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CAPITULO 1. TECNICAS EXPERIMENTALES

1.1. EPITAXIA POR HACES MOLECULARES (MBE)

La epitaxia por haces moleculares (Molecular Beam Epitaxy, MBE) consiste en el
crecimiento de capas epitaxiales mediante la reaccién de uno o mds haces moleculares

térmicos con un substrato cristalino en condiciones de ultra alto vacio [1.1].

Esta técnica de crecimiento epitaxial ha producido un gran avance en la realizacién de
estructuras artificiales complejas de semiconductores, puesto que permite un control
a escala atomica de espesores, composicién y dopado de las ldminas obtenidas. La
epitaxia por haces moleculares es la técnica empleada para el crecimiento de las

muestras cuyo estudio estructural es objeto de esta memoria.

Se ha utilizado ampliamente en la fabricacién de estructuras para circuitos integrados
y dispositivos como moduladores, ldseres, etc. [1.2, 1.3, 1.4], si bien el mayor
nimero de equipos se encuentra en laboratorios de investigacién y desarrollo. Los
fundamentos bdsicos de la técnica MBE provienen del "método de tres temperaturas”
desarrollado por Giinter [1.5] en 1958 para la deposicion de ldminas estequiométricas
de semiconductores compuestos de elementos de los grupos IIT y V. Sin embargo hasta
la aparicion de sistemas comerciales de ultra alto vacio no se pudo conseguir ldminas

monocristalinas de pureza aceptable de una manera habitual.

En la figura 1.1 se muestra en esquema el proceso de evaporacién que da lugar al
crecimiento epitaxial del compuesto sobre un substrato monocristalino. El proceso
tiene lugar en una cdmara de ultra alto vacio con entrada para varias células de

efusién, un sistema de sujecidén y caldeo del substrato, y varios paneles por los que
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Figura 1.1 Esquema del proceso de Epitaxia por Haces Moleculares (MBE) para

crecimiento de semiconductores II-V

circula nitrégeno liquido para mantener la presidn residual suficientemente baja y

evitar la incorporacién de impurezas no deseadas durante el proceso de crecimiento.

Los sistemas de MBE también constan de precdmaras de introduccidn y/o andlisis, y

un sistema de transferencia de muestras que permite intercambiar la muestra sin

romper el vacio en la cdmara de crecimiento.

Las caracteristicas mas destacables de la epitaxia por haces moleculares frente a otras

técnicas de crecimiento epitaxial de semiconductores pueden resumirse en:
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- posibilidad de interrumpir el flujo de cualquiera de los componentes o dopantes
rdpidamente, mediante pantallas independientes en cada célula, proporcionando

intercaras abruptas a escala atémica,

- velocidad de crecimiento relativamente baja (0.2-1.5 pm/hora) que permite un

control preciso sobre los espesores de manera reproducible,

- temperatura de crecimiento moderada, alrededor de 600°C para MBE
convencional, que evita problemas de interdifusién en intercaras, tanto de

elementos como de dopantes,

- andlisis "in-situ” durante el crecimiento con técnicas de superficic como
difraccién de electrones reflejados de alta energia (RHEED), espectroscopia

Auger o de masas, espectroscopia de reflectancia diferencial (RDS), etc,

- mejora progresiva de la planitud de la superficie, debido al mecanismo de

crecimiento predominante en condiciones dptimas.

Todas estas ventajas hacen del MBE una técnica idénea para crecer estructuras
semiconductoras de alta calidad con posibilidad de realizarse de acuerdo con disefios
Mmuy precisos.

Las caracteristicas particulares del equipo MBE dependen fuertemente de los objetivos
que se persiguen. Asi, frente a la versatilidad que se requiere en los sistemas
instalados en laboratorios de investigacidn, aquellos dedicados tnicamente a
produccién plantean otras exigencias respecto a uniformidad, reproducibilidad o
"eficiencia” [1.6] a expensas, por ejemplo de restricciones en el rango de materiales

o0 estructuras que se pueden obtener.

La utilizacion de la técnica MBE en laboratorios de investigacién no se limita a la

obtencion de estructuras semiconductoras complejas para ¢l estudio de sus
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propiedades. El proceso de crecimiento en si ha sido objeto de innumerables estudios
y ha provocado la aparicién de gran cantidad de modificaciones de la técnica, ya sean
del equipo experimental o del proceso de crecimiento.

Asi, por ejemplo, la sustitucién de los elementos sélidos de partida por compuestos
metalorgdnicos gaseosos (metalorganic MBE, MOMBE [1.7]) mejora enormemente
la uniformidad de las estructuras, aunque el mecanismo de crecimiento, o la reaccién

quimica que da lugar al mismo, es mucho mds complejo.

Otra modificacion de la idea bdsica, en la que nos extenderemos con mds detalle por
ser la que se ha utilizado para el crecimiento de las muestras que se describen en esta
memoria, se denomina epitaxia por haces moleculares por capas atdmicas (Atomic
Layer Molecular Beam Epitaxy, ALMBE).

Ha sido desarrollada en el Centro Nacional de Microelectronica de Madrid por
Fernando Briones y colaboradores [1.8, 1.9, 1.10] y se basa en la modulacién de los
haces moleculares de forma periddica y sincrona con el crecimiento capa por capa del
semiconductor. La consecuencia mds notable de este modo de operacién es una
alteracién de la estequiometria superficial del substrato, que pasa de ser estabilizada
en el elemento del grupo V a estar enriquecida en el elemento del grupo III en cada

ciclo de formacién de una monocapa del compuesto.

A diferencia del proceso de crecimiento por MBE convencional, en el que las
condiciones de crecimiento (presion, temperatura,...) y/o de los materiales implicados
(rugosidad del substrato, diferencias de pardmetros de red,...) determinan el
mecanismo de crecimiento dominante, la técnica de ALMBE impone nuevas
exigencias para conseguir un crecimiento bidimensional (capa a capa), puesto que la

reactividad superficial se realiza de forma artificial y periddica en cada monocapa.

A las ventajas ya mencionadas del MBE convencional el ALMBE afade la posibilidad
de ampliar considerablemente el margen de condiciones de crecimiento en que se

obtienen muestras de buena calidad.



En particular:

se abre la posibilidad de crecer a baja temperatura, tipicamente desde 250°C
a 400 °C. En el caso concreto de epitaxias de GaAs sobre Si el crecimiento de
GaAs a baja temperatura es de una importancia fundamental ya que permite el
crecimiento de estructuras de semiconductores III-V sobre obleas de circuitos
integrados CMOS ya procesados. Esto permite integrar monoliticamente
dispositivos optoelectrénicos complejos basados en el GaAs con la
microelectrénica del Si [1.11].

Esto supone una enorme ventaja en la fabricacién de heteroestructuras que
alternan materiales cuyas condiciones de crecimiento Sptimas por MBE
convencional son marcadamente distintas, como es el caso de superredes
AlAs/InAs o GaAs/InAs (temperatura de crecimiento de AlAs T, ~ 700°C, y
de InAs T, = 450°C).

permite sustituir aleaciones ternarias o cuaternarias por combinaciones de
materiales binarios en forma de superred ("aleaciones digitales"), lo que

permite obtener la composicién media deseada con una gran precisién,

en particular permite obtener aleaciones constituidas por varios elementos del
grupo V, por ejemplo As y P, en forma de compuestos de capas de
composicion alternada, cuyo rango de crecimiento por MBE es muy

problematico [1.12],

El equipo MBE en que se han crecido las muestras que se estudian en este trabajo se

esquematiza en la figura 1.2, Consta de dos cdmaras de crecimiento con portamuestras

para obleas de tres pulgadas y cuatro cdmaras auxiliares: cdmara de introduccién y

“sputtering”, cdmara de andlisis de superficies y dos precdmaras correspondientes a

cada una de fas cdmaras de crecimiento, y los respectivos sistemas de transferencia de

muestras.
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Figura 1.2 Esquema del equipo de epitaxia por haces moleculares (MBE) utilizado en este trabajo.
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También tiene instaladas diversas técnicas de caracterizacién: espectroscopia de masas,
difraccién de electrones rasantes de alta energia (RHEED), espectroscopia de

reflectancia diferencial (RDS) y espectroscopia Auger.

Las células de efusién se incorporan al sistema de crecimiento mediante bridas de ultra
alto vacio en la parte posterior del sistema y estin rodeadas por serpentines de

refrigeracion por agua.

Las pantallas de las células son accionadas por pistones de aire comprimido y

electrovdlvulas y estdn controladas por ordenador.

Las células de los elementos del grupo III (Al,Ga,In) y las de dopante (dopado n con
Si, dopado p con Be) llevan un crisol de nitruro de boro pirolitico con resistencias de
caldeo de tdntalo corrugado y varias camisas antirradiacién de chapa de tdntalo. Estdn
provistas de un termopar cuya referencia estd en los serpentines de refrigeracion.

Las células de los elementos del grupo V (P y As) han sido especialmente
desarrolladas y disefiadas en nuestro laboratorio [1.12] para conseguir una relacién de
flujos abierto/cerrado de 200, (frente a relaciones abierto/cerrado del orden de 20 en

células convencionales).



1.2. DIFRACCION DE ELECTRONES REFLEJADOS DE ALTA ENERGIA

La difraccién de electrones reflejados de alta energia (RHEED) es una técnica muy
utilizada para realizar una caracterizacién "in situ", durante el proceso de crecimiento,
de muestras crecidas por MBE. El diagrama de difraccién RHEED da una informacién
muy valiosa sobre el estado de la superficie antes del crecimiento o durante el mismo
(estudio dindmico de la superficie). L.a geometria del montaje RHEED (figura 1.3)
hace que sea totalmente compatible con el crecimiento. Nuestro sistema consta de un
cafién de electrones para haces con energia hasta 10 keV. El dngulo de incidencia del
haz de electrones con la muestra es de 1-2°. Enfrentada al cafién, se encuentra una
pantalla fluorescente recubierta internamente de una pelicula de aluminio en la que se

recoge el diagrama de difraccién de la muestra.
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Figura 1.3 Esquema del equipo experimental de RAHEED utilizado.
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La imagen de difraccién sobre la pantalla fluorescente es grabada mediante una cdmara
CCD de alta sensibilidad y un equipo de video convencional. Posteriormente al
crecimiento es posible un andlisis de las imdgenes de video con un fotodiodo
enfrentado a la pantalla de televisién o mediante programas adecuados de tratamiento
de imdgenes. De esta forma la evolucién del diagrama de difraccién durante el

crecimiento puede ser estudiado a posteriori con mds detalle.

Figura 1.4 Esquema de la geometria usual en experimentos de RHEED.

Conviene recalcar que la informacién que proporciona el diagrama de difraccion de
RHEED proviene de unas pocas capas atémicas préximas a la superficie,

La red reciproca de una estructura bidimensional perfecta es una distribucion periddica
de lineas en la direccién normal al plano que la contiene (figura 1.4). La interseccion

de la esfera de Ewald con los segmentos de la red reciproca serd, por tanto, una serie
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de puntos dispuestos a lo largo de arcos concéntricos. Como en condiciones reales de
difraccion ni la superficie del cristal ni la resolucién instrumental son perfectas, se
produce un ensanchamiento de los mdximos de difraccion. En la geometria de
incidencia rasante que se utiliza en medidas RHEED, el desorden superficial afecta
casi exclusivamente al ensanchamiento de los mdximos en la direccién perpendicular
a la superficie {1.13] de tal forma que se obtiene un diagrama de difraccién de barras
perpendiculares al borde de la sombra. Por tanto, las barras de difraccion
experimentales son la proyeccién de la red reciproca de la superficie de la muestra
sobre un plano perpendicular al haz incidente. El diagrama RHEED de la superficie
{001} del GaAs crecido en condiciones dptimas es muy parecido al diagrama de una

superficie perfecta descrito anteriormente.

En el caso de que la superficie sea rugosa o presente nicleos tridimensionales el
diagrama de difraccién se produce por transmisién a través de los mismos. En este
caso existe una gran dependencia del diagrama de difraccién de la forma y distribucién
de los centros dispersores. La intensidad, generalmente, disminuye apreciablemente
por efectos de sombra o atenuacién en la transmision.

A continuacién, comentaremos algunas de las posibilidades que ofrece esta técnica de
caracterizacion estructural de superficies.

La técnica RHEED proporciona informacién sobre la estequiometria de la superficie,
que en los compuestos -V puede variar dentro de una amplio rango cambiando en
estructura superficial. Las distintas estructuras superficiales observadas responden a
reorganizaciones de los dtomos (reconstrucciones) que minimizan la energia libre de
la superficie por un proceso de hibridacidn de orbitales. Esta nueva disposicién, que
es por tanto distinta a la que tienen los dtomos en ese mismo plano una vez que estd
"enterrada” en el volumen, mantiene una simetria translacional cuya celda unidad es

mayor que la correspondiente a un plano atémico del material en volumen.

Por otro lado, la distancia entre barras de difraccién es una medida del pardmetro de

la red reciproca de la superficie. Su evolucién temporal durante el crecimiento de
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capas epitaxiales con pardmetro de red diferente al del substrato proporciona
informacidn sobre el espesor critico a partir del cual el material crece con su propio
parametro de red. Este pardmetro, como se discutird mas adelante, es fundamental
para el disefio de capas tensadas en las cuales el material sufre deformacién eldstica

sin que se generen dislocaciones para relajar la tensién acumulada.

La intensidad de las distintas reflexiones del diagrama de difraccion RHEED oscila
durante el crecimiento. Esta oscilacién es mds pronunciada para el haz (00), haz
especular, y su periodo corresponde al tiempo en el que se forma una monocapa. La
medida del periodo de las oscilaciones RHEED proporciona por tanto una medida
absoluta y muy precisa de la velocidad de crecimiento del material. Este
comportamiento oscilatorio es consecuencia del mecanismo de crecimiento por MBE.
En efecto, a partir de una aproximacién cinemdtica de la difraccion Neave y
colaboradores [1.14] propusieron el mecanismo de crecimiento que se esquematiza en
la figura 1.5. En este modelo el grado de completitud de la capa superficial dicta la
intensidad del haz difractado. Asi, capas a medio llenar producirian minimos en la

intensidad difractada y capas completas mdximos en la intensidad.

Estudios m4s detallados [[.14, 1.15, 1.16] han permitido establecer diferentes modelos
de crecimiento por MBE: bidimensional (o Frank-Van der Merwe), Stranski-Krastanov
(formacién de una monocapa y posterior crecimiento de nicleos tridimensionales) y
tridimensional asi como su relacion con la evolucion del diagrama RHEED

correspondiente.

Crecimiento bidimensional o capa a capa.

Es el modo de crecimiento éptimo. Se produce en ciertas condiciones de refacién de
flujos incidentes y temperatura del substrato, siempre y cuando éste esté plano, libre
de contaminacién y sea de buena calidad. Cuando se consiguen estas condiciones de

temperatura de substrato y relacién de flujos incidentes, el crecimiento sobre un

il
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substrato idealmente plano es como sigue: al alcanzar el substrato, los dtomos del
grupo III (Al, Ga o In) tienen energfa suficiente para migrar por la superficie hasta
alcanzar otro dtomo del grupo IIl y formar un dimero. Estos dimeros actian como
centros de nucleacién preferentes para los dtomos del grupo V que alcanzan el
substrato, de forma que las islas bidimensionales formadas aumentan de tamano hasta
completar la monocapa y reproducir la situacién inicial. La reflectividad RHEED de
este tipo de superficie se corresponde con el esquema propuesto por Neave y
colaboradores [1.14]: es un diagrama de barras y Ia intensidad de los mdximos de

difraccidn (especialmente el correspondiente al haz especular) oscila claramente.

Propagacién de escalones

Manteniendo condiciones de crecimiento éptimas (que darfan lugar a un crecimiento
bidimensional si la superficie inicial del substrato fuera perfectamente plana) y
teniendo un substrato con una distribucién regular de escalones, los bordes de los
mismos actiian como centros de nucleacidn preferentes de forma que el crecimiento
se realiza por el desplazamiento progresivo de dichos bordes.

La intensidad RHEED en este caso permanece constante (independiente del tiempo)

y el haz especular no presenta oscilactones de intensidad.

Crecimiento tridimensional

Cuando las condiciones de crecimiento no son adecuadas (baja temperatura del
substrato si se crece por MBE convencional y/o relacién As,/Ga no optimizada), la
reduccién de la movilidad de los dtomos del grupo III da lugar a un crecimiento

tridimensional de los nicleos inicialmente formados, incluso sobre substratos planos.

El diagrama RHEED en este caso evoluciona rdpidamente hacia un diagrama de

puntos difusos (en lugar de barras) cuya intensidad disminuye rdpidamente.
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1.3. DIFRACCION DE RAYOS X

La difraccién de rayos X (DRX) es una de las técnicas de caracterizacién mds potentes
y mds comunmente utilizadas para el andlisis estructural de cristales. Sus
caracteristicas principales son consecuencia de ser una "sonda" electromagnética de
la materia con una longitud de onda (A ~ 1.5 A) de magnitud muy parecida al
espaciado interplanar de los sélidos (tipicamente del orden de unos pocos A). Por ser
los fotones particulas de masa en reposo nula y libres de carga, interactian con la
materia de una forma "suave", lo que produce que la DRX sea una técnica de
caracterizaciéon no destructiva. Otra ventaja importante es que no requiere ningin

proceso especifico de preparacion de muestras para ser analizadas.

Los experimentos presentados en esta memoria han sido realizados con un
difractémetro de polvo (Siemens D-500) y con un difractdmetro de doble cristal
disefiado originalmente en el Instituto Max Planck de Stuttgart y desarrollado en el

Centro Nacional de Microelectrénica de Madrid.
1.3.1. Difractémetro de polvo

En este tipo de difractdmetros los rayos X provienen de un tubo sellado convencional
con anticdtodo de cobre. El haz es colimado por un juego de rendijas antes y después
de incidir en la muestra. El juego

de rendijas usado generalmente fue el 0.1 x 0.1 x 0.1 x 0.15 (grados).

El barrido se realiza sincronizadamente 6-20 (es decir que mientras la muestra avanza
un dngulo © el detector avanza un dngulo 20). De esta forma en todo momento se
mantiene la geometria ©-20 y el haz difractado es recogido por el detector cuando

se alcanza la condicién de Bragg.

En la figura 1.6 se observa la configuracién tipica de un difractémetro de polvo. El

haz diverge desde el tubo de rayos X y es difractado en la muestra formando un haz
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convergente que es interceptado por el detector. El sistema estd automatizado y
el resultado de la medida es archivado en un fichero intensidad (cuentas por segundos)

en funcién del dngulo 20 (grados).

RENDIJA FUENTE DE

MUESTRA 7 \1’\\ RAYOS X

RENDIJA

CONTADOR

Figura 1.6 Esquema de un difractémetro de polvo.

La principal ventaja de un difractdmetro de polvo frente al de doble cristal es su
mayor intensidad. El tubo del difractometro Siemens D-500 puede ser operado hasta
1800 W por lo que el haz de rayos X es muy intenso.

En las condiciones habituales de medida se consiguen intensidades difractadas de

varias decenas de miles de cuentas (~ 5 x 10* cuentas/s).

La principal limitacién de este tipo de difractémetros es su baja resolucién. Por usar
radiacién no monocromadtica la resolucién disminuye. Las lineas de radiacién X del
tubo son la CuKe, y la CuKe, . Sus longitudes de onda son A-CuKe;, = (.154056
nm y A-CuKe, = 0.154439 nm. También existe una tercera longitud de onda de
intensidad mucho menor. Es la linea Cu-Kg de longitud de onda A-CuKg = 0.13922
nm. Esta tercera longitud de onda produce en los difractogramas de polvo un mdximo
de difraccion correspondiente a la reflexion (00/) del substrato. Este pico se ha

marcado en los difractogramas experimentales mostrados en esta memoria con el
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simbolo 8. En realidad quiere decir " reflexién (00/) del substrato correspondiente a
la longitud de onda CuKg". Otro inconveniente que poseen es que son poco sensibles
al ensanchamiento de los picos que se produce cuando una estructura se relaja
mediante la formacién de dislocaciones. La anchura de los picos es a veces
"engafiosamente” pequena.

Como se describird mas adelante en esta memoria, este difractémetro se ha utilizado
fundamentalmente para la determinacidn del periodo en superredes para lo que es
preciso realizar barridos largos (de unos 20°) alrededor de las reflexiones (002) y

(004) del substrato.
1.3.2. Difractometro de doble cristal.

Los difractémetros de doble cristal estdn basados en una filosofia diferente a los
descritos anteriormente. Para conseguir un haz colimado y monocromdtico el haz de
rayos X incide en un cristal (denominado monocromador) situade en el dngulo de
Bragg de una reflexién intensa. El haz incidente consta de dos longitudes de onda
ligeramente diferentes. Al difractarse en el cristal monocromador estas dos lineas
forman un dngulo diferente. Una rendija situada entre el monocromador y la muestra
intercepta el haz menos intenso {correspondiente a la longitud de onda CuKe,) y deja
pasar el haz mds intenso que es, de esta forma, monocromatico.

El difractometro de doble cristal de alta resolucidn usado en este trabajo permite medir

difractogramas de monocristales con capas epitaxiales y topogramas de reflexién

(topografia de rayos X).

El sistema tiene las siguientes caracteristicas:

1. El ajuste de posiciones (del monocromador y de la muestra) se puede realizar
manualmente o desde un ordenador. No tener que hacer ajustes a mano es
especialmente beneficioso en el caso de fuentes intensas de rayos X. (Por
ejemplo tubos con dnodo giratorio) 6 de longitud de onda corta (rayos X
duros). Por otra parte, se consigue mayor precisién con el ajuste a través de

ordenador que hecho manualmente.
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Cristal de Nal

Detector

Muestra
Tubo Rx

Haz principal

Monocromador
y colimador

Angulo de
despegue

Anodo Cu

Figura 1.7 Esquema de un difractometro de doble cristal.

2. La medida también es controlada por el ordenador. Esto permite medidas

largas sin supervision del operario.

3. La alta precisidn y fiabilidad en la medida de los dngulos estd potenciada al ser
medida la posicién real de los dngulos en cada paso con un medidor por

induccidn, en lugar de considerar el valor nominal del motor paso a paso.

4. Programas de medida "interactivos” permiten variar la velocidad de barrido en
funcion de la intensidad medida. De esta forma se puede medir con menor paso
angular en las zonas de gran sefial (picos) y mayor paso en las zonas de

pequena senal (fondo).

5. Programas de evaluacién permiten analizar las medidas y determinar

intensidades, posiciones, anchuras de pico... de los mdximos de difraccion.
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Como dijimos anteriormente, un difractémetro de doble cristal consiste principalmente
en dos cristales, (ver figura 1.7), el primero (colimador y monocromador) produce
un haz de rayos X colimado y monocromdtico y el segundo (la muestra) gira alrededor
de un eje perpendicular al plano en el que estd contenido el haz.

El hecho de necesitar un cristal para obtener radiacién monocromética implica que los
perfiles de difraccién obtenidos son una convolucidn de la difraccion de los dos
cristales, monocromador y muestra. Este efecto puede ser minimizado tomando las

siguientes precauciones:

- eleccién de una reflexion de factor de asimetria adecuado,

- eleccién del monocromador adecuado (debe ser un cristal lo mas perfecto posible).

Con las precauciones anteriores es posible medir difractogramas de monocristales
perfectos que son muy préximos al perfil intrinseco, como el que se representa en la
figura 1.8 correspondiente al perfil de difraccién de la reflexién (333) de un

monocristal de Si (111) obtenido con radiacién CuKe, (figura 1.8 [1.17))

1.0 [
0.8

06

/1o

Q4

A

-20 -10 0 10 20
6-8g("]

Figura 1.8 Perfil de difraccion experimental (puntos) y simulado (linea continua) de

la reflexion (333) de un monocristal de Si (111) obtenido con radiacion CuKo, [1.17].
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Cy l
Gy 1

Figura 1.9 Esquema de las traslaciones (Tx, Ty, Tz} y rotaciones (Rx, Ry, Rz) de los
goniometros Gl 'y G2 que proporcionan el movimiento del cristal monocromador y de

la muestra respectivamente.
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Las posibles traslaciones (Tx, Ty, Tz) y rotaciones (Rx, Ry, Rz) de los goniémetros
G1 y G2 que proporcionan el movimiento del cristal monocromador y de la muestra
respectivamente) se han representado en la figura 1.9. Después de salir del tubo de
rayos X, (XR), el haz estd contenido en un tubo (T), e incide en el monocristal de

germanio (C,}. El haz correspondiente a la reflexién (004) del monocromador de Ge
con longitud de onda Cu-Ka2 es interceptado en la rendija (B2). El haz
correspondiente al Cu-Kal incide en la muestra situada en el centro del goniémetro
G2. El difractograma se graba segiin gira la muestra (C,) en el dngulo de Bragg. La
intensidad del haz difractada (I) en funcidn del dngulo © se mide usando un contador

de centelleo de Nal (SZ).

Como ya se ha comentado, el monocromador y la muestra pueden ser ajustados con

ayuda de dos gonidémetros cuyo esquema se muestra en la figura 1.10.

El monocromador puede ser ajustado en las direcciones X ¢ Y y tiene ademds los
ajustes de basculamiento y desplazamiento. Todo ello estd montado en un goniémetro
(G1) en el plano horizontal con una resolucién de 23.9 urad (6 7.2 segundos de arco)

y un recorrido total de 27 rad.

La unidad de ajuste de posicidn del cristal a analizar, gonidmetro G2, es el nicleo del
sistema experimental por su alta precision.

Dos motores, Ry, ¥ Rg, (también llamados SMC3 y SMC4), con diferente resolucién
y diferente rango de operacion permiten colocar a la muestra en la posicidn de
reflexion y girar alrededor del dngulo de Bragg ©;. R, es controlado por un motor
paso a paso con una resolucidn de 34.9 urad y un rango de 4.7 rad. Ry, suele usarse

para barridos largos.
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Goniémetro 2

Goniémetro 1

mhi=g
. G

! Ky KH.
Ky——
»-—A_:_-TY -
Ty=—-
L ]
n

el =
; = ]
'
Rz rotacién Rg; » Rx, Ry rotaciones
Tx, Ty, Tz traslaciones Raz 5 rotacién con transductor
Kx, Ky basculamiento piezoeléctrico
C, monocromador PSE transductor piezoeléctrico
MS tornillo micrométrico
LG sensor de posicién
Tx, Tz traslaciones
KH portamuestras
C, muestra

Figura 1.10 Esquema de los goniémetros GI y G2 que proporcionan el movimiento

del cristal monocromador y de la muestra respectivamente.
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Re, se usa para rangos menores: 0.1 rad usando un motor paso a paso con tornillo
micrométrico (motor Rg,) y 1.6 mrad usando un transductor piezoeléctrico. La
resolucion del motor SMC4 es de 12 urad y la del piezoeléctrico 0.05 urad. La
extensidn del piezoeléctrico (70 um por 100 V) provoca una rotacidn en el dngulo de
Bragg. La extensién del piezoeléctrico o la rotacién del motor paso a paso SMC4 se
mide por un sensor de posicién, LG. R, y R, son motores ajustadores de posicion de
Re; ¥ se usan para colocar en el dngulo exacto a la muestra. T, y T, son motores de
traslacién con rango de operacién (0-100) mm que permiten situar el punto de la

muestra que se quiere medir donde incide el haz de rayos X.

Control por ordenador de la rotacion.

Como ya ha sido mencionado se usa un motor piezoeléctrico para las medidas de alta
resolucidn con un giro alrededor del eje vertical, z. Debido a la respuesta no lineal del
piezoeléctrico se necesita una medida independiente del desplazamiento producido por

un cierto voltaje aplicado. Este se realiza con el sensor de posicién, LG.

Para realizar el control de los procesos de aplicacién del voltaje al piezoeléctrico,
medida de la elongacion producida, medida de la intensidad difractada... se requiere
el uso de un ordenador capaz de manejar gran cantidad de datos en poco tiempo. La
figura 1.11 muestra el diagrama de todo el sistema de control, registro de la medida,

etc.

El transductor piezoeléctrico se controla por una fuente de alta tensidn estabilizada
cuyo voltaje de salida puede ser ajustado manualmente con un potenciémetro. Permite
ajustar al maximo de difraccidn antes de la medida, o a través del ordenador durante

la medida.
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HP-1B 7 Computer HP-IB 8
HP 300, HP 200
| Harddisc GPIO 12 Counter
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| | Printer Nal Scintillation
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Step Motors
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Figura 1.11 Esquema del sistema de control del difractémetro de doble cristal.

Piezo Driver
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CAPITULO 2. DIFRACCION DE RAYOS X

La difraccidn de rayos X es una de las herramientas mds utilizadas para el estudio de
la estructura atémica de la materia. También son muy usadas la difraccién de
electrones y de neutrones. La teoria de la difraccién, es decir, la relacién entre el
diagrama de difraccién y la distribucidn espacial de los dtomos, es la misma para los

tres tipos de radiacidn.

Si un haz de rayos X pasa a través de un conjunto de dtomos, las cortezas electrénicas
de los dtomos interactian con la onda incidente dispersdndola mediante procesos
eldsticos e ineldsticos. l.a mayor parte de la radiacion es dispersada eldsticamente
formando el diagrama de difraccion, cuyo estudio permite conocer la distribucidn de

los atomos dispersores.

En general, el tipo de diagrama de difraccién depende del tipo de estructura del
compuesto (monoclinico, ortorrémbico,...}. Las posiciones de los mdximos de
difraccién dependen de las distancias interplanares, es decir, de la posicién de los
dtomos en la celda unidad y las intensidades de los mdximos de difraccién dependen

de la naturaleza quimica de los d4tomos (o0 nimero de electrones en la corteza).

