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0 Introduccion

El desarrollo de la microelectrénica en los dltimas décadas ha incidido de una
manera importante en todos los campos de la actividad humana (industrial, cientifico,
técnico, medio ambiente,...).

Los recientes avances en la fabricacién de dispositivos basados en
semiconductores compuestos, y mas concretamente en los formados por los grupos II1
y V del sistema periddico han ampliado la oferta de las prestaciones de la
microelectronica. Hasta ahora ésta se basaba fundamentalmente en la tecnologia de
silicio. Con la tecnologia en semiconductores III-V  se abren nuevos campos de
aplicacion, especialmente en dispositivos dpticos y de alta frecuencia.

Dentro de los semiconductores III-V el arseniuro de galio ha sufrido el
desarrollo mds importante, convirtiéndose en la punta de lanza del resto.Su estudio ha
sido el centro de atencién de numerosos laboratorios en todo el mundo. La aparicién
de nuevas técnicas de crecimiento entre las que destaca la Epitaxia por Haces
Moleculares (MBE) ha permitido un gran avance en la obtencién de capas epitaxiales
de alta calidad, fabricacién de nuevas estructuras artificiales (ingenierfa de bandas) y
la posibilidad de obtener dispositivos con modulacién de impurezas.

Desde la aparicién de esta técnica epitaxial (A.Y. Cho, J. Vac. Sci. Technol.
8, 531 (1971)) la posibilidad de usar técnicas de caracterizacién superficial "in situ"
durante el crecimiento ha contribuido enormemente a la comprensién y modelizacién
del proceso de crecimiento. A su vez, la compresién de los procesos de crecimiento
ha permitido una rdpida evolucién y la aparicién de nuevas técnicas epitaxiales a partir

del MBE. Entre ellas destaca las que posibilitan el crecimiento epitaxial de muestras



de gran calidad estructural y Gptica a bajas temperaturas de substrato (300 °C) como
la Epitaxia por Migracién Favorecida ("Migration Enhanced Epitaxy", MEE) y la
Epitaxia por Haces Moleculares de Capas Atémicas ("Atomic Layer Molecular Beam
Epitaxy", ALMBE).

El ALMBE es una técnica epitaxial basada en una cinética de crecimiento
bidimensional desarrollada en el Centro Nacional de Microelectrénica de Madrid
(C.S.1.C.), que ha abierto la posibilidad de obtener nuevas estructuras con alta calidad
(estructuras tensadas como AlAs/InAs, GaAs/GaP, GaAs/Si,...) asi como obtener
buenas propiedades morfolégicas incluso en condiciones de una alta impurificacién
intencionada.

En esta memoria se describe la aplicacién del ALMBE a la obtencién de GaAs
con alta impurificacién con silicio para realizar contactos hmicos de alta calidad sin
necesidad de tratamientos térmicos para su difusion.

También se expone el crecimiento por ALMBE de heteroestructuras de AlAs
sobre InAs y viceversa, materiales cuyas condiciones de crecimiento por MBE
con\jencional son incompatibles. Este estudio se materializa en la obtencién de
superredes InAs/AlAs de periodo variable y en la determinacién de sus propiedades
Opticas y eléctricas.

La memoria ha sido dividida de la siguiente forma:

En el capitulo I se describen los sistemas experimentales utilizados para el
crecimiento y caracterizacién de las muestras. En el capitulo II se muestra el estado del
arte en la utilizacion del ALMBE en la obtencién de GaAs altamente impurificado con
silicio. En el capitulo III se estudia las caracteristicas que limitan la obtencién de una
mayor densidad de portadores en GaAs. En el capitulo IV se estudiardn las variaciones
que se producen en el GaAs con alta impurificacién tanto en su estructura de bandas
como en la densidades de defectos. El capitulo V aporta nuevas ideas sobre la

incorporacién del sicilio durante el crecimiento del GaAs. Y por dltimo en el capitulo



VI se presentan los resultados del crecimiento de las capas de InAs sobre AlAs 'y

viceversa.



I Técnicas experimentales

Para la realizacién de los estudios que han dado lugar a esta memoria se han

utilizado una serie de técnicas experimentales que se expondrdn a continuacion.
I.1 Epitaxia por Haces Moleculares (MBE)

Esta técnica es muy versdtil para el crecimiento epitaxial de estructuras de
semiconductores, metales o aislantes. Este proceso de cristalizacién se produce
mediante la reaccion de haces atémicos o moleculares térmicos de los elementos
constituyentes y la superficie del substrato a temperatura clevada y en ultra-alto
vacio (UHV) [1-3].

La composicién de la epicapa y su nivel de impurificacién dependen de la
velocidad relativa de llegada de los distintos componentes como de su velocidad de
reevaporacién. Estos parametros serdn controlados por la evaporacidén de los
mismos en sus fuentes.

La velocidad tipica en esta técnica es de 1 um/h que es lo suficientemente
lenta para permitir un buen control durante el crecimiento y a la vez obtener una
superficie muy plana durante el mismo.

El control de los distintos flujos para la obtenciéon de multicapas o
impurificacién modulada se realiza mediante la utilizacién de pantallas mecdnicas
para interrumpir los haces de los elementos no deseados.

Una de las mayores ventajas de esta técnica frente a las otras existentes es
la posibilidad de utilizar técnicas de andlisis superficial durante el crecimiento de
la epitaxia, con la difraccién de electrones reflejados de alta energia (RHEED),
espectroscopia de electrones Auger (AES), clipsometria o espectroscopia de
diferencia de reflectancia (RDS).

En la figura I-1 se muestra un esquema durante el proceso MBE de
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compuestos III-V con impurezas eléctricamente activas. En ella se puede observar
la célﬁla de efusién (tipo Knundsen) con los distintos elementos y las pantallas de
internipcién, asi como el substrato con su calefaccién y la técnica RHEED de
andlisis superficial.

I.a Epitaxia por Haces Moleculares (MBE) aparecié como tal en 1970 {4],
aunque las ideas fundamentales parten del "método de las tres temperaturas”
desarrollado por Giinter en 1958 [S] y de los trabajos de Arthur {6,7] sobre la
cinética superficial y la interaccién de haces de Ga y As,.

A partir de entonces se fueron introduciendo mejoras en el sistema
experimental, tan importantes como la conexién de una precdmara para la
introduccién de los substratos (en 1978) sin llevar la camara de crecimiento a
presién atmosférica, evitando asi la contaminacién de las diferentes elementos. Otra
mejora importante introducida (en 1979} fue la instalacién de criopaneles alrededor
de la zona del substrato por donde circula nitrégeno liquido ademds de los
serpentines refrigerados que actian como pantallas térmicas. De esta manera el
criopanel minimiza la concentracién de elementos residuales en esa zona.

Con esta técnica se han obtenido no sélo muestras de alta pureza sino que
también ofrece la posibilidad de obtener estructuras con diferentes materiales y con
impurificacion modulada.

En sus comienzo se obtuvieron principalmente estructuras basadas en GaAs
y AlGaAs, pero actualmente se han ampliado a practicamente todos los compuestos

-V, II-VI, IV-VI asif como metales, aislantes y silicio [2].
I.1.2 Descripcion del sistema experimental

Para 1a obtencidn de las muestras analizadas en esta memoria se han utilizado

dos equipos MBE cuyo esquema se muestra en la figura I-2. Ambos estdn disefiados

y construidos parcialmente en nuestro laboratorio.

El sistema I consta de una cdmara de crecimiento con una serie de bombas
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iénicas VARIAN, una precamara con bomba idnica y una turbomolecular o ceolita
para el vacio previo, y una barra de transferencia entre ambas, accionada
magnéticamente. La cdmara de crecimiento tiene dos serpentines que actian como
criopaneles, rodeando el conjunto de las células y la zona del substrato. Otros
serpentines refrigerados por agua rodean las células que alcanzardn mayor
temperatura (grupo I1l e impurezas).

El horno porta-substratos "cuelga" de un manipulador XYZf¢, con una
resistencia de calefaccidn y un termopar abierto que se cierra en contacto con el
portasubstratos, que es un disco de molibdeno de 1" donde se fija el substrato con
indio.

Las células van montadas en disposicion hexagonal alrededor del substrato,
a una distancia de 140 mm del mismo. Las células que alcanzan mayor temperatura
llevan un crisol de nitruro de boro pirolitico rodeado de una resistencia de caldeo
de tdntalo y con varias camisas anti-radiacién de chapa de tdntalo. El termopar para
el control de la temperatura va tocando el fondo del crisol. Las pantallas de las
células del grupo III e impurezas van montadas en otra bfida junto a cada célula y
van accionadas magnéticamente o mediante pasaje rotatorio y control neumatico.
Las célula de As ha sido diseiada especialmente de tal manera que se obtiene una
relacién del flujo apertura-cierre de 150 [8] frente al 20 que se obtiene con la
convencionales.

Se han utilizado para la impurificacién con silicio dos tipos de células, una
convencional y otra llamada de caldeo directo, disefiada y fabricada en nuestro
laboratorio para disminuir la incorporacién de otras impurezas no deseadas [9].

La cdmara estd dotada de un sistema RHEED para andlisis superficial y un
espectrometro de masas tipo cuadrupolo para el andlisis de la composicidn del gas
residual.

La precdmara tiene un carrusel donde se pueden introducir cinco substratos
sin romper el vacio de la cdmara de crecimiento.

El sistema de control y adquisicién de datos estd realizado mediante

ordenadores personales [10].
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El sistema IT posee dos cdmaras de crecimiento con cuatro cdmaras auxiliares
(esclusa y sputtering, precdmara 1, cdmara Auger y cdmara 2) y un sistema de
transferencia de muestras a la cdimara de crecimiento.

La diferencia del sistema II respecto al sistema I son principalmente la
posibilidad de usar substratos de hasta 3" porta-substrato giratorio y la cdmara de
introduccidn rdpida de muestras (esclusa) que va acoplada una cdmara de guantes
que se mantiene con sobre-presién de nitrégeno seco para reducir al minimo la
contaminacién de la esclusa durante Ia carga de los substratos (4 de 3"). Un sistema
de rafles permite desplazar los porta-substratos entre las diferentes cdmaras.

