tado I11.3. La superficie de la capa de 47 nm presenta las mismas caracteristicas que
ésta, sélo que los caballones son mas bajos, la rugosidad ondulada esta peor definida y
su valor rms es menor, como era de esperar teniendo en cuenta que para este espesor de
la capa y esta velocidad de crecimiento los valores obtenidos in situ de intensidad de
luz dispersada y de relajacion son menores que para los 50 nm a 0,2 MC/s.

Tanto la rugosidad ondulada como el caballén dispersarian luz en el plano que
contiene a la direccion [110] debido a su alineacion, por lo que al aumento en la
intensidad de luz dispersada detectado durante el crecimiento (figura 111.6-(b)) habra
contribuido el desarrollo de ambas clases de motivos. Ademas, puesto que la rugosidad
ondulada es perpendicular a la direccion [110], relajaré tension en esa direccion, y en
este sentido la aportacion de los caballones a la relajacion ha de ser muy pequefia, ya
gue su densidad es muy baja. Por lo tanto, la rugosidad ondulada es la principal respon-
sable de la relajacion elastica, que es entonces anisétropa y sélo tiene lugar en la direc-
cion [110]. La ondulacion se desarrolla a lo largo de la direccion [110] en las capas de
Iny.GaggAs/GaAs (001) porque ésta es la direccion preferente de difusion en super-
ficies (001) de semiconductores I11-V, como se coment en el apartado 11.4.1.181 A lo
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Figura 111.7: Imagen obtenida con el microscopio de fuerzas de la superficie de la capa de
Ing,GaggAs de 50 nm de espesor depositada a 0,2 monocapas por segundo. El perfil de la
superficie a lo largo de la linea blanca trazada sobre la imagen esté representado en la grafica que
aparece en la parte superior derecha de la figura. La gréafica que aparece en la parte inferior
derecha corresponde al perfil promedio de la superficie a lo largo de la direccién [110] calculado a
partir de toda la imagen, con la excepcion del caballon que la cruza en el lado izquierdo.

largo de la ondulacion, la tensién se relaja en las crestas mientras que aumenta en los
valles, y esto produce una disminucion de la energia eléstica acumulada en los picos
con respecto a los valles. Esta diferencia en la energia elastica provoca durante el
crecimiento un transporte de masa de los valles hacia las crestas de la ondulacién, de
manera que aumenta su amplitud. A esto se opone el incremento de energia superficial
que supone la creacion de mas superficie, pero si el periodo de la ondulacion es lo
suficientemente grande, la disminucién promedio de la energia elastica acumulada en
la capa supera al aumento en energia superficial y la ondulacién, también conocida

como inestabilidad morfolégica, crece.['8424]

La grafica de la parte superior derecha de la figura I11.7 muestra el perfil de la
superficie a lo largo de la linea blanca trazada sobre la imagen, y la de la parte inferior
derecha corresponde al perfil promedio a lo largo de la direccion [110], calculado a
partir de toda la imagen con la excepcién del caballén. Estos perfiles ponen de
manifiesto la existencia de un orden de largo alcance en esta rugosidad ondulada, tal y
como lo demuestra la perfecta definicion de las crestas y los surcos en el perfil
resultado de un promedio a lo largo de una distancia superior a las 3 um. A partir de
estos perfiles hemos calculado el periodo de los surcos, que es 230 nm, y la distancia
de pico a valle, que es aproximadamente 1 nm. También hemos trazado perfiles del
mismo tipo en la imagen de la superficie de la capa de 47 nm, y el periodo de los
surcos y la altura de pico a valle obtenidos en este caso son 150 nm y 0,7 nm,
respectivamente. La periodicidad que presenta la ondulacion en estas capas es similar a
la de los surcos observados por Cullis y sus colaboradores en capas de SiGe/Si cuya
diferencia de parametro de red esta en torno al 1 %.2* Ahora bien, si se tienen en
cuenta los calculos realizados por Christiansen y sus colaboradores®™ para obtener la
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relajacion que produce una determinada morfologia en funcion del cociente entre su
periodo y su amplitud, esta rugosidad no justifica toda la relajacion medida in situ
dados los valores de altura de pico a valle y periodo extraidos de los perfiles. Sin
embargo, los modelos tedricos que consideran los procesos de relajacion elastica en
aleaciones predicen que el desarrollo de la rugosidad provoca una distribucion no
homogénea en la composicién de la aleacion,® % de manera que las zonas con menor
densidad de energia eldstica, las crestas en este caso, se enriquecen en los &tomos cuya
longitud de difusion es mayor. En las capas de InGaAs, los atomos de In difunden mas
rapidamente que los de Ga, y ademas tienen mayor tamafio, por lo que un
enriquecimiento de las crestas de la ondulacién en &omos de In aumentaria la
relajacion. En resumen, la rugosidad ondulada orientada a lo largo de la direccidn

[110], junto con una distribucién no homogénea de la composicion inherente a la
formacion de dicha rugosidad, son los responsables de la relajacion eléstica de la capa.

Los procesos de relajacion elastica no habian sido detectados en trabajos previos
realizados en heteroestructuras de Ing,GagsAs/GaAs (001).*%) Si en nuestro caso se
ha desarrollado la ondulacién superficial se debe, sin duda, a que hemos utilizado unas
velocidades de crecimiento menores que las empleadas en esos trabajos. El desarrollo
de las inestabilidades morfologicas depende de la velocidad de crecimiento ya que,
segun pronostican los modelos, la rugosidad prospera si la velocidad de crecimiento de
la capa es menor que la velocidad de crecimiento de las ondulaciones.”® Ademés, si la
capa esta constituida por una aleacion el problema es mas complejo, y no sélo el ritmo
de desarrollo de la rugosidad sino también su periodicidad dependen de la velocidad de
crecimiento,™ ! como ocurre en nuestras capas de Ing,GapgAs. Por otro lado, también
hay que considerar que ha sido la utilizacion de las técnicas in situ de medida de la
tension y de la morfologia la que nos ha permitido detectar la existencia de este
proceso de relajacion elastica en las capas.

Procesos de relajacion: relajacion plastica

Ya establecidos los procesos de relajacién implicados en la etapa Il de la
evolucion de la tension acumulada, pasemos al estudio de las etapas 111 y IV. En estas
etapas, si son las dislocaciones de desacople presentes en la intercara las responsables
de la relajacidon, pues mediante la caracterizacion ex situ por difraccion de rayos X de
capas de Ing,GaggAs con espesores pertenecientes a estas etapas se detecta ya la
evolucién en el parametro de red de la capa. En las capas cuyo espesor se corresponde
con los inicios de la etapa Ill, existe todavia una diferencia entre los valores de
relajacion determinados a partir de las medidas in situ y las de rayos X debida a la
contribucion elastica a la relajacion total, pero segiin va aumentando el espesor y la
relajacion pléastica el peso de esta contribucion es cada vez menor y los valores de
relajacion procedentes de las medidas in situ y ex situ se van aproximando cada vez
mas, y una vez superados los 350 nm ambos valores de relajacion coinciden, como se
ve en la tabla I11.1. Las diferencias son mayores en las capas crecidas a 0,2 MC/s que
en las crecidas a 0,5 MC/s, ya que la relajacién elastica es mayor en el primer caso, y
por eso también se observa en la figura 111.4 una ligera diferencia entre las dos curvas
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de evolucidn de la deformacidén en la primera parte de la etapa Ill. Sin embargo, al ir
avanzando esta etapa, y dado que la parte elastica pesa cada vez menos, la evolucion de
la deformacidn se vuelve idéntica para las dos velocidades de crecimiento. Por lo tanto,
a partir de las medidas in situ se obtiene que la relajacién plastica no depende de la
velocidad de crecimiento, a pesar de que el ritmo de deposicidn de una de las capas es
2,5 veces mas rapido que el de la otra. Esto significa que la relajacion plastica no esta
limitada cinéticamente en las condiciones de crecimiento utilizadas en la fabricacion de
estas heteroestructuras, y consecuentemente no es necesario utilizar modelos que
incluyan la cinética de las dislocaciones para interpretar la evolucion de la deformacién
en las etapas I11'y 1V sino que basta con emplear modelos de equilibrio.

En el caso de InGaAs/GaAs era de esperar que los procesos de relajacion plastica
no estuvieran limitados cinéticamente, ya que el crecimiento de este sistema
heteroepitaxial se lleva a cabo a temperaturas altas con respecto a su transicién entre el
comportamiento fragil y el ductil, y por lo tanto la velocidad de deslizamiento de las
dislocaciones es muy alta (del orden de varios centimetros por segundo a 500 °C)."”) La
situacion es completamente distinta para SiGe/Si, pues la velocidad de las
dislocaciones es muchisimo menor en el intervalo de temperaturas a las cuales se
fabrica ese sistema y, por tanto, es muy frecuente que su relajacion se encuentre
restringida cinéticamente.™*’*®!

Por otro lado, en algunos articulos se ha demostrado que la rugosidad asociada
con la relajacion eléstica influye en la formacién de dislocaciones, ya que el aumento
de tensién en los surcos de la ondulacion favorece la nucleacion de dislocaciones de
desacople en esas posiciones.’** Las medidas in situ muestran que en nuestro caso
los procesos de relajacion plastica son los mismos para las dos velocidades de
crecimiento, aunque la relajacion elastica y la rugosidad ondulada son mayores a 0,2
gue a 0,5 MC/s. Asi, no parece que en nuestro caso el incremento de tensién en los
surcos de la rugosidad sea suficiente para intervenir en la nucleacion de dislocaciones,
como también ocurre en algunos casos en capas de SiGe/Si.!*?

A continuacion, vamos a analizar la evolucidn en la relajacion de la epicapa
durante las etapas Il y IV empleando un modelo de equilibrio. Fontaine y sus
colaboradores®” propusieron un modelo sencillo que predice el comportamiento de la
tensién acumulada considerando la formacion de dislocaciones de desacople en la
intercara. En este modelo se tienen en cuenta dos contribuciones a la energia por
unidad de area, E, de una capa con una cierta relajacion:

donde E, es la energia elastica por unidad de area almacenada en la capa, cuyo valor
para una capa cuya deformacion en el plano es ¢ viene dado por la expresion ya
conocida:

E. =Me?h, (Ec. 111.14)
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y Eqis €5 la energia por unidad de area consumida por las dislocaciones de desacople
necesarias para relajar la capa hasta ese valor ¢ de deformacion, suponiendo que todas
ellas son de 60°:

Eqo =Pa&o = (2/b)E | — ¢, (Ec. 111.15)

con & la energia de formacion por unidad de longitud de una nueva dislocacion. La
deformacidn en la capa para un determinado espesor serd aquélla para la cual la energia
sea minima, es decir, (0E/dg), =0. Con esto, y teniendo en cuenta que c = M, se

obtiene:
|Zo|=Ml|elh =&, /b = constante,, (Ec. 111.16)

es decir, la tension acumulada permanece constante con el espesor. Este es el
comportamiento medido in situ para las capas de InGaAs en la etapa 111, como se ve en
la figura 111.3. Por lo tanto, podemos asociar la relajacion en esta etapa con la
formacién de nuevas dislocaciones, y la evolucion de la deformacion se puede
describir mediante una relacion muy sencilla:

lelh =k, (Ec. 111.17)

donde k es una constante. Dunstan y sus colaboradores obtuvieron este mismo
resultado basandose no en argumentos energéticos sino en consideraciones geomé-
tricas,® y tras la caracterizacion ex situ de un amplio nimero de muestras estable-
cieron el valor de dicha constante para dos sistemas materiales: k = 0,8 £ 0,1 nm para
capas de InGaAs?*®®y k = 1,4 nm para capas de InGaP.? A partir de las medidas in
situ se puede obtener el valor de dicha constante de manera muy precisa y con el
crecimiento de una Unica muestra, y para el sistema material cuyo comportamiento se
ha estudiado in situ en este trabajo de tesis doctoral, In,,GaggAs/GaAs (001), se ha
obtenido el valor k = 0,75 nm. A partir de esta constante se puede calcular la energia de
formacién de una dislocacion por unidad de longitud, &, ya que k = £,/Mb, y en este
caso resulta & = 3,4x10® J/m, valor razonable comparado con los calculados
teéricamente.’?”? Como he mencionado anteriormente, las dislocaciones de desacople se
pueden formar mediante la nucleacion de lazos en la superficie que luego deslizan
hasta la intercara o a través de la multiplicacion de las dislocaciones ya presentes en la
capa. De las medidas in situ se puede extraer que en la etapa 111 la formacion de nuevas
dislocaciones gobierna el proceso de relajacion, pero no proporcionan informacion
acerca de cudl de los dos mecanismos de generacion de dislocaciones es el que
predomina. Asi pues, el valor de la energia de formacion &, obtenido puede
considerarse como un valor promedio del coste energético de ambos mecanismos.

De las medidas in situ también se obtiene el alcance de la etapa Ill, es decir, hasta
qué espesor la deformacidon responde a la relacion eh = k. Tal y como se observa en la

103



Caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de relajacion en semiconductores 111-V

figura 111.3, al crecer el espesor de la capa llega un momento en el cual la tension
acumulada deja de ser constante y comienza a aumentar de nuevo, lo cual indica una
ralentizacion en el ritmo de relajacion de la capa, como se ve en la figura I11.4. Este
nuevo comportamiento en la tensién acumulada es el que define la etapa IV. Existen
varios modelos en los que la disminucién en el ritmo de relajacién de la capa se
atribuye a la interaccion entre las dislocaciones cuando su densidad es muy alta, y por
lo tanto es un problema relacionando con el endurecimiento mecénico de la capa.***®
Para poder interpretar las medidas in situ en la etapa IV, hemos modificado el modelo
formulado por Fontaine y sus colaboradores afiadiendo a la energia de formacion por
unidad de longitud de una dislocacién un nuevo término que da cuenta de la
interaccién de esa dislocacion con las ya presentes en la capa y paralelas a ella:

&=E + iy - (Ec. 111.18)

Asi, € es ahora la energia de formacion total por unidad de longitud de una dislocacion,
o representa la energia necesaria para que se forme una dislocacién de desacople
aislada en la intercara y & es la contribucion debida a la interaccién con otras
dislocaciones paralelas que ya se encuentran alli.

La energia de interaccion, &y, depende de la distancia entre las dislocaciones y
del espesor de la capa.*®*%! En los sistemas heteroepitaxiales las dislocaciones
forman una red mas o menos ordenada en la intercara, de manera que en promedio las
dislocaciones se encuentran equidistantes entre si y la distancia entre ellas es el inverso
de su densidad. Para espesores grandes y una densidad de dislocaciones alta, que son
las condiciones en las que los efectos de endurecimiento mecénico se manifiestan en la
relajacion, y asimismo las condiciones que se dan en la etapa IV, este término se puede
expresar como: 3!

E = Aley —£|h, (Ec. 111.19)

donde A es una constante. Ahora bien, si extendemos el uso de esta expresion a
situaciones en las que la densidad de dislocaciones de desacople es méas baja y el
espesor menor, podremos tratar de unificar la descripcion de las etapas Il y IV. Para
ello, hemos generalizado la expresion 111.19 a partir del tratamiento de Dodson al
problema de endurecimiento mecénico de la capa. Dodson consideré que una
dislocacion solo interacciona con aquéllas que estan dentro de una determinado radio
de alcance, y este radio de alcance de la interaccion, que denotaremos iy, aumenta con
el espesor de la capa.*™! Con esta aproximacién, podemos reescribir la ecuacion 111.19
de la siguiente manera:

‘:int =A Sn

£ps — [N, (Ec. 111.20)

ps

con A' constante y S, una suma que se extiende al nimero de dislocaciones que
intervienen en la interaccién, n:
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&:ZVL (Ec. 111.21)

Este nimero n depende entonces del radio de alcance de la interaccion liy, y aunque
Dodson considerd este radio igual al espesor de la capa, aqui vamos a dejarlo como un
pardmetro que podremos ajustar a partir de los valores de deformacion obtenidos de las
medidas in situ.

Con la nueva expresion para la energia de formacion de una dislocacion, la
energia de la capa por unidad de &rea queda del siguiente modo:

E=Mg?h+(2/b)(& + &)

£ps 2|, (Ec. 111.22)

y considerando otra vez que la deformacion en la capa para un determinado espesor
sera aquélla para la cual la energia sea minima, se obtiene:

-1
|8|h:1+2Asn & |, 2A’,
Mb Mb  Mb

€ps

h}. (Ec. 111.23)

Esta expresion proporciona el valor de la deformacion de la capa en funcion de su
espesor cuando los mecanismos que intervienen en la relajacion son la formacion de
nuevas dislocaciones y la interaccion entre ellas. Cuando la distancia entre las
dislocaciones de desacople en la intercara es mayor que el radio de alcance de la
interaccién iy, se tiene que S, = 0 y de la ecuacion 111.23 se recupera la expresién
I11.17, ya que no existe interaccion entre las dislocaciones. De la expresion 111.23 se
puede extraer una propiedad importante de las capas heteroepitaxiales, y es que no
pueden alcanzar la relajacion completa, es decir, no se puede llegar a € = 0. Esto se
debe a que al aumentar la relajacion crece la densidad de dislocaciones en la capa y con
ella la energia de interaccion, de manera que se alcanzara un momento en el que la
energia necesaria para introducir una nueva dislocacion ser4d mayor que la energia
elastica acumulada en la capa, y se detendra el proceso.

Los valores de deformacion obtenidos a partir de las medidas in situ de tension y
correspondientes a las etapas 111 'y IV se pueden comparar con la ecuacion 111.23, y la
figura 111.8 muestra, con linea discontinua, el ajuste a esta expresion de la deformacion
en las etapas 111 y 1V para la capa de Iny,GaggAs depositada a 0,5 MC/s. Para efectuar
este ajuste hemos asignado a la energia de formacion de una dislocacion aislada el
valor obtenido con los datos experimentales de la etapa Ill, &, = 3,4x10°® J/m, pues en
esa etapa los resultados experimentales podian explicarse sin necesidad de considerar
la interaccion entre dislocaciones. El valor de la constante de interaccion, A', se
determina ajustando la pendiente de la tensién acumulada en la etapa IV, y en este caso
se obtiene A' = 0,64 J/m>. El nimero de dislocaciones involucradas en la interaccion, n,
proviene de ajustar el espesor en el que se produce la transicion entre las etapas Il y
IV, y a partir de dicho nimero se puede calcular el radio de alcance de la interaccion
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entre las dislocaciones, l;.. El ajuste de nuestros datos experimentales proporciona para
este parametro el valor [, = 0,6xh.

Tal y como se observa en la figura 111.8, el acuerdo entre los valores
experimentales de la deformacion en las etapas Il y IV y la ecuacion I111.23 es
excelente, por lo que podemos deducir que en estas etapas la formacion de nuevas
dislocaciones de desacople y la interaccion entre ellas constituyen los mecanismos
involucrados en la relajacion de la capa. Gracias a que las medidas in situ proporcionan
la evolucién continua de la deformacion, podemos establecer con gran precision la
transicion entre las etapas Il y 1V, y a partir de ahi establecer con gran fiabilidad el
valor del radio de alcance de la interaccion entre las dislocaciones para las capas de
Iny,GaggAs/GaAs (001). Ademas, con estas medidas hemos obtenido una expresion, la
ecuacién 111.23, que nos permite predecir el comportamiento de la deformacion en
funcion del espesor una vez que comienzan los procesos de relajacion plastica en la
capa, y no sélo en el régimen gobernado por la ley |g|h = k, que ya se conocia, sino
también una vez comenzado el endurecimiento mecénico de la capa. Este conocimiento
es imprescindible si se quieren utilizar estas capas para fabricar capas adaptadoras del
parametro de red.

Del ajuste de los datos experimentales a la ecuacion 111.23 también se puede
extraer que los procesos de relajacion plastica no comienzan exactamente en el punto
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Figura 111.8: Evolucion de la deformacion durante el crecimiento de 450 nm de Ing ,Gag gAs/GaAs
(001) mediante epitaxia por haces moleculares a 0,5 monocapas por segundo y 500 °C, obtenida a
partir de las medidas in situ de tension. Las lineas punteadas delimitan las dos etapas de relajacion
plastica, la Il y la IV. La linea discontinua representa el comportamiento de la deformacion en
dichas etapas segun la expresion 111.23, obtenida a partir del modelo propuesto en el texto.
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en el que la tensién acumulada comienza a ser constante (ver figuras 111.8 y 111.3) sino
un poco antes, en torno a los 53 nm para la capa a la que corresponden las medidas de
las figuras 111.8 y 111.3, y por eso la evolucion de la tension acumulada y de la
deformacién muestran una cierta inflexion ahi. Sin embargo, el peso de la tension
relajada eldsticamente es todavia importante a esos espesores, y de ahi que el
comportamiento Xc = constante no se alcance hasta espesores un poco mayores. En
cualquier caso, y en vista de la correspondencia entre los datos experimentales y la
ecuacion 111.23, el espesor critico que marca el comienzo de la relajacion plastica
progresiva de la capa, h,, se puede obtener de la interseccion de dicha ecuacion con la
deformacién en el régimen pseudomdrfico, y de ahi:

h, =k/ley| - (Ec. 111.24)

Me gustaria hacer una Gltima puntualizacion antes de finalizar con la exposicién
de los resultados concernientes a los procesos de relajacién plastica en las heteroestruc-
turas de Ing,GaggAs/GaAs (001). En el modelo que hemos utilizado para analizar esos
procesos se considera que la energia de formacion de una dislocacion aislada por
unidad de longitud, &, es constante, y asi lo confirman nuestras medidas in situ, ya que
la etapa Il se comporta de acuerdo a la ecuacion I11.16. No obstante, se sabe que la
energia de formacion de las dislocaciones depende logaritmicamente del tamarfio del
cristal, que en el caso de peliculas delgadas corresponde al espesor de la capa,”326264
y generalmente los modelos de relajacién plastica en sistemas heteroepitaxiales tienen
en cuenta esta dependencia. Ahora bien, al ser esta dependencia de tipo logaritmico
sOlo es importante para espesores pequefios, y después ese término se vuelve casi
constante. Los procesos de relajacion pléstica apreciable en las capas de Ing,GaggAs,
las etapas Il y IV, tienen lugar a espesores grandes por lo que no es necesario
considerar esta dependencia.

En resumen, las medidas in situ y en tiempo real de evolucion de la tensién que
hemos llevado a cabo durante el crecimiento de Iny,GaggAs/GaAs (001) nos han
permitido establecer la secuencia completa del proceso de relajacion en este sistema
heteroepitaxial. La relajacidn consta de una primera etapa elastica, que depende de la
velocidad de crecimiento, y dos etapas posteriores asociadas a mecanismos plasticos
de relajacion, es decir, a la formacién de dislocaciones de desacople en la intercara, y
gue ya no dependen del ritmo de deposicion de la capa. La naturaleza elastica de los
procesos de relajacion en la primera etapa se ha puesto de manifiesto mediante la
correlacion entre medidas in situ de tensién y de evolucién de la morfologia.”*? En
cuanto a los procesos plasticos involucrados en las dos etapas siguientes, son la
formacién de nuevas dislocaciones de desacople en la intercara y la interaccion entre
ellas las que gobiernan la relajacion en dichas etapas, y considerando estos dos
mecanismos hemos elaborado un modelo que describe la evolucion de la deformacion
de la capa en funcién de su espesor una vez iniciados dichos procesos.!
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I11.3. Estudios in situ de la evolucion de la morfologia durante el
crecimiento de Ing,GaggAs/GaAs (001) a 500 °C

La presencia en la superficie de morfologias de surcos entrecruzados (en inglés
“crosshatch™) es tipica en sistemas heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red
pequefia, como ya se ha mencionado. Esta morfologia consiste en la presencia en la
superficie de caballones y surcos alineados a lo largo de las direcciones [110] y [110],
entrecruzados entre si, donde los surcos adyacentes se encuentran a una distancia
promedio bien definida pero que es distinta en cada direccién. Las figuras 11.3 y 1.5
del capitulo 1l muestran iméagenes detalladas de superficies con este tipo de morfologia
obtenidas con el microscopio de fuerzas atémicas, aunque si la morfologia ya esta
bastante desarrollada puede observarse mediante microscopia Nomarski (figura 111.9) o
incluso a simple vista.

La presencia de la morfologia de surcos entrecruzados en la superficie de una
capa heteroepitaxial degrada la calidad de dicha capa, ya que impide la obtencion de
intercaras abruptas, perjudica las caracteristicas de los dispositivos fabricados sobre
ella,*>*®! provoca problemas tecnolégicos durante el procesado de los mismos e
incluso ocasiona un aumento considerable en la densidad de dislocaciones trepadoras
en la capa, las cuales son muy nocivas para los dispositivos, debido a que los surcos
mas profundos de esta morfologia rugosa favorecen el bloqueo de las dislocaciones de
desacople.l®®*®! por ello, existe un gran interés en tratar de determinar las causas de la
formacidn de este tipo de morfologia, y se han llevado a cabo numerosos estudios al
respecto'***¢" 7 con el objetivo final de elaborar procedimientos con los que se pueda
controlar su desarrollo.[’>®!