Como es bien conocido, la difraccién por cristales puede ser estudiada a diferentes

niveles o aproximaciones:

- aproximacidn geométrica: estudia la posicién de los maximos de difraccién y su

relacidn con pardmetros estructurales del cristal analizado como son: pardmetro
de red en el plano (a;) y perpendicular (a,), deformaciones ey, €,),

composicién quimica de aleaciones, periodo de superredes, etc.
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- teoria cinemdtica: estudia la relacién entre la posicidn e intensidad de los mdximos

de difraccién y en general de la forma o perfil del difractograma con la
estructura a nivel atémico. El cdlculo de la intensidad se realiza sumando las
contribuciones sucesivas de la dispersién de la radiacion incidente de rayos X
por los electrones de los dtomos (dispersién por un electron), por los dtomos
dentro de la celda unidad (factor atémico de dispersién), y por la celda unidad

dentro del cristal (factor de estructura)

- teoria dindmica: también estudia la relacién entre los pardmetros estructurales y las
intensidades difractadas, pero a partir de un enfoque diferente. En lugar de
considerar el fenédmeno de la difraccién como un fendmeno cooperativo de
centros dispersores a distintos niveles (electrones, dtomos, celda unidad, como
hace la teoria cinemdtica), considera el problema general de la propagacién de
una onda electromagnética a través de un medio (el cristal) con un indice de
refraccién periddico (con la periodicidad del cristal) en las tres direcciones del
espacio. Es el problema de las ecuaciones de Maxwell del campo

electromagnético con condiciones de contorno particulares.

En los apartados siguientes veremos diferentes aplicaciones de la caracterizacién de
estructuras semiconductoras por difraccién de rayos X en los que se han empleado
estas distintas aproximaciones al fendmeno de la difraccién, segin la necesidad de

cada caso.

2.1. APROXIMACION GEOMETRICA

La difraccion por cristales puede ser interpretada como la "reflexién” de rayos X por
los planos de la red cristalina [2.1,2.2]. Esta "reflexién" tiene lugar unicamente
cuando las ondas dispersadas por planos paralelos estdn en fase, es decir, cuando la

diferencia de camino 6ptico de las ondas dispersadas por dos planos contiguos es igual
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a un nimero entero n de longitudes de onda A, como expresa la conocida ley de

Bragg,
2d,;, sen© = nA

‘La ley de Bragg relaciona las direcciones de propagacién de los haces dispersados
(dngulos ©) con el espaciado interplanar dy,,. Si esta condicién no se cumple, la suma

de ondas desfasadas da una intensidad difractada nula (figura 2.1).

Figura 2.1. Esquema de la deduccién de la ley de Bragg. Las ondas interfieren
constructivamente cuando la diferencia de caminos dpticos difieren un multiplo de la

longitud de onda.

La formulacién de Laue [2.3] de la difraccidon por un cristal en funcién de la relacidn

del vector difraccion y la red reciproca es equivalente.

El modelo geométrico de la difraccidn es de gran utilidad en la caracterizacion
estructural de distintos sistemas materiales. Por ejemplo, puede aplicarse para
determinar la composicién y la tensién de aleaciones crecidas epitaxialmente sobre
substratos con distinto parametro de red, asi como el periodo y el espesor de cada uno

de los materiales componentes de la superred, aunque dichos materiales no tengan ¢l
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mismo pardmetro de red, o su parametro de red difiera del substrato sobre el que se

crecen epitaxialmente.

A continuacién ilustraremos con nuestros propios resultados experimentales algunos
ejemplos de sistemas materiales cuya caracterizacion estructural puede hacerse

valorando los resultados de difraccién de rayos X mediante el modelo geométrico.

2.1.1. Caracterizacion de aleaciones acopladas. Medida del pardmetro de red en

la direccién de crecimiento.

Comenzaremos tratando la determinacién de la composicién quimica de aleaciones que
presentan el mismo pardmetro de red en el plano que el substrato (aleaciones
acopladas) [2.4]. Usaremos como ejemplo el caso mds sencillo entre los
semiconductores II-V: las aleaciones de AlGaAs sobre GaAs. Las capas epitaxiales
de AlGaAs crecen con el mismo pardmetro de red en el plano que el substrato. Esto
es debido a la pequeiia diferencia de pardmetro de red entre el AlAs y el GaAs, y de
este modo la energia necesaria para formar dislocaciones que relajen la epitaxia a su
pardmetro de red natural es mayor que la energfa eldstica acumulada en la

deformacién.

El pardmetro de red del AlAs tiene un valor de 0.56605 nm y el del GaAs es de
0.565325 nm, el desacoplo de pardmetro de red (da, - dgass) / Agans = 1.282 x 107
Por crecer con el parimetro de red del substrato la capa epitaxial sufre una

deformacién tetragonal é elongacidn de Poisson:

e,=-2Cp,/Cyedonde €,y = (as,)-a)/a

6 a, =a(l +2C,/C)-QC,/C) a4

donde a; = a,(GaAs) y C; son las constantes eldsticas de la epitaxia.
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Siempre que el espesor de la epitaxia sea suficientemente grande, mayor de 100 nm
por ejemplo, la determinacién de la x de la aleacion AlGa, As se puede hacer
utilizando la aproximacién geométrica (para espesores menores es mds correcto utilizar

la teoria dindmica, como se explicard en el apartado 2.3).

El diagrama de difraccion de una aleacién acoplada al substrato es del tipo que se
muestra en la figura 2.2. para una epitaxia Al,Ga, As, crecida sobre un substrato de

GaAs (001).

100[5 |
GaAs subst.
E (CO4Y refl
-1
o 10
< Aly Ga j-y As
E_D_ (004) refl.
e
1072
O =
L -
o
T Y
! -
1077 S ‘\
& /\/ N\

F |
-2 -1 0 1
ANGULO [mRad)

O
1
I_\
L

Figura 2.2. Diagrama de difraccion de una aleacion acoplada al substrato. La
composicion de la aleacion se obtiene a partir del dngulo de difraccion de la epitaxia

Los picos interferenciales de Pendellosung se han marcado con Aw.

La composicién de la aleacion (x) se obtiene a partir del dngulo de difraccion de la
capa epitaxial, interpolando entre los valores correspondientes al GaAs y al AlAs, o
puede hacerse una vez se ha obtenido la distancia interplanar media de la aleacion.

Exponemos los dos métodos:
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- por interpolacién de la distancia interplanar:

d, = d. = N(2 send,) 6 d.= d, sen 6, /sen 6,
a, =2d.
donde d. = distancia interplanar de la epitaxia
8. = dngulo en el que difracta la epitaxia

d, = distancia interplanar del substrato y
6, = dngulo de difraccién del substrato

x =(d, -d)/(d,-dp

donde d,, d, son las distancias interplanares de los dos binarios.

En el caso de AlGaAs sobre GaAs :

d;, = ay/2 = (.565325/2 = 0.282662 nm ; d, = 0.566776/2 = 0.283388 nm # a /2

d, no es igual a a,/2 porque ha sufrido la elongacidn tetragonal de Poisson.

- por interpolacion en el dngulo:

La composicion (x) de la aleacién [2.5] también puede obtenerse de:
X = A8 [ (Qaas- Ooans) = A0/ 1.818 (Mrad)
cuando se mide alrededor de la reflexion (004) del GaAs.

Los métodos expuestos para obtener la composicidn de una aleacién de materiales
diferentes son vilidos siempre que ésta crezca coherente al substrato (este seria, por

ejemplo, el caso de aleaciones Al,Ga,_,Sb sobre GaSb).

Por iltimo sefialaremos (aunque serd tratado con mds profundidad en el apartado
2.3.1.) que el simple andlisis de la posicién de los picos de difraccién también permite

conocer el espesor total de la epitaxia, E, :
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E, =N/ QAw cosO)

donde Aw es el periodo de las oscilaciones interferenciales conocidas como

Pendelldsung que aparecen en epitaxias de gran calidad cristalina (figura 2.2).

2.1.2. Caracterizacién de aleaciones no acopladas. Medida del pardmetro de red

en el plano.

Si la aleacion no estd acoplada al substrato, es decir si presenta un pardmetro de red
diferente al del substrato, la caracterizacién es algo mas complicada. Es necesario
medir tanto el pardmetro de red en el plano de crecimiento aj como en la direcctén

de crecimiento a, para conocer la composicién de la aleacién [2.6].

Para medir el pardmetro de red en el plano, a) , se requiere la medida de al menos
dos reflexiones asimétricas. De la medida de sélo dos reflexiones asimétricas es
posible obtener tanto a; como a.. Sin embargo es mds preciso el método que se

describe a continuacién que requiere la medida de cuatro reflexiones.

Se mide la reflexion (004) del substrato (en general podria medirse cualquier reflexién
simétrica pero la (004) es mds intensa) en dos azimuts opuestos que denominaremos
w=0°y o = 180° Llamaremos ADO, y AO, a las distancias angulares entre los
picos de difraccidn del substrato y de la epitaxia para dichos azimuts.

Si los planos de la epitaxia y del substrato no son perfectamente paralelos, es decir,

s1 existe cierto dngulo de "basculamiento”, AQ,; y AQ, toman los valores:

A, =06,-6,+8 para w =20°
AO, =6,-6,-8 para w = 180°
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donde: ©, y O, son los dngulos de Bragg del substrato y de la epitaxia
respectivamente y § es el dngulo de basculamiento (figura 2.3). Sumando y restando
las ecuaciones anteriores se obtiene:

AB = O,-0, = 0.5 (A9, + AO,)

B = 0.5(A6, - AB,)

a, = 2d. =2d, sen §, /sen (6, + AO)

La medida de las reflexiones asimétricas (generalmente las (224) 6 (115)) se realiza
en lo que se denomina configuracién (©+¢) y (B-¢). © es el dngulo de Bragg de la
reflexién asimétrica y ¢ es el dngulo que forman los planos de la reflexion asimétrica
y la superficie de la muestra. Esta denominacidn es equivalente a decir que medimos
las reflexiones (115) y (115) [o en las (224) y (224)].

Para estas reflexiones la separacién angular entre los mdximos de difraccién del
substrato (6,) y de la epitaxia (6,) tienen dos contribuciones. Una es la diferencia de
angulos de Bragg, AO, y la otra es la diferencia angular entre los planos (115) 6 (224)
del substrato y de la epitaxia, Ay.

Debido a que existe la deformacion tetragonal los planos de la epitaxia y del substrato

no son paralelos (figura 2.3).

Después de restar la contribucidn del basculamiento (conocida por la medida de las
reflexiones (004) la separacidn experimental entre los mdximos de difraccién es:
AO, = AD - Ay  para la reflexion (115) o configuracién (O +¢)
A, = AO + Ay para la reflexién (115) o configuracién (©-¢)

Luego AG = (0.5 (A6, + AB,)
Ay = 0.5 (A0, - A0))
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(8+¢)+(a8-a3)

Figura 2.3. Medida del pardmetro de red en el plano ay. La configuracion ©+¢ es
la representada en la figura, la configuracion ©-¢ se obtiene intercambiando el haz
incidente y el difractado. La medida en una u otra configuracion produce distancias

angulares diferentes entre el pico de la epitaxia y del substrato (ver texto).

33



Los pardmetros de red perpendicular y paralelos se obtienen mediante las expresiones:

(Aa/a). = (aL-a)a, = [sen G,/ sen(0,+AO)] [cosy,/ cos(yY,+AY)] - 1
(Aa/a), = (aj-a)/a, = [sen@, / sen(®,+AO)] {seny, /sen (Y, +Ay)] - 1

Veamos ahora como se obtiene la composicion de la aleacién a partir del conocimiento

del ay.

Supongamos la aleacién A, B, formada a partir de los materiales A y B. Si la aleacién
estd totalmente tensada su pardmetro de red es igual al del substrato: aj = ag,,

Si la aleacion estd totalmente relajada, su pardmetro de red es el que corresponde a
su composicion,

a(x) = a* + x (a® -a?)

donde a* y a® son los parametros de red de los materiales A y B, respectivamente
y p y p y

x es la fraccion molar del material B err el compuesto.

Si la aleacién estd parcialmente tensada presenta un pardmetro de red (2 # a,) que

depende de la densidad de dislocaciones u otros defectos que relajen la tension.

Expresando la relacion entre a, y aj cuando existe distorsion tetragonal en funcidn de

Ia concentracién x en la aleacién:

a,(x) = a(x) [1 + Cpu(x) / Cy(x)] - 2[Cpu(x) /C11(x)] ay

donde hemos considerado que las constantes eldsticas de la aleacién pueden obtenerse

mediante una interpolacidn lineal de los valores de los materiales binarios:

Ci(x) = CAli + X(CAH - CBli) 1 =12,
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Sustituyendo los valores en funcién de x queda una ecuacion de segundo grado:

PxXX+Qx+R=0

donde P = (af - a*) [(C, - CB,p + (C*, - CP)]
Q = a* (C*,, - CB,)) + CA,, (aB - a*) + a* (C*, - C®) +
+ C*, @° - a%) - 2(C*, - CP) g - (CY, - CFy) au
R = a* (C*; + C*)) -2Cpay - C*, aL

De las dos soluciones de esta ecuacion de segundo grado en x dependiente de C*3,
y de los valores experimentales de a.. y a| generalmente sélo una de ellas tiene

sentido, obteniéndose 1a composicién de la aleacidn.
2.1.3. Caracterizacién de superredes acopladas

En primer Iugar haremos una introduccidn a las .superredes y sus pardmetros
estructurales y posteriormente veremos cémo conocer €stos a partir del diagrama de

difraccién de la superred.

Se denomina superred al apilamuento de capas alternadas de dos o mds materiales en
secuencia A,B,A,B,.... Son estructuras artificiales introducidas por primera vez por
Esaki y Tsu [2.7] y que presentan propiedades diferentes de las aleaciones

equivalentes. Especialmente interesantes son sus propiedades dpticas y de transporte

electrénico.
En las lineas siguientes nos referiremos a superredes (Al Ga, ,As)y /(GaAs),, sobre

substratos de GaAs (001) pero el tratamiento es andlogo para otras superredes

acopladas al substrato [2.8].
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El estudio de las propiedades fisicas de las superredes requiere el conocimiento de sus
pardmetros estructurales. Estos son el nimero de monocapas de AlGaAs; N, y de
GaAs: M, y la composicién quimica de la aleacién, X. Los otros parimetros
estructurales de la superred (periodo, P, composicién promedio de Al, 's,) son funcién
de éstos. La difraccion de rayos X permite comprobar la existencia de dicha estructura
de superred (en contraposicion a la aleacién equivalente) y la determinacién de sus
pardmetros caracteristicos.

Generalmente se usan dos técnicas experimentales: un difractometro convencional de
polvo y un difractémetro de doble cristal. El diagrama de difraccion nos da
informacién directa del periodo y de la concentracion media de Al, 5, en la superred.
Es decir, consideramos que la superred Al Ga, As/GaAs es equivalente
estructuralmente a una aleacidn ficticia de Al;Ga,As. El valor de la concentracién
de aluminio en la aleacidn, x, puede determinarse comparando las intensidades
experimentales de los médximos de difraccién con las intensidades calculadas
basdndonos en la teoria cinemadtica, semicinemdtica ¢ dindmica de la difraccién

(apartados 2.2 y 2.3). .

En la figura 2.4 s¢ muestra un difractograma tipico de una superred acoplada

Al Ga, As / GaAs crecida sobre substrato de GaAs (001), obtenido con nuestro
difractémetro de doble cristal.

Asi como el diagrama de difraccién de un material en volumen presenta maximos de
difraccién debidos a la periodicidad de la red, reflexiones (002), (004), (006), el
diagrama de difraccién de una superred presenta mdximos de intensidad, denominados
satélites, debidos a la superperiodicidad (reflexiones marcadas por L+1i en la figura
2.4). Estos estdn situados mds o menos simétricamente en relacién a unos méximos
de mayor intensidad denominados orden cero de la superred (pico marcado como L
en la figura). El mdximo de difraccion de orden cero de la superred estd préximo al
mdximo de difraccién del substrato y su posicién coincide con el de una estructura
cuyos pardmetros estructurales son los promedios de los de la superred, es decir,

corresponderian a una capa de espesor total igual al de [a superred y de composicién
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ALGa, As (figura 2.4). Este mdximo de difraccién puede considerarse como la

reflexién (O0L) de la superred y como la reflexién (00{) de la aleacién equivalente.

Si la superred estd compuesta de N capas de Al,Ga, ,As y de M capas de GaAs, el
periodo es

P = Nd, + Md,

siendo  d, el espaciado interplanar en el Al,Ga, As tensado y d, en el GaAs

d,(nm) = 0.2826625 + 0.1451 x ; d, = 0.2826625 nm

Los puntos de la red reciproca (00]) (orden cero de superred) de la red promedio (de
espaciado dg ) estdn muy préximos a los puntos de la red reciproca (00/) del substrato
de GaAs (ya que dg = dg,.,). Estos puntos (00/) de la red promedio coinciden con
los puntos de la red reciproca de la superred, (llamados generalmente satélites), (O0L)

cuando L = I(N+M)/2. ‘

Como los puntos del orden cero de la superred (6 de la red promedio) estdin muy
préximos a los del substrato, se requiere el uso de un difractémetro de alta resolucion
en el que no se produce un ensanchamiento instrumental de los médximos de difraccién
y, por tanto, la pérdida de la resolucién entre picos préximos. El difractémetro de
doble cristal descrito en el apartado 1.3.2 es el adecuado para este tipo de medidas.
En éste, el error estimado en la medida de diferencias angulares es del orden del
segundo de arco [2.5], lo que corresponde a errores relativos en la determinacién de

la distancia interplanar del orden de una parte en 100000:

(ad/d ~ 1 x 1079
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Figura 2.4. Difractograma tipico de superred acoplada Al .Ga, As/GaAs crecida
sobre substrato de GaAs(00I). La concentracién promedio de Al en la superred se
determina a partir del dngulo del mdximo L. El periodo se determina a partir de la

separacion angular entre los picos satélites (L+i)

El difractémetro de doble cristal permite el registro de varios picos de difraccién de
la superred: los maximos (00L) donde L = 2{N+M) que estdn préximos al mdximo
(004) del substrato. También se puede medir alrededor del mdximo de difraccién (002)
del substrato los picos de la superred (00OL) con L. = N+M, aunque en este caso se

tiene menor resolucidn.

La mayoria de las otras reflexiones (O0L) de la superred (las que no son préximas a
las (00/) del substrato) no se suelen detectar, ya sea debido a que son poco intensas
0 a las condiciones geométricas (ausencia de reflexiones (00]) con [#4 en el

monocromador de germanio). Estos mdximos de difraccidn, satélites, se pueden medir
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usando un difractémetro convencional de polvo funcionando en el modo acoplado O-
20. Suele medirse alrededor de la reflexion (002) del substrato. L.a mayor intensidad
del haz de rayos X incidente en este sistema experimental permite hacer grandes

barridos en un pericdo de tiempo corto (unas dos horas).

Determinacién de los pardmetros estructurales

El modelo que se sigue para describir la superred fue descrito por Segmiiller y
colaboradores [2.9] y fija el nimero de pardmetros a determinar,

Conviene recordar que los resultados corresponden a un promedio en volumen de la
parte irradiada de la muestra. Este promedio puede variar de unas muestras a otras
que son nominalmente (por los pardmetros de crecimiento) iguales, y también puede
variar entre puntos distintos de la misma muestra debido a las posibles
desuniformidades sobre la superficie de crecimiento del flujo atdmico producido por

las células de efusion.

En este modelo la celda unidad de la superred estd compuesta por N monocapas
moleculares de Al,Ga, As seguidas de M monocapas de GaAs (o de otra aleacién
AL Ga, ,As de y # x). La concentracién de Al se considera una funcién escalén
periédica (o funcidn almena), es decir, igual a x en la aleacion y a cero en el GaAs.
El espesor de la monocapa de Al,Ga, As se considera afectado por la elongacién de
Poisson y el de la monocapa de GaAs igual al del material en volumen.

Con estas premisas los pardmetros a determinar son a., §, P, N, M y x.

De la posicion de los mdximos de difraccién ©; se obtiene aplicando la ley de Bragg

una serie de distancias interplanares d.:

d=nX/(2senH)
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A partir de estos espaciados interplanares s¢ obtienen el pardametro de red en la
direccién del crecimiento, a. , la composicion media aluminio en la aleacion 5 y el

periodo P.

Determinacién de la distancia interplanar

La distancia interplanar promedio en la direccién perpendicular se halla para las
superredes igual que para una aleacidn ficticia (el orden cero de la superred) cuya
composicién es el promedio en toda la superred. Al mdximo de difraccion

correspondiente (L en la figura 2.4) se le denomina orden cero de la superred.
d. =d,sen ©,/ sen O

donde d, es la distancia interplanar del substrato y ©, y ©, son los dngulos de los

méximos de difraccién del substrato y del orden cero de la superred.

Determinacidn del periodo

El periodo, P, estd determinado por el angulo de la reflexién (O0L) de la superred a

través de la ley de Bragg
2(P/L) sen® gy, = A

Como los indices de las reflexiones no se conocen a priori, se pueden determinar a
partir de los dngulos de Bragg de dos reflexiones cuya diferencia de indices sea
conocida: se puede tomar el orden cero de la superred, (mdximo L de la figura 2.4),
y cualquiera de los satélites de orden +i, 1 = 1,2,3, (mdximos L -+ i de la figura
2.4). Aplicando:

2sen B ,;-2sen O, = £1A/P

se obtiene el valor del periodo, P.
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El método siguiente proporciona un cdlculo mds exacto. A partir de dos méximos de
difraccion L-1 y L.+] obtenemos sus espaciados correspondientes d, ;, d, ,; y de €stos

se puede obtener L a partir de:

L= [i+])) diy; / (dL-i‘dL+j))] + 1

que proviene de despejar L de las relaciones:

P=LdL:(L'i)dL-iZ(L+j)dL+j

El error cometido es

AL/L = AB2L /[(i+)) tagO,]

La determinacién de L es mds precisa cuando (i+]) sea grande y L sea pequefio como

puede verse en la siguiente figura (2.5).

Dibujando la grifica de AL para distintos valores de i+], para AB,/tg9,=3.2-102
(figura 2.5) puede verse que el error en la determinacién de L (que equivale al periodo
expresado en monocapas) es mayor que 1 para L>80. Generalmente se usa la
reflexion (002) para obtener el periodo con un error menor ya que permite obtener
valores de satélites de orden alto mds ficilmente que la reflexidn (004). A los picos
de la superred se les asigna el indice tomando como L el entero mads préximo al
calculado experimentalmente.

Un valor de L no entero significa que la zona irradiada contiene zonas de periodo

distinto, ya que el periodo expresado en monocapas sélo puede ser entero.

El valor del periodo se calcula a partirde L y d..:

P=Ld,
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Figura 2.5. Variacién de A L (error en la asignacion del orden L) en funcidon de L

para varios valores de i+j, para AD /1g6 = 3.2-107 [2.8].

Determinacién de la composicién quimica

La concentracién de Al promedio en la superred, s, se puede determinar directamente
por la diferencia angular entre el orden cero de la superred y el substrato en el barrido

alrededor de la reflexidon (004) obtenido con el difractometro de doble cristal:

§ = (O -Opny) / (Opias - Ocuas) =
= (O - Ogaa) / 1.818 (Mrad)

El procedimiento es andlogo a la determinacién de la concentracion de Al en una
aleacidon (apartado 2.2.1.). Pero en este caso la aleacién ficticia Al.Ga, As es un

promedio de las N monocapas de aleacién Al,Ga, ,As y las M monocapas de GaAs.

Conociendo L y § la determinacidn de los otros pardmetros estructurales es inmediato:
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La determinacién de la composicién de la capa de aleacién de la superred, x, solo
puede hacerse recurriendo a un tratamiento de las intensidades de los mdximos de
difraccién, ya sea usando la teoria cinemdtica, semicinemdtica o dindmica de la

difraccién, como se describird mds adelante.

2.1.4. Caracterizacién de superredes no acopladas

Trataremos ahora las superredes cuyo pardmetro de red es distinto al del substrato
sobre el que son crecidas, y su espesor es superior al espesor critico o punto en el que
la formacién de dislocaciones es energéticamente favorable frente a la deformacién
eldstica. Estas superredes tienen un pardmetro de red en el plano de crecimiento, aj,
intermedio entre el del substrato (hacia el que quedan parcialmente tensadas) y el que
tendrian si no estuvieran crecidas epitaxialmente, su pardmetro de red de equilibrio

a*!) (hacia el que quedan parcialmente relajadas).

En este caso el periodo se determina igual que para las superredes acopladas. A partir
del difractograma se obtienen los dngulos de los distintos satélites, ©, , y a partir €stos

los correspondientes espaciados, d;. Aplicando la férmula:

L= [ +.]) dL+j / (dLAi_dLﬂ})] + 1

se determina el nimero total de monocapas N+M = L.

En el caso de las superredes no acopladas la medida del periodo se hace generalmente
en un difractémetro de polvo ©-260. Este tiene la ventaja de su mayor intensidad
debido a, i) tubo de mayor potencia, ii) se puede prescindir de rendijas colimadoras

estrechas para aumentar la seccién del haz (aunque se pierde cierta resolucion), iii)
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ausencia de monocromador. Estos factores hacen que sea posible observar maximos
de difraccion satélites en estructuras desacopladas medidas en un difractémetro de
polvo aunque no se observan si se miden en un difractémetro de doble cristal. Por
‘ejemplo, la superred (InAs)/(AlAs) que presenta satélites en el difractograma de la

figura 2.6 no los presenta cuando se mide con el difractémetro de doble cristal.

-
———d

INTENSIDAD {u. arb.}
%‘__-

i
22 24 26 28 30 32 34 36 38 40
ANGULO 2@ (GRADOS)

Figura 2.6. Difractograma de una superred (InAs)_(AlAs), en la reflexion (002)
medido con un difractémetro de polvo. De la distancia entre picos satélites se obtiene

el periodo.

La determinacién de la composicién media s (0 N/AN+M) y del nimero de
monocapas de cada material, N y M, requiere la medida del pardmetro de red en el

plano, a;, y el perpendicular, a, , como en el caso de aleaciones no acopladas
(2.1.2),

- d. =a,/2 y d; =ay/2 y se obtienen de la medida de las reflexiones (004)
y (115) considerando al orden cero de la superred como una aleacién

equivalente.

44



- L se obtiene, generalmente, de la medida de la reflexion (002) en un

difractémetro de polvo

Planteando las ecuaciones que ligan estas magnitudes:
L=N+M
P=(N+M)d, = Nd*, + Md®, =Ld* + Md® -Md*,

despejando:
M=Ld,-d*)/ (@ -d*)
s=(d, -d*, / (dB; -d*))

donde d,*® = d*B (1+2 CAB, /CAB)) - 2(CAB), /CAR) dMFy

Se ha supuesto que los pardmetros de red perpendiculares de los materiales A y B
(a®® ) sufren una deformacién tetragonal adaptindose a un pardmetro de red en el
plano que e3 comiin a los dos materiales:

aty =2 =

A.B —_ AB
d Ll = a L /2

El valor de esta deformacidn tetragonal se supone que es el correspondiente a [a teoria

eldstica.

A partirde M se obtiene N :

N=L-M

con lo que quedan determinados todos los pardmetros estructurales de la superred.

La determinacidn de estos pardmetros se realiza en un tiempo bastante breve, por lo

que la aproximacion geométrica es muy utilizada cuando es necesario medir muchas
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muestras distintas (por ejemplo para encontrar las condiciones Jptimas de
crecimiento), o cuando se necesita caracterizar una muestra varias veces (por ejemplo

para estudiar la homogeneidad de las muestras en distintos puntos de la oblea).

2.1.5. Limitaciones de la aproximacién geométrica.

Aun siendo de gran utilidad, como hemos visto hasta ahora, la aproximacién
geométrica tiene grandes limitaciones. Existen muchas estructuras cuyos pardmetros
no pueden ser determinados completamente analizando simplemente la posicién de los
maximos de difraccion. Es necesario pasar a un tratamiento de las intensidades y
ajustar los difractogramas experimentales a difractogramas simulados. Dicha
simulacidn tiene que estar basada en una teoria de la difraccidn: la teoria cinemdtica
o la teoria dindmica.

Algunos ejemplos de estructuras que no pueden ser determinadas con la aplicacion de
la aproximacién geométrica:

¢

- aleaciones de pequefio espesor (inferior al necesario para difractar en forma de pico
bien definido)

- superredes Al Ga, ,As/GaAs y Al Ga, As/Al Ga, As. Para determinar la x de la
aleacion en el primer caso y la x e y en el segundo se requiere un tratamiento de

intensidades.

- estructuras compiejas, como diodos ldseres, transistores HEMTs, etc.
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2.2. TEORIA CINEMATICA DE LA DIFRACCION DE RAYOS X

La teoria cinemdtica calcula la intensidad difractada sumando ondas elementales
dispersadas en diferentes zonas del volumen del cristal en el que incide un haz de
rayos X [2.1, 2.8, 2.10]. Esta teoria explica la propiedad fundamental de la difraccién
en cristales: las direcciones discretas de los haces dispersados. Esta teoria también
calcula la intensidad del haz difractado, pero sélo dentro de ciertas condiciones
definidas. Por ser Ia teoria de la difraccién mds sencilla es también Ia mds utilizada.
A continuacién haremos un resumen de esta teoria destacando sus puntos

fundamentales.

En la teoria cinemadtica de la difraccién las intensidades se calculan considerando los
fenémenos cooperativos de la dispersidn a distintos niveles: dispersién por un electrén
en un dtomo, dispersion por los dtomos en la celda unidad y dispersién en la muestra
como conjunto de celdas unidad. En cada uno de estos pasos las ondas dispersadas son
sumadas teniendo en cuenta la fase correspondiente.