El control de todo el sistema, incluido el giro del porta-substrato se realiza
por ordenadores PC compatibles independientes para cada cdmara. Este sistema de
control desarrollado en el laboratorio permite controlar la temperatura de cada
célula con un error < 1+1°C y una velocidad de la electro-vdlvula de control de las
pantallas de 0.05 seg. aproximadamente. Obteniéndose un tiempo apertura-cierre
o viceversa en todas las células en <0.1 segundo.

En ambos sistemas, mediante la utilizacién de programas informadticos, se

.

puede obtener el crecimiento de las diferentes estructuras disefiadas [11].

1.1.3 Cinética de crecimiento

El crecimiento por MBE de compuestos III-V lleva consigo una serie de

procesos en la superficie del substrato. Los siguientes son los mds importantes [12]:

a) Adsorcidn de los dtomos o moléculas de los elementos constituyentes
en la superficie del substrato.

b) Migracién superficial y disociacién de las moléculas adsorbidas.

) Incorporacion de los dtomos constituyentes en la red cristalina del

substrato o la capa ya crecida.

d) Desorcion térmica de las especies no incorporadas en la red.

10



Los estudios cinéticos del crecimiento por MBE de los compuestos 1II-V, -
especialmente el GaAs, han dado lugar a una cinética de reaccién ampliamente ‘
aceptada [13-15] basada en los procesos antes mencionados.

En la figura I-3 se muestra un esquema del modelo de crecimiento MBE a
partir de Ga y As desarrollado por Foxon y Joyce [14]. Los dtomos de galio que
llegan a la superficie (001) del GaAs quedan adsorbidos en ella, con un coeficiente
de incorporacién 1 (relacién entre dtomos que llegan y los reevaporados) hasta 620
°C.

Por otro lado el arsénico tienen un coeficiente de incorporacién menor,
siendo mds sensible a la temperatura y la cantidad de dtomos de galio en la
superficie. Este elemento llega a la superficie con una molécula, As,. La disociacién
de esta molécula depende de los dtomos de galio existentes en la superficie. Dos
moléculas de As, necesitan dos pares de dtomos de galio para al dividirse cada una
en dimeros (As,), uno de cada molécula reaccione con ellos y luego dos dimeros
forman otra vez una molécula (As,) que se evapora.

Esta reaccién es un proceso de segundo orden que conduce a un coeficiente
de incorporacién del As, < 0.5.

Esta cinética es aplicable directamente a la incorporacidn de otros elementos
del grupo III para la formacién de aleaciones, donde la relacién entre los elementos
del mismo grupo de la composicién de dicha aleacién. La incorporacién de varios

elementos del grupo V complica la reaccién al competir entre ellos.

1.1.4 Difracciéon de electrones reflejados de alta energia

(RHEED)

Esta técnica superficial nos permite la caracterizacién "in-situ” de las

muestras durante el crecimiento.
El diagrama de difraccion RHEED nos proporciona gran informacién de la

superficie tanto antes como durante el crecimiento. Esta informacién es ttil no sélo

11
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como base para estudios de la cinética superficial, sino que nos permite optimizar
el crecimiento. |

El montaje experimental (Figura I-4) consiste en un cafién de electrones de
energia variable entre 0 y 10 KeV. El dngulo de incidencia del haz en la muestra
es de 1-2 grados, de tal manera que la informacién obtenida corresponde sélo a la
superficie de la muestra.

Una pantalla fosforescente recubierta internamente con Al para evitar la
evaporacion al sistema del material fosforescente visualiza el diagrama de difraccién
de Ia superficie de la muestra.

Este diagrama es recogido por una cdmara CCD de alta sensibilidad y
grabado en un sistema de video para su posterior estudio.

La red reciproca de una estructura bidimensional es una distribucién
periddica de barras en la direccién normal al plano que lo contiene (Figura I-5).

El diagrama RHEED de una superficie plana y perfecta estard formado por
una distribucién de puntos en arcos concéntricos que resultan de la interseccién de
la esfera de Ewald con las lineas de la red reciproca.

Sin embargo el diagrama observado de una superficie real estd formado por
barras perpendiculares al borde de sombra. Esta deformacién es debida al
ensanchamiento de los puntos en la direccién perpendicular a la superficie por la
geometria de incidencia rasante utilizada en esta técnica.

Si la superficie es rugosa o presenta niicleos tridimensionales, varia la
geometria de la incidencia, variando por tanto la forma e intensidad de los puntos
de difraccién [16]. Si la superficie tiene una ligera capa policristalina en la
superficie aparece un diagrama con halos concéntricos, como ocurre con el éxido
protector existente en la superficie de los substratos de GaAs antes de comenzar el
crecimiento. Esta técnica permite entonces controlar la desorcién de ese ¢xido para
obtener una buena superficie de partida para el crecimiento.

La informacién que nos proporciona el RHEED proviene de unas pocas capas
atomicas cercanas a la superficie, mostrandonos la red reciproca de la estructura

atomica de ellas.

14



Go on Al on

S

Intensity

10 15 20
Time (s)

O
ik

Oscilaciones del haz especular, I, utilizadas pafa el
calibrado de la velocidad de crecimiento de los distintos

elementos.

Figura I-6

15



Es conocido que la superficie no mantiene la misma disposicién atémica al
"faltarle” el plano superior. Este hecho provoca una reordenacién de los dtomos
superficiales de tal manera que se minimiza la energia.

Dependiendo de la variacién de la periodicidad de esta estructura respecto al
volumen, la reconstruccién recibe una denominacién (axb). Estos wvalores
corresponden a los factores existentes entre la celda unidad del volumen y la celda
unidad superficial. Asi por ejemplo en una superficie de GaAs (001), se denomina
reconstruccién (2x4) cuando existe un factor 2 y 4 entre la celda unidad en dos
direcciones [110] ortogonales.

El aumento en la red real superficial lleva a una disminucién en el espacio
reciproco, apareciendo nuevas barras de difraccién entre las existentes del volumen.
Este hecho también serd de utilidad para estudiar variaciones del pardmetro de ser
red durante el crecimiento de laminas bajo tensién (Cap. VI). Cada reconstruccidén
es caracteristica dentro del mismo acimut de la estequiometria superficial. En
funcion del recubrimiento de arsénico en la superficie (001) del GaAs y en el
acimut [110] se tiene una c(4x4) para un recubrimiento, §=1, (2x4) para
0.5=0<1, llegando a la (4x2) para recubrimientos menores [16]. Han sido
estudiadas otras reconstrucciones intermedias de intervalo de aparicién mds
pequena.

Otra gran utilidad de diagrama RHEED son las variaciones de intensidad que
se producen en €l durante el crecimiento [17,18]. Este hecho es mds acusado en el
haz reflejado (00) y se ha comprobado que el periodo de una oscilacién corresponde
al tiempo requerido para la formacién de una monocapa (una capa de dtomos de
galio mds una de arsénico, de un espesor a/2, siendo a el pardmetro de red). A
partir de la medida de esta oscilacién podemos conocer la velocidad de crecimiento
de cada epitaxia. Para calibrar estas velocidades, previamente al crecimiento y
partiendo de una superficie estabilizada en arsénico, se abre la célula a calibrar y
se observa una oscilacidn que se va amortiguando (figura I-6). A partir del periodo
de esta oscilacidn se conoce la velocidad de crecimiento del material.

El modelo de Neave [19]explica como varfa la intensidad dependiendo del
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recubrimiento en las sucesivas capas depositadas (Figura I-7). Cada méximo de
intensidad se asocia a una mayor planitud superficial y cada minimo a un maximo

de rugosidad.

1.1.5 Mecanismos de crecimiento

El estudio de estas oscilaciones RHEED para distintas temperaturas de
substrato, diferente relacién As/Ga y con distintas morfologias (existencia y
densidad de escalones en la misma) ha servido para determinar el modo de
crecimiento de un semiconductor por MBE [20-22].

Segiin estos estudios se pueden diferenciar tres tipos de mecanismos de

crecimiento.

I1.1.5.1 Crecimiento bidimensional o "capa a capa"

Este tipo de crecimiento se consigue cuando se parte de una superficie plana
y libre de defectos y en las condiciones 6ptimas para el crecimiento por MBE.

Las condiciones de crecimiento deben ser tales que todos los dtomos que se
incorporan a la red lo hagan en la misma capa, no formando otra hasta que la
anterior no esté completa. Para que esto se produzca, la temperatura debe ser lo
suficientemente elevada para que los dtomos del elemento del grupo III puedan
moverse por la superficie y encontrar un sitio de ficil incorporacidn. Por otro lado
s¢ debe de suministrar un flujo adecuado del elemento del grupo V para mantener
la estequiometria en la epitaxia, una vez compensando el flujo que se reevapora.

Las condiciones a las que esto ocurre son a una T,=580 °C y con una
relacién de flujos ¢y / ¢, =10.

Este tipo de crecimiento es como el que se muestra en la figura I-8, donde
se observa primero una fase de nucleacién sobre la superficie plana, con posterior

aumento de estas islas hasta cubrir pricticamente toda la capa inferior y repitiéndose
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Figura -8 Esquema del proceso de crecimiento capa a capa y su
influencia en el haz reflejade, 1.

Haz incidente

Figura I-9 Esquema del proceso de crecimiento por propagacion de
escalones y su influencia en el haz veflejado, Ig.
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este proceso. También se puede observar la intensidad del haz especular oscilando

durante este tipo de crecimiento.
1.1.5.2 Crecimiento por propagacion de escalones

Como hemos visto anteriormente, las zonas de fécil incorporacion son los
escalones generados por la nucleacién de los primeros dtomos incorporados. El
crecimiento en una superficie que posee estos escalones de partida (superficie cuya
normal forma un pequefio dngulo con la direccién [001]) con las mismas
condiciones que en el apartado anterior, se deberd a la propagacién de dichos
escalones.