El origen de la morfologia de surcos entrecruzados esta totalmente relacionado
con la presencia de dislocaciones de desacople en la intercara, puesto que solo aparece
en capas que ya han superado el espesor critico de formacién de dislocaciones. Sin
embargo, y a pesar de la gran cantidad de estudios llevados a cabo, todavia existen
discrepancias en cuanto al origen concreto de dicha morfologia. Una de las propuestas

Figura 111.9: Micrografia Nomarski de la superficie de una capa de 700 nm de Ing;GaggAs
depositada sobre GaAs (001) que presenta una morfologia de surcos entrecruzados. En la imagen

se aprecian claramente los surcos alineados a lo largo de la direccién [110] de la superficie y de
manera mas tenue los surcos paralelos a la [110].
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considera que las ondulaciones propias de la morfologia de surcos entrecruzados son
simplemente el resultado de los procesos de deslizamiento mediante los cuales se
forman las dislocaciones de desacople de 60° caracteristicas de estos sistemas, que
generan escalones y desplazamientos elésticos en la superficie.*”%" Otro mecanismo,
asociado al anterior, atribuye su formacion a la tendencia de la superficie a eliminar
dichos escalones mediante crecimiento por propagacion de escalones alli donde estos
se forman.™ Un Gltimo modelo lo asocia a variaciones locales en la velocidad de
crecimiento de la capa epitaxial inducidas por la presencia en la superficie de campos
de tensiones que las dislocaciones de desacople generan.'**3%72 Ademés, aun
considerando como valida esta ultima interpretacion, no esta claro si la morfologia de
surcos entrecruzados comienza a desarrollarse a partir del espesor critico para la
introduccion de las primeras dislocaciones de desacople en la intercara, hyg, y debido
entonces a los campos de tensiones producidos por estas dislocaciones,™**! o a partir
del espesor critico al que comienza la relajacién progresiva de la capa, h;, y debido a
los campos de tensiones asociados con grupos de dislocaciones generados mediante
procesos de multiplicacion y que se encuentra en el interior de la capa, por encima de
la intercara.™

A continuacién, se describen los estudios que hemos llevado a cabo, a través de
medidas in situ de dispersion de luz, acerca de la evolucion de la morfologia durante el
crecimiento mediante epitaxia por haces moleculares de capas heteroepitaxiales de
Iny,GaggAs/GaAs (001) y de como influye la velocidad de crecimiento en dicha
evolucion. Al igual que para las medidas de evolucion de la relajacion, las capas de
InGaAs se han depositado utilizando unas condiciones de crecimiento tipicas para este
sistema material: T = 500 °C y flujo de arsénico en torno a 4x10°® mbar de presion
equivalente, y en estas condiciones la superficie presenta la reconstruccion (2x4). El
modo de crecimiento bidimensional se mantiene durante toda la deposicion de la capa
de InGaAs. A partir de estos estudios hemos podido establecer la influencia de la
cinética del crecimiento en el proceso de formacion del patrén de surcos entrecruzados
y las primeras etapas de dicho proceso, lo cual ayuda a comprender mejor los
mecanismos que dan lugar a dicha morfologfa.*”

La figura 111.10 muestra la evolucién de la intensidad de luz dispersada (o sefial
LLS) durante el crecimiento de tres capas de 200 nm de Iny,GaggAs depositadas sobre
GaAs (001) a tres velocidades (v.) diferentes: 0,2, 0,5y 1 MC/s. Se espera que estas
capas desarrollen una morfologia de surcos entrecruzados, y este tipo de morfologia
dispersa la luz de manera muy concentrada en dos direcciones paralelas a las (110) de
la superficie, lo que da lugar a un patron muy caracteristico en forma de cruz, tal y
como se explico en el capitulo Il. Por lo tanto, para detectar el desarrollo de este tipo
de morfologia es muy importante que una de estas dos direcciones esté contenida en el
plano de deteccion de la luz dispersada, y para ello es preciso alinear la muestra antes
de comenzar el crecimiento de la capa. Esto se hace con ayuda de las barras del patron
de electrones difractados por la superficie de GaAs previa a la deposicion del InGaAs,
porque esta superficie es isotropa para la dispersion de luz. Las medidas que aparecen
en la figura 111.10 han sido tomadas con la direccion [110] de la superficie de la
muestra contenida en el plano de deteccion de la luz dispersada. Debido al
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recubrimiento de las ventanas con pequefias cantidades de arsénico durante el
crecimiento, y a pequefias diferencias en el alineamiento del sistema Optico, el valor
absoluto de intensidad de luz dispersada detectada cambia de un crecimiento a otro.
Asi para preservar la relacion entre las intensidades relativas de luz dispersada y la
rugosidad de cada muestra, hemos escalado las sefiales medidas in situ considerando la
relacién entre las funciones de densidad espectral de potencias de las superficies
obtenidas a partir de medidas ex situ de dispersion de luz con resolucién angular.
Ademas, el nivel de sefial dispersada inmediatamente anterior a la deposicion del
InGaAs, que proviene de la capa de GaAs previa y que varia un poco en funcién de
pequefas diferencias en la deposicion de dicha capa, también ha sido sustraido para
fijar en la figura el mismo valor inicial para las tres muestras. Al finalizar el
crecimiento de la capa de Ing,GaggAs, hemos girado la muestra para obtener la
dependencia azimutal de la luz dispersada (medidas AzLS in situ), y los datos
obtenidos estan representados en escala logaritmica en la figura 111.10, a la derecha de
la gréafica (en escala lineal) de evolucion de la luz dispersada.
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Figura 111.10: Evolucién de la intensidad de luz dispersada durante el crecimiento de tres capas de
Ing,GaggAs de 200 nm de espesor, depositadas sobre GaAs (001) mediante epitaxia por haces
moleculares a tres velocidades de crecimiento (v.) diferentes: 0,2 monocapas por segundo (MC/s),
0,5 MC/sy 1 MC/s. Las medidas han sido tomadas con la direccién [110] de la superficie alineada
en el plano de deteccion. A la derecha de la gréafica se encuentran, en escala logaritmica, las
medidas de dependencia azimutal de la luz dispersada (AzLS), realizadas in situ al finalizar el
crecimiento de las capas. Los simbolos rellenos, los simbolos huecos y los simbolos marcados con
una cruz corresponden a las capas depositadas a 0,2, 0,5 y 1 MC/s, respectivamente. Los
cuadrados representan la intensidad de luz dispersada cuando la direccién [110] de la superficie se
encuentra en el plano de deteccion; los circulos, la intensidad de luz dispersada con la direccién

[110] en el plano de deteccién y los tridngulos corresponden a la direccién [100] en dicho plano.
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Segun los resultados mostrados en la figura 111.10, la evolucion de la morfologia
durante el crecimiento de las capas de InGaAs presenta el mismo comportamiento
general para las tres velocidades de crecimiento, si bien el ritmo concreto de desarrollo
de la rugosidad si depende de la velocidad. En efecto, al comenzar la deposicién de la
capa, la intensidad de luz dispersada no varia, y se mantiene en ese nivel, que
denominaremos nivel LLS inicial, hasta alcanzar un determinado espesor a partir del
cual la sefial aumenta muy rapidamente, lo que indica un desarrollo rapido de la
rugosidad superficial en la direccion [110]. Tal y como vimos en el apartado 11.2.2.b
del capitulo 11, se puede establecer si este arrugamiento de la superficie se relaciona
con el desarrollo de una morfologia de surcos entrecruzados analizando la dependencia
azimutal de la luz dispersada. Para ello, hemos realizado medidas AzLS una vez
terminado el crecimiento de las capas, asi como durante una interrupcion en el
crecimiento de la muestra depositada a 0,5 MC/s a los 100 nm de espesor, pero esta
medida no aparece en la figura por claridad. Para realizar las medidas AzLS, se enfrian
rapidamente las muestras una vez detenido el crecimiento para evitar que la morfologia
evolucione, y a continuacion se giran para ir registrando la intensidad de luz dispersada
cuando las direcciones (110) y (100) de la superficie estan contenidas en el plano de
deteccion. Tras una rotacion completa, la muestra se vuelve a colocar en la posicion
original con la direccién [110] de nuevo bien alineada en el plano de deteccion. En las
medidas realizadas a 100 y 200 nm de espesor siempre hemos recuperado el nivel de
sefial que se tenia al detener el crecimiento, lo cual indica que la rugosidad no ha
evolucionado durante el proceso de enfriamiento. En la parte derecha de la figura 111.10
se han incluido los valores finales de intensidad de luz dispersada obtenidos in situ

correspondientes a las direcciones [110] (cuadrados), [110] (circulos) y [100]
(tridngulos) de las superficies de las tres muestras. Como puede verse, la sefial LLS
depende enormemente de la orientacion de la muestra. La intensidad de luz dispersada
se ha incrementado en las dos direcciones (110), aunque el mayor aumento se ha
producido en la direccion [110]. En cuanto a direcciones intermedias, como la [100], la
sefial ha evolucionado poco 0 nada, y se mantiene muy cerca del nivel LLS inicial. Las
medidas AzLS realizadas demuestran que, efectivamente, las superficies de estas capas
presentan una morfologia de surcos entrecruzados ya desde los 100 nm de espesor,
puesto que la luz dispersada estda muy concentrada en las dos direcciones (110) de la
superficie, y en cuanto sacamos cualquiera de esas dos direcciones fuera del plano de
deteccion, la sefial decae al nivel LLS inicial. En cuanto a las diferencias de sefial entre
las dos direcciones (110), puesto que la luz dispersada por la superficie en cada una de
estas direcciones nos proporciona informacion acerca del desarrollo de los surcos
paralelos a la direccion perpendicular, como vimos en el capitulo I, nos indican que en
los tres casos los surcos que discurren a lo largo de la direccién [110] son més altos

que los alineados en la [110], lo cual coincide con la tendencia general observada en
las capas heteroepitaxiales de InGaAs depositadas a 500 °C."*727"]

Como ya hemos dicho, la evolucion que presenta la intensidad de luz dispersada
durante el crecimiento de las tres muestras es la misma a grandes rasgos, porque en
todos los casos corresponde al desarrollo de una morfologia de surcos entrecruzados.
Sin embargo, en la figura 111.10 se observan diferencias muy claras en cuanto a la

111



Caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de relajacion en semiconductores 111-V

evolucién concreta de la sefial de luz dispersada para cada velocidad de crecimiento, lo
gue nos indica que el desarrollo de dicha morfologia depende de la velocidad de
crecimiento.

Asi, el aumento en la intensidad de luz dispersada y por lo tanto en la rugosidad
de la superficie en la direccion [110] es mas répido cuanto menor es la velocidad de
crecimiento, y esto nos indica que la morfologia de surcos entrecruzados en esa
direccion evoluciona mas deprisa a velocidades de crecimiento menores. Ahora bien, la
sefial LLS relativa a la muestra depositada a 0,2 MC/s presenta un maximo al espesor
de 140 nm, y partir de ahi disminuye. A primera vista, este comportamiento pareceria
indicar que la superficie de esta muestra comienza a aplanarse a partir de ese espesor y,
sin embargo, esto no es cierto y dicho maximo es en realidad un artefacto debido a la
configuracion geométrica del montaje empleado para realizar las medidas de dispersion
de luz in situ. Tal y como se expuso en el apartado 11.2.3, con la configuraciéon que
utilizamos se obtiene informacion acerca de la rugosidad de la superficie con
sensibilidad maxima para tamafios laterales de | = 0,83 um o, expresado en frecuencias
espaciales, de |K| = 7,6 um'l. Por otro lado, se sabe que las morfologias de surcos
entrecruzados evolucionan con el espesor hacia superficies con surcos cada vez mas
altos y con distancias promedio entre ellos cada vez mayores.! ™ por consiguiente,
durante el crecimiento de la capa depositada a 0,2 MC/s el tamafio lateral mas
caracteristico de la rugosidad presente en la superficie se hace cada vez mayor y se
aleja cada vez més del tamafio | = 0,83 um, por lo que, aun sin dejar de aumentar la
rugosidad de la superficie, el valor de intensidad de luz dispersada detectado puede
disminuir.

La figura I11.11 muestra las funciones de densidad espectral de potencias de las
superficies finales de las capas de 200 nm de Ing,Gag gAs depositadas a 0,2 y 0,5 MC/s,
obtenidas a partir de medidas ex situ de dispersion de luz con resolucién angular. Tal y
como lo indicaban las medidas in situ, ambas superficies presentan una morfologia de
surcos entrecruzados. Esta figura puede ayuda a comprender por qué decrece la
intensidad de luz dispersada cuando la rugosidad de la superficie estd aumentando. En
la figura aparecen las dos componentes unidimensionales de la funcion PSD a lo largo
de las direcciones (110) de la superficie, que son las componentes caracteristicas de la
morfologia de surcos entrecruzados. Las medidas LLS in situ mostradas en la figura
111.10 son proporcionales a la evolucién de la componente espectral [K| = 7,6 um™ de
la funcion PSD unidimensional a lo largo de la direccion [110], marcada con una doble
flecha punteada en la figura. Las cuatro funciones PSD unidimensionales que aparecen
en la figura presentan maximos claros que nos indican que la distancia promedio entre
surcos estd muy bien definida en todos los casos. De la integral de las funciones se
puede obtener la rugosidad rms a lo largo de la direccién correspondiente, y de ahi la
altura de pico a valle de los surcos, como se explicd en el apartado 11.2.2.c. En la figura
se incluyen los valores de distancia promedio entre surcos, d, y rugosidad rms, 8,
obtenidos a partir de cada componente unidimensional de las funciones PSD. La
superficie de la capa depositada a 0,2 MC/s es mas rugosa que la de la capa crecida a
0,5 MC/s, ya que la rugosidad rms es mayor en las dos direcciones. Sin embargo, el
maximo en la componente de la PSD de dicha superficie a lo largo de la direccion
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Figura 111.11: Componentes unidimensionales a lo largo de las direcciones (110) de la densidad
espectral de potencias de la superficie de las capas de 200 nm de Ing ,Gag gAs/GaAs crecidas a 0,2
y 0,5 monocapas por segundo (MC/s), obtenidas a partir de medidas ex situ de dispersion de luz
con resolucién angular. Los simbolos rellenos corresponden a la superficie de la capa depositada a
0,2 MC/sy los simbolos huecos a la capa depositada a 0,5 MC/s.

[110] estd muy alejado de la componente espectral detectada con nuestro montaje
experimental, de manera que el valor concreto de dicha PSD en |K| = 7,6 um™ es
inferior al que presenta la PSD de la capa crecida a 0,5 MC/s. Esto explica que, al
terminar el crecimiento de las capas de InGaAs y tal y como se ve en la figura 111.10, la
intensidad de luz dispersada por la muestra crecida a 0,5 MC/s supere a la sefial LLS
procedente de la depositada a 0,2 MC/s aun cuando la rugosidad de la superficie de
esta Gltima muestra es mayor. De hecho, la superficie final de la capa de In,,GaggAs
crecida a 0,2 MC/s es muy rugosa, y esto podria explicar que el valor final de
intensidad de luz dispersada en la direccion [100] sea mas alto que en las otras
muestras, como se observa en las medidas AzLS de la figura 111.10.

Por lo tanto, el maximo que aparece en la evolucion de la intensidad de luz
dispersada durante el crecimiento de la capa depositada a 0,2 MC/s es un signo de que
la morfologia esta evolucionando muy deprisa y, puesto que la sefial LLS no presenta
méaximos en ninguno de los otros dos crecimientos a velocidades mayores (0,5 y
1 MC/s), se confirma que la morfologia de surcos entrecruzados en la direccion [110]
se desarrolla mas rapidamente cuanto menor es la velocidad de crecimiento.

Los valores de los pardmetros que caracterizan las morfologias de surcos
entrecruzados correspondientes a las superficies de las tres capas de Iny,GaggAs estan
recogidos en la tabla 111.2. Estos valores han sido calculados a partir de las funciones
de densidad espectral de potencias de las superficies obtenidas con la caracterizacion
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de las muestras mediante dispersion de luz con resolucion angular, o mediante
microscopia de fuerzas. Los datos que aparecen en la tabla corroboran la informacion
extraida de las medidas in situ. Asi, la altura de pico a valle de los surcos alineados a lo
largo de la direccion [110] es mayor que la altura de pico a valle de los surcos
paralelos a la direccion [110] en los tres casos, hpio; > hpi1o;, Y tanto las distancias

promedios entre los surcos paralelos a la direccion [110] como las alturas de pico a
valle de dichos surcos son mayores cuanto menor es la velocidad de crecimiento,
h[llo](O,Z MC/S) > h[llo](O,S MC/S) > h[llO](l MC/S) Yy d[llo](O,Z MC/S) > d[llo](0,5 MC/S)
> de(1 MCJs). En cuanto a la morfologia en la direccion [110], es decir, la
relacionada con los surcos que discurren paralelos a la direccion [110], se cumple
también que h;143(0,2 MC/s) > hy11¢)(0,5 MC/s) > hpy701(1 MC/s) y dj11¢)(0,2 MCls) >
dr110)(0,5 MC/s) > dj;1¢)(1 MC/s), de modo que también en este caso la evolucion ha
sido mayor a menor velocidad de crecimiento. Ademas, tal y como se ve en la tabla, la
distancia promedio entre los surcos paralelos a la direccion [110] es mayor que la
distancia promedio entre los surcos paralelos a la direccion [110], y esta es otra
caracteristica tipica de las morfologias de surcos entrecruzados de las capas
heteroepitaxiales de InGaAs depositadas a 500 °C. Por otro lado, d;;14; >> 0,83 pm
para las tres velocidades de crecimiento estudiadas, y esto sugiere que la evolucién de
la intensidad de luz dispersada en la direccion [110] presentard maximos del mismo
tipo que el de la capa depositada a 0,2 MC/s de la figura 111.10, como de hecho hemos
comprobado para una capa de Ing,GassAs/GaAs (001) depositada a 1 MC/s. La
presencia de estos maximos en la evolucion de la sefial LLS en la direccion [110]
provoca que los valores finales detectados en esa direccion durante las medidas AzLS
in situ presentadas en la figura I11.10 estén invertidos en relacion con los valores
finales de h;7¢;. Por ultimo, la tabla incluye la rugosidad rms total de la superficie, 5,
gue en estos casos engloba las caracteristicas en las dos direcciones de la morfologia de
surcos entrecruzados presente en la superficie. Por supuesto, & disminuye con el
aumento de la velocidad de crecimiento.

En definitiva, el desarrollo de las morfologias de surcos entrecruzados depende de
la velocidad de crecimiento, como lo demuestran las medidas in situ de dispersion de
luz, y lo confirma el anélisis ex situ de las superficies de las heteroestructuras
fabricadas. Esta dependencia no puede deberse a diferencias en el ritmo de relajacion
plastica, puesto que sabemos por las medidas in situ de evolucién de la tensidn
expuestas en el apartado 111.2 que dichos procesos no dependen de la velocidad de
crecimiento. En efecto, hemos caracterizado mediante difraccién de rayos X dos de las
tres capas cuya morfologia ha sido monitorizada in situ y hemos comprobado que el
estado de tension es el mismo, y ademas simétrico en las dos direcciones (110).
Consecuentemente, el desarrollo de las morfologias de surcos entrecruzados viene
determinado por la cinética del crecimiento y, si esto es asi, el origen de esta
morfologia no pueden ser Unicamente los escalones y los desplazamientos elasticos en
la superficie asociados a las dislocaciones, que sélo dependen de los procesos de
relajacion plastica, sino que es mas probable que su formacion responda al modelo que
la vincula con la existencia de variaciones locales en la velocidad de crecimiento de la
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h Ve d[1101 d[ 1101 N h[ 1101 5
(nm) | (MCI/s) (um) (um) (nm) (nm) (nm)
200 0,2 2,0+0,2 2,6 £0,3 10,2 2,8 4,2
200 0,5 0,75+ 0,05 1,6+0,2 7,3 1,7 3,1
200 1 0,40 + 0,05 1,4+0,2" 45" 1,1° 1,9
65 0,2 0,8+0,1 1,0+£0,2 2,8 14 1,1
50 0,2 - — 1,8 0,7 0,4"
47 0,5 - — 1,1° 0,3" 0,3

Tabla 111.2: Valores de los parametros representativos de la morfologia de surcos entrecruzados y
de la rugosidad de la superficie, relativos a las capas a las que corresponden las medidas in situ de
dispersion de luz mostradas en las figuras 111.10 y 111.12. En la tabla se recogen el espesor de la
capa, h; la velocidad a la que fue depositada, v; la distancia promedio entre los surcos que

discurren paralelos a la direccién [110] ([110]) de la superficie, dpa107 (dr17¢p) Y Su altura promedio
de pico a valle, hpg (hpi7q); Y la rugosidad rms de las superficies, . La mayor parte de los

valores, excepto aquellos marcados con *, han sido obtenidos a partir de medidas de dispersion de
luz con resolucién angular. Los valores sefialados con * provienen de la caracterizacion de las
superficies mediante microscopia de fuerzas.

capa epitaxial inducidas por los campos de tensiones producidos por las dislocaciones
de desacople. Teniendo en cuenta esta explicacion, las variaciones locales seran mas
importantes cuanto menor sea la velocidad de crecimiento, ya que los atomos de los
elementos del grupo 111 disponen de méas tiempo para alcanzar las posiciones de menor
tensién (su longitud de difusién aumenta), y la morfologia de surcos entrecruzados
evolucionara mas, en completo acuerdo con nuestros resultados. Ademas, y puesto que
la direccién preferente de difusion en las superficies (001) de semiconductores I11-V

que presentan la reconstruccion (2x4) es la [110],1**" los surcos creceran mas en esa
direccion, como efectivamente ocurre.[”

En cuanto al espesor al que comienza a formarse la morfologia de surcos
entrecruzados, en la figura 111.10 se observa que el espesor al que despega la intensidad
de luz dispersada es superior en los tres casos al espesor critico de Matthews y
Blakeslee, hyg, pero inferior al espesor critico que marca el inicio de la relajacién
progresiva de la capa, h,. Recordemos que, para las capas de Ing,GaygAs/GaAs (001),
hme = 5,7-10 nm (de la figura 111.2) y h; = 53 nm (de la figura 111.8 y la ecuacién
111.24). Asimismo, el comienzo en la subida de la sefial LLS tiene lugar a espesores
cada vez mas bajos para velocidades de crecimiento cada vez menores. Ahora bien,
sabemos que esta subida inicial se produce por el arrugamiento de la superficie
relacionado con procesos de relajacién elastica en estas heteroestructuras (ver figura
I11.6). Sin embargo, en alglin momento la rugosidad de la superficie evolucionara hacia
la morfologia de surcos entrecruzados que sabemos por las medidas in situ de
dependencia azimutal de la luz dispersada que esta presente en las capas ya a los 100
nm de espesor. Para tratar de determinar el espesor en el que aparece dicha morfologia,
hemos seguido la evolucion de la intensidad de luz dispersada durante el crecimiento
de otras tres capas de Ing,GapsAs, depositadas a 0,2 y 0,5 MC/s, y en la subida inicial
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de la sefial LLS hemos realizado medidas AzLS in situ para establecer el espesor en el
gue la respuesta azimutal de la superficie corresponde al de la morfologia de surcos
entrecruzados. La figura 111.12 muestra los resultados de estas medidas.