Recordaremos ¢l valor de algunas expresiones en las que se basa la teorfa cinemdtica.

En primer lugar estd la dispersidn por un electrdn:

I(r, ©) = I,(e* /mc?)? (/) (1+cos*©/2)

Sumando las contribuciones de la dispersion de todos los electrones en un dtomo se

obtiene la dispersidn por un dtomo multielectrénico o factor atémico:

f = .rv p(r) exp[-27i(s r)] dV

donde po(r) es la densidad electrénica en el dtomo.
Como puede verse el factor atémico es la transformada de Fourier de la densidad
electronica. Los factores atdmicos de dispersion estdn ya tabulados por lo que no hace

falta calcularlos [2.11].
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A partir de los factores atémicos y las posiciones de los atomos en la celda unidad se

obtiene el factor de estructura de los materiales difractantes:
Fu = Ly, f expl27i (hx + ky; + 1z)]

El factor de estructura F,, es la suma de las ondas difractadas por los N dtomos de
la celda unidad. También puede considerarse como la suma de las ondas difractadas
por todos los elementos infinitesimales de la densidad electrénica de la celda unidad.
Igual que el factor atémico es la transformada de Fourier de la densidad electrénica
en el dtomo, el factor de estructura (F,;)) es la transformada de Fourier de la densidad

electronica en la celda unidad, p(x,y,z):
p(x,y,2) = (1/V) Ly Fyyy exp [-271 (hx+ky+1z)]

En la teoria cinemdtica la intensidad difractada depende del cuadrado del factor de
estructura:

I(00L) o« |F(OOL)|>L,P A, T

donde :
L; = factor de Lorentz:
L, = 1/sen2 6,
donde ©, es dngulo de Bragg de la reflexién (00L)
P = factor de polarizacién
P =051+ cos’2 86, cos’2 6]
donde O, es el dngulo de incidencia en los planos del monocromador
A = factor de absorcién
A= {u {1 + [sen (O-a) sen” (B+a)]} }"
X { l1-exp{-tul[sen' (0-a) + sen’ (9+o:)]}}

donde u es el coeficiente de absorcién lineal,
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«a = dngulo que forman los planos difractantes con la superficie de la
muestra,

t es el espesor de la muestra

A, = factor de absorcién de la capa de encapsulacién
A, = exp {-t. p. [sen? (O-a) + sen! (O+ )1}
donde t, y u. son el espesor y el coeficiente de absorcién lineal del material
encapsulador
T= factor de agitacién térmica
T = exp [-2B sen® 6 / N']
donde B es el coeficiente de agitacién térmica (por ejemplo

B(GaAs)(300K)= B(GaAs)(300K)=0.595 A?

El factor de estructura para reflexiones (00L):
F(OOL) = L,.," f exp (27 Lz)

donde N es el mimero de d4tomos en la celda unidad
fj es el factor atémico

z; coordenada fraccional del dtomo j

La aplicacidn de la teoria cinemadtica al caso concreto de superredes Al Ga, As/GaAs

da un factor de estructura que puede escribirse:

FOOL) = 2(fy + fouu Ry R -1 R, -1 +
+ 2fy + fo R R (R -1) Ry -1)!

donde R, = exp (Zm Ld, /P)
R, = exp (2mi Ld, /P)
foon = xfu + (1-x) fg,

P es el periode de la superred

49



La determinacién de los pardmetros estructurales se realiza ajustando las intensidades

experimentales a las calculadas mediante las expresiones anteriores.

2.2.2. Limite de aplicabilidad de Ia teoria cinematica.

La teoria cinemadtica ignora ciertos hechos fundamentales: cuando una onda incidente
se propaga en un cristal, su amplitud disminuye gradualmente, porque pierde energia
en la excitacién de ondas dispersadas secundarias. La onda inicial es menos intensa
cuando alcanza las celdas del cristal mds alejadas. También pierde intensidad por la
absorcion. Pero el factor mds importante, que no es descrito por la teoria cinemdtica,
es que las ondas difractadas o dispersadas secundarias interfieren tanto con la onda

inicial como entre ellas mismas y sufren por tanto dispersién y absorcién.

Solamente la teoria dindmica de la difraccién tiene en cuenta este conjunto de
fenémenos. La teoria cinemdtica es una aproximacién a la teorfa dindmica que es
aplicable sélo en determinadas circunstancias. Pero dado que los efectos dindmicos se
producen gradualmente segiin la onda incidente penetra en el cristal, la aproximacién
cinemdtica da predicciones de intensidades satisfactorias para espesores suficientemente
pequenos. De hecho a espesores pequenos la probabilidad de dispersién de la onda
incidente es pequeiia, y por tanto la onda incidente no se debilita considerablemente;
las ondas secundarias no han ganado aun suficiente intensidad y los efectos de
absorcién tampoco son considerables.

En otras palabras, la teoria cinemdtica es vdlida cuando la intensidad absoluta del haz
difractado (I} es débil comparada con la del haz incidente (I;). Mas especificamente
hablando, la teoria cinemadtica tiene una validez aceptable si el espesor de la muestra
es menor que la longitud de extincién L], , del haz de rayos X. El valor de la longitud

de extincién viene dado por:

lee = Nvo | ve |71/ [27C | X0 X5 - X X5 | ¥
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donde 7v,= sen(Qp-a) y v,= sen(Bg+ca) son los cosenos directores de las ondas
incidente y difractada, Oy es el dngulo de Bragg, « es el dngulo que forman los planos
difractantes con la superficie de la muestra,y C es el factor de polarizacién y

depende del factor de estructura a través de la expresion:

X = r[N][7 V] Fry

donde X" son los coeficientes de Fourier de orden h de la polarizabilidad
r, es el radio cldsico del electrén, V es el volumen de la celda unidad y F*

son las partes real e imaginaria del factor de estructura.

Por ejemplo, la longitud de extincién del AlAs es de 0.7 pm. En general, se estima
que la aproximacidn cinemdtica puede ser usada para calcular la intensidad difractada

cuando la muestra tiene un espesor menor de una micra [2.5].

Muchos cristales usados en la fisica de materiales tienen espesores muy superiores a
una micra y sin embargo las intensidades difractadas observadas concuerdan muy bien
con la descripcidn cinemadtica. Esto es debido a la estructura real de estos cristales.
Tienen una estructura de mosaico en la que los blogues de monocristal tienen un
volumen cuyo radio promedio es de unos 10 °cm. Estdn mds o menos desorientados
unos respecto de los otros un dngulo del orden de fracciones de un minuto de arco.
La interaccién coherente de las ondas difractadas, en este tipo de cristales, ocurre
dentro de cada bloque. Por tanto, se cumplen las condiciones de aplicabilidad de la
teoria cinemdtica.

Sin embargo en estructuras cristalinas de gran perfeccién, como las crecidas por MBE,
para espesores mayores de una micra se hace imprescindible usar la teorfa dindmica

de la difraccién.

La principal ventaja de la teorfa cinemdtica sobre la teoria dindmica es una mayor

sencillez y consecuentemente una mayor facilidad de cdlculo. Como la frontera entre
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las condiciones de aplicabilidad de una y otra no estdn perfectamente definidas, es
preferible utilizar la teoria dindmica, que es de validez general, siempre que se pueda.
El uso de ordenadores, cada dia mds rdpidos y potentes, ha permitido en los dltimos
aflos una mayor extensién en la aplicacién de la teoria dindmica al reducirse el tiempo

de cdlculo considerablemente.
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2.3. TEORIA DINAMICA DE LA DIFRACCION DE RAYOS X.

La teoria dindmica describe la difraccién de ondas de longitud de onda corta en
cristales perfectos o préximos a la perfeccién [2.12-2.17]). El hecho fundamental de
la teoria dindmica es que tiene en cuenta la interaccién (y el consiguiente intercambio

de energia) entre todas las ondas en el cristal, la inicial y las difractadas.

Desde su aparicién en los afios veinte la teorfa dindmica de la difraccién se ha
desarrollado en dos formas diferentes. Una de ellas, la teoria de Ewald-Laue,
considera el problema general de la propagacidn de ondas electromagnéticas en un
medio periddico. La otra teoria toma la idea original de Darwin quien desde la
aproximacion cinemdtica tiene en cuenta la dispersién (scattering) miiltiple y la

interaccion y absorcién de ondas dispersadas por los planos cristalinos.

En principio, para cristales perfectos, las dos teorias son equivalentes y su eleccion
depende de cada problema particular.

Al estudiar la difraccidn de rayos X en cristales ideales se suelen considerar dos casos:
la interferencia de haces que atraviesan un cristal (caso de Laue) y la interferencia de
haces que emergen del mismo lado del cristal que el haz incidente (son reflejados),

llamado caso de Bragg.

2.3.1. Teoria de Darwin

Describimos a continuacion un resumen de la descripcién de Darwin.
Darwin construyé una teoria dindmica de la difraccién para el caso de Bragg
(reflexion), aprovechando el hecho de que la teoria cinemdtica es vdlida para

apilamientos delgados de planos reflectores de un cristal.

Consideraremos una familia de planos paralelos a la superficie del cristal situados a

una distancia a la superficie 0., r-1, r, r+1... La onda incidente se refleja en estos
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planos de acuerdo con la condicidn de Bragg. El cociente entre la amplitud de la onda
reflejada A, y la inicial A, se define por el factor de estructura y es igual a cierto
coeficiente iq (©). Por otro lado, la onda transmitida, dispersada en la direccién
inicial, ha perdido cierta intensidad y su amplitud (relativa a la inicial) es 1q(0) (la

cantidad 1 refleja la diferencia de fase).

Este proceso se repite para cualquier onda que incide sobre el plano r dentro del
cristal. Debido a las sucesivas reflexiones y transmisiones, la amplitud de la onda en
el plano (r-1), incidiendo en el plano r, no es la misma que la amplitud inicial. Usando
las ecuaciones para los coeficientes de reflexidn y transmisién de forma recurrente a
través de los planos r-1, r, r+1, es posible obtener la expresidn de la intensidad del
haz reflejado por un cristal grueso. Si el cristal se rota lentamente alrededor del 4ngulo
de Bragg, la curva del coeficiente de reflexidén R para un cristal perfecto vale 1 en el
mdximo, pero la anchura angular de esta zona es pequefia, del orden de 10-40

segundos de arco (ver figura 2.7)

Figura 2.7 Perfil de reflexion para un cristal perfecto sin absorcion segiin la teoria

de Darwin.
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Para un cristal de espesor A que contenga N planos (A=Nd, donde d es ¢l espaciado
interplanar) y para un haz inicial sin polarizar, el coeficiente de reflexién integrado

vale:

R*= 8/31 €*/mi* {l1+(cos 20)] /2 sen 20 NN | F, |

El hecho esencial es que la intensidad es proporcional a la primera potencia del factor
de estructura | Fh | y no como en la teoria cinemdtica al cuadrado del factor de

estructura | Fh | *.

Debido a la interaccidn dindmica de las ondas primaria y reflejada, la onda propagada
en la direccién inicial se hace menos intensa. Este fendmeno, extincidén primaria, es
particularmente importante en reflexiones intensas, pero puede ser despreciada para
cristales suficientemente pequefios (para los bloques que constituyen el mosaico de un

cristal con esta estructura) [2.1].

La teoria dinamica de la difraccidn es imprescindible para describir fenénemos de
difraccién en estructuras complejas donde se observan interferencias entre las ondas
difractadas por las distintas capas de la estructura. Este es el caso de las estructuras
laser estudiadas en los apartados 2.5. También es imprescindible en algunos tipos de
estructuras especiales como los pozos (o barreras) cudnticos tensados de espesores muy

pequefios como los que estudiamos en el apartado 2.4.2.
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2.3.2. Formalismo de Takagi-Taupin

El formalismo dindmico mds usado actualmente no es ni el de Ewald-Laue mi ¢l de
Darwin sino el conocido por formalismo de Takagi-Taupin. Dichos autores
independientemente y aproximadamente a la vez elaboraron una teoria de ia difraccién

de la que a continuacién exponemos sus bases [2.14 y 2.15):

Parten de una relacién diferencial entre las amplitudes incidente y difractada:

(iMyu/7) (dDy/dz) = X, Dy + C X, DO, - au(z)Dy
(iMyu/T) (@Dy/dz) = X, D, + C X5 Dy

donde:
D, y Dy son las amplitudes incidente y difractada y z es la profundidad en el cristal,
Yu = n.Ky donde n es la normal a la superficie y ky es el vector del haz difractado,
A es la longitud de onda,
C es el factor de polarizacién [=1 ¢ (cos 6)],
Xy esta relacionado con el factor de estructura a través de:
Xy = (W r/7V) Fy
donde F; es el factor de estructura, V es el volumen de la celda unidad, r, es
el radio del electrén.
ay(z) = -2 A (0-0,) cos 0,/d(z) es el parimetro de desviacién
donde 6, es el dngulo de Bragg de la reflexion y(z) es la distancia interplanar

que depende de la profundidad.

Definiendo la razdn de amplitudes:

Y = D,/D,

dY/dz = - (i7/Ay) (XX (] yu | A1) Y2 + (X1 | v | fr0) - cu(@)]Y)
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Ecuacién que puede ser integrada por partes. La solucidn es:

Y(z,w) =
{SY(z,w) +i[E + B Y(z,w)] tg GS(z-Z)} / {S-1 [AY(zw) + B] tg GS(z-Z)}

donde A = Xz | vu | /1
B = 0.5[X,(1- | s | /72) - cu@]

S = (B-AE)\?
G=-7/(\|vul)
E=Xy4

Tomando las condiciones de contorno,
Y(eo, w) = 0 = (reflectividad nula a profundidad infinita)

se calcula Y, (z,w) para z, <z < o

Siendo z, la profundidad de la intercara 1 y Y, la razén de amplitudes en la capa A.

Para z = 7z, 1a condicién de contorno es

YA (z,,w) = Yy (z;,W)

A continuacién se calcula  Yg(z,w) para z, < z < z,

Siendo z, la profundidad de la intercara 2. El proceso se continua hasta z = 0

(superficie) donde se calcula la reflectividad, que es la medida experimental:

RwW) = Y(o,w) Y'(o,w) (| yu | |7 ])
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El modelo de difraccién dindmica que hemos usado nosotros estd basado es esta

aproximacion [2.18]

Hay muchos casos en los que se requiere el formalismo dindmico y el uso de teorifas
no dindmicas puede inducir a errores importantes [2.19].

Como ejemplo hemos simulado los difractogramas de tres epitaxias de AlAs sobre
GaAs con espesores de 500, 100 y 50 nm. Estos difractogramas pueden verse en la
figura 2.8. Se aprecia claramente que a medida que el espesor disminuye la posicién
del maximo de difraccidén se desplaza hacia angulos mayores. Este desplazamiento
dindmico aparece para espesores menores de unos 100 nm aproximadamente.

Sin embargo la composicidn en los tres casos es la misma (AlAs), y por lo tanto,
también la distancia interplanar.

La simulacidn de los difractogramas basados en teorias cinemadticas y semidinamicas
daria para los tres casos maximos de difraccién situados donde predice la ley de
Bragg, dngulo marcado en Ag en la figura 2.8.

El mismo fenémeno ocurre en todo el rango de composiciones del Al Ga, As
(0<x<1). La determinacién de la composicién de las aleaciones del Al Ga, As de
espesores menores que esta cota debe hacerse utilizando teoria dindmica, de lo

contrario la determinacién de la composicidn no es correcta.
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Figura 2.8. Difractogramas simulados para tres estructuras de AlAs de espesor
decreciente: 500 nm (linea de trazos y punto doble), 100 nm (linea de trazos) y 50 nm
(linea continua). Se observa que la posicion del mdximo de difraccién se desplaza
hacia dngulos mayores para espesores del orden o menores de 100 nm. La posicion

del dngulo cinemdtico de Bragg correspondiente al AlAs se ha marcado con Ay
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2.4. TECNICA DE LAS INTERFERENCIAS DE RAYOS X.
CARACTERIZACION DE CAPA TENSADAS DELGADAS.

2.4.1. Interferencias y Pendellosung

Ya mencionamos en el apartado sobre caracterizacién de aleaciones que el
difractograma de muestras de gran homogeneidad presenta una modulacién
caracteristica de pequefia intensidad y periodo corto. A continuacién damos una

explicacién mds detallada sobre este fendmeno denominado PendellGsung.

En una epitaxia hay, en general, tres longitudes caracteristicas:

- el pardmetro de red de la estructura, a

- el periodo de la superred (que no existe en el caso de aleaciones), P

- el espesor total de la epitaxia, E,.

El diagrama de difraccién de esta estructura presentard periodicidades en el espacio
reciproco relacionadas con las periodicidades (o longitudes earacteristicas) en el
espacio real (figura 2.9.):

- la periodicidad correspondiente al pardmetro de red viene dada por los mdximos de
difraccién o reflexiones (007): (002), (004), (006)... tanto para el substrato como para
la epitaxia. El dngulo entre las reflexiones depende de a' (salvo correcciones de orden
superior).

- la periodicidad en la red reciproca correspondiente al periodo de la superred viene
dada por las reflexiones (O0L) (satélites). La distancia angular entre estos maximos
(O0L) depende de inverso del periodo, P, es decir, del inverso del nimero total de
monocapas que compone la superred. La periodicidad (N+M)' en el espacio
reciproco se corresponde con la periodicidad (N-+M) en el espacio real

- también existe una modulacion de la intensidad que se corresponde con el espesor
total de la epitaxia: se denominan mdximos interferenciales o de "Pendelldsung”. No
existe andlogo para esta periodicidad en el esquema de la teoria cinemadtica (ya que el

espesor total no se repite varias veces como hacen a y P).
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Figura 2.9. Relacion entre las longitudes caracteristicas de una epitaxia en el espacio real y el reciproco. En el diagrama de
difraccion la distancia entre reflexiones (001) depende del pardmetro de red, la distancia entre reflexiones (O0L) depende del periodo
y la distancia entre mdximos de Pendelldsung depende del espesar total. Para este ejemplo se ha usado el difractograma de una

superred (GaAs)y, (GaP), crecida sobre un substrato de GaAs (001).



Sin embargo, s que es explicable considerando que es la interferencia de la onda
difractada consigo misma y por tanto depende del espesor total donde la interferencia
puede producirse. En los casos de epitaxias sencillas, por ejemplo una aleacion de
composicién constante, la relacién que existe entre el espesor total, E, y las

oscilaciones interferenciales, Aw, es :

E, = A /2Aw cosO

donde A es la longitud de onda y 6 el dngulo de Bragg de la reflexidn.

Estas oscilaciones de la intensidad no se observan en todas las muestras, sino que por
el contrario, sélo en aquellas de gran uniformidad y en general de gran calidad
cristalina. En este sentido se considera que la presencia de "Pendelldsung" es una

prueba de alta calidad cristalina.

Aunque el fenémeno del "Pendellésung” es tipicamente interferencial, en términos mds
especificos se suele reservar la denominacién de Pendelldsung para las interferencias
producidas por la onda difractada a distintos espesores de la epitaxia y que produce
una oscilacién en la intensidad difractada cuyo periodo Aw depende del inverso del

espesor total de la muestra: Aw ~ 1/E,.

Hay otros fenénemos interferenciales causados por el desfase producido por el
desplazamiento relativo de la red en distintas capas. El andlisis de los perfiles de
difraccién en estos casos constituye lo que se ha llamado la técnica de las
interferencias de rayos X. Es una aplicacién particular de la teoria dindmica de la
difraccidn a ciertas estructuras "especiales". En estas estructuras hay capas que no
tienen un espesor suficiente para producir un méximo de difraccion por si mismos. Sin
embargo, tienen una influencia enorme en el perfil de difraccidn de la estructura total
de una manera indirecta. Estas capas delgadas (en general pozos o barreras cudnticos

en estructuras de semiconductores) producen la interferencia entre las ondas
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difractadas en otras capas gruesas de la estructura que son capaces de producir
méximos de difraccién. El caso mds sencillo es el de una capa tensada muy delgada
entre el substrato de GaAs y una capa recubridora gruesa tambi€n de GaAs. Debido
a la deformacidn de la capa tensada, ¢, las ondas difractadas en el substrato, ¢,
interfieren con las ondas difractadas en la capa recubridora de espesor A, ¢, ,. Este
proceso se ha esquematizado en la figura 2.10. Por ser un proceso interferencial el
perfil de difraccién es muy sensible tanto a la deformacién de la capa tensada, ¢, como
a su espesor, §. El perfil de difraccion depende fundamentalmente del producto de la
deformacién por el espesor en la capa delgada. Este producto suele denominarse

pardmetro de desfase, X : = = ¢€b

5 S 7 | cans
b P R T SASASS ALV, GaP

GCaAs
sustrate

Figura 2.10. Interferencia entre ondas difractadas en el substrato, ¢, , , y en la capa

recubridora de espesor A, ¢, , debido al desfase provocado por la capa tensada de

espesor 6

El periodo de fas oscilaciones que produce esta interferencia no tiene una expresién
analitica sencilla como ocurre con el periodo de las oscilaciones de Pendellésung. En
este tipo de estructuras las oscilaciones de Pendelidsung también suelen observarse y

lejos de los mdximos de difraccion intensos se sigue cumpliendo la relacion que liga
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el periodo de las oscilaciones de Pendelldsung con el espesor total de la epitaxia:
Aw = A/ {2E, cos O]

Por haber fenémenos de dispersién miltiple e interferencias entre las ondas dentro del

cristal no existe una explicacién general dentro de la teorfa cinemdtica, sino gue es un

fenémeno esencialmente dindmico. También se han aplicado aproximaciones

semidindmicas al andlisis de este tipo de difractogramas, pero tienen una validez

limitada. [2.5].

2.4.2. Caracterizacién de capas tensadas muy delgadas.

A continuacién trataremos sobre el método de las interferencias de rayos X usando
como ¢jemplo uno de los trabajos que realizamos para poner a punto esta técnica en
nuestro faboratorio [2.20]. Veremos la influencia de los distintos parametros que
intervienen en este caso en el diagrama de difraccién y las posibilidades y limitaciones
de este método.

La estructura analizada (figura 2.11) consistia en una doble heteroestructura substrato
de GaAs, una capa ultrafina de GaP (de 2 monocapas de espesor ~ (0.5 nm) y una

capa recubridora de unos 110 nm de GaAs.

La muestra fue crecida por Epitaxia de Haces Moleculares de Capas Atémicas,
ALMBE, a una temperatura de substrato de T,= 350 °C. Es de destacar que debido
a la fuerte competencia en la incorporacién entre las especies quimicas de As y P
[2.21] (el P es desplazado en la incorporacidn por el As) no es inusual que al intentar
crecer heteroestructuras con As y P por MBE el contenido de P obtenido sea menor
del esperado. Este punto es mds critico si cabe en una heteroestructura de este tipo que
contiene un espesor tan pequefio de GaP.

Este experimento estaba disefiado para poner a punto la técnica de las interferencias
de rayos X a la vez de analizar la capacidad de crecer controladamente una doble

heteroestructura delgada con {6ésforo.
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En este caso las medidas de difraccién de rayos X fueron realizadas usando sélo el
difractémetro de doble cristal y los difractogramas experimentales se compararon con
difractogramas simulados utilizando un programa basado en la teorfa dindmica de la
difraccién de rayos X. La adaptacidn de este programa al sistema material GaAs/GaP
fue realizada por el autor de esta memoria. Este trabajo se realizé en el Instituto Max

Planck de Stuttgart (Alemania).

A(GaAs) {f—|—t—l— 11— =~

swoap) <={ ZAA 2P =

Gahs(sustrato)

Figura 2.11 Esquema de la estructura de capas de la muestra 2 ML de GaP. Consta
de substrato de GaAs, capa de GaP de espesor 6=2 ML v capa de GaAs de espesor
A,

Como ya dijimos, una medida del desfase entre las ondas difractadas en la capa
recubridora ¢, , y las ondas difractadas en el substrato ¢, s estd dado por el producto
de la deformacidn e vy el espesor de capa tensada & ( 2 monocapas de GaP en este

caso) y suele denominarse pardmetro de desfase, X.
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Figura 2.12 Difractogramas simulados de estructuras con capa recubridora de GaAs
de 1120 A y capa de GaP de espesores N=1, 2, 3 (a), y N=4, 5, 6 ML (b).

66



Las figuras 2.12 muestran los difractogramas calculados (alrededor de la reflexidn
(004) del substrato) correspondientes a una estructura con una capa recubridora de 112
nm y diferentes espesores de GaP equivalentes a 1, 2 y 3 monocapas (figura 2.12a)
y 4, 5 y 6 monocapas (figura 2.12b). El pardmetro de desfase es de 13.5 x N nm
Mrad (donde N= 1,2,3,4,5 6 6).

Las interferencias observadas alrededor del pico del substrato de GaAs son causadas
por la interferencia entre las ondas difractadas por el substrato de GaAs y la capa
recubridora de GaAs. La amplitud de las oscilaciones interferenciales aumentan para
espesores de GaP crecientes hasta 4 monocapas y luego decrece, mientras que el

espaciado entre oscilaciones lejos del pico del substrato Aw estd relacionado con el
espesor de la capa recubridora A. La posicién relativa de las oscilaciones con respecto
al pico del substrato es funcién del espesor 6 de la capa tensada de GaP y de su

deformacidn e .
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Figura 2.13 Difractogramas de doble cristal simulados de muestras con capa de GaP

de N ML de espesor y capa de GaAs de espesor 112 nm.
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Debido a la condicién de contorno para la onda difractada en las intercaras GaAs/GaP
y GaP/GaAs el pico E se desplaza desde dngulos menores hacia angulos mayores (en
el rango mostrado aqui). Hay que recordar el pico E no es debido a la difraccion de
la capa tensada de GaP sino a la interferencia entre las dos capas de GaAs producida
por el desfase que introduce el GaP. Fijindonos tanto en la intensidad como en la
posicién del pico E, es evidente que la técnica de las interferencias de rayos X es muy
sensible al espesor de la capa tensada. En Ja figura 2,13 se ha representado la

simulacién de los diagramas de difraccién para estructuras con espesor de GaAs
recubridor de 112 nm y espesores de la capa de GaP iguales o menores que una
monocapa. Como puede verse esta técnica es capaz de detectar espesores de GaP del

orden de algunas décimas de monocapa, correspondientes a espesores del orden de
0.13 nm.

A continuacién veremos el papel que juega el espesor de la capa recubridora, A, en
los diagramas de difraccién. Mostramos en las figuras 2.14a y 2.14b los resultados
de la simulacién de estructuras con 2 monocapas (ML) de GaP y diferentes espesores
de GaAs recubridor. Para espesores decrecientes de la capa recubridora el efecto de
interferencia se vuelve mds débil: el periodo de las oscilaciones interferenciales, Aw,
aumenta mientras que la intensidad de los picos interferenciales disminuye. Este hecho
sugiere que habrd un limite para el espesor de capa recubridora por debajo del cual
el efecto de la capa de GaP en el diagrama de difraccién no serd observable. La
simulacién muestra que para espesores de GaP de 2 monocapas el minimo espesor de
GaAs recubridor necesario para detectar la presencia de la capa de GaP es de unos 5
nm (figura 2.14b). Para un espesor de una monocapa de GaP este espesor minimo de
GaAs recubridor seria de unos 10 nm. Para espesores menores que éstos los

difractogramas experimentales serian muy semejantes a las muestras sin ningin GaP.

En la figura 2.15 se muestra los difractogramas experimental y simulado tanto
alrededor de Ia reflexién (004) como alrededor de la (224). El ajuste es muy bueno

en ambos casos lo que indica la alta calidad cristalina de la muestra.
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Figura 2.14 Difractogramas simulados de estructuras con capa recubridora de GaAs
de 100, 75, 50 nm (a) y 25, 15, 10y 5 nm (b). La capa de GaP tiene un espesor de

2 ML en todos los casos.
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simulado indica la alta calidad de la muestra y permite determinar el espesor de GaP
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70



Los pardmetros usados en la simulacidn se dan en las tablas 2.1 y 2.IL. El espesor de
GaP obtenido (2+0.1 ML) es idéntico al valor nominal de crecimiento, lo que

demuestra la plena incorporacion del fésforo cuando se crece por ALMBE.

Para saber si la fina capa de GaP estd acoplada al substrato, se midié una reflexidn
asimétrica (224) sensible tanto a la deformacién perpendicular como paralela al plano
de crecimiento y el hecho de haber usado los mismos valores de pardmetros como
espesor y deformacién paralela y perpendicular (6,e,,ej) en ambas reflexiones
demuestra que la capa de GaP es coherente con el substrato. Este dato da una cota
inferior al valor critico experimental de GaP en GaAs crecido por ALMBE. El valor
del espesor critico estimado usando la teoria de Matthews y Blakeslee es de unos 1.3

nm (=5 monocapas de GaP) para una heteroestructura sencilla.
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Figura 2.16. Difractogramas experimental (linea continua) y simulados de estructuras
con capa recubridora de GaAs, P, de x= 0.000, 0.001, 0.002 y 0.003 de 112nm de

espesor. El espesor de la capa de GaP es de 2 ML. Puede verse que es mejor ajuste

es para x=0.
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Ya que hay una competencia en la incorporacién entre el arsénico y el fésforo, es
importante saber si se incorpora As durante el crecimiento de GaP asi como la posible
incorporacién de fosforo durante el crecimiento de la capa recubridora de GaAs
debido a la presidn residual de estos elementos en la cdmara de crecimiento. Ya hemos
visto que los valores experimentales y nominal de crecimiento del espesor

de GaP eran idénticos lo que indica que hay una incorporacion total del fésforo. Para
averiguar cudnto fésforo residual ha podido incorporarse durante el crecimiento de la
capa recubridora de GaAs hemos simulado los difractogramas de estructuras con dos
monocapas de GaP como capa tensada y GaAs,, P, (de espesor 112 nm) como capa
recubridora con x= 0.001, (0.002 y 0.003. Estos difractogramas simulados pueden
verse en la figura 2.16 en la que los comparamos con el difractograma experimental
de nuestra muestra en estudio.