También hay que tener en cuenta que si las terrazas son mayores que la
longitud de difusidn de los dtomos del grupo II1, el crecimiento sera bidimensional
[23] (Figura I-8). Durante el crecimiento por propagacién de escalones la intensidad

del haz especular no varia, al mantenerse la rugosidad superficial (Figura I-9).
1.1.5.3 Crecimiento tridimensional

Cuando no se cumplan las condiciones de crecimiento de los apartados
anteriores o no se parte de una superficie plana o con defectos se produce el
crecimiento tridimensional.

Una temperatura inferior llevard a una insuficiente movilidad superficial de
los atomos del grupo III que nuclearian sin alcanzar las zonas de fécil
incorporacién, aumentando la rugosidad al estar formdndose varias capas a la vez.

Este efecto también se produce cuando hay una relacién ¢, / ¢, demasiado
alta, formdndose la nucleacién con dtomos del grupo III antes de llegar a un
escalén.

También se puede producir este tipo de crecimiento en superficies con alta

densidad de defectos, morfologia rugosa en otros desperfectos. La intensidad del
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diagrama RHEED en este caso ird disminuyendo, apareciendo los puntos cada vez

mds difusos por la falta de coherencia del haz de electrones.

I.1.6 Crecimiento MBE con haces modulados. Epitaxia por
Haces Moleculares de Capas Atémicas (ALMBE)

Segtin se ha visto en los apartados anteriores un buen crecimiento epitaxial
serd aquel que se realice de manera bidimensional o por propagacién de escalones.

Si ademds se quiere obtener intercaras abruptas en hetereoestructuras, sélo
se podrd permitir un crecimiento tipo bidimensional.

Como se ha explicado, este tipo de crecimiento va ligado a unas condiciones
iniciales de limpieza y planitud y a unos pardmetros de crecimiento (¢4 / ¢g, =10
y T,=580°C).

La posibilidad de reducir la temperatura del substrato permitiria obtener otras

mejoras:

-Compatibilizar este crecimiento epitaxial con otros procesos,
modificables a altas temperaturas (tecnologia del silicio, etc.).
-Disminucién de la difusién de impurezas.

-Disminucién de la interdifusiones en heteroestructuras.

-Aumento en la concentracién de impurezas...

La posibilidad de obtener estas ventajas ha llevado al estudio del crecimiento
por MBE a baja temperatura.

Una manera de obtener epitaxias a baja temperatura de substrato fue realizada
por Heiblum [24], disminuyendo considerablemente la velocidad de crecimiento,
hasta 0.1 monocapas/seg., para una temperatura de 500 °C. Con estas condiciones
se obtuvieron ldminas de GaAs con gran calidad cristalina. Disminuyendo la

velocidad de crecimiento, los dtomos de galio que llegan a la superficie (en menor
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cantidad) tienen mds tiempo de alcanzar sitios de facil incorporacién, ademas de
disminuir la probébilidad de juntarse dos para comenzar una nucleacién.

Para reducir mds la temperatura seria necesario bajar mds la velocidad y
entonces tendriamos inconvenientes como la larga duracién de una epitaxia o el
aumento de la incorporacién de impureza no deseadas.

Posteriormente Briones y colaboradores [25] desarrollaron un modelo en el
que consideraban el crecimiento MBE como una competicién entre un crecimiento
bidimensional y de propagacién de escalones, que depende de la morfologia
superficial, y por tanto local y variable en el tiempo. Teniendo en cuenta que los
escalones son centros de facil incorporacién, una superficie escalonada tendrd una
cinética rdpida, mientras que una plana la tiene lenta.

Si se divide la superficie bajo el haz de electrones en pequenas parcelas con
cinética local propia, que ademds de depender de su morfologia, depende de los
dominios vecinos. Cada uno tendrd un comportamiento sinusoidal de periodo su
velocidad local de crecimiento y con amplitud mdxima igual para todos. Sumando
todas estas intensidades parciales tendremos la intensidad total del haz especular.
El aumento de la dispersién de fases en cada oscilacién llevard a un
amortiguamiento de intensidad total, sin llegar a un aumento en la rugosidad
superficial.

Para lograr que no haya esta variacion se tiene poner en fase a todos los
dominios. Esto se puede conseguir forzando la estequiometria superficial. Si el flujo
de arsénico se interrumpe durante un corto espacio de tiempo (figura I-10) toda la
superficie alcanzard una estequiometria mds rica en galio. Cuando el arsénico
vuelve a llegar a la superficie, encontrard una alta reactividad por tener gran
cantidad de dtomos en la misma, nucledndose GaAs por toda la superficie y
simultdneamente. Si se vuelve a cortar el suministro de arsénico al completarse una
monocapa, el proceso se repetird a cada corte de flujo, creciendo monocapa a
monocapa o bidimensionalmente.

Este proceso hace que todos los dominios se encuentren en fase, haciendo

que la intensidad total oscile con la misma intensidad a lo largo del tiempo.
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Este proceso fue puesto en prictica por Briones [26] y llamado ALMBE
("Atomic Layer Molecular Beam Epitaxy") por su similitud con la alternancia de
reactivos en el crecimiento por MOCVD para obtener crecimiento capa a capa.

Otra posibilidad de variar la estequiometria superficial consiste en alternar
los haces de los elementos III y V, de manera que se llega a rico en galio y rico en
arsénico respectivamente. El comportamiento obtenido aqui es similar y las
muestras que se obtuvieron no se diferencian de las obtenidas con el método
anterior [27].

Para poder variar la estequiometria superficial hacia rica en galio, parece que
debemos tener una temperatura de substrato superior a la de desorcién del arsénico
(>550 °C), de tal manera que desorba el excedente de la superficie.

Sin embargo observando el comportamiento de la intensidad del haz
especular (I,) se ve que el intervalo de temperaturas en el que se puede crecer por
ALMBE es muy grande, llegando hasta temperaturas tan bajas como 200°C {28].

En la figura I-11 se muestra la variacién de la estequiometria superficial
junto con la intensidad del haz reflejado, I, para diferentesJ temperaturas,
observdndose la variacidn existente entre exceso de galio o arsénico. Los diferentes
cambios de pendiente observados en la intensidad Ioo corresponden a cambios en
la reconstruccidn superficial, por la variacidn de la estequiometria.

El método de alternancia de haces de Ga y As ha sido empleado por
Horikoshi y colaboradores [29] denominandolo "Migration Enhanced Epitaxy"
(MEE), ya que atribuyen la posibilidad de crecer a baja temperatura a un aumento

de la movilidad superficial del galio sobre galio sin la presencia de arsénico.

1.2 Espectroscopia de diferencia de reflectancia

Esta técnica dptica de caracterizacién de superficies fue desarroliada por
Aspnes en 1985 [30]. Estd basada en la diferencia de reflectancia existente entre dos

direcciones perpendiculares de la superficie dependiendo de la composicién quimica

24



Figura I-11

o
ot
[eB)
Q
©
| l !
| |
!
f l |
; 1 |
l |
ON .
Gea
OFF
u sl
g}@ //\\ //\\ //\\

o SAN AN AN
L'_JO///\\// NN N N B00
/NN 7 NN\ AN
RVINNTINNTINN L

o /NN NN S SN

e AV NN Y 2N NL00

uJ<1| 300

ASOE‘I___} L R wa—
OFF

Ts (°C]
600

550

500

L50

400

300

Ts(°C)

Comportamiento del la intensidad del haz especular, 1,
durante el crecimiento por ALMBE, segin la secuencia
que se indica. a diferentes temperaturas de sustrato. En
la parte inferior se presenta un diagrama esquemdticu de
como evoluciona la estequiometria superficial en cada

proceso.

25



de la misma.

En una superficie de GaAs (001) la variacién de la estequiometria entre
dtomos de galio y arsénico produce variaciones en la reflectancia. En la superficie
los atomos de galio estdn agrupados en parejas formando dimeros alineados en la
direccién [110]. La reflectancia aumenta en la direccién [110] cuando existe una
mayor densidad de dimeros de galio, siendo maxima para una energia foténica entre
2 y 3 eV, no variando la reflectancia en este intervalo cuando la superficie estd
terminada en As. El estudio de esta anisotropia permite obtener un buen
conocimiento de la estequiometria superficial.

Esta técnica, por su geometria y su cardcter dptico es compatible con un
sistema de ultra-alto vacio (UHYV). Esto la hace ser utilizable como herramienta "in-
situ”, durante ¢l crecimiento.

La distribucién esquemadtica del sistema Sptico se puede ver en la figura I-12.
La utilizacién de un laser He-Ne (hv=2 eV) como fuente de iluminacién nos
permite trabajar en la zona de maxima reflectancia de los dimeros de galio en la
direccién [110], eviténdoscz la utilizacién de un polarizador y un monocromador en
el montaje. La emision polarizada del ldser se hace incidir casi perpendicularmente
a la muestra con un dngulo del plano de polarizacidn de 45° con las direcciones
(1107 y [IIO]. De esta forma se iluminan con la misma intensidad las dos
direcciones. La luz reflejada es recogida por dos fotodiodos idénticos después de
atravesar un prisma de Rochon que separa ¢l haz en dos haces polarizados
perpendicularmente y con una divergencia de 15°.

Si la superficie estd terminada en arsénico, tendrd un cardcter isétropo, por
lo que la senal diferencia entre los dos fotodiodos serd nula. La aparicién de
anisotropia en la superficie (dimeros de galio) generard una sefial diferencia no nula.

Esta técnica junto con RHEED nos permite tener un mejor conocimiento de
la superficie y su estequiometria {30].

La posibilidad de obtener directamente de la diferencia de reflectancia una
sefial proporcional a la densidad superficial de dimeros de galio en un amplio

intervalo de estequiometria nos permite utilizar esta sefial como realimentacién en
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tiempo real durante el crecimiento por ALMBE. De esta manera se puede mantener
a partir de la RD unas condiciones determinadas durante el crecimiento de una
muestra o variarlas durante el mismo.

El esquema del sistema experimental se puede ver en la figura I-12. Con un
ordenador personal compatible se recoge la sefial de los fotodiodos a través de un
amplificador y se digitaliza. A partir de ella fijando niveles en la sefial RD de
apertura y cierre de la célula de arsénico se controlard el crecimiento.