En la figura 111.12 aparecen las curvas de evolucion de la sefial LLS en la
direccion [110] para dos capas de InGaAs depositadas a 0,2 y 0,5 MC/s y varias
medidas AzLS. Las sefiales han sido normalizadas siguiendo el mismo procedimiento
que en el caso de la figura 111.10. Tal y como se ve en la figura, detuvimos el
crecimiento de la capa depositada a 0,5 MC/s a los 47 nm, cuando la sefial de
dispersion de luz comenzaba a subir, y la enfriamos rapidamente para congelar la
evolucion de la morfologia. Aun asi, parece que a estos espesores pequefios la
morfologia evoluciona ligeramente, y los puntos que representan los valores finales de
intensidad de luz dispersada por la superficie en las direcciones [110] y [110] después
del enfriamiento son un poco superiores al valor de intensidad final en la curva.
Respecto al comportamiento azimutal, la sefial en la direccién [110] es superior a la
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Figura 111.12: Evolucion de la luz dispersada durante el crecimiento de dos capas de Ing,GaggAs
sobre GaAs (001), una de ellas de 47 nm de espesor y depositada a 0,5 monocapas por segundo
(MC/s) y la otra de 65 nm de espesor y crecida a 0,2 MC/s. Las medidas han sido tomadas con la
direccion [110] de la superficie alineada en el plano de deteccion. En la figura también se incluyen
las medidas in situ de dependencia azimutal de la luz dispersada (AzLS), realizadas al finalizar el
crecimiento de las capas. Los simbolos rellenos y los simbolos huecos corresponden a las capas
depositadas a 0,2 y 0,5 MC/s, respectivamente. Los cuadrados representan la intensidad de luz
dispersada cuando la direccion [110] de la superficie se encuentra en el plano de deteccion y los
circulos, la intensidad de luz dispersada con la direccién [110] en el plano de deteccién. Los datos
que aparecen en el espesor de 50 nm son datos AzLS que pertenecen a una capa de este espesor,
depositada también a 0,2 MC/s, y durante cuyo crecimiento la intensidad de luz dispersada
evoluciond tal y como aparece en la figura para la otra capa depositada a esa misma velocidad.
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sefial en la direccion [110], y al girar la muestra fuera de estas direcciones la sefial
decrecia pero no tan abruptamente como en el caso de las morfologias de surcos
entrecruzados bien definidas. Durante el crecimiento de la capa depositada a 0,2 MC/s,
realizamos una interrupcién en el crecimiento a los 32 nm, en el inicio del despegue de
la sefial LLS. En este caso la morfologia también progresé6 un poco durante el
enfriamiento de la muestra, aunque como se ve en la figura esta leve evolucion no
altera el comportamiento de la curva una vez reanudado el crecimiento. La respuesta
azimutal de la superficie de esta capa en este espesor, que no aparece en la figura para
mostrar con mayor claridad la posterior evolucion de la sefial LLS, fue idéntica a la de
la capa crecida a 0,5 MC/s a los 47 nm. Tras realizar las medidas AzLS in situ en esta
heteroestructura, volvimos a subir la temperatura a 500 °C para continuar con la
deposicion de Ing,GaggAs. Detuvimos definitivamente el crecimiento a los 65 nm,
espesor superior al espesor critico de relajacion progresiva, h,. A este espesor, el
comportamiento azimutal de la superficie corresponde por completo al de una
superficie con morfologia de surcos entrecruzados, con la sefial en la direccion [110]
superior a la sefial en la direccidn perpendicular y un decaimiento muy abrupto de la
intensidad de luz dispersada en cuanto se gira la muestra y se saca cualquiera de las dos
direcciones (110) fuera del plano de deteccion. Por ultimo, en la figura se incluyen los
datos AzLS finales relativos a otra capa de Ing,GaygAs depositada a 0,2 MC/s, ésta de
50 nm de espesor, es decir, con h < h,, pero para la que la intensidad de luz dispersada
ya habia experimentado un incremento considerable. La curva de evolucion de esta
muestra no se presenta en la figura 111.12 porque coincide con los primeros 50 nm de la
otra capa depositada a la misma velocidad. Las medidas AzLS de esta capa indican
claramente la presencia de una morfologia de surcos entrecruzados: la luz dispersada
estd concentrada en las dos direcciones (110} de la superficie.

Para garantizar que el estado de relajacion de estas tres capas de In,Ga;As de 47,
50 y 65 nm de espesor se corresponde con el esperado en funcion del intervalo de
espesores en el que se encuentran, las hemos caracterizado ex situ mediante difraccion
de rayos X. La muestra de h = 65 nm ha superado el espesor critico para que comience
la relajacion plastica progresiva en la capa y, en efecto, las medidas de rayos X indican
una relajacion Reg) = 2,5 %. En realidad, la composicion real de esta capa, determinada
por estas medidas, es x = 0,18, que difiere un poco de la composicion nominal, x =
0,20, pero hy(Ing18Gaos2As) = 59 nm, por lo que el espesor de la capa esté ciertamente
por encima de h,. En cuanto a las capas de 47 y 50 nm, de composicion x = 0,17 y 0,18
respectivamente, todavia no han alcanzado h,, y de las medidas de difraccién de rayos
X se obtiene que Rw, = 0 %. Esto no significa que no hay ninguna dislocacion de
desacople presente en estas capas, puesto que ambas han superado el espesor critico de
Matthews y Blakeslee, pero, como ya se comento en el apartado 111.2, la densidad de
dislocaciones que puede formarse mediante el mecanismo propuesto por Matthews es
tan pequefa que el grado de relajacién a que dan lugar no puede ser detectado con las
medidas de difraccion de rayos X que hemos llevado a cabo en estas heteroestructuras.

Asi, los resultados experimentales expuestos en la figura I111.12 indican que, una
vez superado h;, es decir, una vez que han dado comienzo los procesos de nucleacion y
multiplicacion de dislocaciones que producen la relajacion progresiva de la capa, la
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morfologia de surcos entrecruzados esta claramente presente en la superficie de los
sistemas heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red pequefia. En cuanto al
comportamiento por debajo de dicho espesor h,, si la intensidad de luz dispersada ha
aumentado de manera considerable la rugosidad de la superficie también presenta las
caracteristicas de la morfologia de surcos entrecruzados, pero si la evolucién no ha sido
tan notoria estas caracteristicas parecen apuntar aunque no estan presentes de manera
concluyente todavia. Para completar la informacion acerca de la topografia, hemos
caracterizado las superficies de las tres capas de InGaAs de 47, 50 y 65 nm de espesor
mediante microscopia de fuerzas, y las imagenes obtenidas se presentan en la figura
11.13.

Analicemos en primer lugar la superficie de las dos capas con h < h,. La figura
111.13-(a) muestra la superficie de la capa de 47 nm de espesor, depositada a 0,5 MC/s.
Recordemos que el crecimiento de esta capa se detuvo cuando la sefial de dispersion de
luz comenzaba a subir, de manera que, de las tres superficies representadas en la figura
111.13, ésta es la que ha experimentado una menor evolucién. La figura 111.13-(b)
corresponde a la superficie de la capa de 50 nm de espesor depositada a 0,2 MC/s,
durante cuyo crecimiento la intensidad de luz dispersada ya habia experimentado un
notable aumento, y por lo tanto corresponde a un estadio posterior en la evolucién de la
morfologia. En ambas imégenes se observa, junto con la rugosidad ondulada y

orientada a lo largo de la direccién [110] que hemos relacionado con procesos de
relajacion eléstica en las capas (ver apartado 111.2.2.b), la presencia de motivos
perfectamente rectos y muy largos que discurren a lo largo de las dos direcciones (110)
de la superficie.

Los motivos rectos paralelos a la direccion [110] en la superficie de la capa de 47
nm (figura 111.13-(a)) poseen 0,3 nm de altura, como puede apreciarse en el perfil
promedio colocado a la derecha de la imagen, luego corresponden a un escalon
monoatomico de la superficie. Estos motivos son, por tanto, los escalones asociados
con la presencia de una dislocacion de desacople de tipo 60° en la intercara, de las
formadas por el mecanismo propuesto por Matthews. Por otro lado, los motivos
paralelos a la direccion perpendicular ya no son escalones monoatémicos, son mucho
mas altos, de hasta 1,1 nm de altura en un perfil promedio que involucra unas 2 um de
distancia. La extrema rectitud de estos motivos y su gran longitud revelan, sin lugar a
dudas, que estan directamente relacionados con las dislocaciones de desacople de 60°
presentes en la intercara, pero en este caso la morfologia ha evolucionado con respecto
a los escalones monoatdmicos iniciales y ha dado lugar a caballones incipientes, cuyo
origen se puede justificar con la siguiente explicacién. Cuando, mediante el mecanismo
de Matthews, se forma una dislocacion de desacople en la intercara, da lugar a un
escaldn en la superficie que lleva asociado un campo no uniforme de tension, y este
campo de tensiones genera un gradiente en el potencial quimico de la superficie.**¢°™
Los gradientes de potencial quimico constituyen fuerzas termodindmicas que dan lugar
al movimiento de los atomos de la superficie desde las regiones de alto potencial hacia
las de bajo potencial, que en este caso estan a un lado del escalon. Como consecuencia
de este flujo de atomos se produce un aumento local en la velocidad de crecimiento de
esa zona y se forma un resalte o caballon. Estos caballones son los precursores de la
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Figura 111.13: Imagenes (10 um x 10 pm) obtenidas con el microscopio de fuerzas de las
superficies de las capas de Ing,GaggAs a las que corresponden las medidas in situ de dispersion de
luz mostradas en la figura 111.12: (a) capa de 47 nm de espesor depositada a 0,5 monocapas por
segundo (MC/s); (b) capa de 50 nm depositada a 0,2 MC/s; (c) capa de 65 nm depositada a
0,2 MC/s. Todas las iméagenes estan representadas utilizando la misma escala de alturas. Junto a
cada imagen se encuentran los perfiles, simples o promedio, tomados a lo largo de las lineas que
aparecen dibujadas sobre las imagenes. Los perfiles relativos a la imagen (c) son perfiles promedio
de toda la imagen en las direcciones indicadas.

morfologia de surcos entrecruzados. En la tabla 111.2 se recogen las alturas, extraidas
de los perfiles realizados sobre las imagenes, de los caballones y escalones presentes en
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esta superficie en las dos direcciones, asi como la rugosidad rms total de la superficie.
Puesto que en esta superficie la rugosidad ha comenzado apenas a desarrollarse, & es
muy pequefia.

En la superficie de la capa de 50 nm (figura 111.13-(b)), encontramos caballones
ya bien definidos a lo largo de las dos direcciones (110), aunque los paralelos a la
direccion [110] son mas altos que los perpendiculares, como muestran los perfiles
adyacentes a la imagen de la superficie en la figura 111.13-(b). En la tabla I111.2 se
encuentran los valores de las alturas promedio de los caballones a lo largo de las dos
direcciones, junto con el de la rugosidad rms de la superficie, todos ellos superiores a
los respectivos valores de la superficie de la muestra de 47 nm, como corresponde a
una morfologia més desarrollada. Ambas capas heteroepitaxiales, la de 47 y la de 50
nm, poseen un espesor similar, pero sin embargo los estados en la evolucion de la
morfologia son distintos debido a las diferencias en la velocidad de crecimiento, tal y
como habiamos obtenido de las medidas in situ de dispersion de luz. Cuando la
velocidad de crecimiento disminuye, aumenta la longitud de difusion de los cationes en
la superficie, de manera que mas atomos pueden alcanzar los minimos en el potencial
quimico de la superficie, por lo que el proceso de formacion de los caballones origen
de la morfologia de surcos entrecruzados comenzara antes y progresaran mas. Ademas,
dado que la longitud de difusion de los cationes en estas superficies durante el
crecimiento es mayor en la direccion [110],1** el desarrollo de los caballones es
mayor en esa direccion, como lo demuestran las imagenes AFM de estas superficies.
Por otro lado, la longitud de difusion de los &omos de In es mayor que la de los
atomos de Ga, de manera que es muy probable que estos caballones iniciales, y
también los que se encuentran en las superficies que presentan morfologias de surcos
entrecruzados completamente desarrolladas, sean més ricos en In que en Ga.l’?

En las imagenes de las figuras 111.13-(a) y 111.13-(b) se observan diferencias en la
densidad de escalones y caballones presentes en la superficie a lo largo de las
direcciones [110] y [110], que nos indican que la densidad de dislocaciones de
desacople en la intercara es distinta en estas dos direcciones. Barnett y sus
colaboradores demostraron que, en funcion de la distribucion de las dislocaciones
preexistentes en el substrato y de su vector de Burgers, la densidad de dislocaciones de
desacople formadas a partir del mecanismo de Matthews en cada direccion varia
mucho.”® Por lo tanto, las diferencias observadas no suponen variaciones en los
procesos de relajacion de las capas en cada direccion, sino que son un efecto de la
regién concreta de la capa que hemos caracterizado con el microscopio de fuerzas. De
hecho, hemos tomado imégenes en distintas zonas de la superficie, y la densidad de
caballones varia enormemente tanto de una imagen a otra como de una direccion a
otra. Dado que la densidad de caballones detectada dependerd enormemente de la zona
de la superficie, no tiene sentido asignar valores a las distancias promedios entre
caballones en estas muestras, y en la tabla 111.2 no aparece ningln valor para dpig Y
dr170) €N estos dos casos. También hemos calculado, a partir de las distintas imagenes
realizadas, la relajacién promedio que experimenta la capa si se tiene en cuenta la
densidad de dislocaciones que revelan los escalones y caballones de la superficie y
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hemos obtenido Ry < 1,5 % Yy Ry < 1 % para las muestras de 47 nm y 50 nm de
espesor, respectivamente. Estos valores estan por debajo de la sensibilidad de las
medidas de difraccion de rayos X realizadas y dentro de los valores de relajacion que
pueden ser alcanzados con las dislocaciones de desacople formadas a partir de las
dislocaciones procedentes del substrato mediante el mecanismo de Matthews, asi que
se confirma que ambas capas de InGaAs estan dentro del intervalo de espesores hyg <
h <h,.

Una vez superado h, las medidas in situ de evolucion de la morfologia indican,
como Yya se ha dicho, que las epicapas de InGaAs exhiben una morfologia de surcos
entrecruzados completamente desarrollada. En efecto, la imagen que aparece en la
figura 111.13-(c) nos muestra la presencia de este tipo de topografia en la superficie de
la capa de 65 nm de espesor, con los surcos y caballones perfectamente definidos a lo
largo de las dos direcciones (110). Los valores correspondientes a esta superficie de los
pardmetros que caracterizan este tipo de morfologias estan recogidos en la tabla I11.2.
En las dos capas anteriores, donde h < h,, hemos establecido una relacion directa y uno
a uno entre las dislocaciones en la intercara y los caballones en la superficie. El analisis
de los valores de dp1107 y dp170; para esta superficie demuestra que, una vez superado h,,
esto ya no es asi. La relajacion en esta capa, obtenida de las medidas de difraccién de
rayos X, es Ry = 2,5 %, y este valor corresponde a una densidad de dislocaciones de
desacople de 60° de py = 1,6 pm™, es decir, la distancia promedio entre dislocaciones
es 0,63 um, y tanto dp10; COMo dp;74; SON superiores a este valor. Por lo tanto, ya no
existe una relacion uno a uno entre las dislocaciones y los caballones de la superficie,
debido a que los campos de tensiones que producen las dislocaciones en la superficie
solapan al aumentar su densidad, y asi se genera un campo promedio de tensiones que
es el que gobierna el desarrollo de la morfologia de surcos entrecruzados una vez
superado h." Ahora bien, si ya desde la aparicién de las primeras dislocaciones de
desacople en la intercara han comenzado a formarse en la superficie caballones a lo
largo de las dos direcciones (110), que evolucionaran mas o menos en funcién de la
velocidad de crecimiento, cuando el espesor de la capa alcanza h, la superficie ya
ostenta caballones bien desarrollados con una densidad impuesta por la distribucion
original de dislocaciones en el substrato. La mayor parte de los caballones que
discurren a lo largo de la direccion [110] en la superficie de esta capa de 65 nm tienen
una altura de pico a valle de unos 2 nm pero, como muestran les perfiles adjuntos a la
imagen AFM en la figura 111.3-(c), también aparecen caballones mucho maés altos, de
hasta 4,5 nm. Estos caballones de mayor altura podrian ser los que comenzaron a
formarse a partir de la creacién de las primeras dislocaciones de desacople en la
intercara.

A partir de estos resultados podemos afirmar que, en las capas heteroepitaxiales
de InGaAs/GaAs, la morfologia de surcos entrecruzados puede comenzar a
desarrollarse a partir de la introduccion de las primeras dislocaciones de desacople en
la intercara, es decir, a partir del espesor critico de Matthews y Blakeslee, y es la
longitud de difusion de los cationes (en general, la cinética del crecimiento) la que
determina el espesor concreto en el que comienzan a progresar los caballones. Para

121



Caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de relajacion en semiconductores 111-V

velocidades de crecimiento bajas, esta longitud de difusion es grande y se forman
caballones incipientes a espesores muy por debajo de h,. Asi pues, no son restricciones
cinéticas para la formacion de las dislocaciones de desacople las que provocan que la
formacién de la morfologia de surcos entrecruzados se retrase con respecto a hyg,
como afirman Pinnington y sus colaboradores,**™ sino que la barrera la constituyen
las limitaciones en la longitud de difusion de los cationes. Por otro lado, Beanland y
sus colaboradores alegan que los campos de tensiones generados por las dislocaciones
de desacople presentes en la intercara una vez superado hyg son demasiado débiles
para influir en la cinética de crecimiento de la superficie, y que la morfologia de surcos
entrecruzados s6lo puede formarse una vez superado h, y comenzados los procesos de
multiplicacion de dislocaciones, porque estos procesos de multiplicacién generan
grupos de dislocaciones que quedan en el interior de la capa y por tanto lo
suficientemente cerca de la superficie como para modificar localmente el
crecimiento.'*” Springholz comparte la opinién de que las dislocaciones de desacople
no inducen ningdn crecimiento preferente en la superficie..’® Segin nuestros
resultados, los campos de tensiones asociados con las primeras dislocaciones de
desacople que se encuentran confinadas en la intercara si son capaces de modificar el
frente de crecimiento, y dan lugar a un aumento local del crecimiento en las zonas de la
superficie donde la tension es menor, que son las zonas adyacentes a los escalones que
estas dislocaciones producen en la superficie. Ahi aparecen los caballones con los que
se inicia la formacion de la morfologia de surcos entrecruzados, que se desarrolla
plenamente una vez superado h; por la contribucion del campo de tensiones promedio
gue generan las dislocaciones. Por ultimo, y aunque ya no haga falta decirlo, queda
claro que en el caso de InGaAs/GaAs, los efectos de la cinética del crecimiento son
muy importantes en la formacion inicial y posterior desarrollo de dicha morfologia.

Antes de concluir este apartado, quisiera afiadir un comentario relativo a la
relacién entre el despegue de la sefial de dispersion de luz y el inicio de la morfologia
de surcos entrecruzados. A la vista de las imagenes AFM mostradas en las figuras
111.13-(a) y 111.13-(b), es evidente que los caballones iniciales de esta morfologia
conviven con la rugosidad ondulada que hemos relacionado con los procesos de
relajacion elastica que tiene lugar en estas heteroestructuras. El desarrollo de los dos
tipos de rugosidad depende de la velocidad de crecimiento, y en ambos casos una
menor velocidad de crecimiento supone un mayor desarrollo. Probablemente, los
caballones iniciales de la morfologia de surcos entrecruzados empiezan a formarse en
cuanto se forman las primeras dislocaciones de desacople, muy dispersas, en la
intercara, y su ritmo de evolucién esta gobernado por la velocidad de crecimiento. En
cuanto a la rugosidad responsable de la relajacidn eldstica, el espesor al que comienza a
formarse depende de la tension acumulada en la capa y de la velocidad de
crecimiento® ! y es la aparicion de esta rugosidad la que provoca la subida inicial en
la sefial LLS, pues en este caso toda la superficie comienza a arrugarse a la vez, y
alguna de las componentes de dicha rugosidad tendra una frecuencia préxima a la que
se detecta con las medidas de dispersion de luz in situ, |K| = 7,6 um™ (posiblemente
sea la envolvente de la ondulacion orientada a lo largo de la direccion [110] que puede

verse en la figura 111.7, con un tamafio lateral en torno a 1 um [|K| = 6,3 um™], la
responsable del aumento en la sefial LLS). Mientras tanto, los caballones siguen
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creciendo y su presencia comienza a contribuir en la intensidad de luz dispersada de
manera notable, ya que la frecuencia espacial sondeada con las medidas in situ esta
mas proxima a las frecuencias espaciales asociadas con esta morfologia que a la
frecuencia principal de la rugosidad que produce la relajacion eléstica (JK| ~ 25 um™ en
este Ultimo caso). Cuando la altura de los caballones supera la de la rugosidad asociada
con la relajacion elastica, su contribucién en la sefial LLS domina por completo a la
procedente del otro tipo de rugosidad, y a partir de ahi la evolucion de la intensidad de
luz dispersada se corresponde completamente con la de la morfologia de surcos
entrecruzados.

En resumen, a partir de los estudios in situ de evolucién de la morfologia que
hemos llevado a cabo durante el crecimiento de capas heteroepitaxiales de
Iny,GaggAs/GaAs (001) hemos podido establecer que, en este sistema material, el
ritmo de desarrollo de la morfologia de surcos entrecruzados depende de la velocidad
de crecimiento.* Esto pone de manifiesto la influencia de la cinética del crecimiento
en dicho proceso, y por lo tanto apunta en la direccion de que la formacion de esta
peculiar morfologia se debe a variaciones locales en la velocidad de crecimiento de la
capa epitaxial inducidas por la presencia en la superficie de campos de tensiones
asociados a las dislocaciones de desacople. Por otro lado, hemos podido establecer
gue la morfologia de surcos entrecruzados comienza a desarrollarse a partir de la
formacién de las primeras dislocaciones de desacople en la intercara (mediante el
proceso propuesto por Matthews), cuyos campos de tensiones si son capaces de
modificar localmente el ritmo de crecimiento de la capa.l*!

I11.4. Desarrollo de capas adaptadoras del parametro de red a partir de
estudios in situ de evolucion de la morfologia y la relajacion

Como ya se ha comentado en la introduccion a esta memoria de tesis doctoral, la
incorporacién en una misma estructura de capas de materiales con distintas anchuras de
la banda prohibida, lo que se ha dado en llamar “ingenieria del ancho de banda”,
constituye el pilar fundamental en el que se basan muchos dispositivos electronicos y
optoelectronicos. Sin embargo, las posibilidades que ofrece esta ingenieria del ancho
de banda se ven reducidas porque no es posible cualquier combinacion arbitraria de
materiales debido a las diferencias entre sus pardmetros de red o, dicho de modo mas
preciso, debido a que los procesos de relajacion a través de los cuales se relaja la
tensién introducida en las capas por la diferencia de pardmetro de red degradan su
calidad Optica y electrénica. Una limitacion ain més severa la impone el hecho de que,
restringiéndonos al empleo de materiales que, con distinta anchura de la banda
prohibida, poseen el mismo pardmetro de red o uno muy préximo, solo se dispone de
aquellos parametros de red para los que existen en el mercado substratos con buena
calidad Optica, eléctrica y estructural, y cuyo manejo durante el procesado de dispo-
sitivos sea viable. Una propuesta muy extendida para superar esta restriccion consiste
en depositar sobre el substrato una capa tampén relajada de un material con distinto
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parametro de red que permita la transicion entre el parametro de red del substrato y el
requerido para la fabricacion del dispositivo correspondiente, donde esta capa
intermedia puede ser tanto una capa de composicidn constante como una capa cuya
composicién varfa bien de manera gradual o bien de manera escalonada.™5667650]
Para que estas capas, que hemos denominado capas adaptadoras del parametro de red,
cumplan eficazmente su cometido, el servir de substrato virtual con el parametro de red
disefiado, es necesario que el grado de relajacion de la capa y por lo tanto el pardmetro
de red final alcanzado puedan ser predichos y elegidos con anterioridad y que las
dislocaciones de desacople implicadas en el proceso de relajacién queden confinadas
en su interior para evitar la propagacion de dislocaciones trepadoras a la zona activa de
los dispositivos. Ademas, las capas han de ser homogéneas y con la superficie plana
puesto que, como ya hemos mencionado, la rugosidad se propaga a las intercaras de las
capas que constituyen los dispositivos reduciendo su calidad, degrada las
caracteristicas de dichos dispositivos, puede provocar serios problemas tecnoldgicos
durante el procesado de los mismos e incluso puede ocasionar un aumento considerable
en la densidad de dislocaciones trepadoras en la capa. Por lo tanto, morfologia y
relajacion representan los dos aspectos fundamentales que es necesario considerar para
fabricar capas adaptadoras del parametro de red de buena calidad.

En este apartado se exponen una serie de estudios realizados in situ acerca de
cémo influyen las condiciones de crecimiento en la evolucién de la morfologia y en los
procesos de relajacion en capas de InGaAs/GaAs, realizados con el propoésito de
desarrollar un método de crecimiento que permita fabricar capas adaptadoras del
parametro de red 6ptimas, al menos desde el punto de vista morfologico y de nivel de
relajacion. Para asegurar una correcta interpretacién de los resultados in situ, nos
hemos limitado al estudio de capas de composicidn constante, que pueden actuar como
capas adaptadoras del parametro de red por si mismas o bien formando parte de una
capa cuya composicion varie de manera escalonada. Aungue en principio parece que
en las capas en las que la composicion varia de manera gradual se reduce mucho el
nimero de dislocaciones trepadoras, las capas en las que la composicion varia de
manera escalonada poseen la ventaja de que son mas sencillas de fabricar y es
necesario depositar menor cantidad de material para alcanzar el pardmetro de red
deseado.[’® En la primera parte del apartado se presentan los resultados relativos a la
influencia de la temperatura de crecimiento en el desarrollo de la morfologia y en los
procesos de relajacion en el sistema heteroepitaxial Ing,GaggAs/GaAs (001). En la
segunda parte se detalla un proceso de crecimiento, desarrollado a partir de los
resultados obtenidos mediante las técnicas de caracterizacion in situ, a través del cual
se consiguen capas planas y relajadas de dicho material."!