Es de destacar la alta sensibilidad de la técnica de las interferencias de rayos X capaz
de distinguir entre concentraciones del orden del 0.1% La comparacién nos permite
concluir que de haber una incorporacién residual de fdésforo en la cdmara de

crecimiento ésta debe ser menor del 0.1%

Tabla 2.1. Espesores y deformaciones de la capa tensada de GaP y la capa
recubridora de GaAs.

a,(nm) espesor(nm) €y €y
GaP 0.545052 0.50821 0 -6.76 1072
GaAs (0.565325 112 0 0
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Tabla 2.1l. Factores de estructura usados en la simulacion de GaAs y GaP para

diferentes reflexiones.

F(004) F(224) F(000)

Re Im Re Im Re Im
GaP 106.24 5.2 92.9 5.2 178.8 5.6
GaAs 153.74 7.13 134.82 7.13 246.54 7.13
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2.5. CARACTERIZACION DE LASERES DE AlGaAs/GaAs.

En este apartado veremos la aplicacién del formalismo dindmico a la caracterizacion
de estructuras diodos ldser de gran complejidad. Aungue la difraccidn de rayos X es
reconocida como una técnica muy versdtil por ser rdpida, no destructiva y no requerir
preparacién de las muestras, no es muy utilizada en la caracterizacién de dispositivos
con estructuras complejas como laseres. En este apartado veremos cémo la difraccion
de rayos X puede ser utilizada en la caracterizacidn estructural de estos dispositivos

proporcionando informacién util para la mejora de su diseno [2.22].

En este caso se requiere un formalismo dindmico {2.18] por dos razones:

- en primer lugar el espesor de las estructuras caracterizadas es mayor de 1 pm,

espesor por encima del cual se considera necesario la descripcién dindmica.

- en segundo lugar porque las interferencias de rayos X que se producen en este tipo
de estructura son una valiosa ayuda para la caracterizacién y sélo son descritas por la

teoria dindmica (la teoria cinemdtica no describe correctamente este fenémeno).

Las dos estructuras que ponemos como ejemplo de caracterizacién por rayos X son

las siguientes :

Estructura A: es una estructura ldser completa crecida por MBE sobre un substrato de

GaAs {001} dopado silicio. Consta (figura 2.17) de las siguientes capas:

- capa confinadora de Al,,Ga,;As dopada silicio, n= 2x10"® ¢cm™

- capa gufa de ondas, de indice de refraccién graduval creciente, formada por cuatro
periodos de una superred (AlAs),/(GaAs)s (SR3), seis periodos de una superred
(AlAs),/(GaAs); (SR2) y 25 periodos de una superred (AlAs),/(GaAs), (SR1)

- zona activa: pozo cudntico de GaAs de 35 monocapas (99 A)

74



- guia de ondas: las mismas superredes que la otra gufa de ondas, pero en orden
inverso, SR1: 25 periodos (AlAs),/(GaAs),, SR2: seis periodos de
(AlAs)(GaAs); y SR3 cuatro periodos de (AlAs)s(GaAs)s,

- capa confinadora de Al,,; Gag;As dopada Be(P=2x10%cm’

- capa de contacto de GaAs de 1500 A.

Estructura B: ("GRIN") consiste tinicamente en la cavidad éptica de un ldser, y consta
(figura 2.17) de la guia de ondas superredes SR3, SR2 y SR1 y el pozo cudntico de
GaAs, y superredes SR1, SR2 y SR3.

El andlisis estructural se realizé combinando la informacién obtenida de las medidas
con un difractometro de polvo y otro de doble cristal. Los difractogramas obtenidos
con este iltimo fueron comparados con difractogramas simulados usando la teoria
dindmica de la difraccién. El difractémetro de polvo se usé exclusivamente por
razones de orden prdctico. Debido a su mayor intensidad y consecuentemente al menor
tiempo de medida, es posible obtener los valores de los periodos de [a superred y
estudiar la uniformidad de la epitaxia en distintos puntos de la oblea en un tiempo
considerablemente menor que el que requeriria el uso del difractémetro de doble
cristal. En el difractémetro de polvo las medidas se hicieron alrededor de la refiexion
(002) del substrato de GaAs y la informacidn que se obtiene de estas medidas es el
periodo de la superred de espesor mayor (las otras no tienen espesor suficiente para
ser detectadas) y la homogeneidad de la muestra midiendo en diferentes puntos de la
misma. En las figuras 2.18 pueden verse dos barridos realizados en distintos puntos
de la estructura A. Se aprecia a simple vista la diferencia entre la calidad cristalina en
dos zonas distintas de la muestra (obsérvese el nimero de satélites presentes en cada
caso). Esta diferencia de calidad cristalina en los distintos puntos es la razén de que
no todos los ldseres de una misma muestra funcionen con las mismas caracteristicas.
Por otro lado el difractograma de la muestra GRIN indica que ésta tiene una gran
calidad cristalina (figura 2.19), exhibiendo mdximos de difraccion de los satélites de

orden alto.
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Figura 2.17. Estructura de capas de las muestras LASER (a) y GRIN (b).
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dos puntos distintos. Puede observarse la diferencia de calidad cristalina en los dos

puntos de la misma muestra. Las medidas se realizaron en un difractémetro de polvo.
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Figura 2.19. Pairon de difraccién experimental de la muestra GRIN medido con un

difractometro de polvo.

También se realizaron barridos en torno a las reflexiones (004) y (002) con el
difractémetro de doble cristal en ambas muestras. En la figura 2.20a pueden verse los
difractogramas experimental y simulado de la muestra con la estructura ldser completa
alrededor de la reflexion (004) del GaAs. Los tres picos de intensidad observados
experimentalmente corresponden, de acuerdo con la simulacidon a la difraccion de
rayos X por las capas de Al;,Ga,;As, a las superredes (que no se pueden resolver en
este caso) y al substrato de GaAs.

El difractograma no presenta oscilaciones debidas a interferencias,lo cual implica
cierto grado de desorden estructural en el material. En la simulacién se ha aplicado

una subrutina de redondeo para facilitar la comparacién con los datos experimentales.
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Figura 2.20. Difractogramas de doble cristal experimental (trazo grueso) y simulado
(trazo fino) de las estructuras LASER (a) y GRIN (b). Se observa claramente que el

ajuste experimental-simulado es mucho mejor en la muestra GRIN (b).
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La medida experimental y el ajuste con el difractograma simulado de la estructura B
(estructura de cavidad éptica del ldser) pueden verse en la figura 2.20b. La calidad del
ajuste a los datos experimentales indica que la estructura cristalina es préxima a la
ideal. El hecho de que en la muestra A con estructura ldser completa, es decir, igual
que la muestra B pero afiadiendo las dos capas confinadoras de Al ;Ga, ;As dopado
(ver esquema de la estructura en la figura 2.17) realizado sea en la muestra B (cavidad
Sptica tnicamente) peor que la muestra sin €él, nos indica que es la rugosidad en el

Al ,Ga, ,As el responsable de esta pérdida de calidad cristalina.

Hay otro hecho que refuerza esta conclusién. En las figuras 2.21a y 2.21b pueden
verse los barridos alrededor de la reflexién (002) de la muestra A y la muestra B
respectivamente. Es evidente que la muestra de cavidad éptica (muestra B) tiene unos
satélites con intensidades varias veces mayor que los de la muestra ldser (muestra A).
También puede verse que los satélites L-1 y L.+1 de las 3 superredes se pueden
observar para la muestra B mientras que sélo son observables los de la superred de
mayor espesor en el caso de la muestra ldser (se denotan por L, L’y L.’ a los satélites
de las superredes SR1, SR2 y SR3 respectivamente).

Los pardmetros estructurales determinados para ambas estructuras estdn reunidos en

las tablas 2.1IT y 2.1V.

Posteriormente al andlisis de RX de estas muestras, se hizo su caracterizacién por
fotoluminiscencia (PL) [2.23] y microscopia electrénica de transmisidén de alta
resolucion (HRTEM) [2.24]. Los resultados obtenidos mediante ambas técnicas

confirman plenamente las conclusiones arriba expuestas.

En particular, los resultados de PL sefalan que existen fluctuaciones en la anchura del
pozo de GaAs en la estructura ldser (muestra A) de unas 2 ML, mientras que la
estructura de cavidad (muestra B) estd libre de estas fluctuaciones.

Estas variaciones estarian provocadas por la rugosidad de la capa de Al,,Ga,,As

crecidas previamente al pozo cudntico.
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Figura 2.21. Difractogramas experimentales de doble cristal alrededor de la reflexion
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El andlisis por microscopia electrénica de transmisién de alta resclucién corrobord la

existencia de cierta rugosidad en las intercaras del pozo cudntico de la muestra laser.

Resumimos los puntos mds importantes de este apartado :

- la caracterizacién por DRX de estructuras laser proporciona informacién de sus
parametros estructurales y de su calidad cristalina,

- el estudio comparativo por DRX de estructuras ldser y GRIN reveld que la capa
gruesa del ternario AlGaAs en la parte inferior de la estructura ldser presentaba una
rugosidad que provocaba un empeoramiento de la calidad cristalina en el resto de la
estructura,

- esta conclusién fue corroborada por el estudio comparativo de la fotoluminiscencia
de las estructuras ldser y GRIN,

- el andlisis por microscopia electrénica de transmision de alta resolucién mostré que

el pozo cudntico de la estructura ldser tenfa una rugosidad considerable.

82



Tabla 2.I1l. Composicion de las estructuras LASER (a) y GRIN (b) determinadas
experimentalmente por difraccion de rayos X. N representa el niimero de periodos, los
subindices de los compuestos de las superredes estdn expresados en monocapas y el

espesor total se ha expresado por el niimero de periodos multiplicado por el espesor

de las capas expresado en nm.

(a): muestra LASER:

Capa N Composicién espesor total (nm}
1 Al 56Gay,As } x (1446)
SR3 31 (AlAs) (GaAs)s 31 x(1.73 7/ 1.47)
SR2 6 (AlAs), (GaAs); s 6x(1.73/72.12)
SR1 25 (AlAs),(GaAs)y, 28 x (176 /1 2.71)
QW 1 (GaAs)yq 5 Ix( 107 )
SR1 25 (AlAs),,(GaAs)y, 25 x (1.76 /1 2.71)
SR2 6 (AlAs), ((GaAs), s 6x(1.73/2.12)
SR3 31 (AlAs) (GaAs)s, 31 x(1.73 7 1.47)
Al G2y -,A8 1 x (1446)
(b): muestra GRIN:
Capa N Composicidn espesor total (nm)
SR3 31 (AlAs), 5(GaAs), . 31 x (1.36/1.30)
SR2 6 (AlAs), 3(GaAs), s 6 x (1.36/1.84)
SR1 25 (AlAs), i(GaAs)g, 25 x (1.36/2.37)
Qw 1 (GaAs)y, 4 1 x(9.4])
SR1 25 (AlAs), ((GaAs)y, 25 x (1.36/2.37)
SR2 6 (AlAS), 4(GaAs), s 6 x (1.36/1.84)
SR3 31 (AlAs), {(GaAs), 31 x (1.36/1.30)
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CAPITULO 3. DETERMINACION EXPERIMENTAL DE
ESPESORES CRITICOS DE InAs, InP Y GaP EN GaAs.

La combinacién de distintos semiconductores en la misma estructura da lugar a nuevas
propiedades electrénicas y épticas. Pozos cudnticos y superredes constituyen sistemas
artificiales con propiedades que no es posible encontrar en la naturaleza. Presentan,
por tanto, un interés enorme, tanto desde el punto de vista fundamental como del
aplicado. Es posible dividir el conjunto de todas las posibles combinaciones diferentes
de semiconductores 1II-V en dos grupos : el de los sistemas acoplados y el de los no
acoplados. Recordemos que sistemas acoplados son aquellos en los que la semejanza
de los pardmetros de red de sus componentes permite el crecimiento epitaxial libre de
dislocaciones incluso para grandes espesores. Por el contrario, cuando la diferencia
de pardmetros de red y/o los espesores son grandes, la tensidn acumulada es tan
grande que se forman defectos que relajan Ia red, rebajando la energia total del
sistema. En este caso hablariamos de sistemas desacoplados.

De todos los sistemas materiales de semiconductores 11I-V el mds estudiado es el
AlAs/GaAs. Las razones son: la existencia de substratos de GaAs, el gap directo del
GaAs y la semejanza entre los parametros de red del GaAs y el AlAs. Esto permite
el crecimiento de heteroestructuras AlGaAs/GaAs, \tiles para dispositivos
optoelectrénicos, donde la diferencia del pardmetro de red del AlGaAs respecto al
GaAs es acomodada mediante la deformacidn eldstica de la red de AlGaAs para
adaptarse al GaAs en el plano de crecimiento y la consecuente elongacién de Poisson
en la direccidn de crecimiento. Estas heteroestructuras AlGaAs/GaAs no se relajan
formando dislocaciones, por lo que mantienen las propiedades asociadas a Ja carencia
de centros de recombinacién no radiativa: altas movilidades y luminiscencia. Ademds
del ya mencionado GaAs/AlAs otros sistemas acoplados de semiconductores II-V son:
AlISb/GaSb, AIP/GaP ...
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Una simple mirada a la lista gréfica de los semiconductores III-V nos dice que existen
muchas mds posibilidades de combinaciones. En estas combinaciones de materiales
con diferente pardmetro de red el crecimiento epitaxial sin relajacion es posible
siempre que los espesores del material desacoplado sean suficientemente pequefios.
En este capitulo estudiamos ¢l limite hasta el que es posible crecer InAs, InP y GaP
en GaAs antes de que se produzca la relajacidn, es decir su espesor critico. Para ello,
utilizaremos una técnica nueva, la técnica de las interferencias (apartado 2.3.1),
desarrollada por Tapfer y colaboradores [3.1] e implementada en el CNM [3.2,3.3].
Estd basada en el andlisis de la difraccién de rayos X mediante la teoria dindmica en
estructuras especialmente disefadas y crecidas en nuestro laboratorio. En primer lugar
haremos una revision de las teorias que existen para calcular los espesores criticos
(apartado 3.1). Posteriormente expondremos nuestros resultados experimentales sobre
la determinacién del espesor critico de InAs (apartado 3.2), InP (apartado 3.3) y GaP
(apartado 3.4).

3.1. TEORIAS DE ESPESORES CRITICOS .

Cuando un material con diferente pardmetro de red que el del substrato empieza a
crecer epitaxialmente sobre éste se deforma eldsticamente hasta adoptar el pardmetro
de red del substrato [3.4]. Cuando el espesor crecido aumenta, la energia eldstica de
deformacién puede llegar a superar la energia de formacién de dislocaciones u otros
defectos que relajen la epitaxia a su parametro de red natural. Se denomina espesor

critico a aquel en el que la capa epitaxial empieza a relajarse.

Existen varias teorias que predicen los espesores criticos de sistemas tensados. La
mayoria de estas teorias son de balance energético, aunque algunas son puramente
geométricas. Estos modelos son muy usados ya que permiten calcular espesores
criticos en rangos en los que no se tiene evidencia experimental y porque aportan
cierta comprensién del fendmeno del comienzo de la relajacion. Sin embargo, hay que

tener en cuenta que los sistemas epitaxiales estin muchas veces alejados del equilibrio
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termodindmico, en un estado metaestable que evoluciona lentamente hacia el
equilibrio. Por tanto, es de esperar que las teorias de espesores criticos no ajusten

exactamente los resultados experimentales en sistemas epitaxiales.

Los modelos mds establecidos son los de Van der Merwe, expuesto originalmente en
1949, Matthews y Blakeslee de 1974 y el de People y Bean de 1985.

Expondremos un resumen de sus caracteristicas mds importantes.

3.1.1. Modelo de Van der Merwe

El modelo de Van der Merwe [3.4] considera un sistema formado por un substrato,
S, semi-infinito, y una capa de un material, E, de espesor h. Ambos materiales tienen
la misma estructura cristalina y diferente pardmetro de red (a,, a,, del substrato y de

la epitaxia respectivamente).

En este modelo el espesor critico (h,) viene determinado por el balance energético
entre la densidad de energia eldstica de deformacidn y la densidad de energia asociada
al mecanismo de generacidn de aquellas dislocaciones cuya energia de formacién es

menor.

Nabarro [3.5] habia estudiado la densidad de energia de formacién de dislocaciones
de arista, de tornillo y semilazos ("half-loops”). Estos estudios muestran que la
formacién de dislocaciones de tornillo es la mds favorable energéticamente. La
formacioén de dislocaciones de arista es un poco mds costosa energéticamente (mayor
enun factor 3 ~ 1 /(1 - »), donde » es el médulo de Poisson; » ~ 0.3 y por lo tanto
B ~ 1.4). La formacion de semilazos de dislocaciones es algo mds costosa

energéticamente.

Una vez relajada la capa epitaxial la energia interfacial (E;) entre la pelicula y el

substrato es :
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E = 95fGb/4n

donde G es el mdédulo de cizalla, b el médulo del vector de Burgers de las
dislocaciones, f el desacoplo de red (f = (a, - a,) / a). Como puede verse E; no

depende del espesor de la epitaxia, h.

La densidad de energia de deformacién (E,) por unidad de drea asociada a una pelicula

tensada de espesor h es:
E,.=2G ({0 +w»f*h/ (-
que crece linealmente con h.

El espesor critico se alcanza cuando la energia eldstica de deformacion iguala a la

energia necesaria para la formacién de dislocaciones:

despejando el espesor critico, h,:

h, = (9.5/87) (b/D) (1 - »)/(1 + ») = 0.1 a, /f

La funcién h, (f) se ha representado en la figura 3.1.

La comparacidn con valores experimentales [3.6]-[3.8] nos indica que el modelo de
Van der Merwe subestima el valor del espesor critico. Esta "subestimacién" es
especialmente importante para valores pequeifios del desacoplo. La razén de esta
discrepancia es la gran magnitud de la fuerza de Peierls { 6 de friccién ) en

semiconductores.
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Figura 3.1 Grdfica que muestra los valores del espesor critico en funcion del
desacoplo para las teorias de van der Merwe (linea a trazos), Matthews y Blakeslee

(linea de puntos y trazos) y de People v Bean (linea continua).
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3.1.2. Modelo del equilibrio mecénico

El modelo denominado del equilibrio mecdnico o de Matthews y Blakeslee es el mds
conocido y el que mejor se ajusta a los valores experimentales. Fue expuesto
inicialmente en 1970 por Matthews, Mader y Light [3.9] aunque Ja formulacién mds
conocida sea la de Matthews y Blakeslee de 1974 [3.10]-[3.12].

Expondremos en primer lugar la formulacién del modelo tal como aparece en el

articulo original de 1970,

El problema que plantean Matthews y colaboradores es averiguar de qué manera el
desacoplo de red, f, se repartia entre la deformacién eldstica, €, y la relajacion por
dislocaciones, g. De observaciones por microscopia optica [3.13], microscopia
electrénica de transmisién [3.14], y topografia de rayos X [3.15] se sabe que las
dislocaciones de desacoplo en semiconductores se deslizan desde la superficie libre
hacia la intercara. El mecanismo propuesto para este fendmeno se muestra en la figura
3.2. Una dislocacion ya existente (linea a de la figura 3.2) se extiende desde la
superficie del material E hacia la intercara con el substrato S. La dislocacién es
torcida por la fuerza asociada a la deformacién, F, . Segun la dislocacién trepante
migra (lineas b y c de la figura 3.2) se crea un tramo de dislocacién de desacoplo cuya
linea de dislocacién es paralela a la intercara relajando la tensién en el plano de
crecimiento. Por tanto, la tensién es relajada por la creacion de un tramo de

dislocacién de desacoplo a partir de una dislocacidn trepante.

Es importante sefnalar que la tensidn relajada por longitud 1 de dislocacién de
desacoplo es el doble de la tensién relajada por Ia misma longitud de una dislocacion
de 60°. La reaccién de dislocaciones de 60° en las que se cancela la componente del
vector de Burgers que no es paralelo a la intercara, junto con la formacién de
dislocaciones de arista paralelas a la intercara son dos formas eficientes de relajar la

tension.

92



Figura 3.2 Dislocacién trepante en una doble hetercestructura coherente (a), critica

(b) e incoherente (c).

El espesor h de la pelicula E en el que se forman las dislocaciones de desacoplo y la

cinética del proceso se calcula por las fuerzas que actiian sobre la dislocacidn trepante.

La fuerza que tuerce la dislocacion es la fuerza asociada a la deformacién F,. Las
fuerzas que se oponen a ésta son: 1) la fuerza en la linca de la dislocacién de
desacoplo F, (ver figura 3.2), i1) la tensién en el escalén de la superficie F,, iii) la

fuerza de Peierls o de friccidn, F,. Las magnitudes de las distintas fuerzas son:

[2G eb h (1+v) cos A] / (1-v)
= [G b* / 47 (1-¥)] (1-v cos® ©) In(h/b)

)

vbsen O
= (h cos $) (vVKT /oD Jexp (U/KT)

w

™ T T ™
1l

-
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donde:
b = mdédulo del vector de Burgers
G = mddulo de cizalla

¢ = deformacion eldstica

h

espesor de la capa epitaxial E

vy = mddulo de Poisson

A = dngulo que forman la direccién de deslizamiento con la direccién en el plano de
la pelicula E que es perpendicular a la linea de interseccién del plano de
deslizamiento y la superficie de la muestra.

v = tension superficial del cristal

& = dngulo entre la superficie de la pelicula y la normal al plano de deslizamiento

v = velocidad de la dislocacidn

D.exp (-U / KT) = coeficiente de difusién del nicleo de la dislocacién.

F, es pequefio en comparacién con F,, F; y F,, y se suele despreciar cuando el espesor

critico es menor de unos 50 A.

El desacoplo acomodado por las dislocaciones puede considerarse como una
deformacién pldstica producida por migracidn de dislocaciones. La relacidn entre la
velocidad de propagacidn, v, y la velocidad de relajacidn, g, estd dada por:

v=2g/pbcosA

donde p es el nimero de lineas de dislocacién por unidad de drea que migran para

generar lineas de dislocacién de desacoplo.
Despreciando F, e igualando :

F =F + F
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se obtiene una ecuacidn diferencial cuya solucién (para ¢ = 0 ent = 0) describe la

conversién de deformacién eldstica, ¢, en deformacidén pldstica, g, en funcion del

tiempo, t

g = B [l-exp (-at)]
con

a = [(1-») KT]' 2 G b’e(1+v) cos & cos’\ D, exp(-U /KT)
y

B = f-[b (l-» cos* ©) / 8 = h (1+) cos A] In (h/b)

Hay un cambio de comportamiento para

h = [b(l-v cos® ©) / 8xf (1+») cos A} In (h/b)

La solucidn de esta ecuacidn trascendente es el espesor critico, h,.

Para :

h< h, la pelicula se deformard eldsticamente hasta ajustar exactamente el pardmetro
de red del substrato, a, = a,) para todo valor de temperatura, T, y tiempo, t.

La relajacidn pldstica, g, serd nula.

h> h,yat << 1 §serd todavia pequena comparado con f y casi todo el
desacoplo quedard como deformacién eldstica. La capa epitaxial estd en un

estado metaestable que tiende a la relajacién con el tiempo.

h>h vy at~1 6 at>>1
la deformacién plistica, g, no es despreciable, es decir, la tensién de desacoplo

se reparte entre una deformacidn eldstica residual ¢ y la deformacidn pldstica,

g.

El inconveniente que tiene este modelo es que se basa en un inico mecanismo de

relajacion: la creacién de dislocaciones de desacoplo a partir de dislocaciones
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trepantes. Sin embargo la densidad de dislocaciones trepantes en substratos usados en
el crecimiento por epitaxia de haces moleculares es muy baja, de! orden de 107 - 10
cm?. Por lo tanto este mecanismo de relajacién sélo explica una pequefia parte de la

relajacién total observada.

A continuacién expondremos los resultados fundamentales del modelo de Matthews

y Blakeslee en su formulacién de 1974 [3.10 - 3.12].

Consideremos una doble heteroestructura como la mostrada en la figura (3.2). La
relajacion comenzard cuando aparezca un segmento de dislocacion de desacoplo en una
dislocacién trepante ya existente. La creacidn de este segmento de dislocacién de
desacoplo se produce cuando la fuerza asociada a la deformacién de desacoplo, F,,

supera la fuerza en la linea de la dislocacién, F,.

F,=2G (1+» (1I-»)! bhecos A

F, = G b2 [47 (1-6)]" [(1-¥ cos® @) (In (h/b) + 1)]

El valor mdaximo de la deformacidénes e... = /2

max
- s1 F, (e,,) es menor que 2F,
entonces las dislocaciones trepantes tendrdn una geometria como la que muestra
el caso (a) de la figura 3.2. y las intercaras serdn coherentes (todavia no se ha

alcanzado el espesor critico).

- 81 F, (€p) = 2F,
las dislocaciones trepantes tendrdn fa geometria mostrada en el caso (b) (figura

3.2.) y para F, (¢,,) > 2F, se ha superado el espesor critico (caso (c) de la
figura 3.2.)
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Como se ha sehalado este mecanismo de relajacién no es suficiente para explicar la

relajacion observada experimentalmente, sino sélo una pequefia parte de ésta.

Matthews y Blakeslee proponen otro mecanismo adicional de relajacién : la nucleacién

de semilazos ("half-loops") de dislocaciones (figura 3.3.).

N ¢

h
s !
SNNNNNANN TIRERRERREE
B

Figura 3.3 Erapas de la nucleacion y crecimiento de un semilazo de dislocacion en

estado subcritico (a), critico (b) y sobrecritico (c).

El balance de fuerzas es andlogo al del caso de la dislocacidn trepante, sin embargo,
este mecanismo de relajacidn exige cierta energia adicional para formar el semilazo
inicial. La nucleacién de semilazos no ocurrird hasta que exista la energia necesaria
para ello. Esta energia es del orden de 50 a 88 KT, lo que implica que el desacoplo
debe ser del orden del 2% para temperaturas de crecimiento del orden de 700°C. La
nucleacién de semilazos es por tanto improbable, excepto en el caso de desacoplos
grandes y temperaturas altas.

Igualando F, (e,,0 = 2F, queda

h, = b(1-v cos® o) [27f (1+») cos A]' {In (h, / b) + 1]

ecuacion trascendente que resuelta proporciona el valor de h, en funcidn del desacoplo
f.
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Figura 3.4 Dislocaciones en una superred.

Este modelo predice que el valor del espesor critico para una superred (como la de la
figura 3.4) es cuatro veces mayor que para una heteroestructura sencilla. Un factor
dos es debido a que la tensidn es compartida por las dos capas. El otro factor dos es
debido a que el movimiento de la dislocacidn trepante en una doble heteroestructura
produce dos tramos,de dislocacién de desacoplo. En una heteroestructura se produce
uno solo. El valor del espesor critico para una heteroestructura doble es dos veces
mayor que para una heteroestructura sencilla.

Los valores del espesor critico en funcién del desacoplo, h, (f), se han representado

en la figura 3.1.

Esta formulacién de Matthews y Blakeslee del espesor critico es la mds aceptada y la
que se ajusta mds a los valores experimentales. Tiene el inconveniente de no
reproducir el fenémeno del crecimiento epitaxial en el sentido de que propone como
fuentes de la relajacidn las dislocaciones trepantes ya existentes y la nucleacién de
semilazos, cuya formacién como hemos dicho, estaria reservada a sistemas con gran
diferencia de pardmetros de red a altas temperaturas. A pesar de no explicar el
mecanismo exacto de relajacidn en sistemas epitaxiales, es la teoria de espesores
criticos que mejor reproduce los resultados experimentales en un amplio rango de

desacoplos [3.6 - 3.8].
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Figura 3.5 Energia del gap frente al pardmetro de red de los semiconductores

compuestos (P.K. Tien).
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3.2. DETERMINACION EXPERIMENTAL DEL ESPESOR CRITICO DE InAs
EN GaAs

Ademds de su interés fundamental, la determinacién del espesor critico de InAs en
GaAs tiene un interés tecnoldgico importante. Se ha observado [3.14] que la
introduccién de capas delgadas de InAs en GaAs produce un aumento considerable en
la intensidad de la fotoluminiscencta. Ademds, la introduccién de superredes
InAs/GaAs es una alternativa frente al ternario GalnAs {3.14]. En ambos casos ¢l
gspesor de InAs que se puede crecer conservando la buena calidad cristalina, estd
limitado por el espesor critico del InAs en GaAs.

Para determinar el espesor critico hemos usado la aplicacidn de la técnica de
interferencias de rayos X a la determinacién de espesores criticos desarrollada
originalmente por Tapfer y colaboradores [3,15]. Durante el crecimiento de las
muestras observamos la evolucion del diagrama de difraccién producido por electrones
rasantes de alta energia (RHEED). Esta técnica, como se describird mads adelante,
proporciona in-situ un valor aproximado del espesor critico, asi como informacion

sobre el modo de crecimiento y su dependencia con el espesor crecido.