Estos niveles ademds de tiempos de retardo sobre el punto de corte con el
nivel fijado se pueden modificar en tiempo real desde el teclado del ordenador.

Con este sistema se pueden obtener muestras en condiciones extremas sin que
se estropeen por pequenas variaciones, ya que éstas son corregidas rdpidamente por
estar controlada la estequiometria superficial.

El registro de la sefial de RHEED al mismo tiempo, permite un estudio mds
detallado de la relacion entre las dos técnicas de andlisis.

En la figura 1-13 se muestra una grifica obtenida con este sistema

experimental para una condicién extrema de crecimiento rica en galio.

1.3 Caracterizacion por efecto Hall y resistividad de las

capas epitaxiadas

La caracterizacion eléctrica es fundamental para el conocimiento de las
propiedades de un semiconductor [31]. Esta informacién es importante para la
evaluacion y control del crecimiento de los mismos y asi obtener materiales de alta
calidad para aplicaciones en dispositivos. También una caracterizacién detallada
servird para el mejor conocimiento de algunos procesos.

Estas dos técnicas ofrecen mds informacién que el resto de las técnicas de

caracterizacion eléctrica.

Con la realizacidn conjunta de ambas técnicas obtenemos informacién de la
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densidad de portadores, de la resistividad y de la movilidad.

A partir del método desarrollado por Van der Pauw [32] la resistividad y el
coeficiente Hall puede medirse en muestras con forma arbitraria. Sin embargo el
error introducido por el tamafio de los electrodos o su desplazamiento de la periferia
hace que se utilicen determinadas geometrias que los minimizan. Van der Pauw
indicé que una geometria tipo trébol de cuatro hojas era apropiada para obtener un
error minimo. Sin embargo esta forma requiere una preparacién de la muestra
compleja (procesos fotolitogrificos,...) que pueden afectar a su superficie. Chwang
[33] estudidé los errores cometidos al utilizar una geometria cuadrada (de fécil

obtencion) llegando a las relaciones [34]:

Entonces para nuestras muestras (6=0.1 mm y 1=3 mm) obtenemos errores
menores de 3% para la resistividad y 0.1% para el voltaje Hall.

Las muestras se cortaron en cuadrados, depositando los contactos de indio
en las cuatro esquinas mediante una pluma de molibdeno conectada a un soldador.
Posteriormente se procedid a someter a la muestra a una temperatura de 400 °C
durante 3 minutos en una atmdsfera reductora de hidrégeno para difundir el indio
y obtener un buen contacto 6hmico. En las muestras crecidas a temperaturas
menores que la de difusién, se realizé ésta sin sobrepasar la de crecimiento.

Para evitar la conduccidn paralela, todas las muestras se han epitaxiado sobre
substratos aislantes (impurificados con cromo o sin impurificar de alta resistividad).

En la medida del voltaje Hall aparecen otros efectos que pueden inducir
errores en la medida del mismo, como lo son el Ettingshausen, Nerst y Righi-Le
Duc de tipo termomagnéticos [35]. Para evitarlos adoptamos las configuraciones de

la figura I-14 en la que estos se compensan [36].
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Las configuraciones para la medida de la resistividad se han realizado para
cémpensar inhomogeneidades en la muestra.

El sistema experimental (figura I-15) que ha sido totalmente automatizado,
posee un criostato de ciclo cerrado de helio, que nos permite hacer medidas en
funcién de la temperatura. Mediante las ventanas existentes en la cabeza del
criostato se puede iluminar la muestra y con el control de la fuente del electroimdn

también permite hacer medidas en funcién del campo magnético.

I.4 Caracterizacion mediante medidas de capacitancia-

voltaje (C-V) con barrera electrolitica

Estas medidas nos permiten a partir de la medida de la capacidad conocer la
densidad de impurezas.

En esta configuracidn el electrolito sustituye el metal, formando una barrera
que se comporta como una tipo Schottky, pudiéndose realizar el mismo tipo de
medidas que en una unién metal-semiconductor. Sin embargo el electrolito ademds
nos permite atacar al semiconductor, decapando controladamente y asi poder
realizar medidas en profundidad {37].

Este tipo de electrolitos suelen ser inocuos durante la medida, actuando como
atacantes quimicos al activar la reaccién mediante iluminacidn.

Las medidas C-V se han realizado en un equipo comercial Polaron PN-4200.
I.5 Caracterizacion optica por fotoluminiscencia

La fotoluminiscencia es la radiacion Optica emitida por un sistema fisico
resultante de la excitacién a un estado de no equilibrio por medio de radiacién
luminosa. Esta técnica respecto a otras basadas en la absorcién tiene dos ventajas
importantes. Una es la sensibilidad de la misma, que permite la observacién de

defectos en pequefias concentraciones u otros efectos no observables con la otras
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técnicas. La otra ventaja es la no necesidad de preparar la muestra para la medida,
como puede ser necesario en absorcidn.

La informacién que se puede obtener de un espectro de fotoluminiscencia es
muy amplia. Dependiendo del tipo de recombinacién radiativa que se observa, se
podrd estudiar la estructura de bandas, el llenado de las mismas, los niveles de
impurezas, tanto donadores como aceptores, defectos sencillos y complejos,
rugosidades de la intercara en las heteroestructuras, etc.[38].

El esquema del sistema experimental utilizado se puede ver en la figura I-16
estd formado por un monocromador Mc-Pherson de una distancia focal de 30 cm,
un ldser de Argon para la excitacién (hy~2.6 eV) y un fotodiodo de germanio
enfriado a nitrégeno liquido como detector. La sefial se amplifica mediante un lock-
in y posteriormente s¢ transmite a un ordenador personal compatible que a su vez
controla el barrido del monocromador mediante un motor paso a paso.

La muestra se sitia en un criostato refrigerado con nitrégeno liquido y dotado

de un controlador de temperatura.
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II Impurificacion del GaAs duré_nte el crecimiento
por MBE

I1.1 Introduccion

La Epitaxia por Haces Moleculares permite la incorporacién de impurezas durante
el crecimiento de las capas semiconductoras. Esta posibilidad ofrece una serie de
ventajas para la realizacién de estructuras y dispositivos semiconductores. La
incorporacién de las impurezas durante la epitaxia evita la incorporacién de otras
impurezas no deseadas con posterioridad (danado, tratamiento térmico,...) o
modificaciones introducidas en la pelicula por otras técnicas de impurificacién como
la implantacion o la difusion. Por otro lado esta técnica permite la impurificacion
modulada localizada a determinadas profundidades durante la epitaxia, ademds de
permitir una variacion en la densidad de impurezas. Estas caracteristicas hacen de la
Epitaxia por Haces Moleculares una técnica idénea para la fabricacion de dispositivos
semiconductores como ldseres de heteroestructura, transistores de efecto campo de alta

movilidad, detectores, moduladores, etc.
1L.2 Impurezas incorporadas no intencionadamente

Hay una serie de impurezas que se incorporan no intencionadamente. Estas
proceden del gas residual dentro de la cdmara, generadas principalmente por las zonas
calientes del sistema (células, horno, mandmetro, etc.) o de los materiales de partida
(Ga, Al, As, etc.). la concentracién de estas impurezas no intencionadas es

generalmente pequefia ( 1x10" cm™ ), aunque sistemas con especial cuidado y
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tratamientos térmicos adecuados pueden alcanzar valores inferiores [1-3]. Estos valores
se minimizan utilizando para el intefior de la cdmara y las células, materiales de alta
pureza y baja presion vapor, incluso a alta temperatura. Asf la introduccién del nitruro
de boro para los crisoles y el tdntalo fundido en vacio para las resistencias calefactoras
y las pantallas térmicas ha llevado a bajar ese limite de impurificacién no intencionado.

Por otro lado los elementos a evaporar deberdn ser de alta pureza, para evitar
la incorporacién de esas impurezas en las peliculas durante el crecimiento. Esto es
especialmente importante en estructuras de baja impurificacién residual, como lo son
los transistores de alta movilidad de efecto campo. La alta movilidad en estas
estructuras se basa entre otros parimetros en la baja densidad de impurezas residual
en el canal. Los grupos de trabajo, que realizan este tipo de estructuras, utilizan
elementos de muy alta pureza, siendo usual purezas mayores de 7 N [4,5].

Otro factor importante en la minimizacién de las impurezas residuales es el
horneado de la campana de vacio. Si este es suficientemente prolongado se consigue
la desgasificacién de todos los componentes de la misma y por tanto una disminucién
de las impurezas no descadas en el gas residual[1,4-6].

El carbono es la impureza no deseada mds comiin en los sistemas de MBE [7].
Este procede principalmente de la reaccion de CO y CO, con el As 6 Ga superficial,
generdndose éxido de arsénico ¢ de galio,que son volitiles y el carbono se incorpora
en la red cristalina [8]. Otras impurezas que se incorporan no intencionadamente y en
menor cuantia son silicio [9], manganeso y azufre.

En otros compuestos III-V pueden incorporarse otras impurezas, dependiendo
de la reactividad de los componentes del gas residual con ellos. Un buen ejemplo de
ello es el oxigeno en las aleaciones de AlGaAs, por la alta reactividad del aluminio con

el oxigeno {10].
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I1.3 Impurezas incorporadas intencionadamente

Una de las grandes ventajas del MBE, ademds de su baja densidad de impurezas
residuales, es el control que se puede realizar de la introduccién de impurezas en la
pelicula, tanto espacial como en la concentracién de las mismas. Los dtomos que se
utilizan como impurezas activadas eléctricamente, aportando electrones o huecos,
pertenecen a los grupos IV y VI de la tabla periédica. Estos se introducen el la red de
GaAs mayoritariamente en forma sustitucional. La impureza del grupo IV se comporta
como aceptor sustituyendo al arsénico y como donor cuando lo hace al galio. Por otro
lado, el grupo VI sustituyendo al arsénico se comporta como donor.