I11.4.1. Influencia de la temperatura en la evolucion de la morfologia y en
los procesos de relajacion durante el crecimiento de Ing,Gag gAs/GaAs (001)

La morfologia caracteristica de los sistemas heteroepitaxiales cuya diferencia de
pardmetro de red es pequefia, € < |2| %, y en concreto del sistema heteroepitaxial
Iny,GaggAs/GaAs, es la de patron de surcos entrecruzados y, tal y como hemos visto
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en el apartado 111.3, el desarrollo de este tipo de morfologia rugosa depende en gran
medida de la cinética del crecimiento. En concreto, cuanto mayor es la difusion
superficial mayor es la rugosidad que se genera en la superficie de la capa, por lo que
para obtener superficies planas conviene depositar las capas en condiciones de
crecimiento en las que se reduzca la movilidad de los cationes. Asi, la reduccién de la
temperatura de crecimiento es un buen método para rebajar la rugosidad superficial,
como lo demuestran varios trabajos publicados,®®""2"" y éste constituye el punto de
partida para nuestro estudio de optimizacion del proceso de crecimiento de capas
adaptadoras del pardmetro de red. En lo que se refiere a la velocidad de crecimiento,
todas las capas relacionadas con este estudio han sido depositadas a 1 MC/s, puesto
que la utilizacidn de velocidades de crecimiento menores empeoraria la morfologia.

El descenso en la temperatura de crecimiento de las capas podria afectar a los
procesos de relajacion, pero se ha visto que en las capas de InGaAs, y en general en
capas heteroepitaxiales de semiconductores de tipo IlI-V, la velocidad de
deslizamiento de las dislocaciones es lo suficientemente rapida por encima de los 300
°C como para que no existan restricciones cinéticas en los procesos de relajacion de
capas depositadas a temperaturas superiores a ese valor.?®Y Por otro lado, segun la
experiencia previa en el Instituto de Microelectronica de Madrid, en capas depositadas
a T, = 250 °C si se observa una disminucidn en el grado de relajacion alcanzado por la
capa, pero con la aplicacién de un tratamiento térmico a las capas una vez crecidas se
consiguen los mismos valores de relajacién que los obtenidos en capas depositadas a
temperaturas mas altas. En cualquier caso, en este estudio destinado a mejorar la
fabricacion de capas adaptadoras del parametro de red se han abordado tanto la
evolucién de la morfologia como los procesos de relajacion, ya que ambos aspectos
son fundamentales para obtener una buena capa.

Como acabo de sefialar, el primer paso que hemos dado con el objeto de obtener
capas con la superficie plana ha sido el de reducir la temperatura de crecimiento. Para
poder abordar temperaturas de crecimiento mucho menores que las utilizadas
normalmente en la deposicion de capas de InGaAs (Ts ~ 500 °C), hemos empleado la
técnica de crecimiento epitaxial ALMBE o epitaxia por haces moleculares capa
atébmica a capa atbmica. Como ya se explicd en el capitulo Il, el crecimiento mediante
la técnica ALMBE precisa de un gran control de la estequiometria superficial durante
cada ciclo de pulsado del elemento del grupo V, y para conseguir este control hemos
monitorizado el crecimiento de las capas con la técnica in situ de reflectancia
diferencial o RD. Durante un ciclo de crecimiento por ALMBE, se observan en la sefial
RD oscilaciones relacionadas con la transicién entre una superficie saturada en
elemento del grupo 111 cuando se interrumpe el flujo del elemento del grupo V hasta
una superficie enriquecida en el elemento del grupo V cuando se reanuda este flujo. La
amplitud de las oscilaciones se relaciona con los niveles de saturacion en cada uno de
los elementos, que se pueden controlar ajustando el flujo del elemento del grupo V' vy el
tiempo de interrupcion de dicho flujo. Para permitir una cierta difusion superficial del
catién y garantizar asi el crecimiento bidimensional, es necesario que se produzca un
enriquecimiento temporal de la superficie en elemento del grupo 11 pero, por otro lado,
un exceso de atomos de elemento del grupo Ill da lugar a la formacién de gotas
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metalicas en la superficie y a un aumento muy rapido de la rugosidad, y este problema
resulta mas delicado cuanto menor es la temperatura de crecimiento. Por lo tanto, los
pardmetros de crecimiento son especialmente criticos y la deposicion de las capas se ha
realizado controlando las condiciones de pulsado del elemento del grupo V, As, de
manera que la sefial RD presente oscilaciones claras en cada ciclo, lo que nos indica
gue realmente se estd produciendo el cambio en la estequiometria superficial que
garantiza la movilidad de los cationes, y al mismo tiempo esta sefial RD alcance la
méaxima amplitud posible en presencia del flujo de arsénico, pues esto significa que el
crecimiento se esté llevando a cabo en condiciones en las que la superficie alcanza la
saturacion en As en cada ciclo y todos los atomos de elemento del grupo Il que
tenemos en la superficie se consumen. Antes de depositar las capas de InGaAs hemos
seguido siempre, independientemente de la temperatura de crecimiento de estas capas,
el procedimiento descrito al comienzo del apartado 111.2.2: calentamiento del substrato
por encima de los 620 °C durante 3 minutos para desorber los 6xidos presentes en su
superficie, y a continuacion deposicion por MBE a 580 °C de una capa tampén de
GaAs de entre 100 y 200 nm para conseguir una buena superficie de partida.

Para encontrar la temperatura mas adecuada para la deposicion de capas planas de
InGaAs, aquella en la que no se desarrolla la rugosidad superficial, hemos depositado
capas de Ing,Gag gAs a distintas temperaturas y hemos caracterizado la evolucion de la
morfologia superficial durante el crecimiento de cada capa a través de medidas de
dispersién de luz in situ, que permiten detectar rugosidades en el intervalo de tamafios
laterales caracteristico de la morfologia de surcos entrecruzados. En la figura I11.14 se
representa, como ejemplo, la evolucién de la intensidad de luz dispersada, o sefial LLS,
durante el crecimiento de tres capas a temperaturas diferentes, T = 500 °C, T, = 250 °C

T, =500 °C .
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Figura 111.14: Evolucion de la intensidad de luz dispersada durante el crecimiento de varias capas
de Ing ;Gag gAs/GaAs (001) mediante MBE y ALMBE a distintas temperaturas (Ts).
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y T, = 200 °C. El aumento en la intensidad de luz dispersada, que nos indica el
arrugamiento de la superficie, es muy rapido en la capa depositada a Ts = 500 °C. Al ir
disminuyendo la temperatura de crecimiento, la evolucion en la intensidad de luz
dispersada es cada vez menor aunque, tal y como se ve en la figura, a temperaturas tan
bajas como 250 °C todavia se arruga la superficie. Sin embargo, cuando la temperatura
de crecimiento se reduce por debajo de los 200 °C, Ts < 200 °C, no se detecta ningln
aumento en la sefial LLS para capas de hasta 300 nm de espesor, luego ésta puede ser
una buena temperatura de crecimiento para conseguir nuestro objetivo.

En cuanto al estado de relajacién de estas capas crecidas a 200 °C, las hemos
caracterizado por difraccién de rayos X y también hemos llevado a cabo medidas in
situ de evolucién de la tension. La figura 111.15 muestra los picos de difraccién de
rayos X, correspondientes a la reflexion (004), de una capa de 300 nm de
Ino,GaggAs/GaAs depositada por ALMBE a Ts = 200 °C. Esta reflexion permite
determinar a,, el pardmetro de red de la capa en la direccion perpendicular a la
intercara. La calidad cristalina de la capa es buena aun a pesar de haber sido depositada
a tan baja temperatura, como lo demuestra la forma de los picos. Como se ve en la
figura, la curva experimental coincide con la obtenida con un programa de simulacion
dinamica si se considera una capa de In,Ga;As de 300 nm de espesor totalmente
acoplada al substrato, es decir, en el régimen pseudomérfico, y cuya composicion real

L) v L) v L) v L) v L) v L)
Curva experimental
-------- Simulacion W

=
o
~

Intensidad (u. arb.)

10

-1,50 -1,25 -1,00 -0,75 -0,50 -0,25 0,00 0,25
Distancia angular (grados)

Figura 111.15: Intensidad de rayos X difractados por un sistema heteroepitaxial compuesto por
una capa de Ing,GaggAs de 300 nm depositada por ALMBE a T, = 200 °C sobre un substrato de
GaAs (001), medida en la reflexion (004) y representada frente a la distancia angular con respecto
al pico procedente del substrato. La linea discontinua corresponde a la simulacién de los picos
difractados por una capa pseudomdrfica de InGaAs de 300 nm de espesor, con una composicion
exacta de In de x = 0,21 e incorporando la curvatura inducida en el substrato por la tension a que
esta sometida la capa, cuyo radio es 4,9 m en este caso.
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de In sea x = 0,21. Tanto el pico del substrato como el de la capa son mas anchos que
los picos de difraccion de una capa ideal, pero este ensanchamiento se reproduce si se
introduce en la simulacion la curvatura que induce en el substrato la tension a que esta
sometida la capa, y cuyo radio en este caso es 4,9 m, calculado a partir de la ecuacion
11.24. Las medidas realizadas en las reflexiones (115), de las que se puede extraer el
parametro de red de la capa en el plano de la intercara, a;, también ajustan perfec-
tamente con la simulacién de una capa pseudomorfica de Ing,;Gag70As. Por lo tanto,
las medidas de difraccién de rayos X indican que, incluso con 300 nm depositados, las
capas depositadas a 200 °C estan completamente tensadas (R = 0 %), de lo que se
deduce que a esa temperatura los procesos de relajacion plasticos estdn completamente
inhibidos. Las medidas in situ de evolucion de la tension corroboran este resultado.

Para relajar estas capas depositadas a 200 °C, una vez concluido el crecimiento las
hemos sometido a un tratamiento térmico dentro de la propia campana de MBE que
consiste en calentar las muestras a T, = 500 °C y mantenerlas a esta temperatura el
mismo tiempo que hemos empleado en depositar la capa de InGaAs. El arsénico de la
superficie de las capas de InGaAs no se desorbe a baja temperatura, por lo que, una vez
finalizado el crecimiento, el flujo de arsénico se corta. Sin embargo, al subir la
temperatura comienza a desorberse, y para evitar que se estropee la superficie se
requiere un suministro continuo de arsénico. Asi, durante el calentamiento de las
muestras se restablecia el flujo de arsénico cuando en el patrén de difraccion de
electrones aparecia la reconstruccion superficial (4x2), que es un indicativo de que la
superficie comienza a enriquecerse en el elemento del grupo Ill. Por otro lado, en los
tratamientos térmicos no se pueden sobrepasar los 500 °C ya que partir de esa
temperatura comienza a evaporarse el indio de las capas. Con las técnicas de
caracterizacion in situ, hemos monitorizado tanto la evolucion de la relajacién durante
la aplicacidn de los tratamientos térmicos como la de la morfologia.

La figura I11.16 muestra la relajacion que experimenta en el transcurso de este
proceso térmico una capa de 200 nm de Ing,GapgAs depositada por ALMBE a T =
200 °C. Las medidas han sido realizadas en las dos direcciones (110), para lo cual ha
sido necesario depositar dos capas de 200 nm de InGaAs, cada una de ellas sobre un
substrato cortado en forma de viga con el eje largo paralelo a la direccion para la cual
se queria determinar la evolucion de la tension. Los valores de relajacion se calculan a
partir de la tensién acumulada, que es la cantidad directamente observable con las
medidas in situ, mediante las ecuaciones 111.9 y 111.12. En la parte izquierda de la
figura aparece la evolucion de la relajacion frente a la temperatura durante el
calentamiento de la muestra y en la parte derecha se presenta el comportamiento frente
al tiempo una vez alcanzados los 500 °C. El primer valor de relajacién que aparece en
la figura esta por debajo de 200 °C porque, una vez crecidas las capas de InGaAs, las
enfridbamos mientras ajustabamos el sistema experimental de medida de tension. Tal y
como se ve en la figura, por debajo de 200 °C las capas estan completamente tensadas
en las dos direcciones pero, en cuanto se calienta la muestra y se sobrepasa esta
temperatura, comienzan los procesos de relajacion en ambas. La relajacion a lo largo
de la direccion [110] se produce de manera muy rapida, y antes de llegar a Ts = 500 °C
se satura en un valor en torno al 33 + 2 %. Por el contrario, la relajacion en la direccion
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Figura 111.16: Evolucién medida in situ de la relajacion que experimenta una capa de 200 nm de
Ing ,Gag gAs depositada sobre GaAs (001) por ALMBE a T, = 200 °C durante la aplicacion de un
tratamiento térmico. Las medidas han sido realizadas a lo largo de las direcciones [110] (simbolos
huecos) y [110] (simbolos rellenos). En la parte izquierda de la figura aparece la evolucion de la
relajacion frente a la temperatura durante el calentamiento de la muestra hasta alcanzar 500 °C, y
en la parte derecha se representa el comportamiento frente al tiempo mientras se mantiene
constante esta temperatura, T, = 500 °C.

[110] parece presentar distintas etapas que se activan al aumentar la temperatura. Por
encima de los 200 °C la relajacion evoluciona poco y de manera lenta, y al llegar a 390
°C se observa una meseta que se prolonga hasta los 480 °C, temperatura a partir de la
cual se activa un nuevo proceso de relajacion que sigue activo una vez alcanzados los
500 °C. Tras cinco minutos a esa temperatura, la relajacion en esta direccién también
se estabiliza, pero en un valor menor en este caso, R = 24 % + 3 %.

Asi pues, de las medidas representadas en la figura 111.16 se puede deducir que el
limite a partir del cual se inhiben por completo los procesos de relajacion de la capa se
encuentra en la temperatura Ts = 200 °C. De hecho, hemos comprobado que, si durante
la deposicion de una capa a Ts = 200 °C la temperatura del substrato supera ligeramente
este valor, debido al calentamiento provocado por la radiacion procedente de las
células de efusion, la morfologia superficial comienza a evolucionar y las capas se
relajan. Por otro lado, nuestros resultados también indican que la relajacion que tiene
lugar durante el tratamiento térmico es asimétrica, y el valor final alcanzado es mayor
en la direccion [110] que en la [110]. Esta asimetria puede estar relacionada con las
diferencias que presentan en la velocidad de deslizamiento las dislocaciones de
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desacople de 60° de los semiconductores 111-V segiin sean de tipo o o de tipo p.*% Las
dislocaciones de tipo a se caracterizan porque su nucleo estd formado por a&tomos del
elemento perteneciente al grupo 11, y tanto en GaAs como en InAs son mas rapidas
que las dislocaciones de tipo B, cuyo nucleo se compone de atomos del elemento del
grupo V." En las capas heteroepitaxiales en compresion, las dislocaciones responsables
de la relajacion en la direccion [110], es decir, las que discurren a lo largo de la
direccion [110], son de tipo o, mientras que en la direccion perpendicular las
dislocaciones que aparecen son de tipo B. A alta temperatura, la velocidad de
deslizamiento de los dos tipos de dislocaciones es lo suficientemente rapida como para
gue no afecte al ritmo de relajacion, y no aparecen restricciones cinéticas en ninguna
direccion. Sin embargo, a temperaturas bajas, en las que si estamos observando estas
restricciones cinéticas, las diferencias en la velocidad de deslizamiento tienen un efecto
muy importante, de manera que la relajacion asociada a las dislocaciones més veloces,
la relajacion en la direccion [110], ocurre més rapidamente. Cuando la temperatura es
lo suficientemente alta para que la movilidad de las dislocaciones de tipo B sea grande,
existe ya en la capa una alta densidad de dislocaciones en la direccion perpendicular
gue puede bloguear el movimiento de estas dislocaciones y limitar la relajacion en esa
direccion.?23

Por ultimo, hay que sefialar que los valores de relajaciéon alcanzados en estas
capas tras someterlas al tratamiento térmico son menores que los detectados en capas
de InGaAs del mismo espesor y composicion depositadas por MBE a T = 500 °C, a
pesar de que los dos tipos de capas han permanecido a alta temperatura la misma
cantidad de tiempo. Ademas, aplicar tratamientos térmicos de mayor duracién no
solucionaria el problema, puesto que, como se ve en la figura 111.16, a partir de los
cinco minutos a Ts = 500 °C ya no se observa ninguna evolucion en la relajacion.
Hemos estudiado, en este caso mediante medidas ex situ de difraccion de rayos X, la
dependencia de la relajacién obtenida al aplicar los tratamientos térmicos con el
espesor de capa depositado. La figura 111.17 muestra los valores de deformacion del
parametro de red en el plano de la intercara en las dos direcciones (110) para capas de
Ing,Gap gAs de distintos espesores depositadas por ALMBE a T = 200 °C y sometidas
a un proceso térmico. En la figura también se incluyen los valores de deformacion en
funcion del espesor para capas depositadas a alta temperatura, obtenidos a partir de la
ecuacion 111.23 (linea continua). Los datos representados en la gréfica confirman los
resultados extraidos de las medidas in situ relativos a la asimetria de la relajacion en las
dos direcciones. En efecto, en todos los casos la relajacién es mayor (menor
deformacion residual) en la direccion [110] que en la [110]. Asimismo, la
deformacién de estas capas crecidas a muy baja temperatura esta siempre por encima
de la curva correspondiente a la deformacién de las capas depositadas a temperatura

“La velocidad de deslizamiento de las dislocaciones, v, se puede expresar de la siguiente manera en funcién de la
temperatura, T, y de la tension ejercida sobre ellas, Gei: V= V,0q4 exp(—Q/kBT). La energia de activacion es Q = 1,3

eV para las dislocaciones de tipo o y Q = 1,4 eV para las de tipo B tanto en el caso de GaAs como en el de InAs. En
cuanto a Vo, su valor es Vo (o) = 1,9x10° m/s y en v, (B) = 59 m/s el primer caso, y Vo (o) = 5,6x10* m/s'y en v, (B) =
2,8x10* m/s en el segundo.’®?
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Figura 111.17: Valores de deformacion del parametro de red a lo largo de las direcciones [110]

(simbolos huecos) y [110] (simbolos rellenos) en capas de Ing,GaggAs de distintos espesores
depositadas por ALMBE a T, = 200 °C y sometidas a tratamientos térmicos. La linea continua
representa los valores de deformacion en funcion del espesor para una capa de Ing,GaggAs
obtenidos a partir de la ecuacién 111.23.

alta. Esto podria deberse a que, durante la aplicacion de los tratamientos térmicos,
existe una Unica superficie que es la que tiene que proporcionar los sitios de nucleacion
para la formacién de las dislocaciones de desacople, de manera que la cantidad de
dislocaciones que se puede introducir en la capa es menor que cuando la relajacion
tiene lugar durante el crecimiento, donde la superficie se estd regenerando
continuamente. De hecho, tal y como se observa en la figura, los valores de
deformacién alcanzados en las capas tras los tratamientos térmicos son
aproximadamente los mismos para cada direccion, independientemente del espesor de
la capa, como si la densidad de dislocaciones que pueden nuclear a partir de una Unica
superficie fuera siempre la misma, sin importar la tensién acumulada en la capa.

En cuanto a la evolucion de la morfologia con los tratamientos térmicos, la figura
111.18 muestra la evolucion de la intensidad de luz dispersada durante la aplicacion de
dicho proceso a una capa de 300 nm de Iny,GaggAs depositada por ALMBE a T, =
200 °C. Las medidas han sido realizadas con la direccion [110] de la superficie en el
plano de deteccion, pero una vez estabilizada la sefial en esta direccion también hemos
analizado in situ la dependencia azimutal de la luz dispersada. Durante la deposicion
previa de la capa de InGaAs la intensidad de luz dispersada no experimenté aumento
ninguno. A la derecha de la gréafica, se muestran en esta figura las iméagenes obtenidas
mediante microscopia de fuerzas de las superficies de dos capas idénticas de InGaAs
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antes (parte inferior) y después (parte superior) de aplicar el tratamiento térmico.

Pese a que las medidas in situ de dispersion de luz no detectaron el desarrollo de
ninguna rugosidad durante el crecimiento, la caracterizacion posterior de la morfologia
mediante microscopia de fuerzas revela la presencia en la superficie de ondulaciones
muy bien definidas y orientadas a lo largo de la direccion [110], como se aprecia en la
imagen de la parte inferior derecha de la figura 111.18. Estas ondulaciones poseen una
altura aproximada de unos 4,6 nm y una periodicidad muy bien definida cuyo valor es
42 nm (K| = 150 um™), muy alejado por lo tanto de los tamafios laterales de rugosidad
a los que son sensibles las medidas de dispersién de luz in situ, lo que explica por qué
no hemos detectado su formacion durante el crecimiento. La presencia en la superficie
de estas ondulaciones tan bien organizadas indica que la difusion superficial no esta en
absoluto inhibida durante el crecimiento por ALMBE a T, = 200 °C, lo que prueba por
otro lado que si en las capas depositadas a esta temperatura no se desarrolla la
morfologia de surcos entrecruzados durante el crecimiento es debido a que no se
forman dislocaciones de desacople en la intercara y no a la falta de movilidad de los
atomos en la superficie. Por otro lado, las ondulaciones son paralelas a la direccion
[110], de lo que se deduce que ésta es la direccion preferente de difusion superficial en
nuestras condiciones de crecimiento a muy baja temperatura, donde la superficie ya no
reconstruye en la configuracion (2x4) sino que adopta otro tipo de estructuras mas
ricas en arsénico. Posiblemente en nuestro caso la reconstruccion superficial sea la
c(4x4), para la que la direccién preferente de difusion superficial es precisamente la
[110],“®1 aunque no lo podemos asegurar porque el patrén de difraccion de electrones
gue muestran las capas a esta temperatura tiene muy poca intensidad y no se distingue
con claridad. En cuanto al origen de esta rugosidad ondulada, lo atribuimos a procesos
de relajacién eléastica en la capa, que en este caso disponen de tiempo suficiente para
desarrollarse puesto que los mecanismos de relajacion plastica que pudieran competir
con ellos estan inhibidos."*® Teniendo en cuenta la relacién entre la altura de las
ondulaciones y su periodicidad, esta morfologia es capaz de rebajar la energia elastica
local de los 5 nm de la capa involucrados en las ondulaciones en un 30 %
aproximadamente,® si bien la reduccién representa sélo un 1 % si se considera la
energia acumulada en todo el espesor de la capa. Hemos tratado de detectar, a través de

medidas in situ de evolucion de la tension en la direccion [110], el espesor en el que
aparecen estos procesos de relajacion elastica, pero las variaciones en la tension
acumulada asociadas con ellos son inferiores a la sensibilidad de nuestro sistema. La
tension acumulada durante la deposicion de 300 nm de Ing,GaygAs que Se mantienen
pseudomérficos al substrato, es enorme, superior a 500 N/m, de modo que la curvatura
inducida en el substrato es muy grande y deforma los haces deflectados. En estas
condiciones es imposible detectar una relajacién gradual de la tensiéon acumulada cuyo
valor final es menor que 1 %, calculado a partir de la morfologia observada en la
superficie de esta capa. Dentro del error experimental, las medidas in situ de evolucion
de la tension indican que la capa de 300 nm permanece pseudomérfica al substrato, y
gue en ningin momento tiene lugar un proceso brusco de relajacion.

Esta rugosidad ondulada desaparece al someter a la capa al tratamiento térmico.
Como se observa en la figura 111.18, la morfologia experimenta un gran cambio al
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aplicar el ciclo térmico. El tiempo t = 0 minutos sefiala en la grafica el momento en el
gue comienza a subir la temperatura del substrato, y a los cinco minutos ya se ha
estabilizado en el valor T = 500 °C. Al aumentar la temperatura, se produce un rapido
incremento en la sefial LLS que indica el desarrollo de rugosidad en el intervalo de
tamafios laterales a los que es sensible nuestra configuracién experimental de
dispersion de luz. Segun las medidas de dependencia azimutal de la luz dispersada,
realizadas cuando la evolucion de la intensidad en la direccion [110] habia cesado, la
sefial LLS esta concentrada en las dos direcciones (110) y el decaimiento de la
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Figura 111.18: Evolucion de la intensidad de luz dispersada por la superficie de una capa de 300
nm de Iny,Gag gAs depositada por ALMBE a T, = 200 °C durante la aplicacion de un tratamiento
térmico. La curva corresponde a la evolucion de la sefial con la direccion [110] de la superficie
alineada en el plano de deteccion, y los puntos discretos a la sefial ya estacionaria detectada
cuando son las direcciones [110] y [100] las que se encuentran en dicho plano. A la derecha de la
gréfica se encuentran las imagenes obtenidas mediante microscopia de fuerzas de las superficies de
la capa de InGaAs una vez aplicado el tratamiento térmico (arriba) y de otra capa idéntica a la que
no se le ha aplicado dicho tratamiento (abajo). Ambas imagenes estan representadas con la misma
escala de alturas y en la misma orientacion, pero el area de barrido es diferente. La rugosidad rms
de la imagen superior es 6 = 0,5 nm y la de la imagen inferior, = 1,6 nm.
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intensidad cuando sacamos cualquiera de ellas del plano de deteccion es muy abrupto.
Estos resultados demuestran que la superficie desarrolla una morfologia de surcos
entrecruzados durante la aplicacion del tratamiento térmico, aun a pesar de que el
frente de crecimiento esta parado. Ademas, el desarrollo de esta morfologia no depende
de la velocidad con la que se calienta el substrato hasta llegar a los 500 °C, pues
también hemos realizado tratamientos térmicos subiendo la temperatura de manera mas
lenta que en el caso de las medidas mostradas en la figura 111.18, y el resultado ha sido
el mismo.