3.2.1. Caracterizaciéon por DRX

La estructura de las muestras analizadas, especialmente disefiadas para la medida del
espesor critico mediante la técnica de las interferencias, se muestra en la figura 3.5.
Consiste en un substrato de GaAs, una capa tensada de InAs (o InP o GaP) y una capa
recubridora de GaAs de unos 200 nm. Cada una de las series constaba de varias
muestras en las que se fue aumentando el espesor de la capa tensada, dejando

invariable el espesor de la capa recubridora. Los difractogramas experimentales fueron
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Figura 3.6 Esquema de la estructura de las muestras analizadas para determinar el
espesor critico de InAs, InP 'y GaP. Consiste en substrato de GaAs, capa tensada
delgada y capa recubridora de GaAs. Se han representado varios pardmetros usados

en la simulacion. .

ajustados por difractogramas simulados con un programa basado en Ja teorfa dindmica
de la difraccién de rayos X (de forma andloga al caso de la muestra con 2 monocapas
de GaP que se describe en el apartado 2. de esta memoria). Recordamos que este tipo
de estructuras produce interferencias de las ondas difractadas en el substrato y en la

capa recubridora por estar desfasadas debido a la presencia de la capa tensada.

Con el ajuste determinamos el espesor de la capa tensada y consideramos que su
estado de deformacidén seria el que predice la teoria eldstica para el caso de un
material tensado acoplado a un substrato de diferente pardmetro de red. De este modo,
podemos concluir que el material se ha empezado a relajar cuando haya una diferencia
caracteristica entre los difractogramas simulado y experimental. Esta diferencia en una
primera etapa de la relajacion consiste en la aparicién de un desfase entre los mdximos

de intensidad que aparecen con dngulos inferiores al dngulo de Bragg del substrato
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Figura 3.7 Difractogramas experimental (linea continua) y simulado (linea a puntos

y trazos) de la muestra con I monocapa de InAs. Se ha representado los valores de

Aw+1 y {Aw) utilizados para determinar el espesor critico.

(picos situados a la izquierda del pico del substrato en los difractogramas de las
figuras) y los picos que aparecen a dngulos mayores al del substrato (a la derecha en

los difractogramas representados en este capitulo).

Este "desfase” en el diagrama de difraccién puede ser cuantificado de la manera
siguiente: llamaremos < Aw> a la distancia promedio entre los mdximos alejados del
pico principal (figura 3.7). Como ya se vio en el apartado 2. Esta distancia angular
es independiente del espesor de ia capa tensada, de su composicidn quimica, y de la
deformacidn, y depende inversamente del espesor de la capa recubridora.
Llamaremos Aw,, a la distancia angular entre los dos picos interferenciales mds
proximos al pico del substrato a ambos lados de éste (figura 3.7).

La funcién Aw,,/2<Aw?> tiene un valor constante, independiente del espesor de la

capa tensada, para epitaxias perfectas y libres de dislocaciones. Sin embargo, se
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observa experimentalmente que a partir de cierto espesor de la capa tensada, esta

funcién aumenta su valor.

Este desfase entre los picos interferenciales es debido a que la interferencia entre las
ondas difractadas en las dos capas de GaAs separadas por la capa tensada no es
perfecta por las distorsiones de la red provocadas por la red de dislocaciones.

En este estadio inicial de relajacion, el difractograma simulado todavia reproduce las
principales caracteristicas del experimental, aunque el ajuste no es perfecto (ver figura
3.8a).

Cuando el espesor de la capa tensada aumenta la relacién es mds completa, la densidad
de dislocaciones crece rdpidamente produciendo en el difractograma experimental
caracteristicas que no pueden ser ajustadas mediante la simulacién. También se
produce una disminucién de la intensidad de los picos interferenciales y posteriormente
su total amortiguamiento a la vez que aumenta el fondo de radiacion debido a la
dispersidn ineldstica en las capas altamente defectuosas.

El espesor de la capa tensada para el cual la funcién Aw,,/2 <Aw> deja de tener un

valor constante corresponde al espesor critico.

En la figuras 3.8 mostramos los diagramas de difraccidn simulados para estructuras
consistentes en una capa tensada de InAs de espesor 1,2,3 y 4 monocapas y una capa
recubridora de 200 nm de GaAs. Es claramente observable que Ia intensidad de la

interferencia es mucho menor para el caso de 3 monocapas que para los restantes.

Esta amortiguacion de la interferencia a ciertos espesores es una propiedad general (no
solo para el InAs y para este espesor de GaAs) y sucede cuando el espesor de la capa
tensada es casi igual al espesor de un nimero semientero de monocapas del material
que constituye el substrato y la capa recubridora:

h(capa tensada) = h(N + 1/2)matriz  para (N entero).
donde matriz representa al material del substrato y la capa recubridora, GaAs en el

presente caso.
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Figura 3.8 Difractogramas simulados de las estructuras con espesor InAs de N

monocapas con N= [,2,(a) y N= 3,4,(b).
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La interferencia es menos intensa en estas condiciones porque la red cristalina del
substrato y de la capa recubridora casi estdn en fase. En concreto, la subred del
elemento del grupo I del substrato estd en fase con la subred del elemento del grupo
V de Ia capa recubridora. Igualmente, la subred el elemento del grupo V del substrato

estd en fase con la subred del elemento del grupo III de la capa recubridora.

En el caso de InAs en GaAs, este efecto es de alguna manera problematico para la
determinacion del espesor critico porque el espesor para el cual se amortiguan las
interferencias coincide con el espesor critico esperado. En efecto, segiin el modelo de
Matthews y Blakeslee [3.10] el espesor critico de una heteroestructura sencilla de InAs
en GaAs, con un desajuste de pardmetro de red del 7.16 %, es de unos 0.5 nm (6 1.5
monocapa de InAs tensado aproximadamente). Hay que tener en cuenta que el modelo
de Matthews y Blakeslee admite un error de un factor 2 6 3 en Ia determinacion del

espesor critico.

GaAs (004)

REFLECTIVIDAD
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Figura 3.9 Difractogramas experimental (linea continua) y simulado (linea a puntos

y trazos) de la muestra con 2 monocapas de InAs.
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Por lo tanto esperariamos observar el espesor critico para un espesor préximo a aquel
donde se amortiguan las oscilaciones. Sin embargo, veremos que dada la calidad de

los datos experimentales va a ser posible determinar el espesor critico con precision.

En las figuras 3.7 y 3.9 se muestra el ajuste entre los difractogramas experimental y
simulado para las estructuras con 1 y 2 monocapas de InAs y 200 nm de GaAs como
capa recubridora. Como puede verse el ajuste es muy bueno, lo que muestra que las

estructuras son proximas a las ideales.

En la figura 3.10 se ha dibujado el ajuste para la estructura con 3 monocapas de InAs
y el barrido experimental (sin ajuste) de la muestra con 4 monocapas de InAs. Puede

observarse que para N=3 ML el acuerdo es clarameate peor que paraN=1y 2 ML.

Para N=4 ML el barrido experimental no es ajustable con la simulacién y hay un
aumento claro en la intensidad de la radiacién de fondo.

Estos hechos nos permiten concluir que las muestras con N=1 y 2 monocapas estdn
por debajo del espesor critico, N=3 estd ligeramente por encima y N=4 estd

claramente por encima del espesor critico.

En la figura 3.11 hemos dibujado los barridos experimentales para tres puntos
diferentes de la misma muestra en los que el espesor de la capa de InAs de acuerdo
con la simulacidén se encontré que era N=2.2, 2.3, 2.4 monocapas. Es posible
observar que la distancia angular Aw,, entre los picos mds préximos al pico del
substrato y a ambos lados de éste claramente aumenta de un barrido al siguiente en
la serie, de espesor creciente de InAs. En el caso de una epitaxia coherente esta

distancia permanece constante al variar el espesor de la capa tensada.
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Figura 3.10 Difractograma experimental (linea continua) y simulado (linea a puntos
y trazos) de la muestra con 3 monocapas de InAs (a) y difractograma experimental de

la muestra con 4 monocapas de InAs (b).
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Figura 3.12 Representacion de la distancia angular normalizada Aw+1y 2{Aw) en

Juncion del espesor de InAs. Un claro incremento de su valor sefiala el espesor critico.
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En la figura 3.12 representamos el valor de la funcién Aw,,/2 <Aw> experimental
(puntos) y tedrica (curvas a trazos) para valores de espesor de la capa de InAs
crecientes. Se observa que para un espesor N= 2.3 monocapas hay un aumento de
esta funcién, indicando que se ha llegado al espesor critico. Por fo tanto concluimos
que el valor del espesor critico de InAs crecido por ALMBE a temperatura de

substrato T,= 350° C es de 2.3 monocapas 6 0,75 nm.

Este valor del espesor critico es menor pero muy préximo al valor experimental del
espesor critico de InAs crecido por MBE convencional, que es de 2.5 monocapas
(G,81 nm), medido por Tapfer y colaboradores [3.1] y también es préximo al valor

estimado usando la teoria de Matthews y Blakeslee, de 0.5 nm.

3.2.2. Caracterizacion por RHEED

La medida de la evolucién del pardmetro de red en el plano (a)) en funcién del
espesor de InAs musstra una relajacion rdpida que empieza hacia la 2* monocapa y
termina hacia la 62 monocapa. Se ha representado esta evolucién en la figura 3.13.
Del andlisis del diagrama de difraccidn se concluye que hay un cambio de crecimiento
bidimensional (2D) a tridimensional (3D) entre la 22 y la 32 monocapas. El diagrama
pasa de presentar barras a ser de puntos.

Estos resultados concuerdan con los valores obtenidos por Massies y colaboradores
[3.15] en el crecimiento de InAs por MBE convencional a T, = 520°C. Ellos afirman
que la transicién de 2D a 3D se produce hacia la 2* monocapa y el espesor critico se
alcanza también en Ja 2® monocapa. Esta discrepancia puede deberse a resolucién

superficial del RHEED y a la desuniformidad durante el crecimiento.

Por el contrario nuestros resultados no concuerdan con Dosanjh y colaboradores [3.17)
que crecen por MBE convencional a T, = 540°C. Este grupo afirma que tanto la
transicién de 2D a 3D como la nucleacién de dislocaciones se producen al crecer la

2* monocapa.
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Figura 3.13 Representacidn del valor del pardmetro de red en el plano a en funcion

del espesor de InAs crecido por ALMBE medido por RHEED.
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3.3. DETERMINACION EXPERIMENTAL DEL ESPESOR CRITICO DE InP
EN GaAs

Para determinar el espesor critico de InP en GaAs hemos utilizado los mismos medios
que en el caso de InAs: se crecieron muestras de espesores variables de InP que se
recubria con GaAs, se observé el diagrama RHEED y se midié por difraccién de

rayos X (DRX).

3.3.1. Caracterizacién por DRX

En la figura 3.14 se han dibujado los diagramas de difraccion simulados para
estructuras de InP de 1,2,3,4,5 y 6 monocapas y 200 nm de GaAs recubridor.

En este caso la interferencia es mds débil en el rango 5.5 a 6 monocapas, de nuevo
en el espesor préximo al espesor critico esperado: 4 ML (1.23 nm) usando el modelo
de Matthews y Blakeslee (recordamos que este modelo estima el espesor critico con

un error de un factor 2 ¢ 3). .

En las figuras 3.15, 3.16 y 3.17 hemos dibujado los ajustes entre diagramas de
difraccién simulados y experimentales para espesores de InPde M=3.5,4.5,5.5,5.8,

5.9 y 6.1 monocapas, y en todos los casos recubiertos para una capa de GaAs de unos
200 nm.

En un rango 5.5 a 6 monocapas de InP la sefial interferencial es pequefia. Como ya
se ha explicado en el caso de InAs esto no es debido a la aparicidn de dislocaciones
y su consecuente amortiguamiento de las interferencias, sino a la recuperacién de la
fase entre las subredes de As y Ga a ambos lados de la capa tensada.

Obsérvese también la gran diferencia que existe entre difractogramas correspondientes
a muestras con sélo una décima de monocapa de diferencia en la capa tensada ( por
ejemplo entre las grificas de las figuras 3.16(a) y 3.16(b)), lo cual significa la alta

resolucién de esta técnica de determinacion de espesores criticos.
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Figura 3.14 Difractogramas simulados de las estructuras con espesor InP de M

monocapas con M= 1,2,3 (a) y M= 4,5,6 (b).
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y trazos) de las muestras con 3.5 monocapas (a) y 5.5 monocapas (b) de InP.
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Figura 3.16 Difractogramas experimental (linea continua) y simulado (linea a puntos

y trazos) de las muestras con 5.8 monocapas (a) y 5.9 monocapas (b) de InP.
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Figura 3.18 Representacion de la distancia angular normalizada Aw+1y 2(Aw) en

Jfuncién del espesor de InP. Un claro incremento de su valor sefiala el espesor critico.

La gréfica de la funcién Aw,,/2<Aw> para los valores experimentales (puntos) y
teéricos (Iinea a trazos) en el caso del InP se muestra en la figura 3.17. Es claro que
existe un incremento de su valor alrededor de 5.6-5.7 monocapas. Obsérvese que el
fondo de radiacién anormalmente alto indicativo de una densidad de dislocaciones alta
no aparece hasta la muestra de 7 monocapas de InP. Por lo tanto concluimos que el

valor del espesor critico de InP en GaAs crecido por ALMBE en T=350°C es de 5.6-
5.7 monocapas (1.71-1.75 nm).
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3.3.2. Caracterizacién por RHEED

Las medidas de la evolucién del pardmetro de red en el plano (aj) en funcién del
espesor de InP muestran una relajacidn mds lenta que en el caso del InAs.

Como la dispersién es mayor la barra de error también lo es, por lo que no podemos
asegurar que el pardmetro de red del InP sea diferente que ¢l del GaAs hasta alcanzar
la 32 monocapa. Se alcanza el pardmetro de red del InP entre la 8* y la 102

monocapas (figura 3.18).

En cuanto al modo de crecimiento se observa que en la 3* monocapa sigue siendo

bidimensional (2D) y en la 5* monocapa ya tiene rasgos de formacién de islas (3D).
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Figura 3.19 Representacion del valor del pardmetro de red en el plano ay en funcion

del espesor de InF crecido por ALMBE medido por RHEED.
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3.4. DETERMINACION EXPERIMENTAL DEL ESPESOR CRITICO DE GaP
EN GaAs

3.4.1. Caracterizacién por DRX

Las medidas de DRX se hicieron siguiendo el mismo procedimiento que en los casos
de InAs e InP. La serie de muestras analizadas cubria el rango de espesores de GaP

desde 2 monocapas hasta 9 monocapas.

En las figuras 3.20 se muestran los ajustes entre difractogramas experimental y
simulados para las muestras con 2 y 4.5 monocapas de GaP. Como puede observarse
el ajuste es muy bueno. Las muestras con 5.6 y 9 monocapas de GaP se muestran en
la figura 3.21. Para la muestra con 9 ML de GaP se observa que el ajuste ha
empeorado algo. Sin embargo la distancia angular entre los picos de interferencias a

ambos lados del pico del substrato no ha aumentado.

En la figura 3.22 se muestra el valor de la funcién Aw,,/2 <Aw> para los

distintos valores de espesor de GaP. Sorprendentemente la funcién Aw,,/2 <Aw>
tiene un valor constante en este rango de espesores de GaP, en contra de lo esperado.
Segiin el modelo de Matthews el espesor critico seria de 4-5 monocapas de GaP, f =
3.6 % . Al alcanzarse éste la funcién Aw, /2 <Aw> deberfa incrementar su valor,

como consecuencia de la nucleacion de dislocaciones.

Vemos que en ¢l caso del GaP no hemos podido determinar el espesor critico con

difraccién de rayos X.
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Figura 3.20 Difractogramas experimental (linea continua) y simulado (linea a puntos

y trazos) de las muestras con 2 monocapas (a} y 4.5 monocapas (b) de GaP.
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funcion del espesor de GaP. Se obtiene una funcién de valor prdacticamente constante

en el rango estudiado (2 a 9 ML).

3.4.2. Caracterizacion por RHEED

Las medidas del diagrama RHEED del crecimiento de hasta 75 monocapas de GaP no
permitieron determinar su espesor critico. Tanto la distancia entre las barras [0 1] y
[0 -1] como la distribucidn de intensidades en el diagrama de difraccién no presentan
cambios bruscos al llegar a cierto espesor de GaP. La medida del pardmetro de red
en el plano (aj) a partir de la distancia entre barras {01] y[0 -1] no presenta
variaciones netas, sino oscilaciones en torno al valor inicial. Posiblemente han
cambiado las condiciones de difraccién (recorrido del haz, etc.) que enmascaran la

evolucién que tiene necesariamente que producirse.
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El tipo de diagrama es de barras incluso para espesores muy grandes, después de 50
monocapas sigue siendo claramente de barras y hacia las 75 monocapas la intensidad
a lo largo de las barras tiene variaciones que indican una transicién muy lenta hacia,

pero sin llegar en ningin momento, un diagrama tridimensional.

3.4.3. Caracterizacién por microscopia electrénica de transmisién.

Esta serie de muestras fue estudiada por microscopia electrénica de transmisién de alta
resolucién (HRTEM).
En las muestras con espesores de GaP desde 2 hasta 5 monocapas no se encontraron

distocaciones. En la muestra con 6 monocapas de GaP se encontraron disiocaciones,

como puede verse en las figuras 3.23. En las figuras 3.23 y 3.24 puede observarse
que la capa de GaP contiene dislocaciones de desacoplo y trepantes. La densidad de
dislocaciones trepantes estimada a partir de estas fotografias es de n, ~ 10° cm™.
Si observamos la capa de GaP a mayor ampliacidn se observa que la capa de GaP
contiene pares de dislocaciones a muy corta distancia (figura 3.24).

Las dislocaciones son del tipo de 60° ¢ interaccionan reduciendo la distancia entre
ellas formando "dipolos-". Los nucleos de estas dislocaciones estdn muy cerca de las
intercaras GaAs/GaP y GaP/GaAs como puede verse en la ampliacién de la figura
3.24. Entre dichos nicleos hay un plano (111) extra de GaP respecto a la red de
GaAs.

Este plano extra estd contenido en la capa de GaP por lo que el campo de

deformaciones de las dislocaciones queda practicamente confinado a esta capa.

La densidad de dipolos de dislocaciones observada es de ny ~ 10" cm? y coincide

con la densidad de dislocaciones necesarias para relajar un material con un desacoplo
del 4%.
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El tipo de dislocaciones responsables de la relajacién del GaP en GaAs observadas por
HRTEM explica por qué no se observa el espesor critico por DRX. Como el campo
de deformaciones asociado a las dislocaciones queda confinado a una capa ligeramente
mds ancha que la capa de GaP las ondas difractadas en la capa recubridora de GaAs
y las difractadas en el substrato de GaAs pueden interferir a pesar de que el espesor
de la capa de GaP sea superior al espesor critico. De esta manera no se produce un
incremento de la distancia angular entre los picos interferenciales a ambos lados del

pico del substrato y la funcién Aw,,/2<Aw> no es sensible a la relajacidn.

123



Figura 3.23 Imagen de microscopia electrénica de campo claro de la seccion transversal a lo largo de la direccion < 110> dela

muestra GaAs / GaP 6 ML / GaAs donde puede observarse un "dipolo" de dislocaciones.
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CAPITULO 4. CARACTERIZACION ESTRUCTURAL DE
SUPERREDES TENSADAS.

Se denominan superredes tensadas a estructuras periédicas en las que se alternan
materiales distintos, con pardmetros de red que difieren entre si significativamente (por
encima del 0.5% aproximadamente). Los materiales se deforman eldsticamente hasta
adoptar un pardmetro de red en el plano aj comin. El pardmetro de red de la
estructura depende de las constantes eldsticas de los materiales que la componen y, de

una manera fundamental, del sustrato sobre el que se crecen.

El interés electrénico de las superredes tensadas es enorme, pues siendo estructuras
artificiales presentan propiedades que no se encuentran en la naturaleza. Con la
utilizacién de distintos materiales, su distribucién especial en la estructura y el estado
de tension de las capas como pardmetros, es posible hacer lo que se ha denominado
ingenieria de la estructura de la banda de valencia. En concreto, es posible combinar
los efectos de confinamiento cuantico, el repliegue de bandas debido a la nueva

periodicidad y la inversion del hueco ligero y el hueco pesado.

En general, las superredes tensadas permiten combinar el crecimiento en sustratos ya
establecidos (Si, GaAs, InP), variar independientemente el gap y el pardmetro de red
y hacer uso de nuevos efectos fisicos (campos eléctricos internos, inmersién del hueco

ligero y el hueco pesado, etc.)

Las superredes tensadas estudiadas en este apartado cubren distintos tipos desde el

punto de vista estructural:

- superredes con pardmetro de red promedio menor que el del sustrato de GaAs.
La superred se encuentra en gxtensién. Este es el caso de las superredes GaAs/GaP

(apartado 4.1.)
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- superredes con pardmetro de red promedio mayor que el del sustrato de GaAs. La
superred se encuentra en comprensién. Este es el caso de las superredes GaAs/InAs
(apartado 4.4.)

- superredes con pardmetro de red promedio muy préximo al del sustrato de GaAs.
En este caso la superred estd constituida por capas que estdn alternativamente en
comprensién y extensidn, pero la superred en un conjunto estd sin tensién neta
respecto al sustrato.

Se ha perseguido este objetivo con superredes GaP/InP (apartado 4.2.) y con
superredes GaAs/GaP/GaAs/InP (apartado 4.3.)

Alginas de las superredes tensadas mencionadas anteriormente fueron crecidas por
primera vez en ¢l Centro Nacional de Microelectrénica de Madrid e incluso hoy son
crecidas casi con exclusividad en nuestro Centro. Por ser superredes de sistemas
materiales nuevos la caracterizacién estructural realizada fue de gran ayuda tanto como
retroalimentacién para el grupo de crecedores (para hallar las mejores condiciones de
crecimiento) como para comprobar si los resultados perseguidos habian sido
alcanzados (composicién ajustada al pardmetro de red del substrato, estado de tensidn,
etc.). Por otro lado el estudio de las nuevas propiedades electrénicas de las superredes
tensadas requiere la comprensién previa de sus propiedades estructurales. Una vez mas
la difraccién de rayos X ha resultado de gran utilidad para la comprensidn de estas

propiedades.

128



4.1. CARACTERIZACION ESTRUCTURAL DE SUPERREDES GaAs/GaP.

4.1.1. Introduccién

En este apartado se describe la caracterizacién estructural y el estudio de la relajaciéon
en superredes GaAs/GaP. Su principal caracteristica es que son estructuras con
modulacién del grupo V (As,P). De esta manera se amplia el rango de pardmetros en
el disefio de la estructura de bandas. En concreto el (A)GaP presenta una diferencia
de pardmetro de red del 3.6 % respecto al GaAs. Dado que se trata de materiales
construidos por vez primera, una detallada caracterizacidn estructural es indispensable
para entender sus propiedades electrénicas y dpticas. En especial en este tipo de
sistemas altamente tensados la determinacidn del grado de la relajacién, y por tanto
la aparictén de dislocaciones, es fundamental por cuanto afecta directamente a los
dispositivos basados en ellos. En esta linea, en lugar de estudiar el espesor critico, es
decir el espesor de superred a partir del cual se produce la relajacidn, se estudid la
relacién GaAs/GaP critica, es decir, la relacién entre espesores de GaAs y GaP a

partir de la cual se produce la relajacién para un espesor total de 400 nm.

4.1.2. Crecimiento de superredes GaAs/GaP

Las muestras fueron crecidas [4.1] por MBE de capas atémicas (ALMBE) sobre
substratos de semiaislantes de GaAs (001). Después del crecimiento por MBE
convencional a T,=585°C de una precapa de GaAs, la temperatura se baja hasta
385°C. El flujo de Ga se mantiene todo el tiempo a una velocidad de r,=0.7 ML/s
(monocapas por segundo) y los flujos de As, y P, se alternan en pulsos cortos (ver

figura 4.1) una vez por cada monocapa de Ga.
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Figura 4.1 Esquema del funcionamiento de las células de efusion de As,-Py Ga
durante el crecimiento de superredes GaAs/GaP por ALMBE.

El crecimiento de compuestos con presencia simultinea de arsénico y fdésforo es
practicamente imposible por MBE convencional [4.2, 4.3] porque se necesitan altas
presiones de P, 6 P, debido a que el arsénico desplaza al fésforo en el momento de
incorporarse a la red cristalina que estd creciendo. Por lo tanto es de destacar el papel
de la técnica nueva ALMBE de crecimiento por haces alternados para poder fabricar
estos materiales. La ventaja del ALMBE en este caso es que los pulsos de As y P no
coexisten en la superficie de crecimiento, sino que llegan alternativamente a una
superficie recubierta de Ga que es altamente reactiva, incorporandose estos elementos
con gran eficacia en la red. Ademds, la excelente relacién abierto/cerrado de las
células, especialmente disefiado para este tipo de crecimiento por haces alternados,

(Pon /Pore = 200) permite el crecimiento de GaP sin incorporacién de arsénico.
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Se crecié una serie de superredes (GaAs)y/GaP)y con N=84 M=2, N=6 M=2,4,6
y M=6 N=2,4 (muestras A-F respectivamente) con un espesor total en todos los
casos de 400 nm. Las muestras contienen un pozo cudntico de GaAs en el centro de
la estructura de la superred para facilitar su caracterizacién dptica ( es decir son
estructuras: 200 nm de superred (GaAs),/GaP),, / pozo cudntico de GaAs / 200 nm
de superred (GaAs)y/GaP)y ). El contenido promedio de GaP, definido como
x=M/(N+M), varia en estas muestras entre x= 0.02 y x=0.75. El desacoplo con el
substrato f=(ag-a,)/a, , donde ag =(Nag,a,+Mag,)/(N+M), varia entre £=0.07 y
f=2.7%

4.1.3. Caracterizacién por difraccién de rayos X

En las figuras 4.2 y 4.3 se muestran los difractogramas obtenidos en un difractémetro
de polvo alrededor de la reflexién (002) de la capa de GaAs de las superredes
(GaAs)/GaP),, con N=6, M=2,4,6 (muestras B,C,D,) y M=6 N=4,2 (muestras E
y F). La presencia de satélites en el difractograma es una prueba del cardcter de
superred de la epitaxia. A esta serie de superredes GaAs/GaP que se presenta le habia
precedido el crecimiento de otras en las que las condiciones de crecimiento no estaban
ain controladas Jo que pudo observarse en la caracterizacion por rayos X. De estas
medidas se obtiene el valor del periodo de las superredes con gran precisién como se
describe en el apartado 2.1.3. de esta memoria. Los periodos obtenidos
experimentalmente son muy parecidos a los nominales de crecimiento, lo que confirma

la plena incorporacién del fésforo cuando se crece por ALMBE.

Tras haber probado la capacidad de fabricacién de superredes de periodo corto
GaAs/GaP, el siguiente paso es conocer su estado de tensidn y/o relajacion.

Para ello, medimos esta sene de superredes en el difractémetro de doble cristal para
obtener los valores de pardmetro de red en el plano (aj) y en la direccién de

crecimiento (a, ). Para ello se midieron dos reflexiones (004) en azimuts opuestos y

dos reflexiones (115).
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Figura 4.4 Difractogramas de polvo de la muestra F alrededor de la reflexion (002)

del substrato.

Con los valores de ay, a, y el valor del periodo P (obtenido de la medida de la
reflexién (002)) se obtienen los valores de concentracién media de la superred (x), del
espesor de las capas de GaAs (N) y GaP (M) y de las deformaciones en cada material
ey ", e, ¥, En la tabla 4.1 se han resumido los valores estructurales determinados
experimentalmente. Se encontré que la muestra A

es coherente con el substrato, es decir, su pardmetro de red en el plano de crecimiento
coincide con el de GaAs, mientras que las muestras B-F estaban parcialmente relajadas
respecto al substrato, es decir, habian superado el espesor critico. Esto era de esperar
si comparamos la tensién de las superredes respecto al substrato y el espesor total de
¢stas con predicciones obtenidas de teorias de espesores criticos como la de Matthews
y Blakeslee [4.4] y la de People y Bean [4.5] (a las que nos referimos en el apartado

3.1.). Hemos considerado que la tensidn de las superredes respecto al substrato es

aquella que tendria una aleacidn de Ia misma composicién media que la superred.
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muestra tGans te.p N+M €GaAs €cap
(nm) (nm) (ML) (%) (%)

A 23.72 0.58 86.1 0.0 3.6

B 1.63 0.81 8.0 0.4 3.2

C 1.84 0.81 9.8 0.6 3.0

D 1.77 1.45 11.7 1.3 23

E 1.17 1.55 9.1 1.7 1.9

F 0.73 1.37 7.5 1.8 1.8

Tabla 4.1 Pardmerros estructurales de las superredes GaAs/GaP estudiadas. 1
representa el espesor total de cada uno de los materiales, N+M es el periodo de la

superred en monocapas (ML) y € representa la deformacion.

En la figura 4.5 se ha representado el valor del pardmetro de red en el plano (a)) en
funcién del contenido x de GaP en la superred, (GaAs)y (GaP)y, siendo
x=M/(N+M). Los valores correspondientes a las superredes relajadas fueron
ajustados a una recta por minimos cuadrados. De la extrapolacién de la recta hasta el
valor del pardmetro de red del GaAs en volumen obtenemos el valor de la relacién
GaAs/GaP critica (x.), que es de 13.6% de GaP.

Esta concentracidn corresponde a una superred (GaAs),, (GaP), y a un desacoplo
critico f, del 0.5%. Por encima de esta concentracién de GaP una superred de 400 nm
de espesor no crece coherente al substrato sino que se relaja y tiene un pardmetro de
red en el plano (a)) propio.