Vamos a hacer ahora una breve descripcion de las mds importantes.
I1.3.1 Grupo IV

Carbono

Este elemento, que es inevitable como impureza no intencionada, ha sido muy
dificil de incorporar controladamente debido a la alta temperatura necesaria para
obtener una presidn de vapor adecuada para la impurificacién. Es una buena impureza
tipo p por su pequenia energia de ionizacién ( 20 meV ), su alta solubilidad ( hasta
1x10? cm™) y poseer una constante de difusién muy pequefia ( 2x10'® cm? s a 800
°C) [11]. Recientemente se han utilizado diferentes métodos para conseguir evaporar
u obtener carbono en concentraciones del mismo de hasta 3.5x10% cm?. Mediante la
utilizacién de fuentes gaseosas en el MBE (Metal-Organic Molecular Beam Epitaxy,
MOMBE), mds concretamente el trimetil-galio (TMG) [12,13] se ha conseguido
impurificar en un intervalo muy amplio abarcando asi las concentraciones de impurezas
mds usuales [14-16]. Con fuente sélida el problema era obtener carbono de gran pureza

sin introducir otras impurezas, ya que para conseguir una presién de carbono para
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impurificar por MBE se necesita alcanzar temperaturas del orden de 1500 a 2000 °C.
Esfo hace imposible obtener un sistema de calefaccién que no sea por calentamiento
resistivo del propio grafito. Esto fue realizado por Malik y colaboradores [17],
alcanzando densidades de huecos de hasta 5x10" cm™. Otros experimentos similares
han sido realizados recientemente abarcando un mayor intervalo de concentraciones de
huecos, 10"-10' cm™ [18,19].

La utilizacién de otros gases para obtener impurificacién con carbono se han

obtenido con éxito mediante CCl,, CHCI, [20] y CH, [11].

Silicio

Desde la aparicién del MBE, el silicio fue considerado como un buen donor
[21]. Sin embargo las altas temperaturas que se requieren para alcanzar la presién de
vapor de trabajo (~ 1000 °C), propician la introduccién de otras impurezas no
deseadas por desorcién de CO del tdntalo caliente. Este problema ha sido parcialmente
superado con la utilizacién de nuevos disefios de células, como la desarrollada en el
Centro Nacional de Microelectrénica de Madrid [22]. También se han obtenido
impurificaciones sin calentamiento mediante la utilizacién de gas silano (SiH,) [23].

Otro problema que plantea el silicio es su comportamiento anfotérico {24].

Por el contrario ofrece unas ventajas importantes como su coeficiente de
incorporacién, K;=1 [25] y su baja difusividad [21]. Estas cualidades han hecho del
silicio la impureza donora mds utilizada en MBE, explotando asi las ventajas de esta
técnica de crecimiento (impurificacién modulada sin segregacion y amplio intervalo de

densidad de portadores obtenible).
Germanio

Este elemento presenta un cardcter anfotérico muy alto [26,27], siendo a veces

utilizado para obtener uniones p-n {28], variando las condiciones de crecimiento ( T,
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y Jau/Jc, ). Esta misma ventaja se convierte en problema cuando se quieren obtener
epitaxias con distintas condiciones de crecimiento. Este elemento no se usa

actualmente,

Estano

El estafio no presenta un comportamiento anfotérico y con él se puede alcanzar
una alta densidad de electrones libres. Fue empleado por ello para realizar contactos
6hmicos sin necesidad de alear la metalizacién [29,30], alcanzando alta densidad de
portadores (hasta 6x10'” cm™®). Esto sélo es posible en capas muy delgadas ( ~ 100 A)
y con temperatura de substrato muy baja. Para‘temperaturas mayores de 200 °C el
estafio se deposita en forma de islas tridimensionales sin apenas reaccionar con el As,,
As, o Ga de la superficie. A temperaturas menores el crecimiento es del tipo Stranski-
Krastanov, con capas bidimensionales de estafio junto con islas tridimensionales de
estano, produciéndose la incorporacién de la impureza via estado bidimensional a partir
de las zonas periféricas de la isla tridimensional [31].

Mds recientemente otro estudio de la incorporacién del estafio con la temperatura
de substrato ha revelado una mayor densidad de portadores libres, alcanzando 1x10**
cm™ a 600 °C y 2x10" cm™ a 400 °C. Si se introduce una densidad de impurezas
mayor de 3x10" cm™, se forman islas tridimensionales ricas en estafio [32]. A pesar
de alcanzarse estos niveles de portadores, su gran segregacién superficial le convierte

en poco apropiado para peliculas con impurificacién selectiva.

Plomo

No se ha logrado producir portadores en GaAs a partir de la impurificacién con
plomo. Se ha observado que este elemento desorbe a temperaturas superiores a 250 °C
de la superficie de GaAs [33], por lo que no se incorpora a las temperaturas tipicas del

crecimiento por MBE.
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11.3.2 Grupo VI

Azufre, selenio y teluro

Se ha intentado introducir S 6 Se soélidos como fuente elemental de impurezas.
El Te ha sido utilizado como aceptor en GaSb, pero sélo se ha obtenido un valor
mayor de 1x10" cm?,

La no incorporacién del plomo ha servido como base para impurificar mediante
compuestos de éste con los elementos del grupo VI. Asi se ha utilizado diferentes
compuestos con plomo como fuente portadora, como por ejemplo, PbS [33], PbSe [33]
y PbTe [34], para obtener impurezas de S, Se y Te respectivamente consiguiéndose
peliculas con un nivel de impurificacion de 8x10' ¢cm™, degraddndose la superficie
para valores mayores.

Otros compuestos utilizados han sido como el H,S en forma gaseosa [35].
También se ha utilizado como fuente de S y Se una célula electroquimica, con Ag,S
y Ag,Se como electrolitos respectivamente [36,37].

Por ultimo se han usado otros compuestos del tipo IV-VI, para obtener una
doble impureza. Asi por ejemplo se ha probado con SnTe [38,39] y con SnSe, [40],
obteniéndose una concentracién de portadores entre 10" y 10'® cm™. Superando éste
limite el teluro se segrega en la superficie.

Como se puede comprobar de los resultados anteriores cada elemento como
impureza plantea diferentes ventajas e inconvenientes. El silicio es el mds prometedor
para concentraciones inferiores a 10" cm?, ya que afade a las cualidades de otros
elementos su baja difusividad. Esto le hace ser la tnica impureza apropiada para
estructuras de impurificacién modulada.

El problema aparece cuando se quiere conseguir una mayor concentracion de
portadores, ya que su caracter anfétero hace que a partir de aproximadamente 6x10'®

cm” todo el silicio introducido en las peliculas se incorpore como aceptor o forme
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agregados [24}].

Este limite se asocia al cardcter anfétero del silicio, como se habia observado
anteriormente en germanio [41,42]. También algunos autores pensaban en un limite de
solubilidad del stlicio en GaAs [43].

En el apartado siguiente se estudiard la naturaleza de este limite en la

concentracion de portadores libres y los métodos empleados para superarlo.

I1.4 Impurificacion del GaAs con silicio

Después de examinar las diferentes impurezas activas eléctricamente tipo n para
el GaAs, se ha puesto en evidencia que el silicio es la mds adecuada para la mayoria
de las aplicaciones en dispositivos electrénicos y electro-6pticos.

En este tipo de dispositivos se valoran principalmente cuatro propiedades:

- Energia de activacién eléctrica baja (< KT,,)

- Control de la densidad de impurezas.

- Amplio intervalo de densidades obtenible, con especial atencidn en la
zona de alta densidad.

- Baja difusién en la matriz del semiconductor.

Una impureza que cumpla estas caracteristicas es adecuada para cualquier tipo
de dispositivo. La pérdida de alguna de ellas la limita a un uso mds restrictivo,
pudiendo llegar a ser inservible.

El silicio y el estafio incorporado por MBE cumplen estas cuatro condiciones,
que la baja difusion en la red de GaAs hace del silicio la mds indicada para la
impurificacion por MBE de GaAs, donde tienen gran importancia las estructuras con
impurificacién selectiva.

Para la obtencidn de una impurificacién es de gran importancia las condiciones
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de crecimiento de la pelicula, ya que estas influyen de una manera importante en la
cualidad y cantidad de la misma [21].
Vamos a estudiar la influencia de los distintos pardmetros de crecimiento en la

obtencién de peliculas impurificadas de GaAs con silicio.

I1.4.1 Influencia de las condiciones de crecimiento en la

incorporacion del silicio como impureza tipo n

La obtencién de alta impurificacién con silicio en GaAs ha sido una meta muy
importante por las aplicaciones que esta posibilidad ofrece. Con este tipo de peliculas
se pueden obtener zonas n* que son de utilidad en todos los dispositivos electrénicos
(Transistores HEMT, HBT), electro-dpticos (ldser, led, moduladores,..) y en
conexiones eléctricas metal-semiconductor para obtener un buen contacto éhmico.

Hasta 1983 la maxima densidad de electrones libres conseguida por MBE en este
tipo de peliculas era de 6x10' cm™ [21]. Heiblum y colaboradores [44] logran
aumentar considerablemente este limite hasta 1x10" c¢cm™. Este valor lo obtienen-
reduciendo la velocidad de crecimiento hasta .1 micra / hora, y aumentando la
relacién de flujos As,/Ga hasta 5, para evitar la formacidn de aglomerados de silicio
en la superficie.

Siguiendo este método se podrian obtener capas superficiales para los contactos
eléctricos, ya que estos sélo tienen entre 100 y 2000 A (esto supondria entre 0.1 y 2
horas de crecimiento). Pero no serfa nada préctico utilizarlo para capas mds gruesas
(por ejemplo capas amortiguadoras 5000 A aproximadamente).

Anos mas tarde Sacks [45] introdujo otra modificacidn en los pardmetros de
crecimiento para obtener alto nivel de impurificacién en GaAs con Si. Aumentando la
relacién de flujos de arsénico y galio , J,, /Js, , hasta un valor de 11, obtiene una

concentracion de portadores de 1.8 x 10" cm™, a una velocidad de crecimiento de
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0.79 micras / hora.

Neave y colaboradores realizaron un estudio de cémo afectaba la temperatura
de crecimiento a la eficiencia en la impurificacién [46]. Observaron cémo
disminuyendo la temperatura de 600 °C a 477 °C , obtenian mayor nivel de
impurificacién, aunque sélo lograron obtener 7x10' cm™. Ellos atribuyeron este valor
a la mdxima solubilidad del Si en el GaAs.