En la parte superior derecha de la figura I11.18 se muestra la imagen obtenida con
el microscopio de fuerzas de la superficie de la capa de InGaAs a la que corresponden
las medidas de evolucidn de la intensidad de luz dispersada representadas en la gréfica
adyacente. La superficie presenta, en efecto, una clara morfologia de surcos
entrecruzados, pero es en realidad una superficie muy plana, cuya rugosidad rms total
es 8 = 0,5 nm, y en la imagen se resuelven claramente las distintas terrazas separadas
por escalones monoatémicos. En este caso, la altura de pico a valle de los surcos es
N = 1,4 nm y hp5gp = 1 nm, y la distancia promedio entre surcos adyacentes,
dr1701 = 0,86 pm y dpisg) = 1,2 pm. Como vemos, la altura de pico a valle de los surcos
ya no es tan asimétrica en las dos direcciones (110) como en el caso de las morfologias
de surcos entrecruzados que aparecen en las capas de InGaAs depositadas a alta
temperatura. De hecho, hemos realizado medidas de dependencia azimutal de la luz
dispersada al finalizar los tratamientos térmicos en muchas capas de InGaAs, y en
todos los casos las diferencias entre la intensidad detectada en la direccion [110] y en

la [110] son mucho menores que las detectadas en las medidas AzLS realizadas en las
capas depositadas por MBE a Ts = 500 °C, e incluso en alguna ocasion la sefial en la

direccion [110] superaba a la sefial en la direccién perpendicular.

Asi, nuestros resultados indican que, para una capa heteroepitaxial que contiene
dislocaciones de desacople, la configuracién mas estable no es la de superficie plana
sino la de superficie con morfologia de surcos entrecruzados. Por otro lado, puesto que
durante la aplicacion del ciclo térmico no estamos llevando a cabo la deposicion de
nuevo material, no puede haber variaciones locales en la velocidad de crecimiento de la
capa epitaxial que potencien el desarrollo de esta morfologia, y los efectos asociados
con la asimetria en la difusion superficial seran menores, por lo que la superficie final
obtenida es mucho mas plana y simétrica que en el caso de morfologias de surcos
entrecruzados desarrolladas durante el crecimiento. De hecho, en las capas de InGaAs
sometidas a tratamientos térmicos existe una correlacion entre la densidad de
dislocaciones presente en la intercara, calculada a partir de las medidas de difraccion
de rayos X, y la densidad de escalones de la superficie, obtenida de los perfiles
trazados sobre las imagenes AFM de las superficies. Esta correlacion podria explicarse
considerando que, en estas morfologias de surcos entrecruzados desarrolladas con el
frente de crecimiento parado, los escalones y desplazamientos elasticos asociados con
las dislocaciones de desacople son los principales responsables de la morfologia.[*”%8"!

Me gustaria afiadir un breve comentario relativo a la reconstruccion superficial de
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las capas de InGaAs. Durante la aplicacién de los tratamientos térmicos hemos
observado, a Ts = 500 °C y en presencia de flujo de arsénico, un tipo de reconstruccion
peculiar en la superficie de estas capas. En la direccion [110] el patron de difraccion de
electrones presentaba una periodicidad corriente, la 2x, pero en la direccion [110]
aparecia una distribucién no habitual de las barras de difraccién. Se trata de una
configuracion de periodicidad x3 y ademas asimétrica, donde las dos barras de orden
fraccionario del patron de difraccion, las correspondientes a la reconstruccion, estan
desplazadas hacia el centro de la celda unidad. Una reconstruccion similar,
denominada (1x3) asimétrica, o (1x3)a, ha sido reportada en superficies de InAs (001)
en condiciones ricas en arsénico, en las que aparece de manera independiente en un
intervalo muy pequefio de temperaturas pero es mas frecuente encontrarla coexistiendo
con las reconstrucciones (2x4) 6 c(4x4).®! Es muy posible que la reconstruccion
(2x3)a detectada en las capas de InGaAs sea una combinacion de la (2x4) y la (1x3)a,
gue también coexistan para este material. También hemos observado esta misma
reconstruccion en las capas de InGaAs depositadas a alta temperatura, pero sélo
durante las interrupciones del crecimiento y con el flujo de arsénico abierto.

Volviendo de nuevo a la relajacion y la morfologia en las heteroestructuras de
InGaAs/GaAs, hemos visto que las capas depositadas a Ts = 200 °C y sometidas a una
tratamiento térmico relajan en torno al 25-35 % la deformacién del parametro de red y
desarrollan una morfologia de surcos entrecruzados, pero ésta es muy tenue y la
superficie final es muy plana (8 = 0,5 nm). Puesto que parece que la morfologia de
surcos entrecruzados es inevitable en capas epitaxiales con dislocaciones de desacople,
independientemente de las condiciones de crecimiento, estas capas en las que ya se ha
alcanzado un cierto grado de relajacion y que poseen una superficie plana resultan muy
adecuadas para proseguir el crecimiento sobre ellas. Ademas, pudiera ocurrir que el
desarrollo de la morfologia de surcos entrecruzados durante esta segunda parte del
crecimiento fuese muy pequefio porque, gracias a la capa depositada a baja
temperatura, la intercara estd mas lejos de la superficie y los campos de tensiones
asociados con las dislocaciones son menores. A continuacion se exponen los estudios
realizados con objeto de determinar las condiciones méas apropiadas para llevar a cabo
este crecimiento posterior, y su aplicacion a la fabricacién de capas adaptadoras del
parametro de red.

I11.4.2. Optimizacion del proceso de crecimiento de capas adaptadoras del
pardmetro de red

La relajacién alcanzada por las capas de Ing,Gag gAs depositadas a Ts = 200 °C tras los
tratamientos térmicos es menor que la esperada para una capa del mismo espesor
depositada en condiciones de crecimiento en las que no interviene ninguna restriccion
cinética en los procesos de relajacién. La deposicion de mas material tensado provoca
en general la relajacion de las capas inferiores,"® siempre y cuando los procesos de
relajacion no estén inhibidos, asi que para tratar de mejorar el grado de relajacion de
dichas capas hemos depositado sobre ellas de nuevo Ing,GaygAs, bien por MBE a T, =
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500 °C o bien por ALMBE a T = 400 °C. De nuevo, tanto la evolucion de la relajacion
como la de la morfologia han sido monitorizadas durante el crecimiento de estas capas.

La figura 111.19 muestra la evolucidn de la relajacion en las dos direcciones (110)
durante el crecimiento de estas capas mixtas de Ing,GagsAs/GaAs (001). En concreto,
la estructura de las capas a las que corresponde la figura consiste en 200 nm de
Iny,GaggAs depositados por ALMBE a T, = 200 °C y sometidos a un tratamiento
térmico, que llamaremos capa LTT, y otros 200 nm de Iny,GaogAs depositados
también por ALMBE pero esta vez a T = 400 °C, que denominaremos capa HT. La
figura 111.19 contiene el comportamiento de la relajacién durante las dos etapas de
crecimiento de la capa, a Ts = 200 °C y a Ts = 400 °C, y la evolucidn detallada durante
el tratamiento térmico esta representada en la figura 111.16. La grafica colocada en la
parte superior de la figura, gréafica (a), muestra la evolucion de la tension acumulada,
Yo, que es la cantidad observable de manera directa con las medidas in situ, y en la
parte inferior, gréfica (b), se presentan los valores de relajacion calculados a partir de
esta tension acumulada. Puesto que las medidas en las dos direcciones pertenecen a dos
muestras diferentes cuyas capas de InGaAs presentan pequefias diferencias en la
composicion, los valores de tensién acumulada estdn escalados a una compaosicion
x = 0,2 en ambos casos para asi facilitar la comparacion entre ellos. Por supuesto, los
valores de composicion y relajacion final en estas capas obtenidos de las medidas in
situ estan en total acuerdo con los extraidos de la caracterizacion posterior de las
muestras mediante difraccion de rayos X.

Tal y como se observa en la figura 111.19-(a), durante el crecimiento de los
200 nm de InGaAs a T = 200 °C la tension acumulada aumenta de manera lineal con el
espesor en las dos direcciones, como corresponde a una capa en el régimen
pseudomérfico de crecimiento. El tratamiento térmico provoca, como ya hemos visto,
una relajacion asimétrica en estas capas LTT vy, en efecto, los valores de tensidn
acumulada y de relajacion tras dicho tratamiento son diferentes en cada direccion. Sin
embargo, durante la deposicion de la siguiente capa a alta temperatura esta asimetria
desaparece. Nada mas comenzar esta segunda etapa del crecimiento, la relajacion a lo
largo de la direccién [110] experimenta un aumento brusco hasta llegar al mismo
valor que la relajacion en la direccion perpendicular. A partir de ahi, ambas direcciones
presentan el mismo comportamiento, en el que podemos distinguir, atendiendo a la
evolucién de la tensién acumulada, dos etapas. La primera etapa, 0 etapa A, abarca
entre 220 y 325 nm, y en ella la pendiente de la tension acumulada es negativa, decrece
con el espesor. En la segunda etapa, o etapa B, que va de 325 nm en adelante, o se
incrementa al aumentar el espesor de capa depositado. EI comportamiento de la tension
acumulada en la etapa A indica un ritmo de relajacién muy rapido, mayor que en el
caso de las capas crecidas de manera continua por MBE a T; = 500 °C, donde la
pendiente de o no se hace negativa en ningin momento (ver figura I11.3). Las capas
LTT no alcanzan, como se expuso en el apartado anterior, los valores de relajacion que
les corresponden por su espesor y composicion, o dicho de otro modo, por la cantidad
de energia elastica que acumulan, y atribuimos esta limitacién a la existencia de una
Unica superficie a partir de la cual habrian de nuclear las dislocaciones de desacople.
Al depositar sobre ésta una nueva capa de Ing,GaygAs, proporcionamos nuevas
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superficies en las que pueden formarse las dislocaciones, que rapidamente comienzan a
hacerlo para tratar de eliminar el exceso de energia eléstica acumulada, y de esta
manera el ritmo de relajacién aumenta. Cuando la capa ha conseguido reducir este
exceso en parte, los mecanismos de interaccion entre dislocaciones comienzan a
intervenir, el ritmo de relajacion se retarda y la pendiente de Xo se vuelve positiva, lo
gue marca el inicio de la etapa B. En este caso, los mecanismos que intervienen en la
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Figura 111.19: Evolucién, determinada in situ, de la relajacion que experimentan durante el
proceso completo de crecimiento las capas mixtas compuestas por 200 nm de Ing,GaggAs
depositados por ALMBE a T = 200 °C y sometidos a un tratamiento térmico (la evolucion
detallada de la sefial en esta parte aparece en la figura 111.16) y otros 200 nm de Ing,GagsAs
depositados por ALMBE a T = 400 °C. Las medidas han sido realizadas en las dos direcciones
(110). En la grafica de la parte superior de la figura, grafica (a), se muestra la cantidad obtenida
directamente de las medidas in situ, la tensién acumulada 2o, y en la de la parte inferior, grafica
(b), los valores de relajacion calculados a partir de esta tension acumulada. Las lineas punteadas en
la gréfica (a) delimitan las dos etapas que presenta la evolucion de o durante el crecimiento de la
capa a alta temperatura. La linea discontinua corresponde a los valores de tension acumulada
calculados a partir de la ecuacion 111.23.
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relajacion de la capa son la formacion de nuevas dislocaciones y la interaccién entre
ellas, los mismos que durante la Gltima etapa en el caso de las capas crecidas de
manera continua por MBE. Anéalogamente, la evolucion de la tensién acumulada en
esta etapa se puede describir utilizando la ecuacién 111.23 (linea discontinua en la
figura 111.19). Si la segunda parte del crecimiento se lleva a cabo por MBE a T, = 500
°C, el comportamiento de la relajacion es el mismo.

Asi, durante el crecimiento a alta temperatura de una nueva capa de InGaAs sobre
las capas LTT se reducen las asimetrias y limitaciones que presentaba la relajacion
estas capas, y se obtiene una capa con un valor de relajacion alto, simétrico y
predecible, es decir, una capa adecuada, en cuanto a la relajacién se refiere, para actuar
como capa adaptadora del parametro de red. Nos interesa entonces analizar la
morfologia de estas capas. La figura I11.20 muestra la evolucién de la intensidad de luz
dispersada durante el crecimiento completo de dos tipos de capas mixtas, una de ellas
con la capa HT depositada por MBE a T; = 500 °C y la otra con la capa HT depositada
por ALMBE a T, = 400 °C. Al igual que en la figura 111.19, en la gréafica se representa
el comportamiento de la luz dispersada durante las dos etapas de crecimiento de la
capa; la evolucién detallada durante el tratamiento térmico es similar a la representada
en la figura I11.18. En la figura también se incluye la evolucion de la sefial LLS durante
el crecimiento por MBE y mediante un proceso convencional de una capa de 400 nm
de Ing,GapgAs, que denotaré cMBE. En la parte derecha de la figura aparecen las
imagenes, obtenidas con el microscopio de fuerzas, de las superficies de estas tres
capas.

Las medidas expuestas en la figura 111.20 muestran que, durante la deposicion de
las capas HT, la intensidad de luz dispersada aumenta con el espesor de capa
depositado, pero en ambos casos la sefial LLS es menor que la perteneciente a la capa
cMBE. Ademas, la evolucion es menor en el caso de la capa mixta cuya capa HT ha
sido depositada a Ts = 400 °C. Por supuesto, hemos llevado a cabo medidas in situ de
dependencia azimutal de la luz dispersada, aunque no aparecen en la figura, y en los
tres casos el comportamiento se correspondia con el de morfologias de surcos
entrecruzados. Tanto en la capa cMBE como en la capa mixta cuya capa HT se ha
depositado por MBE a Ts = 500 °C, la sefial en la direccién [110] es mucho mayor que
la sefial en la [110], mientras que la capa mixta con capa HT depositada a 400 °C es
mas simétrica, aunque también dispersa mayor cantidad de luz en la direccién [110]
gue en la perpendicular. Segun esto, la morfologia de surcos entrecruzados progresa en
las capas mixtas durante el crecimiento de las capas HT y, légicamente, su evolucion
estd gobernada por la cinética del crecimiento, de manera que las capas depositadas a
menor temperatura, donde la difusién superficial es menor, son mas planas. De todos
modos, incluso la superficie de la capa mixta cuya capa HT ha sido crecida por MBE a
500 °C es menos rugosa que la de la capa depositada por MBE con un proceso
convencional, posiblemente debido a que el tiempo de evolucién ha sido menor. Las
imagenes AFM de las superficies confirman estos resultados. Las tres superficies
presentan morfologias de surcos entrecruzados, y sus valores de rugosidad rms son & =
4,7 nm para la capa ctMBE, & = 2,4 nm para la capa mixta con capa HT depositada a
500 °C y 6 = 0,9 nm para la capa mixta con capa HT crecida por ALMBE a T = 400
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°C. La relajacion de estas tres capas ha sido determinada mediante difraccién de rayos
X,y se ha obtenido R = 70 % en los tres casos.

En definitiva, mediante un proceso de crecimiento compuesto por tres etapas, una
primera de deposicion por ALMBE a T = 200 °C, el tratamiento térmico subsiguiente
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Figura 111.20: Evolucién de la intensidad de luz dispersada durante el proceso completo de
crecimiento de las capas mixtas: 200 nm de Ing,GaggAs depositados por ALMBE a T, = 200 °C,
tratamiento térmico de esta capa (la evolucién detallada de la sefial en esta parte aparece en la
figura 111.18) y otros 200 nm de Ing,GaggAs depositados bien por ALMBE a T = 400 °C o bien
por MBE a T = 500 °C. Ademas, en la gréafica se ha incluido la evolucion de la luz dispersada
durante el crecimiento por MBE y mediante un proceso convencional de una capa de 400 nm de
Ing,GaggAs. Las iméagenes (5 um x 5 um) de las superficies de las tres capas, obtenidas con el
microscopio de fuerzas, aparecen a la derecha de la imagen, todas ellas representadas utilizando la
misma escala de alturas. También se indica la rugosidad rms de cada superficie.

139



Caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de relajacion en semiconductores 111-V

de la capa asi depositada y una Gltima etapa de crecimiento a T = 400 °C también por
ALMBE, hemos obtenido capas de Ing,Gag gAs/GaAs con una morfologia muy plana 'y
un alto grado de relajacion.® Asi, en cuanto a estos dos aspectos se refiere, estas
capas presentan las caracteristicas apropiadas para su utilizacion como capas
adaptadoras del parametro de red, y se pueden incorporar como tales en dispositivos
gue precisen el aumento en el parametro de red que ellas proporcionan, o bien pueden
servir como primer paso para la fabricacion de capas adaptadoras de composicion
escalonada que den lugar a cambios de pardmetro de red mayores.

Resumiendo lo expuesto en este apartado, se ha demostrado que los procesos de
relajacion plasticos estdn completamente inhibidos a T, = 200 °C en el sistema
heteroepitaxial Iny,GaggAs/GaAs, pero no asi la difusion superficial. La aplicacién de
tratamientos térmicos a las capas de Ing,GaggAs depositadas a 200 °C provoca la
relajacion asimétrica y parcial de las mismas, y al mismo tiempo la superficie
desarrolla, aun sin mediar deposicién de material, una tenue morfologia de surcos
entrecruzados, cuya presencia parece por tanto inevitable en capas epitaxiales que
contengan dislocaciones de desacople. La deposicion sobre las capas depositadas a
200 °C y sometidas a tratamientos térmicos de nuevas capas de Iny,GaygAs a alta
temperatura, bien Ty = 400 °C o bien T, = 500 °C, aumenta el grado de relajacion de
las capas y elimina las asimetrias, pero también provoca el desarrollo de la
morfologia de surcos entrecruzados aungue en menor medida si el crecimiento de esta
segunda capa se hace a T = 400 °C. En cualquier caso, las capas fabricadas mediante
este proceso mixto poseen superficies mas planas que las obtenidas a partir del
crecimiento convencional por MBE.

I111.5. Conclusiones

A lo largo de este capitulo, hemos visto la utilidad de las técnicas in situ y en tiempo
real para caracterizar los procesos de relajacién y la evolucién de la morfologia durante
el crecimiento de sistemas heteroepitaxiales, y para estudiar la influencia de las
condiciones de crecimiento en dichos procesos. A pesar de que las medidas in situ de
dispersién de luz laser no proporcionan informacién cuantitativa de la superficie son
muy Utiles, si se dispone de alguna informacién previa acerca de las posibles
topografias que pueden surgir, para detectar el desarrollo de rugosidad superficial o la
aparicion y evolucién de determinadas morfologias. Por otro lado, en el apartado 111.2
se ha demostrado que las medidas in situ de tension, basadas en la monitorizacion
Optica de los cambios en la curvatura del substrato, si ofrecen informacion cuantitativa
acerca de los procesos de relajacion en capas heteroepitaxiales.

Las medidas in situ de evolucion de la tensién nos han permitido establecer la
secuencia completa del proceso de relajacion de las capas de Ing,GagsAs/GaAs (001)
depositadas por MBE en las condiciones de crecimiento habituales para la fabricacion
de este sistema heteroepitaxial. El proceso de relajacién consta de una primera etapa,
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de naturaleza elastica y que depende de la velocidad de crecimiento, a la que suceden
otras dos etapas en las que la capa se relaja plasticamente y que ya no dependen de
dicha velocidad. En la primera etapa, y gracias a la correlacion entre las medidas in situ
de tension y de evolucion de la morfologia, hemos podido establecer que parte de la
tension se relaja de manera eléstica mediante la formacion de rugosidad superficial.
Los mecanismos involucrados en las etapas plasticas son la formacion de nuevas
dislocaciones de desacople en la intercara y la interaccion entre ellas, y considerando
estos dos mecanismos hemos elaborado un modelo sencillo que describe de manera
muy acertada la evolucién de la deformacion de la capa en funcion de su espesor una
vez iniciados dichos procesos. A partir del ajuste de los datos experimentales obtenidos
de las medidas in situ con este modelo hemos obtenido la energia de formacion de una
dislocacion de desacople por unidad de longitud, & = 3,4x10°® J/m, y el radio de
alcance de la interaccidn entre dislocaciones, li,; = 0,6xh.

A partir de las medidas in situ de dispersién de luz hemos seguido el desarrollo de
la morfologia de surcos entrecruzados en capas heteroepitaxiales de Ing,GaggAs sobre
GaAs (001) depositadas por MBE en condiciones de crecimiento diversas, y de ahi
hemos podido establecer que, en este sistema material, el ritmo de desarrollo de este
tipo de morfologia depende en gran medida de la cinética del crecimiento. En concreto,
a menor velocidad de crecimiento evoluciona més y mas rapidamente, y el crecimiento
a temperaturas mas bajas inhibe su desarrollo. Por otro lado, nuestros resultados indi-
can que la morfologia de surcos entrecruzados comienza a desarrollarse, si la cinética
del crecimiento lo permite, a partir de la formacion de las primeras dislocaciones de
desacople en la intercara, cuyos campos de tensiones si son capaces de modificar
localmente el ritmo de crecimiento de la capa. Ademas, también hemos detectado la
aparicion de morfologias de surcos entrecruzados, aunque muy tenues, al provocar la
relajacion de capas tensadas mediante la aplicacion de tratamientos térmicos y sin que
hubiera crecimiento de por medio, lo que demuestra que la presencia de esta morfo-
logia resulta inevitable en capas epitaxiales que contengan dislocaciones de desacople.

Por Gltimo, hay que sefialar que, gracias a los estudios in situ de evolucién de la
morfologia y los procesos de relajacién, hemos desarrollado un proceso de crecimiento
que nos ha permitido obtener capas de Ing,GapgAs con una superficie muy plana, & =
0,9 nm, y un alto grado de relajacion, Ry = 70 %, lo que representa una mejora
considerable si se las compara con capas similares fabricadas por MBE mediante un
proceso convencional (5 = 4,7 nm, R = 73 %).
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En este capitulo se estudia, a través de medidas in situ de evolucion de la tensién, la
formacion de hilos cuanticos durante el crecimiento mediante epitaxia por haces
moleculares del sistema heteroepitaxial InAs/InP (001). Las medidas muestran la
existencia de una clara anisotropia en la tension a lo largo de las dos direcciones (110),
que es la responsable de que en este sistema se formen hilos en lugar de puntos
cuanticos. Esta anisotropia proviene de la asimetria en la configuracién de la intercara
y la superficie que tiene lugar en los sistemas heteroepitaxiales de semiconductores de
tipo 11-V cuyos constituyentes tienen el elemento del grupo V diferente, siempre y
cuando la superficie esté estabilizada en el elemento del grupo V con una
reconstruccion superficial de tipo (2x4). Por lo tanto, la formacién de hilos cuanticos
se puede extender a todos los sistemas que cumplan estos requisitos. Por otro lado,
durante el crecimiento mediante epitaxia por haces moleculares de los sistemas
heteroepitaxiales con distinto elemento del grupo V es inevitable que se produzca un
intercambio no intencionado de &tomos de estos elementos al permutar los flujos
correspondientes, y este intercambio determina la cantidad total de material que forma
las nanoestructuras y por lo tanto sus propiedades. Utilizando las medidas in situ de
evolucion de la tensién en conjunto con medidas in situ de reflectancia diferencial,
hemos analizado los procesos de intercambio entre arsénico y fosforo en el sistema
InAs/InP (001) durante el crecimiento de los hilos cuanticos.
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1V.1. Introduccién

En los sistemas heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red grande (g >
|2] %), la relajacion comienza de manera elastica mediante la formacion de ndcleos o
islas tridimensionales,') como ya se ha mencionado en la introduccién de esta memoria
y en el capitulo anterior. Al igual que en los sistemas con diferencia de pardmetro de
red pequefia, en estos sistemas la capa epitaxial crece, inicialmente, de forma
bidimensional o “capa a capa” (2D) en el régimen pseudomdrfico, pero tras la
deposicion de unas pocas monocapas” la energia elastica acumulada es suficiente para
que se formen ndcleos tridimensionales (3D) en los que la tension biaxial acumulada
en la capa se relaja elasticamente (ver figura I11.5) rebajando asi la energia total
acumulada por el sistema.*® En la literatura, este comportamiento se conoce como
modo de crecimiento de tipo Stranski-Krastanow. EIl espesor minimo en el que se
produce la transicion entre el crecimiento “capa a capa” y la nucleacion tridimensional,
gue representa un nuevo espesor critico en los sistemas heteroepitaxiales que podemos
denominar como espesor critico para la transicion 2D/3D, o hsp, viene dado por el
balance energético entre la energia elastica acumulada en la capa, la disminucion en la
energia que producen los nucleos tridimensionales y el aumento que se genera en la
energia superficial debido a que la formacion de los nucleos tridimensionales también
lleva asociado un incremento de superficie. Sin embargo, el espesor critico hsp real
depende en cierta medida de las condiciones de crecimiento, pues la cinética también
influye en el ritmo de formacidn de los nucleos tridimensionales.