En la figura 4.5 también puede verse la anchura de pico (FWHM) a mitad de altura
del orden cero de las superredes de esta serie. Como puede verse es creciente con el
contenido de GaP. Esto es una corroboracién de la relajacién ya que la anchura de
pico de rayos X del orden cero de una superred es una medida de la calidad cristalina
general de la epitaxia. Este ensanchamiento del pico de orden cero es debido a una

densidad creciente de dislocaciones que son responsables de la relajacidn.
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Figura 4.5 Pardmetro de red en el plano (ay) y anchura de pico a mitad de altura
(FWHM) en funcion del contenido de GaP en la superred. Las lineas de trazos
corresponden a los ajustes por minimos cuadrados del valor de a| obtenido en las

superredes relajadas (puntos negros). La linea horizontal a trazos corresponde al

valor del pardmetro de red del GaAs.

Para tratar de conocer algo sobre el tipo de defectos de relajacidn de la red que
aparecen en estas estructuras, también se midi6 la desorientacidn de los planos (001)
de la superred con respecto de los (001) del substrato ("basculamiento") en las
muestras B y C [superredes (GaAs), /(GaP, y (GaAs), /GaP),]. En la relajacién de
sistemas altamente tensados se ha observado [4.6] que el basculamiento puede llegar
a tener valores considerables. Estd asociado, de acuerdo con el modelo de

[4.7] con la presencia de dislocaciones trepantes o de tipo 1. El basculamiento se mide
por rayos X por la distancia angular (A©) entre los picos del substrato y del orden

cero de la superred en funcidn del dngulo de azimut (¢) (figura 4.6). El basculamiento
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obtenido es 0.01° que es un valor muy pequefio. Esto indicaria que las dislocactones
responsables de la relajacién en este sistema material son del tipo I (u otras que no

produjeran basculamiento como se verd mas adelante).

0 90 180 270 360
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N
i
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FWHM (mrad)
P
o
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0 30 180 270 360
azimut{grados)

L

Figura 4.6 Distancia angular (A©) y anchura de pico a mitad de altura (FWHM) del

pico de orden cero de la superred en funcion del dngulo de azimut para la muestra
(GaAds); (GaP), (muestra B).
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También se midié la posible dependencia de la relajacién con el azimut (¢) lo cual
indicaria la existencia de direcciones preferentes de generacidn de defectos en la red.
Para ello se estudi6 la dependencia de la deformacidn ¢ medida en la direccién [110]
(6 ¢=0°-180°) y en la direccién perpendicular (6 ¢=90°-270°).

Una variacién de €y con el azimut indicarfa que las aristas de la celda unidad a,b,c son
todas distintas entre si (ab #c#a), es decir la red pasaria de ser tetragonal cuando
esta totalmente acoplada al substrato de GaAs (a=b#c), a ortorrémbica en el caso de
relajacién anisétropa (a b c#a) y finalmente a cibica al estar totalmente relajada
(a=b=c). Para ello se midieron las reflexiones (115) y (004) en dos direcciones
perpendiculares (lo que corresponde a dos pares de azimuts opuestos $=0°-180° y
¢=90°-270°). Los valores obtenidos ¢;°'®" =(-1.610.5)x10% y ¢**" =(-
1.440.5)x10 indican que no existe dependencia de la relajacidn con el azimut (o esta

dentro de nuestro error experimental).

Otra forma de evaluar la mencionada relajacién anisétropa, es a través de la
dependencia de la anchura de pico del orden cero de la superred con el azimut. Los
valores obtenidos (figura 4.6) muestran una aparente, pero en todo caso insignificante

dependencia con el azimut, por lo que no podemos concluir que exista claramente.

El patrén de difraccidn de doble cristal de la muestra (GaAs),,/GaP), se muestra en
fa figura 4.7. Los satélites de la superred hasta de orden L 43 se observan claramente,

Este hecho indica que :

- la estructura es homogénea tanto en el plano de crecimiento (XY) como en la
direccién perpendicular (Z),

- las intercaras no son rugosas.

La posible interdifusion de As y P y la consecuente formacién de una capa de GaAsP
entre las capas de GaAs y GaP no puede ser excluida de estas medidas pero no se ha

encontrado previamente en el sistema GaAs/GaP. La simulacién de los difractogramas
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con teoria dindmica de Ia difraccidn de rayos X se estd llevando a cabo para estudiar

la posible existencia de esta intercara de GaAsP.
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Figura 4.7 Difractograma de doble cristal de la muestra A alrededor de la reflexion

(004) del substrato. El pico de orden cero se indica por L y los satélites por L i.
4.1.4. Relacién con la caracterizacién dptica y por microscopia electrénica.

Los experimentos de fotoluminiscencia realizados en estas estructuras muestran que
tienen buena luminiscencia incluso a temperatura ambiente (figura 4.8) [4.8]. Incluso
en el caso de las muestras considerablemente relajadas se observa buena eficiencia
confinadora en la estructura superred (GaAs/GaP) / pozo cudntico de GaAs / superred
(GaAs/GaP). Sin embargo, esto no serfa esperable en estructuras relajadas donde las

dislocaciones actian como centros de recombinacién no radiativa.
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Figura 4.8 Espectros de fotoluminiscencia (PL) a baja temperatura (70K) y
fotorreflectancia (AR/R) a temperatura (300K) de la muestra de una superred 400 nm
(GaAs)(GaP), confinando a un pozo cudntico de GaAs (muestra C). Puede verse que
presenta buenas propiedades opticas a pesar de estar considerablemente relajada (ver
Tabla 4.1)

Una posible explicacidn a esta aparente contradiccidn estd en el tipo de dislocaciones
que se forman durante la relajacién de capas GaP crecidas sobre GaAs. Como ya se
vio en el apartado 3.5. en heteroestructuras dobles GaAs/GaP/GaAs se forman
dislocaciones de 60° muy préximas entre si que Interactian para reducir su energia,
formando "dipolos”.

De esta manera la relajacién se produce pero el campo de tensién creado por las
dislocaciones queda confinado a una capa delgada. En las superredes GaAs/GaP la
relajacion se produciria en una zona delgada cerca de la intercara superred/substrato
y la zona del pozo cudntico de GaAs (después de 200 nm de superred) estaria entonces

libre de dislocaciones.

140



Figura 4.9 Imagen de microscopia de transmision de alta resolucion de la muestra

Gads / GaP (6 ML) / GaAs donde puede observarse un "dipolo” de dislocaciones.
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4.1.5. Conclusiones

Los experimentos de difraccion de rayos X realizados han demostrado en primer lugar
la capacidad de crecer controladamente superredes GaAs/GaP por ALMBE. Se ha
estudiado la relajacién progresiva en funcién del contenido creciente de GaP en la
superred, encontrdndose un desacoplo critico del 0.5% (correspondiente a un 13% de
GaP en la superred) para un espesor de 400 nm. Las superredes sufren una relajacion
1sétropa en el plano XY debida a dislocaciones que no producen basculamiento. Estas
son dislocaciones de 60° que forman dipolos y estdn confinadas en una zona préxima
a la intercara superred/substrato, lo cual explica que incluso las superredes con

considerable relacién presenten buenas propiedades dpticas.
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4.2. CARACTERIZACION ESTRUCTURAL DE SUPERREDES GaP/InP.

4.2.1. Introduccién.

Dentro de las superredes tensadas es especialmente interesante el grupo de las tensadas
simétricamente, es decir, aquellas en las que la tensidn en las capas del material 1 es
de semejante magnitud pero sentido opuesto a la tensién en las capas del material 2.
Con estas estructuras simétricamente tensadas es posible obtener estructuras
compuestas de capas altamente tensadas de gran espesor y, a la vez, acopladas al

substrato.

Uno de los sistemas materiales con los que es posible obtener este tipo de superredes
simétricamente tensadas y acopladas al substrato de GaAs es el GaP/InP. El desacoplo
de parametro de red del GaP con respecto al GaAs es del -3.6% mientras que en el
caso del InP es del 3.8%. La diferencia entre ambos (0.2%) es suficientemente
pequefia como para permitir el crecimiento de grandes espesores sin que se produzca
la relajacién. El desacoplo del AlAs con respecto al GaAs es de este orden y se ha
comprobado experimentalmente que es posible crecer espesores de varias micras sin

que se alcance el espesor critico.

Si estamos interesados en obtener estructuras libres de dislocaciones, deberemos tener
en cuenta tanto el espesor critico de la superred con respecto al substrato, como el de
las capas individuales. Los espesores criticos de las capas individuales fueron

determinados previamente (capitulo 3 de esta memoria).

Ademds del interés estructural, estas superredes tienen el interés de su posible
aplicacién en dispositivos dpticos [4.10], por ejemplo ldseres de pozo cudntico

tensados con menor corriente umbral.

En el disefio de estas superredes el espesor de las capas de GaP e InP se mantuvo por
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debajo de los espesores criticos experimentales y se varid tanto el espesor total de la

superred, como la relacién entre GaP e InP.

Las muestras estudiadas pueden agruparse en tres grupos diferentes (GaP)y (InP)y, con
N=2, M=2,3 y espesor total 200-250 nm (grupo A), 50 nm (grupo B) y alrededor
de 8 nm (grupo C). Las superredes del grupo C tienen sélo 5-7 periodos y estdn

confinadas entre dos capas de Al;;Ga;;As de 150 nm de espesor.

Obviamente una caracterizacidn estructural detallada es indispensable para comprobar

la viabilidad de dichas superredes y entender sus propiedades.

4.2.2. Crecimiento de superredes GaP/InP.

Las presentes muestras fueron crecidas por ALMBE en substratos de GaAs (001) a
una temperatura de substrato T,=400°C. Los flujos de galio e indio se modulan de
acuerdo con la secuencia deseada, mientras que el flujo de fésforo tiene una duracién
de t=0.2 r,, siendo r, la velocidad de crecimiento determinada por el flujo de los
elementos del grupo III. El elemento V utilizado fue P, en lugar de P, . Ya con
anterioridad se habia determinado experimentalmente [4.10] que la incorporacién de
fésforo para el crecimiento de InP a esta temperatura del substrato es deficiente si se
usa P, y es completa cuando se usa P,. Esto se consigue haciendo pasar el haz de P,
por una zona de la célula a temperatura suficientemente alto (~ 800°C) para provocar

la ruptura de las moléculas de P, en P,.

El patrén de difraccién del RHEED se mantuvo con barras y el haz especular se¢
observd claramente durante todo el crecimiento. Esto indica que el crecimiento fue

capa a capa y sin degradacion apreciable debido a la relajacion.

Después del crecimiento, las muestras exhibieron una morfologia excelente,

presentando una superficie libre de defectos, observados mediante microscopio dptico.
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4.2.3. Caracterizacién por difraccién de rayos X

La medida de las muestras de las series B y C en un difractémetro de polvo revela la
superperiodicidad de las estructuras (figuras 4.10). Los valores de los periodos
obtenidos de estos difractogramas son muy préximos a los valores nominales de
crecimiento.

En algunos casos los picos satélites son considerablemente mds anchos que los de
superredes AlAs/GaAs de periodos semejantes. Estas tltimas por ser estructuras sin
tensiones y con un proceso de crecimiento optimizado, no presentan defectos
estructurales, por lo que pueden utilizarse como referencia. Este ensanchamiento en

las superredes GaP/InP indica, por tanto, una calidad cristalina inferior.

Esto puede ser debido a:
- inhomogeneidad tanto en la direccién de crecimiento (Z) como en el plano de
crecimiento (XY),
- cierta rugosidad en las intercaras GaP/InP,
- relajacién de la superred respecto del substrato mediante fa formacién de

dislocaciones en la intercara superred-substrato.

Este ensanchamiento en los picos satélites es considerable en las superredes de espesor
200-250 nm (serie A) mientras que es muy pequefo en las superredes de espesor 50
nm (serie B). En cualquier caso conviene recordar que los valores de las anchuras de
pico medidos con un difractémetro de polvo no son intrinsecas y la informacién
obtenida de ellos es cualitativa y no cuantitativa.

Para obtener mayor informacién sobre las propiedades estructurales de estas
superredes se midieron en el difractémetro de doble cristal. Las reflexiones medidas
fueron las (004), (224) y (115) en azimuts opuestos. Con estas medidas se obtuvieron
los valores del pardmetro de red en el plano (a)), la deformacién en el plano (¢)) y

la composicién quimica (relacion entre GaP e InP). Estos resultados se muestran en

la tabla 4.11.
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Figura 4.10 Difractogramas de polvo de las superredes (GaP), (InP), (a) y (GaP),
(InP), (b) (muestras Al y B2 respectivamente). Se observan claramente los picos de

los satélites que indican la superperiodicidad de la estructura.



muestra espesor N/M ej(SL) periodo FWHM(SL)
(nm) (nominal) x 107 (nm) (arcsec)
Al 200 2/2 -8.8 1.07 273
A2 250 2/3 -1.2 1.38 180
A3 250 3/4 +2.8 1.84 174
Bl 50 2/3 +0.4 1.50 355
B2 50 3/4 +0.9 1.89 458

Tabla 4.1 Pardmetros estructurales de las superredes GaP/InP estudiadas. Ny M son
el niimero de monocapas (ML) de GaP e InP respectivamente y FWHM es la anchura

de pico a mitad de altura del orden cero de la superred.

Las conclusiones que se obtienen son:

- el ajuste perfecto (¢; =0) al substrato de GaAs es dificil de obtener. De hecho,
sélo la muestra Bl es coherente con el substrato. El valor de su deformacién
en el plano [¢y (B1) = (0.4+£0.5) x 107%] estd dentro del error experimental,

- el ajuste obtenido (alin sin ser perfecto) es bastante satisfactorio (¢({1%)
teniendo en cuenta que se obtiene combinando materiales con un desacoplo del
orden del 4%,

- el ajuste al substrato es mds fécil de conseguir cuando el espesor total de la

superred es menor.

Los diagramas de difraccién alrededor de la reflexidn (004) del GaAs se compararon
con difractogramas simulados, como se explico en el capitulo 2. El resultado de la
comparacion simulado-experimental en el caso de las muestras Bl y B2 se muestra en
la figura 4.11. El ajuste es mejor en el caso de la muestra Bl donde existe un
incremento del 10% en la anchura de pico (FWHM) del orden cero de la superred

respecto a la anchura teérica. En el caso de la muestra B2 este incremento es del 30%.
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Figura 4.11 Difractogramas de doble cristal experimental (linea continua) y simulado
(linea a trazos) de las muestras (GaP), (InP}, (@) y (GaP); (InP}, (b) de 50 nm de
espesor (muestras Bl y B2 respectivamente). Los valores de las anchuras de pico

experimentales y simuladas [ FWHM(exp) y FWHM(sim) | se muestran en la figura.



La presencia de dislocaciones que se infiere de este incremento estd en pleno acuerdo

con la deformacién no nula observada (¢j= 0.9x107).

De todo lo anterior se concluye que la degradacidn de las propiedades estructurales
en este tipo de superredes es debida principalmente a la relajacién. De ser la rugosidad
en las intercaras GaP/InP, ésta seria comin a todas las muestras (puesto que
dependeria de los materiales y no de su proporcién. La faita de homogeneidad (e
igualmente la rugosidad en las intercaras) no puede ser excluida por completo por la
presente caracterizacién pero parece jugar un papel menos importante que la

relajacidn.

También se realizd la simulacién de los difractogramas de las muestras de la serie C,
donde la superred GaP/InP (5-7 periodos) estd confinada por capas de Al, ;Ga, ;As de
150 nm de espesor. Debido al pequefio espesor-de esta superred no esperariamos ver
un maximo en los diagramas de difraccién, pero si seria observable el efecto de
interferencia entre.las ondas difractadas en las dos capas confinadoras de Al ,Ga, ;As
En efecto, como puede verse en la figura 4.12 el diagrama de difraccién muestra picos
interferenciales. La posicién y la intensidad de dichos picos es muy sensible al
parametro de desfase 5=386 donde § es el espesor de la capa intermedia (en este caso
la superred GaP/InP) y ¢ es su deformacién. Sin embargo, el excelente ajuste
experimental-simulado no constituye, en este caso, una demostracion de la existencia
de la superred GaP/InP ya que una aleacién de la misma composicién media, con el
mismo pardmetro de desfase, produciria el mismo difractograma. No obstante, como
una capa intermedia de baja calidad cristalina o con dislocaciones produciria la

atenuacién (y eventual desaparicidn) de las interferencias [4.11], el ajuste
experimental-simulado si constituye una prueba de la alta calidad cristalina obtenida.
La existencia de la superperiodicidad y el acuerdo con los valores nominales se
consideran probados por el andlisis de los difractogramas de las series B y C (ver
figuras 4.10a y 4.10b). Por lo que concluimos que en las superredes GaP/InP de

espesor pequefio (unos 8 nm) se consigue una alta calidad cristalina.
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Figura 4.12 Difractogramas de.doble cristal experimental (linea continua) y simulado
(linea a trazos) de la muestra con una superred (GaP); (InP), entre dos capas de

Al, ,Ga, As de 150 nm de espesor.

4.2.4. Conclusiones.

Como resumen de este apartado diremos que los experimentos de difraccién de rayos
X demuestran que superredes GaP/InP pueden ser crecidas por ALMBE. El ajuste del
parametro de red al del substrato puede ser conseguido mediante la adecuada
proporcidn entre GaP e InP. Debido a problemas tecnolégicos, este acoplamiento al
substrato resulta mds dificil para capas gruesas. Con superredes de espesor

suficientemente pequefio se obtienen estructuras casi ideales.
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4.3. CARACTERIZACION ESTRUCTURAL DE SUPERREDES
GaAs/GaP/GaAs/InP

4.3.1. Introduccién.

Como vimos en el apartado anterior dentro de las superredes tensadas son
especialmente interesantes las que estando las capas simétricamente tensadas, el
conjunto estd acoplado al substrato. Una forma de conseguir este objetivo es mediante
superredes GaP/InP (apartado 4.2). Otra forma es usar superredes de
GaAs/GaP/GaAs/InP [4.12, 4.13]. En éstas, las capas tensadas de GaP e InP se
encuentran separadas por capas de GaAs de espesor variable. Esta capa juega un papel

importante en las propiedades de estas superredes como veremos a continuacion.

El interés de estas estructuras es doble, por un lado el interés estructural ya
mencionado de conseguir estructuras simétricamente tensadas y acopladas al substrato
y por otro el interés desde el punto de vista de las propiedades dpticas.

En este tipo de superredes se alternan capas con gap mayor, igual y menor que ¢l del
GaAs. El GaP y el InP estdn tensados por lo que presentan propiedades dpticas

diferentes que las del material en volumen como ya vimos anteriormente.

Contando con la determinacién experimental de los espesores criticos (capitulo 3), el
volumen libre de dislocaciones que se puede obtener en estas estructuras es
importante, ya que el nimero de pozos y barreras es, en principio, ilimitado. En
efecto, el espesor de las capas de GaP e InP estd limitado por su espesor critico, pero
el espesor de las capas separadoras de GaAs no estd limitado y proporcionando un
nuevo pardmetro en el disefio de la estructura de bandas de estas superredes en
comparacion con estructuras similares GaP/InP propuestas previamente para
aplicaciones optoelectrénicas [4.10, 4.14]. M4s especificamente hablando, para una
proporcidn fija GaP/InP el cdlculo k.p predice una reduccién del gap de la superred

para espesores de GaAs crecientes.
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Para caracterizar estas muestras hemos usado difractometria de rayos X de polvo y de
doble cristal. Los resultados han sido contrastados con los obtenidos por microscopia

electrénica de alta resolucidn, fotoluminiscencia y fotorreflectancia.

Se crecieron y caracterizaron superredes de periodo corto
[(GaAs)4(GaP),(GaAs)(InP),], intermedio [(GaAs),,(GaP), GaAs),,(InP),] y

largo [(GaAs)y(GaP),(GaAs)y(InP),}. Las denominaremos muestras A, B y C
respectivamente. Los subindices, como es habitual en esta memoria, se refieren a

monocapas atémicas.

4.3.2. Crecimiento de superredes GaAs/GaP/GaAs/InP

Las muestras A y B fueron crecidas enteramente por ALMBE a baja temperatura del
substrato (Ts=380°C). Los flujos de As, y P, fueron modulados de acuerdo con el
disefio de la superred. La muestra C (periodo largo) fue crecida por una combinacién
de ALMBE y MBE convencional. Las capas gruesas de GaAs intermedio fueron
crecidas a alta temperatura (Tg= 585°C) por MBE. Las capas de GaP e InP fueron
crecidas por ALMBE a 450°C y 410°C respectivamente. Después de cada capa
tensada se crecid una capa delgada (3 monocapas) de GaAs a baja temperatura para
evitar la desorcidn de P durante el calentamiento.

En la célula de P que habia cuando se crecieron estas muestras se producia un efecto
de aumento de presién de fésforo con la célula cerrada a alta temperatura, y a tan alta

presién el fosforo se podia escapar y producir un fondo residual.

4.3.3. Caracterizacion por difraccion de rayos X

Se usd difraccidn de rayos X para determinar los pardmetros estructurales de las
superredes tales como el periodo, la composicidn quimica (razén entre GaP e InP),
el pardmetro de red en el plano (a)) y perpendicular (a, ) y las deformaciones en las

capas (ey, €,).

152



10&_—5.1- - GaAs(002)
- L
103 = (GaAs g L-2 ' L+2
w F 16aP) 1GaP)y L=
2 r L-3
2102 g L-4 L+l L+,
(=) -
n [
=
wiol
=
= !
] | |
100 . ] l | ] ] i )
22 24 26 28 30 32 34 36 38 40
ANGULO 2&(GRADOS)
0°F fe b2 J‘L (002 et
;‘2104:% (Gahs)y U
s F
S 10°
- 3
= N
2 p2E
=z -
10
100 i ] | i | P | ] | 1
22 26 30 34 38

ANGULO 26 (GRADOS)

Figura 4.13 Difractogramas de polvo de las superredes (GaAs)s (GaP), (GaAs)s (InP),

(@) y (Gads),, (GaP), (GaAs),, (InF), (b).



Se encontré que los parimetros estructurales experimentales eran proximos a los
nominales. Se encontraron satélites de drdenes altos incluso en las superredes de

periodo corto, lo que indica una alta calidad cristalina (figuras 4.13)

Las medidas en el difractémetro de doble cristal para determinar el pardmetro de red
en el plano mostraron que todas las superredes eran coherentes con el substrato (ver
tabla 4.1IT) lo que indica que las deformaciones en las capas de GaP e InP se

contrarrestan para dar una deformacién total nula.

En comparacién con las superredes GaP/InP estas estructuras GaAs/GaP/GaAs/InP

presentan mayor calidad cristalina y es mds fdcil conseguir un ajuste al substrato.

(004)GaAs

1.8x1073 |~
1.6x1073 |-
141073 |~
12x1073
1x1073 -
8x107%
6x1074
x107%
2x107%

REFLECTIVIDAD

-20 -10 0 10 20
ANGULO (mRad)

Figura 4.14 Difractograma de doble cristal de la superred (GaAs), (GaP), (GaAs),

(InP), Se observan claramente los picos de los satélites indicados con L+ 1.
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muestra A muestra B muestra C
d(A) d(A) d(A)
GaAs 19.1 325 252.4
GaP 79 6.6 53
GaAs 19.1 325 252.4
InP 6.1 6.1 4.3
TOTAL 52.2 77.5 511.6
e (SL) -8 107 4 107 2 10*

Tabla 4.II1 Pardmetros estructurales de las superredes GaAs/GaP/GaAs/InP

estudiadas. d representa los espesores y € la deformacion.

-

4.3.4. Caracterizacion por microscopia electrénica de transmisién.

Las secciones transversales para el anélisis por microscopia electrénica de transmisién
se prepararon por rebajado mecdnico y molienda con iones de argén en un criostato
enfriado a temperatura del nitrégeno lquido. El microscopio utilizado fue un JEOL
4000 EX a un voltaje de 400 Kv.

Imdgenes de las secciones transversales a lo largo de la direccidn (110} en condiciones
de campo claro se muestran en las figuras 4.15a y 4.15b. Se observa una morfologia
bastante buena, buena umiformidad lateral, buena periodicidad e intercaras abruptas.
Secciones {110} de las tres superredes se examinaron con alta resolucién y se
compararon las imdgenes experimentales con imagenes stmuladas del contraste de fase.
Se observa (figura 4.16) que la red del GaP estd extendida en el plano de crecimiento
y comprimida en la direccién perpendicular. Por el contrario, la red del InP estd

comprimida en el plano de crecimiento y extendida en la direccién perpendicular.
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Figura 4.15 Imdgenes de campo claro de las secciones transversales a lo largo de la
direccion < 110> de las superredes (GaAs)y, (GaP), (GaAs)y, (InP), (a) y (GaAs)y,
(GaP), (GaAs),, (InF), (b).
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Como consecuencia los planos {111} del GaP e InP se encuentran girados en sentidos
opuestos en relacién a los planos {111} del GaAs. Esta inclinacidn permite identificar
las capas de GaP e InP ya que en estas condiciones de observacidn no existe contraste
composicional.

El andlisis de microscopia electrénica revela que las estructuras estaban libres de
dislocaciones y otro tipo de defectos. Se observa que hay deshomogeneidades locales

en los espesores de GaP e InP del orden de una monocapa.

Bajo estas condiciones de medida se observa una clara diferencia entre las redes de
GaAs y GaP, viéndose intercaras abruptas incluso a nivel atémico como era de prever
dado el gran nimero y calidad de picos de diagrama (ver figuras 5.16). Las intercaras
entre InP y GaAs son mds dificiles de localizar debido a la similaridad entre los

patrones de las redes.

También se observan variaciones en el contraste de fase en las capas de GaAs tanto
en el plano de crecimiento como en su direccién perpendicular. Estas variaciones estdn
asociadas a inhomogeneidades en los espesores de las secciones ftransversales
producidas durante la preparacion de las muestras. El proceso de adelgazamiento estd
acompaiiado de la formacién de defectos o pequefios escalones en la superficie de las
muestras. Generalmente estos defectos estdn distribuidos al azar debido a la rotacién
de la muestra durante ¢l adelgazamiento. En las superredes tensadas la distribucion de
los defectos introducidos estd influida por la distribucién de la tension, presentando
las capas tensadas un espesor (en la direccion transversal) diferente que el de las capas
de GaAs. Estas deshomogeneidades en el espesor de las secciones transversales
producen una alteracién del contraste de fase y por lo tanto impiden el ajuste con
imdgenes simuladas del contraste de fase. En estas muestras sélo una pequefia zona
de una capa de GaP pudo ser ajustada al contraste de fase tedrico (figura 4.17).

El ajuste permite determinar el espesor de la capa de GaP (tres monocapas) y su
deformacién [e;(GaP)=3.6%], en total acuerdo con los resultados de difraccién de

rayos X.
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Figura 4.17 Imagen de microscopia electrdnica de alta resolucion de la seccién
transversal a lo largo de la direccion <110> de la superredes (Gads),, (GaP),
(GaAs);, (InP),. En el recuadro se muestra la simulacion de la imagen de contraste

de fase.

4.3.5. Caracterizacidn dptica.

La caracterizacion Gptica de estas superredes muestra una gran diferencia entre las de
periodo largo (muestra C) con las de periodo corto o medio (muestras A y B). La
intensidad de luminiscencia (medida en las mismas condiciones) es dos érdenes de
magnitud mayor en la muestra C que en las muestras A y B. Este hecho indica que
existen centros de recombinacién no radiativa en las muestras de periodo corto e
intermedio. Estos centros podrian ser impurezas procedentes del fésforo o
dislocaciones en concentracién menor de la detectable por RX o microscopia
electrénica (ny, = 107 cm™).

Un andlisis mds detallado por fotoluminiscencia de excitacién y comparacién con las
transiciones predichas por célculos K.p se estdn llevando a cabo para identificar las
transiciones de las superredes observables en los espectros de fotoluminiscencia y

fotorreflectancia.
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4.3.6. Conclusiones.

El estudio realizado mediante difraccién de rayos X y confirmado por otras técnicas
demuestra que ALMBE es una técnica de crecimiento capaz de crecer estructuras
GaAs/GaP/GaAs/InP donde las capas de GaP e InP estdn tensadas en sentidos
opuestos y magnitud semejante produciendo una deformacidn neta de 1a superred nula.
La caracterizacién por RX muestra que todas las superredes estudiadas son coherentes
con el substrato, estdn libres de dislocaciones y presentan una alta calidad cristalina.
La caracterizacién por microscopia electrénica confirma estos resultados y muestra que
las intercaras GaAs/GaP y GaAs/InP son abruptas incluso a nivel atémico.

La caracterizacion dptica indica la presencia de centros de recombinacidn no radiativos
en las muestras de periodo corto debidos probablemente a impurezas introducidas por

l1a célula de fésforo.
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4.4. CARACTERIZACION ESTRUCTURAL DE SUPERREDES InAs/GaAs.
CARACTERIZACION DE LASERES TENSADOS.

4.4.1. Introduccién.

En este apartado se presenta la caracterizacion estructural de una serie de muestras
ldser tipo SCH-QW que realizadas sobre substratos de GaAs contienen superredes
tensadas GaAs/InAs en la zona del pozo cudntico, y otra serie de muestras que constan
s6lo de la zona del pozo cudntico del ldser, con superredes de GaAs/InAs de distintas
composiciones. El objetivo del estudio fue determinar, por una parte, la estructura de
capas (es decir llegar a conocer los pardmetros estructurales de las muestras), y por
otra su estado de tensidén o relajacién. Este punto es especialmente importante ya que
el uso de capas tensadas en pozos cudnticos y superredes puede, en principio, mejorar
las propiedades dpticas y de conduccidn, y por tanto también las caracteristicas de
funcionamiento de los dispositivos basados en ellos. Pueden conseguirse, por citar sélo
un e¢jemplo, ldseres con corriente umbral menor y mayor estabilidad con la
temperatura.