Posteriormente Ogawa y Baba [47] han hecho un estudio similar pero
disminuyendo la temperatura hasta 350 °C. Con esta temperatura , a una velocidad de
crecimiento de .5 micras / hora y con una relacién entre flujos I, / I, entre 2 y 4,
obtuvieron una densidad de portadores de 1.8x10" cm™.

Por otro lado Ito e Ishibashi [32] observaron un efecto similar en GaAs
impurificado con estafio, alcanzando 2 x 10" cm™ a una temperatura de 400 °C.

Nosotros basdndonos en el crecimiento por ALMBE logramos resultados

ligeramente superiores a los citados anteriormente y que se expondrdn posteriormente,

11.4.1.1 Incorporacién de las impurezas durante el crecimiento

En la superficie de la pelicula, cuando se introduce una impureza se debe
producir una reaccién quimica para que dicha impureza se incorpore a la red cristalina.

Para el silicio, las dos reacciones mds favorables son las siguientes [48]:

Si, + Ve, > Sigt + e

donde el silicio se comporta como donador al ocupar una vacante de galio, y

Si, + Vaq » Si,, + h*
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donde el silicio en una vacante de arsénico se comporta como aceptor.

Un estudio termodindmico de ambas ecuaciones en el equilibrio, revela que la
primera es mds favorable. Este resultado se observa en peliculas crecidas por MBE en
condiciones normales, donde el silicio se incorpora preferentemente en vacantes de
galio,

Para densidades de impurezas del orden de 1x10"™ cm™, se empieza a observar
una saturacién en el nimero de portadores libres obtenidos (figura II-1). Esto hace
pensar en la compensacién generada por diferentes defectos o impurezas. Por tanto la
densidad de portadores libres obtenidos es menor a pesar de introducir una mayor
densidad de impurezas. Esto es debido a que en esas condiciones el silicio empieza a
incorporarse también en vacantes de arsénico, generando aceptores que compensan los
electrones de los donadores 6 generdndose pares de silicio como vecinos préximos [49-

51]. Otra posibilidad es la generacién de defectos en la red eléctricamente activos.

I1.4.1.2 Influencia de la presion de arsénico en la incorporacion
del silicio como impureza tipo n durante el

crecimiento por MBE

La variacién de las condiciones de crecimiento nos llevard a una variacién en
la incorporacién de la impureza en la red cristalina.

De las reacciones anteriores obtenemos en el equilibrio

[Sig, ' }xn

Vgl *[Si ]

Para un nivel bajo de impurezas, y relacionando la concentracién de silicio gas
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_ [Si1xp
b PRTHSE]

con su presién

n=[Sig, 1=K+ [Vg,1*/Py;

Esta relacién nos indica que el aumento de la concentracién de vacantes de galio
6 de la presién de silicio nos aumentard la concentracién de Sig, y por tanto de n.
Como ya se ha mostrado la relacién con la presién de Si, no es vilida para valores
superiores de 6 x 10"™ ¢cm™ . La otra posibilidad que se muestra es el aumento de la
concentracion de vacantes de galio. Para ver esto, nos remitiremos a otra ecuacién de
equilibrio, en este caso a la relacién entre las vacantes de galio y las de arsénico.

La presion de galio no es utilizable para disminuir la concentracién de las
vacantes de galio, porque al aumentarla lo vinico que hacemos es aumentar fa velocidad
de crecimiento (el coeficiente de incorporacién en la superficie del galio es la unidad).

Por el contrario el coeficiente de incorporacién del arsénico es menor que la
unidad y dependiente de la temperatura en el rango de las utilizadas en el crecimiento
por MBE. Esto hace que la cantidad de arsénico que llegue a la superficie de la
pelicula sea un pardmetro importante a tener en cuenta.

Basdandenos en la ecuacidn

1/4 As, + V,, > 0

obtenemos que la constante de equilibrio es,

K= [Vu] * (o)™
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y junto con la ecuacién (2) nos da la relacién
[Sin'l = K * (Pg)"” /(Ppi)

Por lo tanto un aumento en la presién de arsénico favorece la incorporacion del
silicio en vacantes de galio, al disminuir Ias de arsénico.
Esto se ha demostrado experimentalmente para silicio [45,52,53] y germanio

[54], que presenta un cardcter anfétero mayor.

I1.4.1.3 Influencia de la temperatura en la incorporacion del

silicio como impureza tipo n durante el crecimiento por
MBE

Una aproximacién termodindmica, donde se obtiene la distribucién en equilibrio,
nos da la variacién de [Si ] y [Sig] cuando se varia la temperatura de crecimiento.
Los resultados de Teramoto {55} para un crecimiento epitaxial en fase liquida (LPE),
donde ha tenido en cuenta las energias de enlace y formacién, cuando un dtomo de Si

se introduce en la red de GaAs, muestra una expresién del tipo:

Si 3
log [ lGa]?WLA_*_lﬂ.

(si ] T,

Para las condiciones de MBE, el pardmetro v, que en LPE estd relacionado con
las fracciones molares de As y Ga de la solucién, seria la relacidn entre las V,, y Vg,
en la superficie de crecimiento. Ts es la temperatura de crecimiento [53].

Ambos parametros no son independientes, porque +y es funcién de la P, como
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ya hemos visto (ecuacién 5). Para conseguir un crecimiento epitaxial éptimo se tendrd
que epitaxiar a una determinada Ts. De la relacién (7) se puede obtener, que una
disminucién en la Ts nos lleva a una mayor incorporaéién de silicio en las V,, para
una presién de arsénico fija.

Las muestras crecidas epitaxialmente por MBE a baja temperatura son de baja
calidad, ya que se generan gran cantidad de defectos. Esto es debido a la baja
migracién superficial de los dtomos, que los impide incorporarse en los sitios de menor
energia. Estos hacen que peliculas de GaAs tengan alta resistividad ( > 1x10° @ cm
para Ts=400°C ) y baja calidad cristalina. Este tipo de peliculas se han utilizado como
capas aislantes en dispositivos [56-58]. Metze y colaboradores {59] resuelven esta
problema disminuyendo la velocidad de crecimiento, hasta dos érdenes de magnitud
(0.02 micras/h). Asi obtuvieron muestras de mejor calidad eléctrica, comprobando una
disminucién en la generacién de defectos y por tanto una menor compensacién. Este
tipo de crecimiento favorece la migracion de los dtomos en la superficie para encontrar
las posiciones de menor energia, mediante el aumento del tiempo de vida en el frente
de crecimiento antes de la incorporacion en la red cristalina.

Se puede decir que en el limite de la velocidad de crecimiento, r,, seria como
dar un tratamiento térmico después de la incorporacién de las distintas especies en la
superficie.

Hasta aqui hemos visto las soluciones que se han aportado para obtener alta
impurificacién con silicio en GaAs. Bésicamente se pueden dividir en dos: aumentar
la relacion de flujos de arsénico y galio, manteniendo la temperatura de crecimiento
o bajar la temperatura de crecimiento, disminuyendo la velocidad de crecimiento.

La Iimitacién de la velocidad en esta segunda solucién viene fijada por el propio
crectmiento de la pelicula, que a baja temperatura es de baja calidad estructural y por
tanto eléctrico. Este problema puede ser resuelto mediante técnica de crecimiento

ALMBE, desarrollada en el Centro Nacional de Microlectrénica de Madrid.
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Esta técnica permite la obtencién de epitaxias de compuestos III-V a baja
temperatura pero a velocidades dé crecimiento similares al MBE estdndar con una gran
calidad estructural, éptica y eléctrica [60,61].

Esta técnica se basa fundamentalmente en el pulsado del elemento V, mientras
se mantiene constante el flujo del elemento III. Este proceso hace que se produzca un
crecimiento capa a capa, favorecido por el aumento de la reactividad superficial
generada por el pulsado del grupo V.

En capitulos sucesivos se analizard la influencia de la temperatura de crecimiento
y de la relacion de flujos de As,/Ga, con esta técnica epitaxial en la incorporacién de

las impurezas de silicio en GaAs.
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III Limite de impurificacion con silicio en GaAs

II1.1 Introduccion

En el capitulo anterior se ha expuesto un modo de crecimiento para obtener
laminas de GaAs altamente impurificadas con Si. De esta manera se puede superar
el limite de 6x10'® cm™ obtenido en las muestras crecidas por MBE en condiciones
estdndar, impuesto por las condiciones de crecimiento. La existencia de técnicas de
crecimiento para superar esta densidad de portadores libres, plantea de nuevo la
idea de seguir incorporando mds silicio para obtener ldminas altamente
impurificadas.

Es conocida la existencia de un estado localizado tipo donor en GaAs, que
es resonante con la banda de conduccién, llamado centro DX [1]. Cuando
introducimos un diomo de silicio en un sitio de galio, se generan dos estados. Uno,
el mds conocido es un estado donor hidrogenoide poco profundo. El otro es el
centro DX, que es un estado localizado, asociado al valle L de [a estructura de
bandas del GaAs [2,3]. Este nivel es resonante con el valle I' donde se encuentran
los electrones libres generados por los donores poco profundos. Este nivel es de
gran importancia en el AlGaAs, porque acttia como trampa, capturando electrones.
La existencia de este centro es muy clara para concentraciones de aluminio en
AlGaAs superiores a 0.2. En aleaciones de este tipo el nivel de energia del centro
DX estd dentro de la banda prohibida, actuando como una trampa. Para
concentraciones de aluminio menores este centro es resonante con la banda de
conduccidn, no siendo "activo" para densidades de portadores del orden de 1x10"
cm™, en los que préicticamente todos los electrones libres estdn en el fondo de la
banda de conduccién.

En el GaAs el nivel DX estd situado a una energia superior al minimo de la
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banda de conduccién, como puede verse en la figura ITI-1. Esto hace que para una
concentracién de portadores libres del orden de 1x10"™ cm™ no se observe la
presencia de este nivel. Pero cuando se aumenta suficientemente el nimero de
portadores libres en el minimo T', Ilegard un momento en el que el nivel de Fermi
alcance el nivel de la trampa y €sta actdie capturando portadores libres. La captura
de electrones por este centro profundo es un proceso activado térmicamente.