En los sistemas con diferencia de pardmetro de red grande, el espesor hsp es
menor que el espesor critico para la formacion de dislocaciones de desacople, hyg,™ y
de ahi que la relajacion eléstica a traves de las islas tridimensionales sea el primer
mecanismo de relajacion activo en estos sistemas y que, ademas, estos nucleos
tridimensionales sean inicialmente coherentes, es decir, que no contengan
dislocaciones. Una vez superada la transicion 2D/3D, si continGa la deposicion de
material aumentan tanto la densidad de los nacleos tridimensionales como su tamafio, y
en los bordes de las islas més grandes se genera un incremento local en la energia
elastica que favorece la formacion de dislocaciones. De esta manera, las islas dejan de
ser coherentes y comienzan a relajarse de manera plastica. Por lo tanto, con el
desarrollo de los nGcleos tridimensionales se facilita la nucleacién de dislocaciones,
y cuando las islas coalescen entre si existe ya una gran densidad de dislocaciones en la
epicapa, muy desordenadas y con una alta proporcién de segmentos trepadores, lo que
finalmente provoca la obtencién de una capa de baja calidad.™

Ahora bien, los nucleos tridimensionales coherentes que se forman al producirse
la transicion 2D/3D presentan propiedades muy interesantes, tanto desde el punto de
vista fundamental como para su aplicacion en dispositivos electronicos y

*Por ejemplo, el espesor critico para la transicion 2D/3D, hgp, en el sistema heteroepitaxial InAs/GaAs (001), donde
g =—7,2 %, es hgp = 1,5-1,75 monocapas.
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optoelectronicos. Estos nlcleos poseen dimensiones nanométricas y, por lo tanto, en
ellos aparecen fenémenos de confinamiento cuéntico, bien unidimensional si se trata de
hilos, que Ilamaremos hilos cuanticos, o bien de dimensidn cero si se trata de puntos
(puntos cuénticos), de manera que podriamos considerarlos como “pequefios
laboratorios” en los que estudiar los efectos del confinamiento. Por otro lado, se espera
que la incorporacion en los dispositivos de hilos y puntos cuanticos, que podemos
englobar bajo el nombre de nanoestructuras, permita no sélo la obtencion de
dispositivos similares a los existentes pero con mejores propiedades sino también
nuevos disefios basados en los fendmenos cuanticos, tales como sistemas de
computacion cuantica realizados a partir de puntos cuanticos.’® Respecto a las ventajas
en los dispositivos factibles con la tecnologia actual, la introduccion de las
nanoestructuras en la zona activa de un laser permite conseguir la reduccion en la
corriente umbral, un aumento en la ganancia y una mayor estabilidad térmica,l” y con
la utilizacion de nanoestructuras en fotodetectores basados en transiciones intrabanda
disminuye el umbral de deteccion, y es posible aumentar su temperatura de
funcionamiento y utilizarlos en incidencia normal.®¥! Todas estas aplicaciones precisan
del control del tamafio, la distribucién y la densidad de las nanoestructuras, por lo que
el estudio de los procesos de obtencién de dichas nanoestructuras representa un campo
de gran actividad. Las nanoestructuras podrian fabricarse de manera artificial mediante
técnicas de litografia, que generarian estructuras muy uniformes y con la ordenacion
deseada, pero la resolucion espacial de este tipo de técnicas no es todavia suficiente
para producir estructuras de las dimensiones apropiadas para conseguir el confina-
miento de los electrones y, ademas, generan numerosos defectos en los materiales que
limitan todavia mas su uso. Asi pues, el procedimiento mas adecuado hoy por hoy para
la fabricacion de las nanoestructuras consiste precisamente en su obtencion a partir del
crecimiento de sistemas heteroepitaxiales con diferencia de parametro de red grande, lo
gue se conoce como crecimiento autoorganizado de las nanoestructuras ya que es el
propio material el que se reorganiza para relajar parte de la tensién acumulada.

El sistema heteroepitaxial mas estudiado hasta la fecha para la obtencién de
nanoestructuras autoorganizadas ha sido, sin duda, el sistema InAs/GaAs, y con él se
han conseguido puntos cudnticos muy regulares y con una distribucion de tamafios
muy estrecha,® que emiten luz en el intervalo comprendido entre 0,8 y 1,25 um.™® No
obstante, el sistema InAs/InP, con g, = —3,2%, ha comenzado a despertar un gran
interés en los ultimos afios ya que permite acceder a la longitud de onda A = 1,55 pm,
en la que estan basadas hoy en dia las comunicaciones dpticas. En estos afios se ha
realizado un gran esfuerzo para obtener puntos cuénticos en este sistema,***® y la
posibilidad de obtener emision de luz en A = 1,55 um a partir de nanoestructuras de
InAs/InP ya ha sido demostrada.[*"®!

Sin embargo, el sistema InAs/InP (001) presenta una caracteristica especial, que
no se ha encontrado en el sistema InAs/GaAs: durante el crecimiento de este sistema
mediante epitaxia por haces moleculares, y también mediante epitaxia por haces
guimicos, se obtienen, de manera reproducible, no puntos sino hilos cuanticos,
paralelos a la direccion [110], muy uniformes y regulares.**? Los hilos relajan
tension Unicamente en la direccion perpendicular a su longitud, es decir, dan lugar a
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una relajacién anisotropa, mientras que los puntos cuanticos permiten la relajacion en
todas las direcciones, y por lo tanto rebajan la energia total del sistema de manera mas
eficiente.®) Por lo tanto, resulta sorprendente que en el sistema InAs/InP se favorezca
la formacidn de hilos cuénticos en lugar de puntos, y tratar de comprender las causas
de este comportamiento es fundamental no sélo para gobernar la forma de las
nanoestructuras en este sistema sino también para alcanzar un mayor control en la
obtencion de las nanoestructuras autoorganizadas en general.

Se ha insinuado que la formacion de los hilos pudiera deberse, en parte, a que en
el sistema InAs/InP el desajuste de parametro de red entre la capa y el substrato (gy =
—3,2%) es mucho menor que en el caso de InAs/GaAs, donde g, = ~7,2%.1%1 Sin
embargo, en el sistema Ing 4sGag ssAS/GaAs el desajuste de parametro de red es también
g = —3,2%, y es bien sabido que con la deposicion de dicho sistema se producen
puntos cuanticos y no hilos, tal y como se ha comprobado en el Instituto de
Microelectronica de Madrid. EI origen de los hilos también se ha atribuido a la
anisotropia en la difusion superficial que exhiben estos materiales en las condiciones
habituales de crecimiento, bajo las cuales la superficie presenta la reconstruccion
(2x4).224 Como ya se ha mencionado en otras ocasiones a lo largo de esta memoria,
la longitud de difusion de los adatomos en una superficie reconstruida en la (2x4) es
mayor en la direccién [110] de la superficie que en la [110],*"%! y al mismo tiempo
los escalones de la superficie paralelos a la direccion [110] son més reactivos que los
perpendiculares,” de manera que se favorece el desarrollo de morfologias a lo largo
de esa direccion. Aunque bien es cierto que esta anisotropia puede ayudar a la
formacion de los hilos cuanticos, pues facilita el movimiento de material necesario, no
representa la causa principal para su formacion ya que esta misma anisotropia en la
difusién superficial esta presente durante el crecimiento del sistema (Ga)IlnAs/GaAs
(001), y sin embargo en este caso la relajacion elastica se produce mediante el
desarrollo de puntos cuanticos. Por Gltimo, se ha tratado de relacionar la aparicion de
hilos cuanticos con la naturaleza quimica de la capa tampdn sobre la que se deposita el
arseniuro de indio, pero se ha demostrado que es posible obtener este tipo de
nanoestructuras tanto sobre InP (001) como sobre las capas tampon Ing4;Gags3AS e
Ino.4sAlo52As, cuyo parametro de red coincide con el del fosfuro de indio.[2%°]

Asi pues, el origen de la formacion de hilos cuanticos en el sistema InAs/InP
(001) no resulta evidente. Puesto que el mecanismo por el cual se generan las
nanoestructuras es, en Ultima instancia, la relajacion elastica de la tension biaxial a que
esta sometida la capa, las medidas in situ de evolucion de la tensién durante el
crecimiento de este sistema pueden proporcionar la informacion necesaria para
comprender el proceso. Las medidas in situ de evolucion de la tensién se han utilizado
para estudiar la formacion de puntos cuanticos en diversos sistemas, tales como
SiGe/Si,B” InAs/GaAsP! y GaSh/GaAs,*? y gracias a los resultados obtenidos se han
podido esclarecer aspectos de su formacion tales como la transicién de forma en el
caso de los puntos de SiGe/Si o el papel que juegan la segregacién de indio en los de
InAs/GaAs. En este capitulo se explican, en el apartado V.2, los estudios in situ de
evolucion de la tensién que hemos realizado durante la fabricacion de hilos cuéanticos
de InAs/InP (001), y que nos han permitido establecer las causas que llevan a la
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formacidn de este tipo de nanoestructuras, y al mismo tiempo predecir en qué sistemas
y con qué condiciones de crecimiento se obtienen hilos en lugar de puntos cuanticos.®*!

Por otro lado, durante el crecimiento de un sistema heteroepitaxial del tipo
InAs/InP, cuyos constituyentes contienen elementos distintos del grupo V, es
inevitable que, a las temperaturas de crecimiento, se produzcan el intercambio entre los
4tomos de f6sforo y de arsénico al alternar los flujos de dichos elementos.***) Como
ya se expuso en el apartado 11.4.1, el crecimiento de los semiconductores Il1I-V
mediante epitaxia por haces moleculares se realiza a temperaturas en las que el
elemento del grupo V se evapora de la superficie, de manera que es necesario mantener
un flujo de dicho elemento sobre la superficie del cristal para que ésta no se
descomponga. Puesto que para depositar una capa de InAs sobre InP es necesario
interrumpir el flujo de fosforo y establecer un flujo de arsénico, los a&tomos de arsénico
que llegan a la superficie pueden desplazar a los de fosforo, de forma que se produce el
intercambio de dichos 4&tomos. De manera equivalente, si sobre la capa de InAs se
deposita un recubrimiento de InP también tendra lugar un nuevo proceso de
intercambio en el sentido inverso, es decir, sera el fosforo el que desbancaré al arsénico
en este caso. Los procesos de intercambio son muy importantes durante la fabricacion
de las nanoestructuras, puesto que generan en la intercara una capa involuntaria bien de
InAs o bien de InAs,Py, ¥ por lo tanto determinan la cantidad total de material que se
incorpora en las nanoestructuras, es decir, su tamafio,*” su composicién exactal®® y
por consiguiente la longitud de onda de emisién correspondiente.**! De hecho,
incluso es posible la obtencién de puntost*® e hilos cuanticos™® a partir de los procesos
de intercambio exclusivamente, sin que sea necesaria la deposicion de InAs. Asi pues,
dada la relevancia de este proceso en la obtencion de los hilos cuanticos y en sus
caracteristicas finales, también hemos analizado, a través de medidas in situ de
evolucion de la tensidn en conjunto con medidas in situ de reflectancia diferencial, el
intercambio entre arsénico y fésforo a las temperaturas utilizadas para el crecimiento
del sistema heteroepitaxial InAs/InP por MBE,*! y los resultados extraidos se detallan
en el apartado 1V.3 de este capitulo.

IV.2. Formacion de hilos cuanticos de InAs/InP (001)

Como se ha dicho en la introduccion, la deposicién de unas pocas monocapas de InAs
sobre InP (001) mediante epitaxia por haces moleculares permite la obtencion de hilos
cuanticos muy uniformes y ordenados. La formacion de estos hilos se debe, como ya se
ha comentado, a la reorganizacion del material para crear estructuras tridimensionales
que permiten la relajacion elastica de la tension biaxial acumulada en la capa. Asi, para
favorecer el movimiento de los atomos superficiales necesario para que se produzca la
redistribucién del material, es decir, para potenciar la difusion superficial, hay que
mantener la capa de InAs a temperatura elevada, T; > 480 °C. Ahora bien, la
deposicién de la capa de InAs se puede realizar a esa misma temperatura o0 a
temperaturas inferiores, de forma que es necesario calentar el substrato a continuacion
(“recocer la capa de InAs”) para permitir la formacion de los hilos cuénticos. Antes de
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presentar las medidas in situ de evolucion de la tension, he introducido un pequefio
apartado en el que se describen la secuencia y las condiciones de crecimiento con las
que se consiguen los hilos, y como puede identificarse su aparicion a partir del patron
de difraccion de electrones. Seguidamente, se exponen los estudios in situ de tension
durante la formacion de las citadas nanoestructuras.

IV.2.1. Proceso de fabricacion de los hilos cuanticos de InAs/InP (001)

El 6xido del substrato de InP (001) se elimina mediante desorcion térmica, calentando
el substrato por encima de los 500 °C durante 3 minutos bajo flujo de fésforo. El
fosforo, al igual que el resto de los elementos, proviene de una célula de efusion de
fuente sélida, y la presion equivalente del haz que utilizamos, o presion BEP (del
inglés “Beam-Equivalent Pressure”), es BEP (P,) = 6,7x10® mbar. A continuacion, se
baja la temperatura hasta 460 °C y se depositan 200 nm de InP por MBE.

El crecimiento de la capa de InAs se ha realizado a dos temperaturas distintas,
Ts =400 °Cy Ts=480 °C. En general, el flujo de fosforo se interrumpe inmediatamente
antes de depositar el InAs, para minimizar el intercambio entre arsénico y fésforo, pero
durante los experimentos de medidas in situ de la tension acumulada hemos
establecido una secuencia mas lenta para distinguir con claridad la cantidad de InAs
procedente de la deposicion voluntaria y el procedente del intercambio: el flujo de
fosforo se interrumpe dos segundos antes de abrir el de arsénico, y la superficie
permanece tres segundos estabilizada bajo el flujo de arsénico antes de proceder al
crecimiento de InAs. La presion BEP de arsénico de trabajo es BEP (Asy) =
3,3x10° mbar. La cantidad de InAs depositado necesaria para que se produzca la
transicion 2D/3D estd en torno a 2-2,5 monocapas (MC), dependiendo de la
temperatura de crecimiento y del flujo de arsénico, que controlan la cantidad de InAs
que se produce mediante los procesos de intercambio entre arsénico y fosforo. Durante
la deposicion del InAs, en el diagrama de difraccion de electrones, o diagrama
RHEED, se mantienen las barras caracteristicas del crecimiento bidimensional. Si las
capas depositadas a Ts = 400 °C se mantienen a dicha temperatura, dicho patrén no
evoluciona, y es necesario calentar el substrato por encima de Ts = 480 °C para que en
el diagrama RHEED aparezca la transicion 2D/3D, que se produce lentamente. En el
caso de las capas crecidas a alta temperatura, la transicion comienza al alcanzar el
espesor critico hsp, pero se hace mucho més evidente una vez finalizada la deposicion.
El recocido de las capas de InAs ha de realizarse con la superficie bajo flujo de
arsenico, ya que si se realiza bajo flujo de fosforo los procesos de intercambio inversos
entre fosforo y arsénico provocan la disminucion de la cantidad de InAs en la capa, y
por tanto su espesor decrece por debajo de hzp. Una vez que en el diagrama RHEED se
ha visto claramente la transicion 2D/3D (ver figuras IV.1-(b) y (c)), se enfria
rapidamente el substrato y a T; = 300 °C se interrumpe definitivamente el flujo de
arsénico. Durante todo el proceso de fabricacion de los hilos cuanticos —crecimiento
de la capa tampon de InP, deposicién de las 2,5 MC de InAs y recocido de dicha
capa— la superficie presenta la reconstruccion (2x4).
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La figura IV.1-(a) muestra la imagen, obtenida mediante microscopia de fuerzas,
de la superficie de una muestra de 2,5 MC de InAs depositadas sobre InP que contiene
hilos cuanticos. En este caso, la deposicion se realizd a T, = 400°C, y los hilos se
desarrollaron durante el correspondiente recocido de la capa bidimensional de InAs.
Como se observa en la imagen, los hilos son muy uniformes y muy largos, puesto que
la mayoria de ellos atraviesan toda la imagen (1 um). En la figura 1V.1-(d) aparece la
representacion tridimensional de una imagen AFM de esta superficie, y en ella se
aprecia con mayor detalle la regularidad de los hilos cuénticos. La figura 1V.1-(e)
corresponde a un perfil trazado a lo largo de la direccion [110] sobre dicha imagen
(linea blanca), y de este perfil se puede extraer la periodicidad de los hilos, d = 22 nm,
que corresponde a una densidad de 45 hilos por micra, y su amplitud, h = 1,1 nm.
Aunque la caracterizacion éptica de los hilos no forma parte de este trabajo de tesis

Azimut [110] Azimut [110]

1,0
0,8}
0,6}
0,4
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0,0
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-0,4H
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0,8}
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Altura (nm)

h=1,1nm;d=22nm

Figura IV.1: (a) Imagen (1 um x 1 um) obtenida con el microscopio de fuerzas de la superficie de
una capa de 2,5 monocapas de InAs depositada sobre InP (001) en la que se han formado hilos
cuanticos. (b) Estructura que presenta el diagrama de difraccion RHEED en el azimut [110]
cuando se forman los hilos cuanticos. (c) fdem en el azimut [110]. (d) Representacion
tridimensional de la imagen obtenida con el microscopio de fuerzas de la superficie que aparece en
(a). En este caso, las dimensiones de la imagen son 400 nm x400 nm. (e) Perfil de la superficie a lo
largo de la direccion [110], trazado sobre la linea que aparece en la figura (d). A partir de este
perfil se obtiene la periodicidad de los hilos, d = 22 nm, y su amplitud, h=1,1 nm.

153



Caracterizacion in situ de la morfologia y los procesos de relajacion en semiconductores 111-V

doctoral, si que me gustaria sefialar que su espectro de fotoluminiscencia presenta, a
temperatura ambiente, una fuerte emision centrada en 1,55 um.[zzl

Las figuras 1V.1-(b) y 1V.1-(c) muestran el patron de difraccion que presenta el
diagrama RHEED en las direcciones [110] y [110], respectivamente, cuando se
produce la formacidon de los hilos, y que permite identificar in situ su aparicién. En el

patrén a lo largo de la direccion [110] se observa que las barras de difraccion se
inclinan, formando unas estructuras que hemos denominado tipis (por su parecido a las
tiendas en que vivian los indios de América del Norte) y que en inglés se conocen
como “chevrons”, galones. El &ngulo de inclinacion de estos tipis se relaciona con la
formacion de facetas en los hilos.??! Por el contrario, en el otro azimut la transicion
2D/3D no es tan evidente, y en el diagrama de difraccion s6lo aparece un cierto
engrosamiento de las barras en ciertos puntos, que indica el desarrollo de nucleos
tridimensionales.

1V.2.2. Medidas in situ de la evolucion de la tension acumulada durante el
crecimiento de hilos cuanticos de InAs/InP (001)

La figura 1V.2 muestra la evolucion de la tensién acumulada, medida in situ a partir de
las variaciones en la curvatura del substrato, durante la deposicion de 2,6 monocapas
de InAs sobre InP (001) y la consiguiente formacion de hilos cuanticos a Ts = 480 °C.
Las medidas han sido realizadas a lo largo de las dos direcciones (110}, de manera que
todos los experimentos se han llevado a cabo por duplicado utilizando dos substratos
cortados en forma de viga, de los cuales cada uno de ellos tenia el eje largo paralelo a
una de estas dos direcciones. Ademas, los substratos empleados han sido adelgazados
mediante el pulido mecénico de su parte trasera hasta espesores de unas 100 um
aproximadamente, para asi aumentar la sensibilidad de las medidas de tension
(recordemos que las variaciones que la tension acumulada induce en la curvatura del
substrato son inversamente proporcionales al cuadrado de su espesor (ecuacion 11.31)).
De esta manera, la técnica es capaz de resolver la tension acumulada por fracciones de
monocapa depositada, asi como las contribuciones correspondientes a la tension
superficial.

Con objeto de diferenciar claramente los efectos de intercambio entre arsénico y
fosforo de la deposicion voluntaria de InAs durante las medidas de evolucién de la
tension, se establecid la siguiente secuencia de flujos, que aparece indicada de manera
esquematica sobre la gréfica de la figura 1V.2. Cuando el substrato de InP se encuentra
a la temperatura de crecimiento de los hilos, Ts = 480 °C en este caso, se cierra el flujo
de fosforo y, dos segundos después, se abre el de arsénico. Dejamos la superficie de
InP durante tres segundos bajo flujo de arsénico, y a continuacién se depositan las 2,6
MC de InAs. Una vez terminado el crecimiento, mantenemos el flujo de arsénico sobre
la superficie de la capa de InAs. Durante la deposicion de las 2,6 MC de InAs, el
diagrama de difraccion de electrones muestra las barras caracteristicas del crecimiento
bidimensional, pero en cuanto cesa la deposicion se observa claramente en el diagrama
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Figura 1V.2: Evolucion de la tension acumulada en las dos direcciones (110) durante la
deposicion de 2,6 monocapas (MC) de InAs sobre InP (001) a Ts = 480 °C y la formacién de los
hilos cuanticos. En el diagrama RHEED comienza a observarse la transicion 2D/3D al finalizar la
deposicion de InAs. Sobre la gréfica aparece la secuencia de flujos de arsénico y fésforo.

RHEED la transicion 2D/3D, con la aparicion del patron correspondiente a los hilos
cuanticos. La figura 1V.3 muestra la imagen obtenida con el microscopio de fuerzas de
los hilos formados durante la realizacion de las medidas de evolucion de la tension
correspondientes a la direccion [110]. A partir del perfil de la superficie obtenido a lo
largo de la linea blanca trazada sobre la imagen, se obtiene que la periodicidad de los
hilos es d =21 nmy su altura es h = 1,4 nm.

Volvamos de nuevo a la figura 1V.2 para analizar el comportamiento de la tension
acumulada durante el crecimiento de los hilos. En primer lugar, se observa un aumento
en Zo a lo largo de la direccion [110] durante la exposicién inicial de la superficie de
InP (001) al flujo de arsénico, que corresponde a la incorporacién de arsénico en la
superficie de InP, y por lo tanto a la formacion de InAs, debida a procesos de
intercambio entre arsénico y fésforo. El estudio detallado de estos procesos de
intercambio y de la cantidad de InAs que se incorpora de manera no voluntaria en la
capa debido a dichos procesos se expone en el apartado V.3, asi que por ahora no me
detendré méas en ello. Durante la deposicion de las 2,6 MC de InAs, la tension
acumulada aumenta de manera lineal con el tiempo (es decir, con el espesor, puesto

que la velocidad de crecimiento es constante) en las dos direcciones [110] y [110].
Esta evolucion corresponde al régimen pseudomorfico de crecimiento, en el que la
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Figura 1V.3: Imagen (250 nm x 250 nm) obtenida con el microscopio de fuerzas de los hilos
cuanticos formados durante la realizacion de las medidas in situ de evolucion de la tension
correspondientes a la direccion [110] que aparecen en la figura IV.2. Junto a la imagen aparece el
perfil de la superficie a lo largo de la linea blanca trazada sobre la imagen, a partir del cual pueden
obtenerse la periodicidad de los hilos, d = 21 nm, y su altura, h = 1,4 nm.

capa crece bidimensional y totalmente acoplada al substrato. Cuando termina la
deposicion de InAs, y simultdneamente a la transicion 2D/3D en el diagrama RHEED,
se observa la disminucién de o en la direccion [110] hasta un 80 % aproximadamente
del valor final alcanzado, mientras que la tensién acumulada a lo largo de la direccion
[110] permanece constante. Este comportamiento nos indica precisamente que se
estdn formando los hilos cuanticos, que debido a su geometria relajan tension
Unicamente en la direccion perpendicular a su orientacion, es decir, en la [110]. De las
medidas in situ de tension se deduce que la relajacion elastica que producen los hilos
en esa direccion es ~20 %.

De la pendiente de la tension acumulada durante el régimen pseudomorfico se
puede extraer el valor de la tension biaxial correspondiente a una monocapa de InAs,
Cexp (1 MC) =0,9 Nm™MC™. Este valor supera ligeramente al calculado a partir de las
constantes elasticas de InAs, oy = 0,78 Nm™MC™, pero hay que tener en cuenta que
las constantes elasticas de una o dos monocapas de material son probablemente dife-
rentes a las del material masivo. (De nuestros datos experimentales se obtendria que el
maodulo biaxial de una monocapa de InAs es un 15 % superior al del InAs masivo.)