Sin embargo el uso de capas tensadas estd limitado por el espesor a partir del cual se
hace enérgicamente favorable la relajacién por dislocaciones frente a la deformacidn
eldstica (espesor critico). La nucleacidn de dislocaciones produce una degradacién de
la calidad cristalina que arruina las propiedades Jpticas y de conduccién de los

materiales relajados.

Dentro del campo de los laseres tensados se ha intentado recientemente la sustitucién
del terciario GalnAs por capas ultrafinas de InAs o superredes de periodo corto
GaAs/InAs con el objetivo de obtener matertal con mds tensién y de mayor calidad.
Diversos grupos han publicado resultados de dispositivos usando este tipo de

estructuras [4.15 - 4.17].
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Nosotros hemos usado difraccién de rayos X combinada con la simulacién de los
difractogramas como un medio no destructivo y rdpido de caracterizar
estructuralmente estos dispositivos {4.18 y 4.19]. Evaluamos los pardmetros
estructurales, en especial el contenido total de indio (pardmetro que determina la
longitud de onda de omisién de estos ldseres), y el proceso de relajacién debido al
contenido creciente de indio en la seric. También se usé microscopia electrénica de
transmisién para confirmar el estado de relajacidn y para estudiar la estructura de
defectos en estas estructuras. De este estudio se halla correlacién entre la relajacién
existente en estas estructuras, las propiedades épticas y las medidas de la corriente

umbral de los ldseres.

Que sepamos, es el primer estudio mediante la técnica de las interferencias de rayos

X de estructuras ldaser tensadas.

La estructura de los laseres es la siguiente (figura 4.18): substrato de GaAs (001)
dopado Si, 0.5 pm de precapa de GaAs dopada n+, capa confinadora de 1 um de

Al ¢Ga, ,As dopada n+ (n~ 5x10" cm™), gufa de ondas de 1000 A no dopada de

Al ,Ga, gAs, un pozo cudntico tensado, que difiere de muestra a muestra (se detalla
mds adelante), 1000 A de Al ,,Ga, 5AS no dopado, 1 um de Al,(Ga, ,As dopado p+
(p~5x10"7 cm?®) y 1500 A de GaAs dopado p++ (p~ 5x10" cm) como capa de
contacto. Los cinco pozos cudnticos tensados contenidos en los ldseres consistian en
100 A de Gaygln,,As (muestra A) y en las demds 80 A de GaAs, N monocapas de
InAs con N= 1,3,5 y 7 (muestras B,C,D y E) separadas por 2 ¢ 3 monocapas de
GaAs (ver tabla 4.1V). La segunda senie de pozos tensados se estudié para cubrir un
rango mayor de distintos contenidos totales de InAs y distintos espesores de capas

separadoras de GaAs.
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Figura 4.18 Esquema de las muestras de laseres tensados. En la serie se varia la

composicion del pozo cudntico (QW) tensado de acuerdo con la descripcion de la tabla

4.1V. En el esquema se ha representado la muestra B que contiene GaAs y una

monocapa de InAs en el pozo cudntico.
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muestra composicidn del pozo cudntico

A 100 A Ga,gIn, ,As
B (GaAs),; / InAs / (GaAs),,
C (GaAs); / 3 [InAs/(GaAs),] / (GaAs),
D (GaAs); / 5 [InAs/(GaAs),] / (GaAs),
E (GaAs); / 7 [InAs/(GaAs),] / (GaAs),
F (GaAs); / 3 [InAs/(GaAs),] / (GaAs),
G (GaAs); / 5 [InAs/(GaAs),] / (GaAs),
H (GaAs); / 3 [InAs/(GaAs),] / (GaAs),
I (GaAs); / 5 [InAs/(GaAs),] / (GaAs),
r J (GaAs); / 4 [InAs/(GaAs),] / (GaAs),

Tabla 4.1IV. Descripcion de la composicion del pozo cudntico de las muestras laser

(A-E) y pozo tensado (F-J).

Las muestras fueran crecidas a baja temperatura (350°C) mediante ALMBE (excepto
la precapa de GaAs y la primera capa confinadora en el caso de los ldseres). La
descripcién exacta del contenido de los pozos cudnticos de las distintas muestras se
encuentra en la tabla 4.1V, y puede expresarse como P x [(InAs) (GaAs),]; donde
tenemos P= 1,3,5,7, Q= 2 6 3 en la serie de los ldseres, y P= 4, Q=2 en la seric

con pozos tensados.
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4.4.2. Caracterizacién por difracciéon de rayos X.

La caracterizacidn por difraccion de rayos X se llevé a cabo midiendo alrededor de
la reflexién (004) del substrato y comparando los difractogramas experimentales con
difractogramas simulados. De esta forma se puede determinar los espesores,
composicién quimica y estado de tensidn-relajacion en las distintas capas. Hay que
hacer notar que la gran complejidad de estas muestras produce una disminucién en Ia
resolucién con la que determinamos los distintos pardmetros estructurales de las capas

(espesores, etc.).

Como se vio en el capitulo 2 en este tipo de estructura se producen interferencias de
rayos X por lo que el andlisis de la forma del perfil del difractograma nos proporciona

valiosa informacidn sobre la estructura.

En esta serie de muesiras se observé que existian interferencias de rayos X en las
muestras en las que el pozo tensado consistia en 10 nm de Ga,g4lng,As (muestra A),
una monocapa de InAs {(muestra B) y tres monocapas de InAs separadas por tres
monocapas de GaAs (muestra C). En las figuras 4.19 y 4.20(a) mostramos los
difractogramas simulados y experimentales de estas tres muestras.

Como puede verse el ajuste es muy bueno a pesar de la complejidad de la estructura

laser.

Las oscilaciones interferenciales tienen un periodo tan pequeno (A© ~ 0.1 mrad) que
fue preciso medir estas muestras con un motor paso a paso con intervalo minimo

(motor SMC4 que se explica en el apartado 1. de esta memoria). Asimismo fue
necesario mejorar la relacién sefial/ruido para que el ruido no enmascarara las
pequeiias variaciones de intensidad propias de las interferencias. El tiempo de medida
de estas muestras fue del orden de unas 10 horas. E! buen ajuste y el fondo bajo nos

indican que estas muestas estdn por debajo del espesor critico.
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Figura 4.19 Difractogramas de doble cristal experimental (linea continua) y simulado

(linea a puntos y trazos) de las muestras con Galnds (a) y I monocapa (b) de InAs

en el pozo cudntico. El difractograma experimental ha sido desplazado hacia arriba

(correspondiente a un factor x 10) para facilitar la comparacion.
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Figura 4.20 Difractogramas de doble cristal experimental (linea continua) y simulado
(linea a puntos y trazos) de las muestras con 3 monocapas (a) y 5 monocapas (b) de
InAs en el pozo cudntico. El difractograma experimental ha sido desplazado hacia

arriba (correspondiente a un factor x 10) para facilitar la comparacion.
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Figura 4.21 Difractogramas de doble cristal experimental (linea continua) y simulado
(linea a punros y trazos) de la muestra con 7 monocapas de Inds en el pozo cudniico.

El difractograma experimental ha sido desplazado hacia arriba {correspondiente a un

ANGULO {mRad)

-

factor x 10) para facilitar la comparacion.

La muestra ldser cuyo pozo cudntico tensado contenia un total de 5 monocapas de
InAs no presenta interferencias de rayos X. Sin embargo la forma general del
difractograma puede ser ajustado al difractograma simulado, lo que nos permite
también en este caso dar una estimacién de los pardmetros estructurales de esta
muestra aunque con un error mayor. En esta muestra (N=5 ML de InAs) ¢l fondo es
todavia normal. Este hecho junto con la desaparicién de las oscilaciones nos indican
que se ha alcanzado el espesor critico pero la densidad de defectos debe ser
relativamente pequefia. De no ser asf el fondo aumentaria por la presencia de
dispersién ineldstica en las capas con defectos. La comparacidn entre difractogramas
experimental y simulado de la muestra con 7 monocapas de InAs en total se muestra

en la figura 4.21. Como puede observarse presenta un fondo alto en el difractograma,
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Figura 4.22 Diagrama del valor del espesor del pozo cudntico (QW) en funcion del
desacoplo para las distintas muestras estudiadas. Los circulos representan muestras
tensadas y las estrellas muestras relajadas. La linea a trazos corresponde a la teoria

de Matthews y Blakeslee.

el pico de la epitaxia estd ensanchado y no presenta interferencias de rayos X. Estos

hechos nos indican que esta muestra ha rebasado el espesor critico y que la densidad

de dislocaciones es alta.

El andlisis de los pozos tensados se realiza de una manera semejante. El estado de

tension o relajacién se ha representado en las graficas 4.22 y 4.23.
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Figura 4.23 Diagrama donde se ha representado el conjunto de muestras estudiadas

de acuerdo al nimero total de capas de InAs en el pozo cudntico y el espesor de las

»

capas separadoras de GaAs en monocapas (ML). La linea Q=1.26(P-2.3) separa las

muestras tensadas (circulos) de las relajadas (estrellas).

En la grifica 4.22 se ha representado el conjunto de muestras en funcién de su
desacoplo promedio y del espesor del pozo cudntico. La linea a trazos representa la
teoria de espesores criticos de Matthews y Blakeslee [4.4]. Por encima de dicha linea
las estructuras deben estar relajadas, mientras que por debajo deben estar tensadas.
Puede verse que el ajuste es bastante bueno, excepto en la zonas de desacoplo bajo
(f {1.5%). Resultados experimentales de bastantes grupos [4.20 - 4.22] indican que la
teoria de Matthews y Blakeslee subestima el valor del espesor critico para valores
bajos del desacoplo. En este sentido la "falta de acuerdo” con la teoria de Matthews
y Blakeslee es explicable.

También hemos representado el conjunto de muestras en funcién del contenido total

de InAs en el pozo y el espesor de GaAs entre las monocapas de InAs (figura 4.23).
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Puede verse que las zonas de muestras tensadas y relajadas estdn separadas por una
Iinea recta Q = 1.26 (P-2.3) donde Q representa el espesor de GaAs separador y P
el contenido total de InAs; la composicién de la superred de las distintas muestras
puede escribirse P X [(InAs),(GaAs),]. Los puntos a lo largo del eje X se han tomado
de nuestro trabajo de determinacién del espesor critico de InAs en GaAs (apartado
3.1).

Este diagrama, sin ser una regla general, si que permite prever rapidamente el estado
de tensidén de una cierta estructura dentro de estos rangos de concentraciones de InAs
y GaAs. Citamos como ejemplo el caso de ldser con 6 periodos de una superred
(InAs), /(GaAs), publicado por N.Chand y colaboradores [4.15]. Ellos mantienen que
su estructura estd tensada y tiene buenas caracteristicas como laser, por ejemplo, con
corriente umbral J,= 100 A cm™ para ldseres de 960 nm de longitud de cavidad.
Segin nuestro diagrama dicha estructura estaria relajada y presentaria, por tanto,
peores caracteristicas como ldser. Sin embargo la baja densidad de corriente umbral
nos sugiere que Chand y colaboradores no han comprobado el contenido total real de
indio y toman como cierto el valor nominal de 6 monocapas.

Ademds, segin nuestros cdlculos la longitud de onda de emisién para dicha estructura

deberia ser mayor de la que obtienen. La discrepancia entre el estado de relajacion
y la longitud de onda de emisidn nos sugiere que el contenido de indio en dicho ldser
tiene que ser menor que ¢l nominal. Seguramente es debido a un problema de
segregacidn del indio, fendmeno corriente en el crecimiento por MBE convencional.
Esto nos muestra la importancia de la caracterizacién post-Crecimiento para entender

el comportamiento de los sistemas.

Estas muestras han sido caracterizadas por microscopia electrénica de transmisién
[4.23]. El acuerdo en cuanto a la presencia de dislocaciones en las muestras ldser es

total: las muestras con Gag,lng,As, | y 3 monocapas de InAs estdn libres de

dislocaciones.
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Figura 4.24 (a) Imagen de microscopia electronica de alta resolucion de la zona del

pozo cudntico (QW) tensado de una de las muestras libre de dislocaciones.
(b) Imagen de microscopia electrénica de transmision tomada en condiciones de

campo oscuro con una reflexion (220) de la muestra con 7 ML de InAs en el QW

donde pueden verse las dislocaciones emergiendo del QW.
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La muestra con 5 monocapas de InAs tiene una densidad de dislocaciones ny ~ 10’
cm?, y la muestra con 7 monocapas de InAs tiene una densidad de dislocaciones de
n, ~ 10°%cm™. Imdgenes de microscopia electrénica de transmisién de una muestra
libre de dislocaciones y otra con dislocaciones se muestran en las figuras 4.24 (a) y

(b), respectivamente.

Las muestras fueron caracterizadas Opticamente [4.17] por fotoluminiscencia,
fotorreflectancia y fotocorriente. El acuerdo entre las transmisiones observadas en las

medidas 6pticas y las resultantes de un cdlculo de funcidn de onda envolvente [4] es

muy bueno para los ldseres tensados (muestras A,B y C). Las transictones de las
muestras ldser relajadas D y E no se ajustan considerando los pardmetros estructurales
nominales y que el pardmetro de red de la estructura es igual al del substrato de GaAs.
El ajuste mejora cualitativamente si se considera el estado de relajacion encontrado por

difraccién de rayos X.

Se fabricaron ldseres de drea ancha (40 micras) y se estudiaron sus caracteristicas tales
como corriente umbral y emisién espectral en régimen pulsado. La caracterizacién de
estas muestras como dispositivos indica que tienen caracteristicas similares a los
ldseres de aleacion. Las muestras con 10 nm de Ga,4Ing,As y 1 y 3 monocapas totales
de InAs (muestras A,B y C) tienen buenas caracteristicas ldser: corriente umbral I,
= 1.97kA cm? y longitud de onda A=884 nm para la muestra B [4.16]. El ldser con
5 monocapas de InAs no presenta emision ldser, como es de esperar teniendo en

cuenta la alta densidad de dislocaciones en la zona activa de la estructura.
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4.4.5. Conclusiones

Hemos aplicado la difraccién de rayos X a la caracterizacién de estructuras ldser que
contenian superredes GaAs/InAs en la zona del pozo cudntico. Se muestra que la
difraccién de rayos X proporciona informacién muy d4til tanto de los pardmetros
estructurales como del estado de relajacién progresiva en este tipo de dispositivos
complejos. Se encontré que la frontera entre muestras tensadas y relajadas corresponde
a una recta Q = 1.26(P-2.3), donde Q es el nimero de monocapas de GaAs separador

y P el mimero total de monocapas de InAs.
El acuerdo con la caracterizacién por microscopia electrénica de transmisién es muy

bueno. La relajacién encontrada explica las propiedades épticas y como dispositivos

Idser de estas estructuras.
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CAPITULO 5. DISENO DE SUPERREDES TENSADAS PARA
EPITAXIAS GaAs/Si

5.1. INTRODUCCION

En los capitulos anteriores hemos estudiado diversos sistemas desacoplados y su
proceso de relajacion. En este capitulo trataremos de la relajacion de GaAs crecido
sobre substratos de Si y de la aplicacién de los estudios de espesores criticos de
materiales desacoplados al disefioc de una estructura filtrante para los defectos en
epitaxias de GaAs sobre Si. En el apartado 5.1. comentaremos brevemente la
importancia tecnoldgica del GaAs sobre Si, los problemas que presenta este sistema
material, algunas soluctones propuestas para superar estos problemas y prestaremos
especial atencidn al caso de superredes filtrantes. En el apartado 5.2. veremos los
criterios que hemos seguido para el disefio de la superred filtrante asi como sus
pardmetros estructurales. El apartado 5.3. trata sobre la determinacién de los
espesores de las capas constituyentes de la superred y el 5.4. sobre la relacion que
deben guardar estos entre si y la relacién que deben guardar las deformaciones. En
el apartado 35.5. se exponen nuestros resultados experimentales sobre los campos de
tensiones y dislocaciones en epitaxias de GaAs sobre Si y las consecuencias que
obtuvimos para el diseno de la superred filtrante. En el apartado 5.6. se sintetizan los

estudios anteriores en una propuesta de superred filtrante.

De entre todos los sistemas desacoplados destaca por su importancia tecnolégica el
arseniuro de galio sobre silicio [5.1]. Aunque el silicio es el semiconductor mas
utilizado industrialmente, algunas de sus propiedades fisicas, como el gap indirecto o
la masa eficaz de los electrones, no son las mas adecuadas a las necesidades de ciertos
dispositivos. El uso de semiconductores III-V con estructuras de banda mds adecuadas

para dispositivos optoelectrénicos o de alta velocidad resulta cada vez mds necesario.
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En la microelectrénica de final de los aios noventa es previsible que tengan un papel
muy importante las heteroestructuras de semiconductores III-V integradas
monoliticamente sobre Si, debido a que permiten conjugar las ventajas de los dos

materiales:

- bajo coste, gran resistencia, conductividad térmica alta, grandes obleas y posibilidad

de integrar funciones en escala muy alta de integracién (VLSI) por parte del siiicio,

- mayor velocidad electrénica, menor disipacidn de potencia por conmutacidn y, sobre

todo, propiedades optoelectrénicas ("gap” directo), por parte del arseniuro de galio.

A las ventajas del crecimiento de GaAs sobre Si se unen las posibilidades de otros
semiconductores compuestos III-V crecidos habitualmente sobre GaAs, como por
ejemplo : Ga, InAs / Al In As y GaAs, P, / GaAs (pardmetro de red en el rango
5.5-6.06 A y longitud de onda en el rango 0.5-3.5 um ). Ademds, si se dominan las
técnicas de disefio de capas previas para que la capa epitaxial de GaAs no tenga una
excesiva cantidad de defectos, se podrd extender esta experiencia a otros III-V (InP
para emisién en 1.3 a 1.5 um o InAs/InSb para el infrarrojo medio), abriéndose un
inmenso campo de posibilidades en combinacién con las ventajas de la tecnologia de

Si.

El crecimiento de estructuras complejas de semiconductores III-V sobre silicio
presenta una serie de problemas intrinsecos debidos a la diferencia de pardmetros de
red (~4% con el GaAs, ~8% conel InP, ~12% con el InAs), y a la gran diferencia
en los coeficientes de dilatacion térmica. Estas diferencias producen un campo de
tensiones en la intercara que da lugar a dislocaciones en la epitaxia con la consiguiente
degradacidn de las propiedades eléctricas, fragilidad, etc.

En el caso concreto de GaAs sobre Si, la diferencia de pardmetros de red provoca la
aparicién de una densidad de dislocaciones cerca de la intercara de ambos materiales

n, ~ 10" em™. Esta densidad de defectos es enorme teniendo en cuenta que para que
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un dispositivo cuyo funcionamiento esté basado en la conduccién por portadores

minoritarios sea posible, la densidad de dislocaciones debe de ser n, < 10° cm?,

Asi, la presencia de una gran densidad de dislocaciones en las epitaxias de GaAs sobre
Si es uno de los principales obstdculos a superar para conseguir dispositivos basados
en GaAs integrados monoliticamente sobre Si. El principal objetivo es, por tanto,
conseguir mejorar la calidad cristalina de la zona epitaxial donde se haria el
dispositivo. Dada la importancia tecnologia del tema se han propuesto innumerables
métodos para intentar disminuir la densidad de dislocaciones; aparte del crecimiento
de superredes tensadas filtrantes de dislocaciones que serd objeto del apartado 3.2 de

esta memoria, en lo que sigue se comentardn otros métodos que se han utilizado:

- Crecimiento de capas de GaAs gruesas [5.2].

El crecimiento de espesores mayores mejora la calidad cristalina porque aumenta la
probabilidad de que dislocaciones trepantes (que se propagan por los planos {111}) se
encuentren suficientemente cerca como para interaccionar y aniquilarse. Segin se va
reduciendo la densidad de las dislocaciones trepantes por aniquilacién se hace mds
improbable que las dislocaciones restantes se encuentren y el proceso continie.
Claramente ¢! proceso se hace menos eficaz segiin aumenta el espesor de la epitaxia
y se reduce la densidad de dislocaciones. Sin embargo, la diferencia de coeficientes
de dilatacién térmica provoca tensiones al enfriar la muestra que pueden llegar a
provocar la aparicién de grietas si los espesores son muy grandes, por lo que esta

opcidn tiene muchas limitaciones.

- Recocidos térmicos [5.3]

El objetivo es aportar energia térmica para que las dislocaciones puedan moverse e
interaccionar para aniquilarse. Los recocidos pueden ser in-situ, ex-situ y en forma
continua o en ciclo térmico.

El recocido in-situ se realiza en la misma cdmara de crecimiento subiendo la

temperatura hasta 800-850°C en atmdsfera de As. Suele durar del orden de varios
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minutos. El recocido ex-situ se realiza fuera de la cdmara con temperatura inicial la
temperatura ambiente.

Los ciclos térmicos consisten en variaciones periédicas de la temperatura y pueden
producirse con el crecimiento detenido o en curso, en este caso se habla de superredes
de tensiones térmicas.

Con 4cidos térmicos, en general, se consiguen mejores resultados que con recocidos
a temperatura constante. Este método suele usarse combinadamente con superredes

tensadas o superredes AlAs/GaAs [33]

- Dopado del GaAs [5.3 - 5.5].
Se ha observado que el GaAs dopado tiene una menor densidad de dislocaciones.
Aunque no se sabe con exactitud la razén de esta reduccién del nimero de
dislocaciones se cree que es debida al endurecimiento del material. El método mds
usado es el dopado isoelectrénico con In aunque también se usa el dopado con Si.
Se ha conseguido reducir la densidad de dislocaciones en un factor 7 mediante dopado
con In [5.3] y un factor 2.5 dopando con Si [5.4].

Una variante de esta aproximacion es el crecimiento de superredes dopadas [5.5). En
éstas, las dislocaciones son atraidas por los campos eléctricos de las capas dopadas

¥

lo que limita su propagacidn.

- Crecimiento sobre sustratos desorientados [5.6 y 5.7].

Por la distribucidn de escalones inherentes a este tipo de substratos, se consigue una
nucleacién preferente de dislocaciones de tipo I en cada escalén (en condiciones
ideales). Se consigue una relajacién por dislocaciones que quedan confinadas a la
regién de la intercara GaAs/Si y por tanto la densidad de dislocaciones trepantes en
la zona activa es menor. Este método es muy utilizado porque se eliminan los

dominios de antifase (APD).

- Crecimiento sobre substratos grabados (5.8 y 5.9].

Este método consiste en el crecimiento de GaAs sélo en ciertas zonas o ventanas de
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la oblea de Si. Las dimensiones de los motivos grabados o ventanas son del orden de
Se ha observado [5.8] que el proceso de relajacién en las epitaxias de GaAs/Si se
produce de forma diferente si las dimensiones laterales del GaAs son mucho menores
que las habituales. En este caso las dislocaciones trepantes que son torcidas por
campos de tensiones pueden llegar al borde del motivo de GaAs, desapareciendo.
Tiene el inconveniente de requerir mds pasos tecnoldgicos (definicién de las mdascaras,

litografia, ataque anisétropo, etc.)

Otra de las técnicas mds habituales, y la que se aborda en este trabajo, es el
crecimiento de una superred tensada para frenar la propagacién de las dislocaciones
trepantes [5.10 - 5.49].

Sin embargo, hay que notar que ninguno de estos métodos por separado o utilizados
conjuntamente han dado resultados espectaculares, observdndose densidades de
dislocaciones ny ~ 107 cm™. Hay muy pocas excepciones donde se hayan conseguido
densidades de dislocaciones compatibles con la fabricacién de dispositivos
optoelectrénicos. Esto se debe a que realmente no se conocen bien los mecanismos de
relajacién de los distintos materiales, como dependen éstos de las propiedades fisicas
de las mismos. Tampoco se suele tener en cuenta el efecto de la relajacion de la
tension, debido a la diferencia de los coeficientes de dilatacién térmica, que aparece
durante el proceso de enfriamiento del sistema epitaxia-substrato desde la temperatura
de crecimiento hasta temperatura ambiente. Es decir, se trata de una campo de trabajo
abierto desde el punto de vista bdsico y cuyas implicaciones tecnoldgicas son
evidentes.

Nosotros hemos aprovechado la experiencia en crecimiento y caracterizacién de
sistemnas tensados, como se ha descrito en los capitulos anteriores de esta memoria,
para introducirnos en el campo del disefio de capas filtrantes de dislocaciones para

sistemas epitaxiales con gran diferencia de pardmetros de red, en concreto GaAs sobre

Si.
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5.2. CRITERIOS Y PARAMETROS ESTRUCTURALES DE LA SUPERRED
FILTRANTE

Ya en 1970 Matthews y colaboradores [5.50] propusieron el crecimiento de capas
tensadas para mejorar la calidad del GaAs crecido homoepitaxialmente (sobre
substratos de GaAs). El mecanismo propuesto por Matthews y colaboradores es el
siguiente: al encontrar la dislocacién trepante un campo de tensiones se torcerd
quedando (idealmente) confinada a la capa tensada (figura 5.1). La fuerza necesaria
para torcer la dislocacién deberd superar cierta fuerza umbral, la fuerza que existe en
la linea de la dislocacién F,. La tensién en la capa deberia ser lo suficientemente

grande como para absorber la relajacién que produce el hecho de torcer las

—_—— — — — ——

Figura 5.1 Etapas del desplazamiento de una dislocacion (linea continua) hacia el
borde lateral de la muestra segiin aumenta el espesor de la capa tensada. El espesor
de la capa tensada (h) para la situacion A estd por debajo del espesor critico (h<h’)

qiee se alcanza en B (h=h’,), y en C h estd por encima del espesor critico (h>h’_ ).

dislocaciones trepantes y crear tramos de dislocaciones de desacoplo. Es decir, la
tension deberia ser mayor que la necesaria para convertir todas las dislocaciones
trepantes que interceptaran la capa tensada en dislocaciones de desacoplo.

En la propuesta de Matthews y colaboradores [5.51] la relacién entre el desacoplo, f,
y el espesor critico para que se produzca el movimiento de dislocaciones, h’,, hacia

el borde lateral es:
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h’, = b (1 -» cos* o) In(h’,/b) / [8 w £ (1+») cos A ]

donde b es el médulo del vector de Burgers, v es el mddulo de Poisson, « es el dngulo
entre el vector de Burger b y la longitud de la linea de dislocacién situada en el plano
de la intercara y A es el dngulo entre b y la direccién en la intercara que es
perpendicular a la linea de interseccién del plano de deslizamiento y la intercara.

Valores habituales de estas magnitudes son:

b=4A, v=033, cos\=cosa= 0.5)

Este nuevo parametro de espesor critico para torcer las dislocaciones, h’;, es

ligeramente menor que el espesor critico para la formacién de dislocaciones h,. [3.51]

El modelo de Matthews y colaboradores también permite calcular l1a densidad mdxima
de dislocaciones que es posible eliminar de la epitaxia torciéndolas hacia los bordes

laterales de la muestra. Esta densidad mdxima es:

™, =8 f/bL

donde f es el desacoplo, b el médulo del vector de Burgers y L el lado de un cuadrado
imaginario de igual drea que la de la muestra.

n™*, toma unos valores tipicos del orden de 10° cm?, que representa concentraciones
del orden de las que hay en las mejores epitaxias de GaAs/Si que no cuentan con

superredes filtrantes {S. vy 5. ].

En lugar de tener una tnica capa tensada se ha encontrado mds conveniente [3. ] usar
un apilamiento de capas de distintos materiales, una superred en la terminologia
habitual. Las superredes filtrantes mds utilizadas en la literatura son GalnAs / GaAs
y GaAsP / GaAs.
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La estructura de superred permite tener muchas capas tensadas (por debajo del espesor
critico para la nucleacion de dislocaciones, h,, cada una de ellas) si alternamos
convenientemente el signo de la tensidn de las capas. Como vimos en el capitulo 4 de
esta memoria para superredes GaP/InP una estructura constituida por dos materiales,
uno con pardmetro de red mayor que el GaAs y otro con pardmetro de red menor,
hace posible tener capas tensadas (las capas constituyentes de la superred) mientras la
superred como conjunto puede tener una deformacién nula (6 muy pequeiia) respecto
al substrato, y ser de espesor, en principio, ilimitado. Una estructura de este tipo,
simétricamente tensionada, para epitaxias GaAs/Si fue propuesta por T. Nishimura y

colaboradores en 1987 |

Sin embargo, los resultados obtenidos hasta ahora no permiten establecer un consenso
ni sobre el mecanismo de reduccién de 1a densidad de dislocaciones (ver por ejemplo
[5.53]), ni mds concretamente sobre las condiciones que deberia cumplir la superred
tensada para ser efectiva.

Al realizarse el crecimiento epitaxial fuera del equilibrio termodindmico hay muchos
factores (como temperatura y modo de crecimiento, desorientacién del substrato, etc.)
que pueden tener una gran Importancia y no quedan reflejados en un modelo

"universal” que englobe todos los pardmetros.

Nosotros hemos intentado una aproximacién al problema del filtrado de dislocaciones
mediante una superred tensada que ademds de recoger criterios muy aceptados en la

literatura contiene elementos ortginales que no han sido utilizados hasta el momento.

A continuacién describiremos los criterios que hemos usado en este trabajo para el

disefio de la superred :

1°) Consideramos vdlido el mecanismo de reduccién de la densidad de dislocaciones
propuesto por Matthews y colaboradores. Una capa tensada torcerd, en principio, las

dislocaciones idealmente hasta el borde de la muestra. Aunque este criterio es aceptado
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por la mayoria de los grupos que trabajan en este tema hay otros grupos que usan

mecanismos filtrantes de dislocaciones distintos {5.53 - 5.55].

h<he h~he h=hc

N
N
A\

_%
c
_4

Figura 5.2 Para espesores (h) mayores que el critico (h) la energia eldstica

acumulada puede provocar la nucleacidn de dislocaciones.