La existencia de esta trampa puede ser la causa del limite en la concentracién
de electrones libres observado en GaAs. Este centro DX no es un estado especifico
ni del GaAs y AlGaAs, sino que también aparece en otros compuestos 11I-V [3].
Tampoco es exclusivo de la impureza silicio, ya que aparece también con otras
impurezas donoras como S, Sn [2], Te [4], Se [5] y Ge [6].

Para estudiar el efecto de esta trampa cuando se impurifica altamente el GaAs
con silicio, se ha crecido una serie de muestras de GaAs en las que se ha variado
la densidad de impurezas de silicio que se ha introducido, intentando alcanzar el
limite de la densidad de electrones libres. Las condiciones de crecimiento se han
mantenido dentro de la zona Optima para favorecer la incorporacion de los dtomos
de silicio en los sitios de galio, de manera que actiien como donores. También se
ha procurado obtener una gran calidad en las epitaxias con el menor mimero posible
de defectos de crecimiento.

Las epitaxias asi obtenidas han sido caracterizadas por efecto Hall y
resistividad mediante el método Van der Pauw y por dispersién Raman con el fin
de conocer las caracteristicas eléctricas, ademads de la distribucién de los dtomos de

silicio en las distintas posiciones de la red.

III.2 Crecimiento por ALMBE de GaAs:Si altamente

impurificado

Previamente al crecimiento de estas muestras se epitaxiaron otras para

realizar un calibrado de la célula de silicio. Estas muestras fueron GaAs

58



2.2
s
(o8]
; 2 0
5]
02
W 18
=
U

...... NIVELES HIDROGENOIDES

e ~== NIVEL DX ]
— BANDAS DE CONDUCCION
L E | ! ; |
0 0.2 0.4 0.6 0.8 10
FRACCION MOLAR DE AlAs, x
Figura IH-1 Posicién energética del nivel DX y los niveles hidrogenoides

frente a la composicién de AlGaAs

59



impurificadas con silicio crecidas en chdiciones estandar por MBE. El nivel de
impurificacién se mantuvo por debajo del limite de concentracion de portadores
obtenido por este modo de crecimiento, evitando asi la compensacién en las
muestras y por tanto un calibrado falso. Se realizaron dos tipos de ldminas. Unas
sobre substratos aislantes para la posterior caracterizacién por efecto Hall y otras
sobre substratos conductores para su posterior caracterizacién por C-V. Este tipo
de medidas nos permiten la caracterizacién de diferentes niveles de impurificacién
en una misma ldmina, evitdndose asi la epitaxia de miiltiples muestras.

Estas muestras fueron caracterizadas por efecto Hall y C-V con barrera
electrolitica, para conocer la concentracidon de portadores (figuras HI-2 y III-3). Con
estos datos y la medida de la resistividad conocemos la movilidad. A partir de los
resultados tedricos y experimentales de la literatura podemos conocer el factor de
compensacion de las ldminas. En la figura III-4 se muestra una grafica con las
curvas tedricas de compensacién para el GaAs a 300 K. En ella se incluye puntos
experimentales para diferentes impurezas.

Situando los datos obtenidos de las ldminas de calibrado podemos apreciar
que se encuentran en la banda formada por los datos experimentales y cercanos a
la curva de factor de compensacién igual a la unidad. De este resultado se
desprende que podemos considerar que la densidad de portadores medida es igual
a la densidad de impurezas introducida.

Partiendo de este resultado, podemos ver en la figura la curva de calibrado
de la c€lula de silicio, en la que se relaciona la temperatura de la misma con la
densidad de impureza incorporada en la limina para la misma velocidad de

crecimiento. Esta relacion es del tipo

NSi =Ne

alp

(1)

La entalpia de evaporacidn del silicio se puede hallar a partir de la pendiente

de la curva semilogaritmica en Ia zona de menor temperatura de la célula de
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silicio. El valor que se obtiene ajustando estos valores es E; = 4.12 eV, que
concuerda perfectamente con los valores reportados en la literatura [7,8].

Utilizando este ajuste podemos extrapolar para ir aumentando la densidad de
impurezas en las l4minas epitaxiadas, variando la temperatura de la célula de silicio.

A partir de una determinada temperatura de la c€lula o concentracién de
impurezas de silicio se observa una pérdida de linealidad en la curva (figura III-5).
Es un efecto de saturacién en la densidad de portadores libres para alta densidad de
impurezas. Esta saturacién depende de las condiciones de crecimiento, mads
concretamente de Ja temperatura [9]. Como ya se ha comentado en el capitulo
anterior hay una estrecha dependencia entre los distintos pardmetros de crecimiento,
entre ellos entre Ts y Ia relacion de flujos de galio y arsénico.

Para conocer el limite de impurificacién en GaAs con silicio, se crecieron
muestras variando las condiciones de crecimiento, en este caso la temperatura de
crecimiento. Las muestras asi crecidas se caracterizaron mediante efecto Hall y
resistividad para conocer su densidad de portadores libres y su movilidad.

Se han epitaxiado por ALMBE una serie de ldminas variando dos
parametros. Por un lado la temperatura del substrato durante el crecimiento, que
nos dard informacién de su influencia en la incorporacién de las impurezas en la red
y de su comportamiento eléctrico. Por otro lado se variard la densidad de impurezas
introducidas con el fin de obtener la mdxima densidad de portadores libres en
GaAs:Si por epitaxia por haces moleculares.

Se han crecido las peliculas sobre substratos (100) de GaAs semiaislante
(impurificado con Cr 6 stn impurezas). Antes de crecer la pelicula impurificada, se
epitaxié una capa intermedia ("buffer”) de GaAs con el fin de mejorar las
condiciones iniciales de la superficie de crecimiento de la pelicula impurificada y
evitar las impurezas existentes en la superficie del substrato tras la preparacién de
los mismos. Para evitarlas, después de hacer un decapado superficial con dcidos se
realiza una oxidacién térmica de proteccién superficial. Saito y colaboradores
demostraron que una oxidacién superficial menor aumentaba la existencia de

impurezas en la intercara [10]. Estas impurezas, generalmente carbono, se
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comportan como aceptores, provocando una zona compensada en la zona préxima
al substrato (figura III-3). Para evitar esto, las capas "buffer” tienen un espesor de
2000 A. Estas capas se obtienen por MBE a una temperatura de substrato de 600
°C. Una vez terminadas, se interrumpe el crecimiento y se baja la temperatura del
substrato, cerrando la célula de arsénico, para no perder intensidad el haz especular
del diagrama RHEED. Esto ocurre cuando el As se deposita en la superficie (a baja
temperatura el coeficiente de incorporacién del arsénico aumenta).

Las peliculas impurificadas se crecieron mediante ALMBE a una temperatura
de substrato entre 200 y 400 °C. Las velocidades de crecimiento se calibraron
mediante las oscilaciones del haz especular del diagrama de RHEED a 600 °C. Las
relaciones de flujos J,., / J, nunca superaron el valor de 3.

La dosis de dtomos de silicio s¢ aumenté hasta observarse una saturacién

para cada una de las temperaturas de crecimiento utizadas.

III.3 Resultados de la caracterizacidon caracterizacion

p eléctrica de las muestras altamente impurificadas

Las ldminas fueron caracterizadas eléctricamente por efecto Hall por el
método de Van der Pauw. Se realizaron medidas en funcién de la temperatura y la
iluminacién para estudiar efectos de captura por los centros DX.

En la figura III-6 se muestra cmo varia la densidad de portadores frente a
Ia temperatura de la célula de silicio o lo que es lo mismo, a la densidad de
tmpurezas de silicio introducidas (Ng;). Las curvas representadas sirven tnicamente
para facilitar el seguimiento de la evolucidn con las distintas temperaturas.

Se observa como al disminuir la temperatura de crecimiento aumenta la
densidad de portadores a la que satura. Hay que remarcar, que la diferencia entre
las temperaturas mds bajas es muy pequena, siendo sélo apreciable entre 600 °C y

el resto de las muestras.

En la figura III-7 se muestra la concentracién de portadores Hall (ny) de las
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diferentes muestras en funcidn de la temperatura. Los valores obtenidos en medidas
con la muestra en la oscuridad no dependen de la temperatura apreciablemente,
teniendo una variacién que es aproximadamente del orden del error de la medida.
Sin embargo los resuitados obtenidos cuando la muestra se lumina con una ldmpara
de wolframio, presentan un aumento, entre el 10 y el 30%, para temperaturas
menores de 150 K. Esta concentracién de portadores es persistente, incluso después
de dejar la muestra en la oscuridad durante varias horas a bajas temperaturas.

Este comportamiento con la iluminacién y la temperatura se puede justificar
por un aumento en la concentracién de portadores libres debido a la fotoionizacién
de los centros DX [3]. A temperaturas por encima de 150 K, la recaptura de
portadores procedentes de la banda de conduccidn en los centros DX se produce
rdpidamente, alcanzdndose un equilibrio entre ionizacién y captura. Cuando un
centro DX se fotoioniza a temperaturas inferiores, la velocidad de recaptura es
mucho menor, permaneciendo los electrones en la banda de conduccién durante
horas o incluso dfas produciéndose la llamada fotoconduccién persistente.

Por otro lado Theis y colaboradores [11] observan una ligera disminucién de
la densidad de portadores libres cuando la temperatura aumenta en una muestra con
una densidad electronica de 1x10™ cm™, tanto si la muestra es iluminada o no. Esto
es debido a la mayor captura térmica de los electrones de la banda de conduccién
por el centro DX. En muestras obtenidas por nosotros con una concentracién de
electrones libres entre 1.2 y 2x10" cm?®, este efecto es mucho menor llegando
incluso llega a ser una variacién en sentido contrario. Asi por ejemplo en la muestra
159-3/5 como se muestra en la figura III-8 se observa un ligero aumento de la
densidad de electrones libres al aumentar la temperatura. Este efecto es visible tanto
si la muestra se ilumina o no, aunque bajo iluminacién hay una concentracién de
electrones hasta un 3% mayor. Este resultado nos lleva a pensar en el anclaje del
nivel de Fermi por el centro DX cuando la concentracién de portadores libres

supera el valor de 2x10" cm™ [12].
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I11.4 Resultados de la caracterizacion por dispersion Raman

de las muestras altamente impurificadas

A partir de los modos acoplados plasmén-fonén en la dispersién Raman se
han obtenido la densidad de portadores en las muestras, su movilidad y el nivel de
Fermi {13].