Por otro lado, si se analiza con mayor detalle la evoluciéon de o durante la
deposicion de InAs se obtiene que, a lo largo de la direccion [110], la tension
acumulada aumenta linealmente con el espesor hasta alcanzar las dos monocapas,
donde se produce un pequefio cambio de pendiente que sefiala el inicio de los procesos
de relajacion elastica a lo largo de esa direccion, es decir, la formacion de los hilos
cuénticos. En la direccién [110], por el contrario, la tension acumulada aumenta
linealmente con el espesor en todo este intervalo, puesto que en esta direccion no
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actuan los mecanismos de relajacién eléstica asociados a los hilos. Asi, a pesar de que
en el diagrama RHEED no se observa claramente la transicion 2D/3D hasta que
finaliza la deposicion de InAs, parece que el espesor critico hyp a Ts = 480 °C esta en
torno a 2 MC de InAs depositado, aunque no debemos olvidar que éste no es el espesor
real de la capa de InAs, pues a la cantidad depositada hay que afiadir la incorporada a
través de los procesos de intercambio entre arsénico y fésforo. En este caso, la
transicion 2D/3D tiene lugar al alcanzar el espesor critico hsp porque el crecimiento
tiene lugar a alta temperatura, y la difusion superficial es suficiente para que se
reorganice el material y se formen los nucleos tridimensionales. Cuando la deposicion
de InAs se efectlia a menor temperatura, la capa permanece pseudomorfica al substrato
aungue su espesor supere hsp, y los hilos no aparecen hasta que no se calienta dicha
capa por encima de T = 480 °C, como ya hemos explicado anteriormente.

Por ultimo, las medidas in situ de evolucién de la tensién durante la fabricacion
de los hilos cuanticos (figura I1V.2) muestran la existencia de una notable anisotropia a
lo largo de las dos direcciones (110): la cantidad de tensién acumulada es mucho
mayor en la direccién [110] que en la [110]. Esta anisotropia, que se debe a la
asimetria en la configuracion de la intercara y la superficie, como se verd a
continuacion, constituye la causa de la formacidn de hilos en lugar de puntos cuanticos
en el sistema heteroepitaxial InAs/InP (001). Como se ha explicado en la introduccidn,
la formacion de las estructuras tridimensionales se produce cuando en la capa se
alcanza cierto valor umbral de energia elastica acumulada, o de tensién acumulada (ver
ecuaciones I11.5 y 111.11). Puesto que en este caso la tension acumulada es mayor en la
direccién [110], dicho valor umbral es superado en primer lugar en esa direccion, de
manera que en cuanto esto ocurre el sistema genera estructuras capaces de relajar ese
exceso de tension y aparecen los hilos orientados a lo largo de la direccién [110].
Ademas, dado que ésta es la direccion preferente de difusién de la superficie, se
favorece la organizacion y la uniformidad de estos hilos cuanticos.

La figura IV.4 muestra, de manera esquematica, la estructura de la intercara en un
sistema heteroepitaxial que consta de dos monocapas de InAs sobre InP (001) y cuya
superficie se encuentra reconstruida en la configuracion (2x4). Los dibujos representan
las secciones transversales de dicha intercara a lo largo de las dos direcciones (110):
(a) [110] y (b) [110]. En los sistemas cuya superficie presenta la reconstruccion (2x4),
como ocurre durante todo el proceso de fabricacion de los hilos, la capa atbmica mas
superficial esta formada por atomos del elemento del grupo V (por eso se dice de estas
superficies que estan estabilizadas en el elemento del grupo V). Ademas, los 4&tomos
superficiales disponen de enlaces libres y, para minimizar su energia, forman dimeros
con los atomos adyacentes, que en el caso de los atomos del elemento del grupo V de
la reconstruccion (2x4) son paralelos a la direccion [110]." Asi, en los esquemas de la
figura IV.4 la ultima capa atdmica es una capa de arsénico, y en el dibujo (b) se

* 7 . - . . . . . .
En el apéndice A se incluyen los diagramas de las distintas reconstrucciones superficiales que aparecen de manera
habitual durante el crecimiento mediante epitaxia por haces moleculares de semiconductores I11-V.
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Figura 1V.4: Dibujo esquematico de la intercara InAs/InP (001) a lo largo de las dos direcciones

(110): (a) [110] y (b) [110]. En linea discontinua aparecen los enlaces que generan tension en
cada direccion.

observan los dimeros correspondientes. Por otro lado, tal y como puede verse en la
figura, los enlaces entre los &tomos pertenecientes a los elementos de los grupos 111y
V, que son de tipo covalente y altamente direccionales, estan orientados a lo largo de
las direcciones (111), segln toca en una red cristalina de tipo esfalerita. Estos enlaces
se van alternando a lo largo de la direccion [001], de manera que en una capa los
enlaces se dirigen en las direcciones [111] y [1 11], y por lo tanto su proyeccion en el
plano de la intercara recae en la direccion [110], y en la capa siguiente los enlaces

corresponden a las direcciones [111] y [111] y proyectan sobre la [110].

La fuerte direccionalidad de los enlaces en esta estructura cristalina implica que
las medidas de tension acumulada en cada una de las direcciones (110) nos den
informacidn de los enlaces distorsionados cuya proyeccion recae en esa direccion, sin
gue apenas exista contribucion proveniente de los otros enlaces. En el caso del sistema
heteroepitaxial InAs/InP las medidas de tension acumulada detectan los enlaces In-As,
deformados en compresion al crecer estas capas acopladas a la red de InP (ap =
0,58688 nm, ajas = 0,60585 nm). En la figura 1V.4, aparecen sefialados con linea
discontinua en cada seccion transversal los enlaces In-As con proyeccion en la
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direccion (110) correspondiente. Asi, en la figura IV.4-(a) se observan dos capas de
enlaces que contribuyen a la tensién acumulada en la direccién [110], mientras que a la
tensién acumulada en la direccién perpendicular (figura 1V.4-(b)) sélo le afecta una
capa de enlaces, de manera la tension acumulada sera mayor en la direccion [110], en
perfecto acuerdo con los resultados experimentales mostrados en la figura 1V.2.

Esta asimetria en el nimero de capas de enlaces que contribuye a la tensién
acumulada en cada direccion se debe a dos razones fundamentalmente. En primer
lugar, en el sistema heteroepitaxial InAs/InP los compuestos constituyentes poseen
distinto elemento del grupo V, y en consecuencia son las capas de &tomos del elemento
V diferente, arsénico en este caso, con las capas de enlaces asociadas, las que generan
tensién. En segundo lugar, la superficie de este sistema esta estabilizada en el elemento
del grupo V, como ocurre habitualmente durante el crecimiento mediante epitaxia por
haces moleculares, y por lo tanto la capa mas superficial de atomos de arsénico sélo
posee una capa de enlaces asociada, y no dos como sucede con el resto de capas
interiores. Asi pues, la existencia de anisotropia en la tensién acumulada, causa de la
formacién de los hilos, no es exclusiva del sistema InAs/InP, sino que se puede
generalizar a todos los sistemas heteroepitaxiales que involucren compuestos con el
elemento del grupo V diferente, siempre que el crecimiento se realice en condiciones
en las que la superficie esté estabilizada en elemento del grupo V, y de hecho ya se ha
comprobado que en el sistema GaAs/GaP (001) también se obtienen hilos cuanticos.™”

Por el contrario, en sistemas heteroepitaxiales cuyos constituyentes contienen
elementos del grupo Il diferentes, por ejemplo InAs/GaAs, no se produce esta
asimetria en el nimero de capas de enlaces deformados en cada direccion. En este
caso, y siempre considerando que la superficie esta estabilizada en el elemento del
grupo V, todas las capas de In son interiores y llevan asociadas dos capas de enlaces
deformados, cada una de ellas con proyeccién en una de las dos direcciones (110). Por
lo tanto, la tension acumulada es la misma en las dos direcciones, el valor umbral se
alcanza a la vez y una vez superado el sistema genera puntos cuanticos, que rebajan la
energia elastica en todas las direcciones.

Volviendo al caso de sistemas del tipo InAs/InP, podemos considerar la
circunstancia poco frecuente pero posible de crecimiento en condiciones en las que la
superficie esté estabilizada en el elemento del grupo Ill. En esta situacion todas las
capas de arsénico seran internas y podriamos obtener puntos cuanticos y, en efecto, se
ha conseguido este tipo de nanoestructuras en InAs/InP cuando la superficie presentaba
la reconstruccion superficial (4x2),1”®! que corresponde a la estabilizacion de la super-
ficie en el elemento del grupo I11.*

En resumen, la existencia de una asimetria en la configuracion de los enlaces
entre la intercara y la superficie, caracteristica de todos los sistemas heteroepitaxiales

* s . . .z
En el apéndice A aparece un diagrama con la estructura de la reconstruccion (4x2).
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constituidos por compuestos con diferente elemento del grupo V y cuya superficie esta
estabilizada en el elemento del grupo V, provoca una fuerte anisotropia en la tension
acumulada a lo largo de las dos direcciones (110) que es la responsable de la
formacidn de los hilos cuanticos en este tipo de sistemas.

IV.3. Procesos de intercambio entre arsénico y fdsforo durante el
crecimiento de InAs/InP (001)

Como ya se ha comentado en la introduccion, los procesos de intercambio entre
arsénico y fosforo, y entre elementos del grupo V en general, son intrinsecos al
crecimiento mediante epitaxia por haces moleculares de sistemas heteroepitaxiales
cuyos componentes contienen elementos diferentes de dicho grupo. De hecho, durante
la fabricacion de los hilos cuanticos, y en el momento en que se interrumpe el flujo de
fosforo y se establece el de arsénico sobre la superficie de InP, se incorpora cierta
cantidad de arsénico en la red debido a estos procesos de intercambio, como se ha visto
en la figura 1V.2. Asi pues, el espesor total de la capa de InAs, y en consecuencia la
cantidad total de material involucrado en las nanoestructuras, vienen determinados por
estos procesos. A continuacion se exponen los estudios in situ que hemos llevado a
cabo, utilizando la técnica de monitorizacion de la tension en tiempo real junto con
medidas de reflectancia diferencial, acerca de los procesos de intercambio entre
arseénico y fdsforo. Los procesos de intercambio dependen de la temperatura del
substrato, del tiempo de exposicion de la superficie al flujo correspondiente, de la
cantidad de flujo y de la reconstruccién superficial.®** Ahora bien, puesto que
nuestro interés fundamental se ha centrado en los procesos de intercambio asociados a
la fabricacion de los hilos cuanticos de InAs/InP, para asi obtener un mayor control de
dichas nanoestructuras, hemos limitado nuestro estudio a los tiempos de exposicion,
flujos y temperaturas del substrato relevantes para el crecimiento de dicho sistema
heteroepitaxial mediante epitaxia por haces moleculares.

Asi, los experimentos de intercambio se han llevado a cabo mediante la
exposicion de una superficie de InP (001) a un flujo de arsénico en el intervalo de
temperaturas comprendido entre T, = 370 °C y T, = 500 °C, segun la siguiente
secuencia: una vez que la temperatura del substrato se ha estabilizado en el valor
deseado, se mantiene la superficie de InP bajo flujo de fésforo durante unos minutos; a
continuacion se interrumpe dicho flujo, y ocho segundos después se expone la
superficie al flujo de arsénico por cinco segundos; finalmente, se corta el flujo de
arsénico y se establece de nuevo el de fésforo para analizar el proceso de intercambio
inverso. En estos experimentos se han empleado los mismos flujos de fésforo y de
arsénico que durante la fabricacion de los hilos cuanticos: BEP (P,) = 6,7x10° mbar y
BEP (Asy) = 3,3x10® mbar. La reconstruccion de la superficie fue seguida a través del
diagrama RHEED durante todo el proceso. Bajo flujo de fdsforo, la superficie
presentaba la reconstruccion (2x1) entre T, = 370 °C y T, = 410 °C y la (2x4) a
temperaturas superiores, mientras que bajo flujo de arsénico se vio la reconstruccion
(2x4) en todo el intervalo de temperaturas analizado.
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Todos estos experimentos se han llevado a cabo por duplicado sobre dos
substratos de InP (001) cortados en forma de viga, cada uno de ellos con el eje largo
paralelo a una de las direcciones (110), para asi determinar la evolucion de la tension
acumulada en estas dos direcciones. Antes de realizar los experimentos de intercambio,
se depositd sobre el substrato una capa tampén de InP de 200 nm de espesor. Al igual
que en el seguimiento de la formacién de los hilos cuanticos, hemos utilizado
substratos de InP (001) adelgazados para aumentar la sensibilidad de las medidas de
tension. En estas condiciones, la técnica es sensible tanto a la tension que introduce la
incorporacién de pequefias cantidades de material con diferente pardmetro de red como
a las variaciones en tension superficial asociadas a los cambios de reconstruccion.®®!
Ademas, me gustaria recordar que la técnica empleada nos permite medir variaciones
en la tension, pero no la tension absoluta de nuestro sistema, por lo que el cero en
nuestras medidas se ha establecido de manera arbitraria. Bien es cierto que, en el caso
de medidas de evolucion de la tension acumulada durante la deposicion de un material
tensado, es natural elegir el cero en el nivel de sefial detectado antes de que comience
la deposicion de dicho material. Sin embargo, cuando las variaciones en la tensién
superficial contribuyen en gran medida a la sefial total, como veremos que ocurre en
los experimentos de intercambio, el cero es simplemente un nivel de referencia a partir
del cual se observan aumentos o disminuciones en la tensién acumulada.

Por otro lado, la estequiometria inicial de la superficie de InP puede influir en los
procesos de intercambio, de manera que en primer lugar hemos analizado la superficie
con medidas in situ de reflectancia diferencial (RD). Las medidas de reflectancia
diferencial realizadas, para las que se ha utilizado un laser de He-Ne, proporcionan
informacidn acerca de la poblacion de dimeros de elemento del grupo 111 presentes en
la superficie, como se expuso en el apartado 11.4.2. La figura 1\VV.5 muestra la sefial RD
en el intervalo de temperaturas comprendido entre T, = 370 °C y 500 °C, normalizada a
la variacion total de sefial obtenida. Los triangulos corresponden a la sefial cuando la
superficie esta estabilizada bajo flujo de fésforo, y los circulos representan la sefial RD
tras ocho segundos sin dicho flujo. En la figura también se recoge la reconstruccion
gue mostraba la superficie en cada caso. Excepto para las temperaturas mas bajas,
donde aparecia la reconstruccion (2x1), en el resto de condiciones la superficie se
encontraba reconstruida en la configuracion (2x4), que en la superficie de InP presenta,
segun estudios recientes, diferentes fases que abarcan desde una superficie con mayor
proporcion de dtomos del elemento del grupo V que del elemento del grupo Il hasta
una superficie con la estequiometria opuesta.*’*! En el apéndice A se incluye una
descripcion mas detallada de la estructura de cada una de estas fases.

Debido precisamente a la existencia de diferentes fases en la reconstruccion (2x4)
de la superficie de fosforo, la sefial RD no es directamente proporcional a la cantidad
de dimeros de indio presentes en la superficie sino que la relacion entre ellas es mas
complicada, puesto que la sefial RD depende de la estructura de la superficie en cada
caso. Sin embargo, basdndonos en los espectros de reflectancia diferencial que Esser y
sus colaboradores han calculado para las distintas fases de esta reconstruccion en
InP (001),”! hemos estimado los niveles de sefial RD correspondientes a cada fase, y
en la figura IV.5, en el eje derecho de la grafica, aparecen marcados los valores de
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Figura 1V.5: Sefial de reflectancia diferencial, o amplitud RD, de la superficie de InP (001) bajo
flujo de fosforo (triangulos) y sin flujo de fosforo (circulos) en funcion de la temperatura del
substrato (T). La amplitud RD correspondiente a las diferentes fases que presenta la
reconstruccion (2x4) de la superficie de InP (001), asi como el recubrimiento de In asociado a cada
fase, se muestran en la parte derecha de la gréafica.

sefial RD que delimitan cada fase, asi como el recubrimiento de indio asociado, 6y,, en
monocapas. Por otro lado, los espectros de reflectancia diferencial pertenecientes a
superficies de InP que aparecen en la literatura®®” muestran que el nivel de sefial RD de
la superficie de InP (001) con reconstruccion (2x1) en la longitud de onda corres-
pondiente a la del laser de He-Ne coincide con el nivel de la fase de la reconstruccion
(2x4) con mayor contenido en fdsforo, B(2x4), y por eso en la figura 1V.5 la amplitud
RD es la misma en ambos casos a pesar de que el recubrimiento de indio asociado es
diferente (01n(2x1) = 0, la superficie de InP (001) con reconstruccion (2x1) esta
totalmente cubierta por dimeros de fosforo, como puede verse en el apéndice A).

Los resultados mostrados en la figura IV.5 nos indican cémo cambia la
estequiometria de la superficie de InP (001) con y sin flujo de fosforo en funcion de la
temperatura. Asi, se ve que, en el intervalo de temperaturas estudiado, gran cantidad de
fésforo se desorbe de la superficie al cesar el flujo de dicho elemento. Ademas, cuanto
mayor es Ts menor es la cantidad de fésforo presente en dicha superficie, de manera
que a Ts = 480 °C, por ejemplo, apenas tenemos 0,175 monocapas de fosforo en la
superficie incluso en presencia del flujo de fosforo utilizado en los experimentos.
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Figura IV.6: Evolucion de la tensién acumulada a lo largo de las dos direcciones (110) durante los
experimentos de intercambio entre arsénico y fdésforo en la superficie de InP (001) a dos
temperaturas del substrato diferentes, T, = 410 °C (izquierda) y Ts = 465 °C (derecha). La
secuencia de flujos esta indicada encima de la gréfica.

La figura IV.6 muestra la evolucién de la tension acumulada en las dos
direcciones (110) durante experimentos de intercambio a dos temperaturas diferentes,
Ts = 410 °C y Ts = 465 °C. La secuencia de flujos, tal y como ha sido descrita
anteriormente, aparece en la parte superior de las graficas. Como se ve en la figura, el
comportamiento de la tension acumulada es diferente en cada una de las dos
direcciones, debido a la asimetria de los enlaces en la capa atémica mas superficial.
Antes de analizar los resultados expuestos en la figura IV.6, explicaré las
contribuciones a la tension acumulada en cada direccion, expuestas de manera
esquematica en la figura IV.7.

Cuando en la superficie de una red de InP se incorporan atomos de arsénico, los
enlaces que generan con los atomos de indio, orientados en direcciones con proyeccion
sobre la [110], estan en compresion (ver figura 1V.7). Asi, esta incorporacion provoca
la acumulacién de tension en compresion, A(Zc) < 0, sélo en la direccion [110]. Por el
contrario, la incorporacion de atomos de arsénico en posiciones internas de la red de
InP si genera enlaces en compresion con proyeccion en las dos direcciones (110), de
manera que en este caso la contribucién a la tension acumulada, de signo negativo, se
produce en las dos direcciones. Por otro lado, los &tomos mas superficiales, que poseen
enlaces libres, forman dimeros con los a&tomos vecinos para minimizar su energia, y es
la formacion de estos dimeros la que provoca los cambios de tension superficial
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asociados con las reconstrucciones superficiales.ml En concreto, los dimeros de
atomos del elemento del grupo V en las reconstrucciones (2x4) y (2x1), tanto arsénico
como fésforo en nuestro caso, estan orientados a lo largo de la direccion [110], de
manera que los cambios en la poblacion de dichos atomos provocan variaciones en la
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Figura IV.7: Diagrama esquematico de las direcciones de los enlaces en una red de InP a la que se
ha incorporado una capa de arsénico en la superficie y un atomo de arsénico en una capa mas
profunda. Los enlaces As-In, que estan en compresion, aparecen deformados. Debajo de este
esquema aparecen ilustradas las contribuciones a los cambios de curvatura correspondientes tanto
a los enlaces en compresion como al cambio en la poblacién de dimeros de la superficie.
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tension acumulada en esta direccion. Asi, un aumento en la cantidad de dimeros
presente en la superficie produce una contribucién de signo positivo a la tension
acumulada en la direccion [110], mientras que un descenso en dicha poblacion
contribuye con signo negativo (ver figura IV.7).

Analicemos ahora la evolucién de la tension acumulada durante los experimentos
de intercambio mostrados en la figura 1V.6. Como puede verse en la figura, el
comportamiento para las dos temperaturas es similar. Puesto que el cero es arbitrario,
el criterio seguido para establecerlo ha sido el siguiente en todos los casos: hemos
tomado como cero de la tension acumulada el nivel de tension que presentaba la
superficie de InP bajo flujo de fosforo a la temperatura a la que se ha realizado cada
experimento de intercambio. Si comenzamos con la sefial correspondiente a la
direccion [110], al interrumpir el flujo de fésforo se observa un cambio, de signo
negativo, en Xo, que nos indica que la poblacion de dimeros de fésforo de la superficie
disminuye, en total acuerdo con los resultados obtenidos de las medidas RD (figura
IV.5). Ademas, segun las medidas RD la reduccion en la cantidad de dimeros de
fésforo presentes en la superficie al cesar el flujo de fésforo es mayor a T, = 410 °C
que a Ts = 465 °C y, de hecho, las variaciones en la tensién acumulada asociadas con la
desorcion de los dimeros son mayores a Ts = 410 °C. Por otro lado, las medidas RD
indican que, tras ocho segundos sin flujo de fosforo, el recubrimiento de indio de la
superficie es superior al 60 % a las dos temperaturas analizadas (figura IV.5 de nuevo),
de manera que, al abrir el flujo de arsénico, los atomos de arsénico se incorporan
rapidamente en esta superficie rica en indio y altamente reactiva, donde por supuesto
forman dimeros. En consecuencia, la tension acumulada en la direccion [110], en
respuesta a este aumento en la poblacion de dimeros sobre la superficie, experimenta
un cambio de signo positivo. Segun prosigue la exposicion de la superficie al flujo de
arsenico, dos contribuciones de signo contrario afectan a la tension acumulada en esta
direccion. Por un lado, si sigue aumentando la poblacion de dimeros en la superficie,
A(Zo) > 0, pero por otro lado, si comienzan a incorporarse atomos de arsénico en capas
interiores de la red de InP, A(Zo) < 0. Asi, la interpretacion de la evolucién de la
tensién acumulada con la superficie bajo flujo de arsénico no es evidente en esta
direccion, y resulta mas conveniente analizar esta parte del proceso a partir de las
medidas en la direccion [110].

La tensién acumulada en la direccién [110] no es sensible a las variaciones en la
poblacidn de dimeros de elemento del grupo V, aunque si lo seria a los dimeros de
elemento del grupo 11, que son paralelos a esta direccion. Sin embargo, tal y como se
ve en la figura IV.6, parece que los dimeros de indio tienen una contribucion mucho
menor que los de arsénico y fosforo a la tension superficial, lo que podria deberse a
que la longitud de enlace de los dimeros de indio (~0,29 nm) es mayor que la de los
dimeros de fésforo (~0,22 nm) o arsénico (~0,24 nm).’™ Lo que si se observa en la
direccion [110] es un rapido aumento en la tension acumulada de compresion (signo
negativo) cuando la superficie de InP se expone al flujo de arsénico, que corresponde
al enlace de los atomos de arsénico con los atomos de indio del cristal presentes en la
superficie a causa de la desorcion de fdsforo. La superficie de InP contiene, en
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ausencia de flujo de fésforo, un mayor recubrimiento de 4&tomos de indio a T = 465 °C
gue a Ts = 410 °C, segln se deduce de las medidas RD (figura IV.5), y por lo tanto se
incorpora mayor cantidad de arsénico (mayor variacion en Xc) a la temperatura mas
alta. Por otro lado, tampoco podemos descartar que, en este proceso, algo de arsénico
se haya incorporado en la primera capa interior de la red de InP, 0 que se hayan
formado islas de InAs, de altura monoatémica, sobre la superficie, como consecuencia
de la reaccion del arsénico con 4tomos de indio que hayan quedado libres al desorberse
el fosforo. Finalmente, al cortar el flujo de arsénico y restablecer el de fosforo, la figura
IV.6 muestra cémo los atomos de arsénico van abandonando la red de InP y la
superficie recupera su estado inicial. Aunque en la figura no se ha incluido el proceso
de intercambio inverso completo, la superficie recupera totalmente el nivel de tension
inicial, lo que indica que el intercambio entre &omos de arsénico y fosforo es
completamente reversible.*”* La cinética del proceso de sustitucion de los 4tomos de
arsenico por los de fosforo depende de la temperatura del substrato, y es méas rapida
cuanto mayor es T, como puede verse en la figura 1V.6.