2°) Consideramos cierto que la efectividad de las capas de la superred serd mayor
cuanto mds energia eldstica tenga acumulada, siempre que ésta sea inferior a la
correspondiente para nuclear dislocaciones. Tampoco hay unanimidad sobre este

criterio aunque es el mis aceptado.

3°) La superred de capas de deformacién alternada deberia ser efectiva porque permite
obtener un pardmetro de red de la superred suficientemente préximo al del GaAs.

De este forma el espesor de la superred puede ser, en principio, ilimitado. Muchos
grupos diseflan estructuras con pardmetro de red promedio claramente diferente del
GaAs, usando generalmente ¢l sistema material GaAs/GaAsP para obtener un
pardmetro de red promedio menor que el GaAs o el sistema GaAs/GalnAs para

obtener un pardmetro de red mayor que el GaAs.
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4°) La densidad de dislocaciones que tendria que filtrar la superred deberia ser lo

suficientemente baja como para que la interaccién entre dislocaciones Mathews < 10°

cm™? sea pequefia. Si las dislocaciones sufren el efecto de los campos de tensién de

otras dislocaciones, la efectividad del campo de tensiones sobre la superred serd

mucho menor. La densidad de dislocaciones que hay que filtrar depende esencialmente

del espesor de la precapa de GaAs crecida antes de la superred. En la literatura este

pardmetro varia enormemente.

A continuacién describimos los pardmetros estructurales que definen la superred

filtrante:

Z,

Elsez

espesor de la precapa de GaAs entre el substrato de Si y la superred tensada
(figura 5. ). La funcién de esta capa es reducir la densidad de dislocaciones
en el GaAs lo suficiente como para que la superred filtrante sea efectiva. Es
necesario, por tanto, conocer a qué distancia de la intercara GaAs/Si la
densidad de dislocaciones.es suficientemente baja como para que la superred
sea efectiva. Para ello se ha medido experimentalmente la distribucién de
dislocaciones en funcién de la distancia a la intercara GaAs/Si para determinar

Z, (apartado 5.5 de esta memoria).

deformaciones de las capas que constituyen la superred (figura 5.3). La eficacia
de la superred filtrante aumenta si la tensién de las capas aumenta [5. y 5. 1.
Sin embargo, si la tensidn es muy grande obliga a limitar el espesor de las
capas que constituyen la superred. De lo contrario se puede producir la
relajacidn de estas capas con el consiguiente aumento de la densidad de

dislocaciones.
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Figura 5.3 Pardmerros estructurales de una superred filtrante para epitaxias de GaAs
sobre Si. Se ha indicado el espesor de la precapa de GaAs,Z,, las deformaciones ¢,,
€,y los espesores d,, d,, de las capas constituyentes de la superred, la deformacion
€, correspondiente a la tension neta de la superred respecto al GaAs y su espesor

total, D.

€.  deformacidn correspondiente a la tensidén neta de la superred (figura 5.3),
€. =(ag “-ay)/a,) donde ag * representa el pardmetro de red de equilibrio de
la superred y a; es el pardmetro de red del GaAs. El valor de ag ™ ( y por lo
tanto de €5 ) se ha estimado por un programa de minimizacién de la energia
eldstica (apartado 5.3). Con la adecuada combinacion de materiales y espesores
se puede conseguir que €y tenga un valor nulo (con tension nula respecto al

GaAs), positivo o negativo, o bien disefar la superred filtrante para hacer una
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di, d,

"ingenieria de capas pretensadas” para que el GaAs superficial tenga cierta
tensién. Esto iltimo es interesante como veremos mas adelante para
contrarrestar las tensiones que aparecen en el GaAs sobre Si al enfriar a
temperatura ambiente, debido a la diferencia de coeficientes de dilatacién

térmica entre ambos materiales.

espesores de las capas que constituyen la superred filtrante (figura 5.3). Para
una cierta tension de estas capas ¢, y €, los espesores d, y d, estdn limitados por
los espesores criticos correspondientes. Por otro lado d;, y d, deben ser lo
suficientemente grandes como para torcer las dislocaciones. Si son
excesivamente estrechos comparados con el tamafio del campo de tensiones
asociado a las dislocaciones no serdn efectivas al no ser "sentidos" por las

dislocaciones.

espesor total de la superred filtrante (figura 5.3 ). Aunque el espesor total de
la superred filtrante no estd limitado por razones fundamentales si que lo estd
por razones practicas: gasto de materiales, tiempo de crecimiento, desgaste del

sistema de crecimiento, etc.

5.3. ESTIMACION DEL ESPESOR DE LAS CAPAS DE LA SUPERRED

El espesor de las capas de la superred deberia ser mayor a las dimensiones tipicas del

campo de deformaciones que rodea a las dislocaciones. De no ser asi las

deformaciones de dicho campo podrian ser del orden, o incluso mayores, que las

deformaciones asociadas a la capa tensada de la superred. En este caso la capa seria

prdcticamente transparente para las dislocaciones y no conseguiria torcerlas.

Para estimar el espesor de las capas (d, y d,) nos hemos basado en el trabajo de M.

Mazzer y colaboradores [5.56] quienes calcularon el campo de deformaciones eldsticas
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causado por una distribucidn periddica de dislocaciones rectas, dispuestas paralela y

uniformemente en la intercara entre dos materiales.

Haciendo uso de las expresiones del campo de deformaciones de M. Mazzer y
colaboradores puede verse [5.57] que la deformacién se reduce al 0.1% hacia los 30
A de distancia, tanto para dislocaciones del tipo I como del tipo II. Hacia los 100 A

de distancia el campo de deformaciones es prdcticamente nulo.

Es conocido [5.58] que la energia de este campo de deformaciones asociado a la
dislocacién decrece con e] inverso del cuadrado de la distancia al nicleo de la
dislocacién (W ~ r ?). Luego para dislocaciones aisladas podemos hacer una
estimacidn de la reduccién en la energia del campo de deformaciones que se produce
al alejarnos una distancia del orden de 100 A. Una longitud caracteristica en estos
sistemas es el radio del niicleo de la dislocacién que suele tomarse b = 4 A, A una
distancia de 100 A estamos a r ~ 25 b. La disminucién de energia es
aproximadamente W/W~ ~ b2/ (25 b)* un factor 25% = 1 / 625 del orden del 0.1
% .

En realidad la distribucién de dislocaciones en epitaxias de GaAs sobre Si es mas
complicada que la utilizada por M. Mazzer y colaboradores por lo que conviene
estimar d, y d; con un margen de seguridad grande. Nosotros hemos considerado que
unos 500 A es un espesor adecuado.

Esta estimacién implica ademds que la distancia promedio entre dislocaciones antes

de ver filtradas deberia ser también del orden de 100-500 A.
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5.4 DETERMINACION DE LAS RELACIONES DE ESPESORES Y DE
DEFORMACIONES

Como ya se menciond anteriormente, hemos realizado la determinacién de las
relaciones de espesores (d,/d,) y de deformaciones (¢,/¢,) utilizando un modelo basado
en la minimizacidn de energia eldstica. Es sabido que aunque la capa epitaxial crezca
con el pardmetro de red del substrato tiene tendencia a relajarse a su pardmetro de red
de equilibrio. Este pardmetro de red de equilibrio es el pardmetro de red de volumen
en los compuestos binarios. En las aleaciones y superredes se estima generalmente su
parametro de red de equilibrio por interpolacién lineal o simple promedio algebraico

de los pardmetros de red de los materiales constituyentes.

Nosotros creemos que s mds realista considerar que el pardmetro de red de equilibrio
es el que se corresponde con el minimo de la energia eldstica. Hemos realizado un
programa que evalia la energia eldstica de los diversos materiales que constituyen la
superred considerando que todos tienen un pardmetro de red en el plano (a}) comun.
Se considera que todos fos materiales sufren la elongacién de Poisson en la direccidn

de crecimiento. El valor de esta elongacién es el que predice la teoria eldstica:

3._1_ = a (1+2 Cl?./cll) - 2 ali le.’. / CH

El programa calcula los términos del tensor de deformaciones eldsticas (¢; con i,j=
X,Y¥,z) de cada material:

€x=(ay -a)/a

eyy=(a“ - a) /a

€,—~faL-2a)/a

€xy = Exx

€6 + €,) /2

€ax = eyz
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También calcula los términos de la densidad de energia eldstica, U, de cada material:

U= 0.5Cyy (60 + €7 + 6,7 + Cpa e 6, + 6,6, + €46,) + 0.5 Cyy (eyz2 + g,
2
+ €,

Se multiplica esta densidad de energia por el volumen de la celda unidad y por el

nimero de celdas para cada material en un periodo de la superred.

Finalmente el programa calcula el pardmetro de red para el que la energia eléstica en

un periodo de la superred es minima.

En el caso de que los constituyentes de la superred sean aleaciones ternarias en lugar
de binarios, los pardmetros de red y las constantes eldsticas se calculan por
interpolacidn lineal de los valores de los binarios constituyentes de la aleacidn, De esta
manera, cubrimos todo el rango de superredes compuestas a partir de GalnAs, GalnP
y GaAsP.

De entre todas las posibles combinaciones de espesores y deformaciones compatibles
con la deformacidn neta escogida, €5, se selecciona aquella que este préxima al
espesor critico determinado experimentalmente. Para las superredes GaAs/GaP hemos
usado los espesores criticos obtenidos por nosotros mismos (apartado 4. }[5.59] y para
las capas de GalnAs hemos combinado nuestra experiencia con valores tomados de la

literatura [5.60 - 5.64].
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5.5. DETERMINACION POR DIFRACCION DE RAYOS X DE LOS CAMPOS
DE TENSIONES Y DISLOCACIONES EN EPITAXIAS GaAs/Si.

Como vimos en el apartado anterior, para que la superred filtro sea efectiva la
densidad de dislocaciones ha de ser menor que un cierto orden. Por lo tanto, es
necesario conocer la distribucién de dislocaciones en epitaxias de GaAs sobre Si y su
dependencia con el espesor de la capa de GaAs para definir a qué distancia de la
intercara GaAs/Si la interaccién y posible aniquilacién entre dislocaciones hace que
la densidad de éstos haya disminuido desde 10" cm™ hasta dicha cota. Por elio hemos
utilizado la técnica de difraccidn de rayos X de doble cristal.

Las medidas se realizaron sobre capas epitaxiales de GaAs 1200 nm de espesor,
crecidas sobre substratos de Si por MBE. Despiies del crecimiento la capa de GaAs
fue sometida a un proceso de decapado quimico de forma que de esta capa epitaxial
se fabricaron muestras de espesores crecientes desde 1000 A, para poder hacer una
caracterizacion en profundidad de la epitaxia.

Se realizaron medidas de la reflexion (004) en dos azimuts opuestos y de la reflexién
(115) en la configuracién (O-¢, ©+¢) (apartado 2. ) [5.67]. De estas medidas se
obtienen los valores del pardmetro de red en el plano (a;) y en la direccion de
crecimiento (a.). También se obtuvieron los valores de las deformacidnes € Y e,
del basculamiento ("tilt") y de la anchura de pico en la reflexién (004) del pico del

(GaAs.

5.5.1. Resultados experimentales

En la figura 5.4 se han representado los valores de ay (¢j) y a. (e.) obtenidos a
partir de las reflexiones (004) y (115). Las caracteristicas generales de estas grdficas
son:

- el valor de la deformacidén en el plano es positiva a pesar de tener el GaAs un
pardmetro de red mayor que el Si. Esto es debido a la diferencia de coeficientes de
dilatacion. Es decir el GaAs se contrae mds que el Si en el proceso de enfriamiento
lo que provoca que el GaAs tenga una tensién biaxial de extensién en el plano de

crecimiento cuando enfriamos la muestra a temperatura ambiente.
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Figura 5.4 Determinacion experimental del campo de tensiones en epitaxias de GaAs
sobre Si. Se ha representado el parametro de red en el plano a| y en la direccion de
crecimiento a. (y las correspondientes deformaciones €, e.) en funcion del espesor
de GaAs. La linea continua representa el ajuste a los valores experimentales y la linea
de trazos es una estimacion del valor de a| donde se ha restado el efecto de

promediado de los rayos X (ver texto).

El valor de la deformacién puede calcularse

donde «g y g, son los coeficientes de dilatacién térmica del Si y del GaAs

respectivamente.En el rango de temperaturas considerado o - g, toma el valor
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€:f(“5i““GaAs)dT

[5.68]:
Qg - Olgaas = - 3.18 10° + 2.844 10° T (K)

€ es del orden de 0.2 % , valor muy préximo al encontrado por rayos X para

espesores del orden de 0.2 pum (figura 5.4).

- los pardmetros de red en el plano (a“) y perpendicular a €l (a.) no guardan la

relacidn eldstica:
a_|_ = a (1+2 C];)/Cl]) - 2 a" C12 / C“

donde a es el pardmetro de red del GaAs en volumen, C,; y C,, son las contantes
eldsticas del GaAs, aj es el pardmetro de red en el plano y a . es el pardmetro de red

en la direccidn de crecimiento. Expresado en funcion de las deformaciones,e. y ¢ :
64.:“(2(:,2/(:“)6“

Recordamos que cuando un material eldstico se dilata en un plano, sufre una
contraccién en la direccién perpendicular (elongacion de Poisson). La explicacién de
esta falta de comportamiento eldstico en los primeros miles de A crecidos despues del
Si se encuentra en la alta densidad de dislocaciones presentes cerca de la intercara
GaAs/Si. Esta puede estimarse a partir de la figura 5.5. En esta figura se ha
representado la anchura de pico de la reflexién (004) del GaAs medida por rayos X.
La anchura de un pico de rayos X de una capa es funcién de la longitud de coherencia

(o volumen que difracta coherentemente). En una epitaxia libre de dislocaciones la
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anchura de pico estd limitada inferiormente por el espesor de la capa. Sin embargo,
en una capa de material dislocado la longitud de coherencia puede ser mucho menor
que el espesor de la capa produciendo un ensanchamiento del pico y de esta forma la
anchura del pico de rayos X nos sirve de cota superior a la densidad de
dislocaciones presentes en la epitaxia. Se considera una cota superior puesto que
ademds de dislocaciones existen otros tipos de defectos (defectos de apilamiento, etc.)

que también contribuyen a esta anchura.
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Figura 5.5 Determinacion experimental de la anchura de pico a mitad de altura
(FWHM) de la reflexion (004) del GaAs de la que se obtiene la densidad de
dislocaciones. La linea continua representa el ajuste a los valores experimentales y
la linea de trazos es una estimacion del valor de la anchura de pico donde se ha

restado el efecto de promediado de los rayos X (ver texto).
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Deberia hablarse por tanto de una "densidad de defectos" en lugar de densidad de
dislocaciones, pero con esta salvedad, la técnica de difraccién de rayos X es una
técnica estdndar muy empleada para determinar la "densidad de dislocaciones" [5.69
y 5.701.

Esta anchura estd relacionada con la densidad de dislocaciones a través de la
expresion:

n,=(FWHM)*/9b?

donde n, es la densidad de dislocaciones, FWHM es la anchura del pico de difraccidn
de rayos X del GaAs en la reflexién (004) y b es modulo del vector de Burgers de las
dislocaciones (b = 4 A). La grafica nos muestra el decrecimiento de la densidad de

dislocaciones en el GaAs segun nos alejamos de la intercara GaAs/Si.

Es comprensible que un material de tan alta densidad de dislocaciones (10 cm * en
la intercara) se comporte plasticamente. Para espesores proximos a 1| um ¢l material

se.comporta eldsticamente, lo que ha sido observado también por otros autores [5.71].

Hay que tener en cuenta que los rayos X penetran toda la capa epitaxial y parte del
substrato por lo que dan una informacién promediada en la direccién de crecimiento.
Para contrarrestar este efecto de promediado hemos realizado un cdlculo sencillo que
consiste en dividir el espesor total en segmentos de 0.05 um de espesor. A cada uno
de estos segmentos de distancia a la intercara GaAs/Si se le asignaron unos valores de
deformacidén en una distribucidn supuesta inicial. Luego calculamos la deformacién a
una distancia Z, promediando a todos los segmentos mds préximos a la intercara
(Z,<Z,). Por prueba y error ajustamos una distribucién de deformaciones ¢\(Z,) a la
observada experimentalmente.

Es decir, partimos de una distribucién:

¢ (Zy) con Z,=n0,05um

llamamos € promediada (¢;") a:

EEPZ (I/P) E w!“:P Zn
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ajustamos las curvas e“P(Z) = ¢™(Z) , donde ¢"*(Z) es la deformacidn

experimental en funcién de la distancia a la intercara GaAs/Si.

Este proceso nos permite valorar cudl serfa una distribucién mds realista de la
deformacién en funcién de la distancia Z a la intercara GaAs/Si sin el efecto de
promediado que producen los rayos X. Hay que reconocer que este proceso solo
permite un conocimiento cualitativo de la distribucién de deformaciones puesto que
la determinaciéon de la deformacidén experimental estd afectada por un error

experimental importante:
e =4-5 £ 10 : (Aefe) = 5 x 10%1 x 10® = 0.5 (en ¢l caso mds desfavorable)

El cdlculo de la funcién ¢j(Z,) se muestra en la figura (5.4} (linea discontinua) y da

una variacion mds abrupta de ¢; en funcién de la profundidad que lo que indica la

medida de rayos X (linea continua).

Para un mejor disefio de la superred filtrante también era necesario conocer la

distancia entre dislocaciones en funcidn del espesor de GaAs.

En primer lugar se obtuvo una estimacion mds realista de la anchura de pico de la

reflexion (004) del GaAs por un proceso andlogo al descrito en los pdrrafos anteriores,

con ¢l objeto de eliminar el efecto de promediado de los rayos X.

La anchura de pico deconvolucionada se muestra en la figura 5.5. Puede verse que

nuestra estimacion da un descenso mas abrupto que el que presentan los datos

experimentales.

A partir de esta grdfica fueron obtenidas las distribuciones en profundidad de la

densidad de dislocaciones (figura 5.6), {a distancia entre dislocaciones (figura 5.7) y

longitud de coherencia (figura 5.8).

La densidad de dislocaciones en epitaxias de GaAs/Si se estima a partir de la anchura

de pico de la reflexién (004) del GaAs. Ambas magnitudes estdn relacionadas por:
ng = g*/90b*
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donde n, es la densidad de dislocaciones, 3 es la anchura de pico a mitad de altura
(FWHM) del GaAs y b es el mdédulo del vector de Burger de las dislocaciones. Esta

relacién se ha aplicado a Ia anchura de pico experimental y estimada (figura ).

A partir de esta densidad de dislocaciones promedio puede obtenerse la distancia

promedio entre dislocaciones: Dy =(n,)"'? (figura 5.7).

18
16
: 14 -
]E 12
o _
> 'C
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o 06 |
02 ] | ] I ] ] ] I | | I —
0 2 4 §) 8 10 12

ESPESOR GaAs (x1000A)

Figura 5.6 Determinacion experimental de la densidad de dislocaciones, n,;, en
Juncién del espesor de GaAs en epitaxias de GaAs sobre Si. La linea continua
representa el ajuste a los valores experimentales y la linea de trazos es una estimacion
del valor de la densidad de dislocaciones donde se ha restado el efecto de promediado

de los rayos X (ver texto).
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De esta grafica se podria concluir que no habria ninguin problema en torcer las

dislocaciones para espesores de GaAs muy pequefios, ya que la distancia entre
dislocaciones estimada por este método es grande incluso para espesores de GaAs
pequeiios. Se dirfa que las dislocaciones ya no interactiian entre ellas y serian torcidas
por la capa tensada. Sin embargo, esto no es asi. La razdn principal es que esta
distancia entre dislocaciones es un promedio, mientras que segin se ha observado, las
dislocaciones no se distribuyen homogeneamente. En estas agrupaciones la distancia
entre dislocaciones es mucho menor que el promedio en el volumen. Por tanto

recurrimos a otro método para estimar la distancia entre dislocaciones.

Dy (x 1000 A )

ESPESOR GaAs (x1000A)

Figura 5.7 Estimacion de la distancia promedio entre dislocaciones, D,, en funcién
del espesor de GaAs en epitaxias de GaAs sobre Si. La linea continua representa el
ajuste a los valores experimentales y la linea de trazos es una estimacion del valor de
la distancia entre dislocaciones donde se ha restado el efecto de promediado de los

rayos X (ver texto).
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Figura 5.8 Estimacion de la longitud de coherencia, L. en funcién del espesor de
GaAs en epitaxias de GaAs sobre Si. La linea continua representa el ajuste a los
valores experimentales y la linea de trazos es una estimacién del valor de la longitud

de coherencia donde se ha restado el efecto de promediado de los rayos X (ver texto).

El método escogido fue la aplicacién de la férmula de Scherer que relaciona la
anchura de pico de rayos X con la longitud de coherencia o longitud caracteristica del
volumen que difracta coherentemente. En una epitaxia, por ejemplo, donde la
dimensién del material en la direccién del crecimiento (Z) es mucho menor que las
dimensiones en el plano de crecimiento (XY), la longitud de coherencia no se
corresponde con una longitud promedio dentro del material sino con la menor de las

longitudes del volumen que difracta coherentemente.
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Obtenemos la longitud de coherencia, L., aplicando la férmula de Scherer [5.69]:
B =094xN/(L cosb)

donde 3 es la anchura de pico a mitad de altura (FWHM), L, es la longitud de
coherencia, A es la longitud de onda usada y 6 es el dngulo de Bragg en el que se ha
medido.

La estimacidn de la longitud de coherencia a partir de la férmula de Scherer se ha

representado en la figura 5.8. Puede verse que L, es del orden de cientos de A.

5.5.2. Consecuencias para nuestro modelo de superred filtrante : determinacion

de €5, Y Z,

Como ya se comentd en el apartado anterior este estudio de la deformacién y de la
distribucidn de dislocaciones en funcidn de la distancia a la intercara GaAs/Si permite
determinar cudl es la distancia (Z,) a la se crecerd la superred tensada-filtro de
dislocaciones y por otro lado qué pardmetro de red de equilibrio (y por tanto, qué
deformacién €5 ) nos interesa que tenga la superred, ya sea para contrarrestar la
tensidn a la que estd sometido el GaAs a esta distancia particular a la intercara o para
potenciarla.

De esta forma podemos variar el pardmetro €5, en el disefio de la superred. De la
figura 5.4 se desprende que si quisiéramos contrarrestar la tensién en el GaAs,
deberfamos crecer una superred con un pardmetro de red de equilibrio de 5.6419 A
(correspondiente a €5, = - 0.2 %) si la creciéramos a una distancia a la intercara
GaAs/Si en el rango 0-0.2 um. De igual manera deberfamos crecer una superred con
pardmetro de red de equilibrio de 5.6476 A (correspondiente a e, = - 0.1 %) si

creciéramos la superred a una distancia Z en el rango Z > 0.7 um.
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De las grificas 5.5 y 5.7 sabemos qué densidad promedio de dislocaciones y qué
longitud de coherencia habrd para cada distancia Z. Ha sido observado que en las
superredes tensadas [5. ] existe una relacién entre la tensién de las capas
constituyentes de la superred y la densidad de dislocaciones que son capaces de filtrar.
Por encima de cierta densidad de dislocaciones la superred no es efectiva como filtro
de dislocaciones.

Hemos considerado que la estimacidn de la longitud de coherencia es un criterio mejor
que la distancia promedio entre dislocaciones para determinar el pardmetro Z,. Para
asegurar una mayor efectividad de la superred se puede sobredimensionar la distancia
entre la intercara GaAs/Si y la superred acolchada, fijandose en un espesor cercano

al pm.

5.6. PROPUESTA DE SUPERRED FILTRANTE

A partir de los estudios de espesores criticos de materiales tensados sobre GaAs
(capitulo 3), de superredes tensadas (capitulo 4) y de la distribucién de tensiones y
dislocaciones en epitaxias de GaAs/Si hemos realizado una propuesta de superred

tensada para frenar la propagacion de dislocaciones.

Damos a continuacién los valores de los diferentes pardmetros estructurales de la

superred (enunciados en el apartado 5. ):

.  espesor de la precapa de GaAs (figura 5.3). Del estudio de la
distribucién de tensiones y dislocaciones en epitaxias GaAs/Si se
concluye que su valor debe ser mayor que 7000 A. Para mayor

seguridad consideramos que 1 pm es un valor adecuado.

€,.6; deformaciones de las capas que constituyen la superred (figura 5.3).

Hemos optado por mantener €, y €, en el rango entre 0.75% y 1.5%. De
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Los materiales constituyentes de la superred serian el GaAsP y el GalnAs. El GaAsP
tiene un pardmetro de red menor que ¢l GaAs. La deformacion de esta capa, relativa
al GaAs, seria de ¢,= 0.75% y su espesor de unos 500 A. El GalnAs tiene un
parametro de red mayor que el GaAs. La deformacidn de esta capa, relativa al GaAs,
seria de ;= 1.5% y su espesor de unos 500 A. Para obtener estas deformacidnes,
correspondiente a un pardmetro de red de 5.6127 A en el caso del GaAsP y de S.

A en el caso de GalnAs, la x de la aleacién tendria que ser de 0.2 (un 20%) en ambas

esta manera las capas tensadas pueden ser de espesor suficientemente

grande a la vez que la tension tiene un valor moderadamente alto.

deformacién correspondiente a la tensién neta de la superred (figura
5.3). Hemos optado por mantener €5, =0 como primera aproximacion.
En superredes posteriores podria darse un valor e #0 y hacer uso de

la "ingenierfa de capas pretensadas”.

espesores de las capas que constituyen la superred filtrante (figura 5.3).
Consideramos que d,,d, deben estar en el rango de los 500 A para que
la superred sea efectiva. Espesores considerablemente menores harian
“transparente” la superred a las dislocaciones y capas mayores obligarian
a mantener las deformaciones en estas capas €,,¢, en valores tan bajos

que no serian efectivas.

espesor total de la superred filtrante (figura 5.3). Consideramos que
D=6000 A es un valor razonable que combina el espesor necesario para
que la superred sea efectiva con la "economia” necesaria (en materiales,
uso de equipos de crecimiento, etc.) para que la superred tensada sea

una alternativa viable,

capas tensadas.

Por lo tanto, para conseguir la deformacién disefiada, 1a superred filtrante consistiria
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en capas alternadas de Gag gIn,,As/GaAsg 3P, de 500 A cada una de ellas.

Una alternativa al crecimiento de estas capas ternarias seria su sustitucién por
“aleaciones digitales”, 6 superredes de periodo corto con un contenido promedio
equivalente al de las aleaciones ternarias. En concreto se trataria de sustituir la capa
de GaAs, Py, por una superred (GaAs), (GaP), y la capa de Gay;ln,,As por una
superred (GaAs), (InAs),. Tanto los espesores de la capa de InAs como de la de GaP
se mantiene por debajo de los espesores criticos, de acuerdo con los resultados
expuestos en el capitulo 3 de esta memoria.

Debido a Ia dificultad de crecer controladamente capas con un pequefio contenido de
fésforo (20%), la sustitucién de la capa de aleacidn ternaria por una "aleacién digital"
de binarios parece ventajosa en el caso de GaAsP. Sin embargo, en el caso de
GalnAs, el control de la composicidn es muy sencillo, y por tanto parece ventajoso
crecer en este caso Ja aleacidn ternaria frente a la superred (GaAs), (InAs), por lo que
supone de ahorro en ¢l trabajo de apertura y cierre de las pantallas de las células cada

vez que se cambia de material.

Resumiendo, la estructura propuesta consta de:

lum de precapa de GaAs,

6 periodos de una superred de GaAs, 4P, 500 A / Gaygln,,As 500 A

donde los 500 A GaAs, 4P, , podrian ser 35 periodos de una superred (GaAs), (GaP),.

De acuerdo con esta propuesta se estdn realizando en la actualidad los experimentos
para contrastar la validez de este disefio como filtro de dislocaciones.

Los iinicos resultados que tenemos hasta el momento [5.72] se refieren al control del
crecimiento de dichas superredes sobre substratos de GaAs.

En la figura 5.9 se muestra el difractograma obtenido en el difractémetro de doble
cristal correspondiente a la reflexién (004) de 12 periodos de Ga, In As/GaAs, P,
crecidos por ALMBE a temperatura del substrato de 350°C. A partir de la posicion
angular de la envolvente de la intensidad de los picos satélites se puede obtener las

composiciones x ¢ y [5.73].
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Figura 5.9. Difractograma obtenido en el difractémetro de doble cristal

correspondiente a la reflexion (004) de 12 periodos de Ga, In As/GaAs, P, crecidos
por ALMBE a temperatura de substrato de 350°C.

Para esta capa en particular hemos obtenido y = 0.13 y x = 0.22 con un periodo de
la superred de 455 A.

Estos resultados preliminares son muy prometedores en el sentido de que se cuenta
con una tecnologia suficientemente desarrollada para abordar el crecimiento de

superredes que pueden funcionar como filtro de dislocaciones.

En conclusién, podemos decir que se han desarrollado herramientas de disefio de

superredes tensadas que pueden actuar como filtro de dislocaciones.
Para ello se ha contado con el conocimiento obtenido previamente sobre espesores

criticos de diversos materiales en forma de capas delgadas (capitulo 3) y en forma de
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superred (capitulo 4). También se han realizado experimentos para determinar el
espesor de la capa epitaxial al cual la densidad de dislocaciones es suficientemente baja

como para que la superred sea efectiva.
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