La figura 1VV.8 muestra, con mayor detalle, la evolucion de la tension acumulada
en la direccion [110] durante la exposicion de la superficie de InP (001) a un flujo de
arsénico por cinco segundos a diferentes temperaturas. En la figura se observa cdmo, a
mayor temperatura, mas cantidad de arsénico se incorpora. Por encima de 465 °C, tanto
el nivel de tension como su ritmo de evolucion saturan. Esta saturacion tiene lugar a las
temperaturas en las que la superficie presenta un recubrimiento maximo de indio en
ausencia de flujo de fosforo (ver figura 1V.5). La superficie a esta temperatura es
altamente reactiva, debido a la gran cantidad de &tomos de indio presentes, y el
arsénico se incorpora muy rapidamente. A menores valores de Ts, el recubrimiento de
indio en la superficie es menor, y por tanto se incorporan menos dtomos de arsénico.
Ademads, a estas temperaturas mas bajas, Ts < 450 °C, podriamos distinguir dos etapas,
con dos velocidades distintas, en la incorporacion del arsénico. Por un lado, se observa
un proceso muy rapido, como el que ocurre a temperaturas altas, que asociamos a la
reaccion de los &tomos de arsénico con los atomos de indio presentes en la superficie, y
cuya amplitud depende pues del recubrimiento inicial de indio de la superficie. Por otro
lado, aparece un proceso mucho mas lento, que podria explicarse porque los atomos de
arsénico que llegan a la superficie desplazan poco a poco a los de fosforo que estan alli
todavia y ocupan su lugar, o también por la incorporacién del arsénico en capas
interiores de la red de InP, proceso que sin duda necesita mas tiempo que la
incorporacién del arsénico en la superficie ya que los &tomos han de atravesar una capa
anterior. No obstante, los resultados mostrados en la figura V.8 prueban que la mayor
parte del arsénico se incorpora en la etapa rapida, que es entonces el proceso relevante
en el intercambio entre arsénico y fosforo que tiene lugar a estas temperaturas y en
estas escalas de tiempo.

Los valores de tension acumulada obtenidos tras cinco segundos de exposicion de
la superficie de InP a un flujo de arsénico estan entre 0,3 y 1,4 N/m. De las medidas de
evolucién de la tension acumulada durante la deposicién de InAs en la fabricacion de
los hilos cuanticos extrajimos la tensién que incorpora una monocapa de InAs:
Gexp (1 MC) = 0,9 Nm™MC™. Utilizando este valor podemos estimar, a partir de los
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-1,2

Tension acumulada, Xo (N/m)

Tiempo (s)

Figura IV.8: Evolucion, a diferentes temperaturas, de la tensién acumulada a lo largo de la
direccion [110] durante la exposicion de una superficie de InP (001) a un flujo de arsénico.

datos de tensién acumulada en la direccion [110] obtenidos durante los experimentos
de intercambio, la cantidad de InAs incorporado en la red debido a estos procesos para
cada temperatura. La tabla IV.1 muestra los resultados de este célculo. El valor de
1,5 MC, obtenido para T = 500 °C, corresponde a condiciones en las que la superficie
mostraba, bajo flujo de arsénico, la reconstruccion (4x2). El calculo empleado para
determinar la cantidad de arsénico incorporado en la red a partir de los valores de
tensién acumulada es una aproximacion simple en la que no se han tenido en cuenta las
posibles contribuciones a la tensién acumulada debidas a variaciones en la tensién
superficial provocadas por el cambio de sistema material, InAs/InP. Sin embargo,
segun nuestros resultados estas contribuciones son muy pequefias en la direccion [110]
comparadas con los valores de tension acumulada asociados a la existencia de enlaces
en compresion, por lo que podemos despreciarlas para nuestra estimacion.

Si ahora volvemos a la fabricacion de los hilos cuénticos, y consideramos de
nuevo los resultados mostrados en la figura 1V.2, podemos calcular la cantidad de InAs
incorporado debido a los procesos de intercambio, 1,3 monocapas en este caso. Por
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T (°C) 375 400 410 435 465 485 500

As incorporado
(MC)

0,4 0,9 11 1,2 1,3 1,3 1,5

Tabla 1V.1: Monocapas (MC) de arsénico, o de InAs, incorporado en una superficie de InP (001)
tras su exposicion a un flujo de arsénico durante cinco segundos a diferentes temperaturas.

supuesto, este valor esta en total acuerdo con el obtenido con los experimentos de
intercambio para Ts = 480 °C. Asi pues, las nanoestructuras obtenidas no constan de
2,6 MC de InAs, que era la cantidad depositada voluntariamente, sino que contiene 3,9
monocapas. Por otro lado, de las medidas en la direccion [110] dedujimos que el
espesor critico hsp estaba en 2 MC de InAs depositado, y si a este afiadimos la cantidad
de InAs incorporada por los procesos de intercambio, obtenemos que el espesor real de
la capa de InAs cuando se produce la transicion 2D/3D es hsp = 3,3 MC.

En resumen, de los resultados expuestos en este apartado se puede concluir que,
en el intervalo de temperaturas y tiempos de exposicion relevantes para el crecimiento
del sistema heteroepitaxial InAs/InP (001) por MBE, los atomos de arsénico no
desplazan activamente a los de fosforo de la superficie de InP sino que, al exponer
esta superficie a un flujo de arsénico, los atomos de arsénico se enlazan con los
atomos de indio que han quedado en la superficie debido a la desorcion de fésforo.
Asi, puesto que la cantidad de fésforo desorbido al interrumpir su flujo depende de la
temperatura del substrato, la cantidad de arsénico incorporado viene determinada por
Ts. Ademads, si se quiere evitar la incorporaciéon no intencionada de arsénico al
permutar los flujos durante la fabricacion de este sistema heteroepitaxial, es necesario
mantener la temperatura del substrato por debajo de las temperaturas a las que el
fosforo se desorbe de la superficie (Ts < 370 °C).

1V .4. Conclusiones

Las medidas in situ de evolucién de la tension durante la fabricacion de los hilos
cuanticos de InAs/InP (001) mediante epitaxia por haces moleculares muestran la
existencia de una notoria anisotropia en la tensién a lo largo de las dos direcciones
(110): la tension es mayor en la direccion [110] que en la [110]. Esta anisotropia es
intrinseca al sistema dada la asimetria de la configuracion de enlaces entre la intercara
y la superficie, y es la responsable de que en este sistema se formen, en lugar de
puntos, hilos cudnticos que, dada su geometria, relajan de manera elastica la tension en
la direccion [110]. Este resultado se puede extender a la fabricacion de nanoestructuras
en cualquier sistema heteroepitaxial de semiconductores de tipo Il1-V cuyos
constituyentes tengan el elemento del grupo V diferente, siempre que el crecimiento se
realice en condiciones en las que la superficie esté estabilizada en el elemento del
grupo V con una reconstruccion superficial de tipo (2x4), pues en este caso siempre
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aparecera la misma asimetria de los enlaces entre la intercara y la superficie.

Por otro lado, también hemos estudiado, mediante medidas in situ de evolucién de
la tension en conjunto con medidas RD de la estequiometria superficial, los procesos
de intercambio entre arsénico y fosforo que tienen lugar en la fabricacion de los hilos
cuénticos al permutar los flujos de dichos elementos. Nuestros resultados muestran
que, en el intervalo de temperaturas y tiempos de exposicion relevantes para el
crecimiento del sistema heteroepitaxial InAs/InP (001) por MBE, gran parte del fésforo
se desorbe de la superficie al cesar el flujo de este elemento, de manera que, cuando la
superficie se expone al flujo de arsénico, los atomos de arsénico que llegan a la
superficie enlazan facilmente con los atomos de indio alli presentes. La cantidad de
fésforo desorbido depende de la temperatura del substrato, por lo que la cantidad de
arsénico incorporado viene determinada por esta Ts. A partir de los valores de tension
acumulada en la direccidn [110] hemos extraido la cantidad de arsénico incorporado en
una superficie de InP (001) tras su exposicion a un flujo de arsénico en funcién de la
temperatura.
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Capitulo V. Conclusiones

A lo largo de esta memoria he ido exponiendo las conclusiones extraidas de cada
parte del trabajo. En este Gltimo capitulo me gustaria recoger de nuevo aquellas mas
importantes, a las que se podria afiadir, como conclusion global del trabajo, la
necesidad de utilizar técnicas de caracterizacion in situ y en tiempo real para compren-
der en su profundidad los diversos aspectos involucrados en el crecimiento epitaxial.

% La dispersion de luz es una técnica Util y valida para caracterizar la rugosidad
superficial en heteroestructuras de semiconductores I11-V crecidas mediante epitaxia
por haces moleculares, y la realizacion de medidas con resolucion angular, junto con la
aplicacion de la teoria de perturbaciones, nos permiten obtener informacion
cuantitativa acerca de la morfologia de dichas superficies.

& Las medidas in situ de tension acumulada, basadas en la monitorizacién 6ptica de
los cambios en la curvatura del substrato, ofrecen informacién cuantitativa acerca de
diversos procesos que tienen lugar durante el crecimiento de sistemas heteroepi-
taxiales, tales como la relajacion de las capas, la formacion de nanoestructuras
autoorganizadas o la cantidad de arsénico incorporado en una superficie de InP (001)
debido a los procesos de intercambio entre arsénico y fosforo durante el crecimiento de
sistemas del tipo InAs/InP.

& El proceso de relajacion del sistema heteroepitaxial Ing,GaggAs/GaAs (001) en las
condiciones habituales para su crecimiento mediante epitaxia por haces moleculares
consta de tres etapas, segin hemos obtenido a partir de las medidas in situ de evolucion
de la tension. En la primera etapa, de naturaleza elastica y que depende de la velocidad
de crecimiento, la tension se relaja mediante la formacion de rugosidad superficial. A
esta etapa le suceden otras dos en las que la capa se relaja plasticamente y que ya no
dependen de la velocidad de crecimiento.

% Los mecanismos involucrados en las dos etapas plasticas de relajacién son la
formacién de nuevas dislocaciones de desacople en la intercara (en ambas) y la
interaccion entre ellas (sélo en la segunda). La evolucion de la deformacion de la capa
en funcién de su espesor una vez iniciados dichos procesos, aspecto fundamental si se
quieren utilizar estos sistemas para fabricar capas adaptadoras del parametro de red, se
puede describir mediante un sencillo modelo elaborado a partir de dichos mecanismos.
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& Los procesos plasticos de relajacion estan completamente inhibidos a T = 200 °C
en el sistema heteroepitaxial Ing,GasgAs/GaAs, y la aplicacion de tratamientos
térmicos a las capas de Ing,GapgAs depositadas a esa temperatura provoca una
relajacion asimétrica y parcial de las mismas. Por otro lado, la deposicion sobre las
capas depositadas a 200 °C y sometidas a tratamientos térmicos de nuevas capas de
Ino,GaggAs a alta temperatura (Ts = 400 °C 6 T, = 500 °C) aumenta su grado de
relajacion y elimina las asimetrias.

% En las capas heteroepitaxiales de Ing,GaggAs/GaAs (001) depositadas mediante
epitaxia por haces moleculares, el ritmo de desarrollo de las morfologias de surcos
entrecruzados depende en gran medida de la cinética del crecimiento, tal y como
hemos establecido a partir de las medidas in situ de dispersion de luz. Asi, cuanto
menor es la velocidad de crecimiento mas evoluciona esta morfologia, mientras que el
crecimiento a temperaturas mas bajas inhibe su desarrollo.

% La morfologia de surcos entrecruzados comienza a desarrollarse a partir de la
formacidn de las primeras dislocaciones de desacople en la intercara, cuyos campos de
tensiones si son capaces de modificar localmente el ritmo de crecimiento de la capa.

% Las morfologias de surcos entrecruzados también aparecen, aunque muy
tenuemente, al provocar la relajacién de capas tensadas de Ing,GaggAs/GaAs (001)
(crecidas a T, = 200 °C) mediante la aplicacion de tratamientos térmicos una vez
finalizado el crecimiento. Esto demuestra que la presencia de esta morfologia resulta
inevitable en capas epitaxiales que contengan dislocaciones de desacople.

& A partir de los resultados extraidos de los estudios in situ acerca de la evolucién de
la morfologia y los procesos de relajacion, hemos desarrollado un proceso de
crecimiento que nos ha permitido obtener capas de Ing,GaggAs altamente relajadas
(Rw) = 70 %) y con una morfologia muy plana, 8 = 0,9 nm. Esto representa una mejora
considerable si se las compara con capas similares fabricadas mediante epitaxia por
haces moleculares utilizando un proceso convencional (5 = 4,7 nm, R = 73 %).

& Durante el crecimiento de InAs/InP (001) mediante epitaxia por haces moleculares
hemos medido in situ la existencia de una anisotropia notable en la tension a lo largo
de las dos direcciones (110). Esta anisotropia es la responsable de que en este sistema
se formen hilos cuanticos en lugar de puntos, aun cuando este Ultimo tipo de
estructuras relaja la tensién de manera mas eficaz.
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& La anisotropia en la tension a lo largo de las dos direcciones (110) es debida a la
asimetria entre la estructura de la superficie y la de la intercara en sistemas
heteroepitaxiales de semiconductores de tipo I11-V cuyos constituyentes tengan el
elemento del grupo V diferente y cuya superficie esté estabilizada en elemento del
grupo V (bajo una reconstruccion superficial que contenga solo una capa de dicho
elemento). Por lo tanto, la formacién de hilos cuénticos se puede generalizar a todos
los sistemas heteroepitaxiales en los que se verifiquen estos requisitos durante el
crecimiento.

& Durante los procesos de intercambio entre arsénico y fésforo que tienen lugar
durante el crecimiento del sistema InAs/InP (001) mediante epitaxia por haces
moleculares, los 4&tomos de arsénico no desplazan activamente a los de fésforo sino
que, al exponer la superficie de InP a un flujo de arsénico, los atomos de arsénico se
enlazan con los atomos de indio que han quedado en la superficie debido a la desorcion
de fésforo. La cantidad de fésforo desorbido depende de la temperatura del substrato,
por lo que la cantidad de arsénico incorporado viene determinada por esta Ts.
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Apéndice A
Reconstrucciones superficiales en semiconductores 111-V

Este apéndice no pretende ser un tratado de reconstrucciones superficiales en
semiconductores 111-V, tema extremadamente complejo y profuso, sino Unicamente
una breve descripcion de las reconstrucciones mas frecuentes durante el crecimiento de
estos materiales mediante epitaxia por haces moleculares, y que han aparecido en algin
momento a lo largo de esta memoria de tesis doctoral.

La superficie mejor caracterizada y mas conocida de entre las de semiconductores
de tipo I11-V es, sin duda, la superficie (001) del arseniuro de galio,™* debido en parte
a que la técnica MBE comenz6 con el crecimiento de dicho material. Como se comentd
en el apartado 11.4.1, las condiciones mas adecuadas para el crecimiento de este
material, y también para el de Ing,GaygAs y el de InAs, se dan cuando la superficie
presenta la reconstruccion (2x4). Esta reconstruccion se caracteriza porque la
superficie esta estabilizada en el elemento del grupo V, es decir, la Gltima capa atdmica
estd formada por atomos de dicho elemento. Para minimizar su energia y reducir el
namero de enlaces libres, los atomos superficiales de los semiconductores I11-V forman
dimeros con los atomos adyacentes, y estos dimeros son los responsables de las
periodicidades de tipo 2x 6 x2 que presentan estas superficies. En el caso de la
reconstruccion (2x4), los dimeros formados por los &tomos de arsénico son paralelos a
la direccion [110]. Por otro lado, y debido a ciertas restricciones impuestas por la
estabilidad electronica de la superficie, la Ultima capa de &tomos de arsénico no puede
ser una capa completa, sino que como maximo puede haber un 75 % de atomos
formando una celda unidad, de modo que ésta contiene tres dimeros de arsénico y falta
el cuarto dimero (recubrimiento de arsénico, 645 = 0,75 MC). La figura A.1 muestra
dos posibles configuraciones para una reconstruccion de este tipo, la llamada p(2x4),
que fue la que primero se propuso, y la p2(2x4), que hoy en dia se considera la mas
estable. Ademaés, en la figura se presenta otra posible configuracion de la
reconstruccion (2x4), ésta con un 50 % de recubrimiento de arsénico en la superficie,
0as = 0,5 MC, y denominada o(2x4). En esta tltima configuracion los atomos de galio
gue quedan al descubierto en la superficie por la falta de &tomos de arsénico también
forman dimeros, orientados en este caso a lo largo de la direccion [110].

En condiciones de muy baja temperatura del substrato y bajo flujo de arsénico,
tanto en GaAs como en InAs (y de ahi que también en Ing,GaygAs) la superficie
presenta una reconstruccion denominada c(4x4) y que se caracteriza por la existencia
de una doble capa de arsénico, donde los atomos de la capa superior forman dimeros a
lo largo de la direccion [110]. La figura A.2-(a) muestra la estructura de una posible
configuracion de la reconstruccion c(4x4), que contiene un recubrimiento de arsénico
de 1,75 monocapas. Por otro lado, en las condiciones opuestas, es decir, a alta
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° As, P As, Ga, [110]
23 capa 12 capa 12 capa

-0
=0

[110]

Figura A.1: Estructura de las fases B, B2 y a de la reconstruccion (2x4) de la superficie (001) del
arseniuro de galio.

temperatura y con poco flujo de arsénico, o nada, el arsénico se desorbe de la super-
ficie, de manera que en este caso la Ultima capa atémica esta formada por atomos de
galio (o indio, en InAs) y la superficie reconstruye con una estructura similar a la (2x4)
pero girada 90°, la reconstruccion (4x2). En la figura A.2-(b) se muestra la estructura
de una superficie de GaAs con la reconstruccion 32(4x2), para la cual el recubrimiento
de galio de la superficie es 6g, = 0,75 MC (el de arsénico es entonces 0,25 monocapas).

Por otro lado, los estudios sobre la superficie de InP (001) son mucho mas
recientes, y en los ultimos afios han aparecido una serie de trabajos en los que se
establece la estructura de las distintas reconstrucciones que presenta esta superficie.*®!
La superficie de InP (001) posee dos diferencias notables con las de GaAs (001) e
InAs (001). En primer lugar, no presenta reconstruccion de tipo (4x2) en condiciones
de alta temperatura y poco flujo de fosforo, sino una configuracién especial, rica en
indio, de la reconstruccion (2x4). Esta configuracidon especial se caracteriza porque
contiene un dimero mixto, formado por un atomo de indio y otro de fosforo, y por lo
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Figura A.2: (a) Estructura de la reconstruccion c(4x4) en GaAs (001), con 0,5 = 1,75 MC. (b)
Estructura de la reconstruccion p2(4x2) en GaAs (001).

tanto se denomina DM(2x4).2® El recubrimiento de fésforo asociado a esta
reconstruccion DM(2x4) es 6, = 0,125 MC. La figura A.3 muestra la estructura de esta
fase de la reconstruccion (2x4) de la superficie de InP (001), junto con otras fases tres
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posibles, B2(2x4), a(2x4) y o(2x4), que contienen tres, dos y un dimeros de fésforo en
la superficie, respectivamente, y para las que el recubrimiento de fésforo asociado es,
entonces, 6 = 0,75 MC, 6, = 0,5 MC y 6p = 0,25 MC. El recubrimiento de indio
correspondiente a cada fase de esta reconstruccion, tal y como aparece en la figura
IV.5, se calcula a partir de 6,, = 1 — 6.

La segunda caracteristica especial de la superficie de InP (001) respecto a las
superficies de los arseniuros es la existencia de una reconstruccion de tipo (2x1),
similar a la que presenta la superficie de Si (001), a temperaturas bajas pero no

o i
Hd e § e
m m g a(2x4)
?I%é : ?é:é I B2(2x4)

SO DR
[110]

O In, dimero mixto

Figura A.3: Distintas fases de la reconstruccion (2x4) en la superficie de InP (001).
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P, P, In,
22 capa 12 capa 12 capa

Figura A.4: Estructura de la reconstruccion (2x1) en la superficie de InP (001).

demasiado y bajo flujo de fésforo."® La estructura de esta reconstruccién, cuyo
recubrimiento es 6, = 1 MC, es decir, la superficie estd completamente recubierta por
atomos de fosforo, aparece en la figura A.4.
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Procesos de segregacion de indio durante el crecimiento de aleaciones de
InGaAs

La segregacion de los atomos de In (Ge) durante la fabricacion de estructuras de
InGaAs/GaAs (SiGe/Ge) a las temperaturas habituales de crecimiento es un problema
conocido desde hace tiempo, y que dificulta la obtencion de intercaras abruptas entre
los dos materiales.”® Se han llevado a cabo numerosos estudios, utilizando tanto
técnicas in situ como ex situ, para determinar los perfiles de composicion de las
intercaras o la longitud de su ensanchamiento, y gracias a la aplicacion de modelos
sencillos de segregacidn a los resultados obtenidos hoy se tiene una idea clara de como
ocurre este proceso.™® Con el inicio de la deposicién de la capa de InGaAs sobre
GaAs, y debido a la tension que se genera, no todo el indio que llega a la superficie se
incorpora en la capa que esta creciendo sino que parte queda fisisorbido o flotante. De
esta manera, se forma una pelicula de indio flotante cuyo contenido en indio va
aumentando gradualmente hasta alcanzar un valor estacionario que dependera de las
condiciones de crecimiento. Una vez alcanzado este valor estacionario, la composicion
de la capa de InGaAs serd la pretendida con el flujo de &tomos de indio procedente de
la célula (las capas de InGaAs se crecen generalmente a temperaturas en las que no
tiene lugar la desorcién térmica de atomos de In de la superficie), pero durante la
formacién de la pelicula de indio flotante la capa de InGaAs presenta un transitorio de
composicion que produce un ensanchamiento de la intercara. De la misma manera, si
se recubre la capa de InGaAs con otra de GaAs, los atomos que forman parte de la
pelicula de indio flotante se van incorporando poco a poco en la capa de GaAs y esta
intercara también se ensancha.

Se ha demostrado ya en la literatura que las medidas in situ de tension son Utiles
para monitorizar la segregacién de Ge en capas de SiGe® y de In en capas de
InAs/GaAs,"** y proporcionan medidas directas de la longitud del ensanchamiento de
las intercaras y, en el caso del InAs/GaAs, también de la composicion de la capa
flotante. En este apéndice no se pretende hacer un analisis exhaustivo del problema de
la segregacion de indio en capas de Ing,GaysAs/GaAs, sino sélo mostrar que las medi-
das presentadas en esta memoria de tesis doctoral relativas a la evolucion de la tension
durante el crecimiento de estas capas también indican la existencia de este proceso.

La figura B.1 muestra la evolucion de la tension acumulada durante los 12
primeros nandmetros del crecimiento por MBE de una capa de Ing,GaggAs depositada
a 500 °C y 0,5 MC/s (primeros 12 nm de las medidas mostradas en la figura I11.3). En
esta grafica se observa que la tension acumulada presenta un comportamiento complejo
durante la deposicion de las primeras capas, y hasta los 4 nm aproximadamente no
comienza la evolucion lineal asociada con el régimen pseudomdrfico del crecimiento.
En la zona de comportamiento no lineal se suman dos contribuciones: por un lado,
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Figura B.1: Evolucion de la tensién acumulada durante el crecimiento mediante epitaxia por
haces moleculares de los primeros 12 nm de una capa de Ing,Gag gAs/GaAs (001) a 500 °C. La
linea discontinua representa la evolucion esperada para una capa de composicion uniforme igual a
la composicion alcanzada en la capa depositada durante el régimen pseudomorfico.

variaciones en la tension superficial asociadas con el cambio en la estructura de la
superficie debido al inicio del aporte de dtomos del elemento de grupo Ill, y que
probablemente son las responsables de los primeros instantes en la evolucion de Xc en
sentido contrario al esperado para un sistema heteroepitaxial en compresion (ts = + 0,8
N/m), y por otro lado, el crecimiento de una capa cuya composicion va evolucionando
hacia el valor pretendido mientras se forma la pelicula de indio flotante. El
comportamiento lineal de la evolucion de la tension acumulada se alcanza a los 4 nm, y
por lo tanto ésta es la extension de la capa de composicion gradual. Este valor, que
corresponde a 14 monocapas de Ing,GapgAs depositadas, estd de acuerdo con el
determinado mediante otras técnicas para capas de InGaAs de composicién parecida
depositadas a la misma temperatura.™ De las medidas de tensién acumulada también
se puede obtener una estimaciéon de la cantidad de indio flotante que hay en la
superficie. La linea punteada de la figura B.1 representa la evolucion esperada durante
el régimen pseudomérfico en una capa de composiciéon uniforme igual a la
composicion final alcanzada por la capa depositada. La diferencia entre el valor de
tensién acumulada mostrado por esta linea a un determinado espesor superior a 4 nmy
la tensidon acumulada medida a ese mismo espesor corresponde a la cantidad de indio
no incorporado en la capa junto con la contribucion asociada a los cambios en la
tension superficial. Considerando que esta contribucion es t; = + 0,8 N/m, la diferencia
asociada al indio no incorporado es 1,6 N/m, y esto equivale a casi 1 monocapa de In
sin incorporar y formando parte de la pelicula flotante, valor que de nuevo coincide
con otros valores encontrados en la literatura.!"

Este transitorio inicial en la evolucién de la tensién acumulada apenas afecta al
analisis de su comportamiento a espesores mas grandes. Sin embargo, es importante
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tenerlo en cuenta a la hora de calcular la deformacién de la capa a partir de la tension
acumulada. Para hacer esto correctamente, en lugar de aplicar directamente la
expresion 111.12 se calcula el espesor al que el ajuste lineal de los datos experimentales
de tensién acumulada durante el régimen pseudomorfico pasa por cero, ho, (en el caso
de las medidas mostradas en la figura B.1 hg es 1,4 nm) y la deformacién se obtiene
mediante la siguiente modificacion de la expresion 111.12:

€ =ZG—(h). (Ec. B.1)
M(h —h,)
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