Las concentraciones de los portadores libres fueron obtenidas a partir de la
posicién del modo plasmén en dispersién Raman. En la figura III-9 se muestran los
espectros de las distintas muestras estudiadas.

La concentracion de electrones libres fue deducida a partir de la dependencia
de la posicién del pico plasmoén (=w,), de la masa efectiva (m") y del vector de

onda q [14]:

2 ne? 3
wi{(qg) = += (v.q)? 2
i e, km* 5 rd (2)

4

donde e es la carga del electrén, k=12.9 es la constante dieléctrica éptica y vi la

velocidad de Fermi:

wl~

v.=— (3n?n) (3)

5 [

Estas medidas del desplazamiento Raman se realizaron a una temperatura de
10 K. Los resultados se muestran en la tabla III-A. En ella ademds se incluyen los

datos obtenidos por efecto Hall a la misma temperatura con y sin iluminacién.
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Ts Ep NRaman Nyay Nyan
(°0) (meV) (x10"” cm™) (oscuridad) (iluminada)

(x10" cm™) (x10" em™®)

400 310 1.85 1.45 1.65
300 350 2.20 1.40 1.85
200 265 1.40 0.80 1.10
Tabla III-A. Nivel de Fermi y densidad de electrones libres obtenidos

de las medidas Raman y efecto Hall a 10 K.

Los valores obtenidos de la concentracion de electrones difieren segiin la
técnica empleada para obtenerlos. Una posible justificacion seria el error
experimental. La dispersidn de los resultados de las medidas de efecto Hall es del
orden de un 10%, lo que no justifica la discrepancia existente. Por otro lado los
datos Raman se han obtenido a partir de las expresiones anteriores utilizando los
pardmetros del GaAs correspondientes a bajo nivel de impurificacién sin tener en
cuenta los efectos de la renormalizacién de la estructura de bandas por la alta
densidad de electrones existente, por lo que la discrepancia era de esperar.

También se han realizado espectros Raman de las muestras de GaAs
impurificadas con silicio a baja temperatura (77 K) (figura I[II-10). Los espectros se
realizaron, utilizando como fuente luminosa un haz Idser de 3.00 eV de energia,
para resonar con el nivel E; del GaAs, mostrando los modos de vibracién del silicio
en distintos sitios de la red de GaAs [15].

En la figura I1I-10 se puede observar el LVM del Sig, en 384 cm™ . El Si,,
tiene mucha menos intensidad que el anterior en las tres muestras y aparece en 399
cm’'. No se observan otros defectos complejos [16,17].

Las concentraciones de los dtomos de silicio en las dos posiciones se

muestran en la tabla III-B. En ella se¢ puede observar un aumento de la
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concentracion de Sig, al disminuir la temperatura de crecimiento.

Tabla III-1I.

Concentracion de impurezas de silicio en distintas

posiciones a partir de las medidas de LVM a 77 K.

TSuhstralu [SiGa] [SlAs] [SiGa]_[SiAs] Nyan
(°C) (x10Y cm™) (x10" cm™) (x10" cm™) (oscuridad)
(x10" cm™)
400 1.440.3 =(.1 1.3+0.3 1.440.15
300 1.7+0.3 =0.4 1.3+0.3 1.440.15
200 2.1+0.4 =0.3 1.8+0.1 0.8+0.1

La concentracién de Si,. sélo se ha podido estimar, debido a la baja
intensidad de la sefial asociada, a partir de la relacién de intensidad [18].

La diferencia entre ambas concentraciones deberia ser igual a la densidad de
portadores medida en las mismas condiciones de temperatura e iluminacién. Esto
se verifica para las muestras crecidas a las temperaturas de 300 y 400 °C, pero no

ocurre lo mismo con las crecidas a menor temperatura, es decir a 200 °C.

II1.5 Resultados

A partir de Jos datos de la energia del nivel de Fermi obtenidos por
dispersion Raman, podemos ver variaciones en la energia de las bandas de
conduccion de nuestras muestras.

En la ldmina que presenta una densidad de electrones libres de 2.2x10" cm?
a 10 K le corresponde una energia del nivel de Fermi de 350 meV. Este valor es
mayor que la separacién entre la banda de conduccién T' y L, que para GaAs

impurificado ligeramente es de 330+ 10 meV [19]. Este valor no podria alcanzarse
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con esa densidad de portadores porque el nivel de Fermi alcanzaria el minimo L.
Si esto se produce se necitarian mds electrones para llenar esta banda hasta alcanzar
dicha energia.

La explicacién puede venir de la variacién en la distancia entre los minimos
I' y L por efectos de renormalizacion [20]. La existencia de una gran densidad de
portadores en la banda de los semiconductores provoca una variacién en las
posiciones de las distintas bandas. Esto significaria un aumento de la separacién
entre los minimos I' y L de al menos 20 meV. Este efecto ha sido observado en
muestras altamente impurificadas mediante estudios de fotoluminiscencia.

En las muestra crecidas a 300 y 400 °C la diferencia entre las
concentraciones de dtomos de silicio en sitios de galio y arsénico coincide con la
densidad de portadores medida por efecto Hall en las mismas condiciones de
temperatura e iluminacién. Esto indica que todos los Si;, estdn activados
eléctricamente actuando como donadores. Lo mismo se puede decir de los Si,,, que
actian como aceptores compensando parcialmente a los donadores. Ademds nos
indica la no existencia de otros defectos que actiien como trampas de electrones en
un nivel superior a 1x10'® cm™.

Esta relacién no se verifica para muestras crecidas a menor temperatura,
200°C. En este caso la densidad de portadores medidos por efecto Hall es menor
que la diferencia entre las concentraciones del silicio en los dos sitios de la red { Ga
y As).

Esto hace pensar en la no activacién de parte de los Sig, 0 en la existencia
de otros defectos tipo aceptor que compensen parcialmente a los donadores.

En la tabla III-C se muestra la relacion entre la concentracién de portadores
Hall y 12 movilidad de los mismos. Este tipo de representaciones ponen en evidencia
la calidad eléctrica de las ldminas al ser {a movilidad un pardmetro dependiente de

las imperfecciones de la red.
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Topstrato Nhay (80 K) Viran (80K)
(°C) (cm™) (cm?/V s)
400 1.59x10" 456
300 1.70x10" 273
200 1.08x10" 190
Tabla III-C. Concentracion de portadores y movilidad Hall a 80 K

de las muestras crecidas por ALMBE a diferentes
temperaturas

En este caso, las muestras crecidas a 300 y 400 °C presentan un
comportamiento similar a muestras impurificadas con Sn [21] y con una movilidad
muy parecida. Esto indica un nivel bajo en compensacion, o lo que es lo mismo,
una densidad baja de impurezas no activas o compensadas que son el principal
factor de dispersion de los electrones libres. Por el contrario la muestra epitaxiada
a 200 °C presenta una movilidad muy baja para la densidad de portadores libres que
posee. Esto indica una alta compensacidn, que no es debida sélo a los Si,, sino a
otros defectos generados por un crecimiento no éptimo.

En epitaxias obtenidas a muy baja temperatura hay una gran densidad de
defectos, que hacen que estas ldminas sean altamente resistivas [22]. Estudios
realizados en este tipo de laminas revelan la existencia de una gran concentracién
de defectos Asg, [23]. Una estimacion de la concentracién de estos defectos lo
sitian en 5x10'" cm”, que es mucho mayor que la existente en GaAs volumen (8-
2x10" cm™),

Ademds de este tipo de defectos también hay que considerar los de tipo
anfotérico, generados en materiales con alta impurificacién o con el nivel de Fermi
proximo a las bandas de conduccién o de valencia. Como veremos mas adelante
estos serdn principalmente el silicio en sitio de arsénico, Si,, 0 la vacante de galio,

vGa-

79



La existencia de estos defectos con carga puede justificar la disminucién de

la movilidad.
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IV Efectos producidos por la alta

impurificacion en GaAs con silicio

I1V.1 Introduccion

La introduccion de impurezas en un semiconductor genera la aparicién de
nuevos estados electrénicos. Si la densidad de las mismas se aumenta hasta niveles
superiores a 10" cm™, comienzan a aparecer otros efectos debidos a la inclusién de
una alta densidad de 4tomos con distinto tamafio y configuracién electrénica [1,2].
Estas diferentes caracteristicas provocan la variacién del pardmetro de red y de la
estructura de bandas y la aparicién de defectos propios. Estas modificaciones han
sido estudiadas desde hace varias décadas en silicio [3-5] y mds recientemente en
arseniux:o de galio [6-8] y fosfuro de indio [9].

La introduccidn de alta densidad de impurezas en una red cristalina puede
generar una variacién apreciable del pardmetro de red de la misma [10]. Este efecto
se puede observar sélo en impurezas que tengan una solubilidad elevada como es
el caso del carbono en arseniuro de galio.

Otro efecto de la alta impurificacién se produce si las impurezas introducidas
son activas eléctricamente. Cuando las impurezas se ionizan, generando portadores,
las fuerzas existentes entre las cargas modifican los potenciales en la red, variando
por tanto su estructura de bandas. Las fuerzas de Coulomb y las de canje son las
responsables de tales variaciones [1,2].

Un semiconductor con densidades de electrones por encima de 10** cm™ tiene
modificaciones apreciables en su estructura de bandas, siendo la mds importante la
variacién de la anchura de la banda prohibida.

El aumento en Ja densidad de portadores produce una disminucién de la

anchura de la banda prohibida. Estas variaciones han sido estudiadas en silicio,
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germanio, arseniuro de galio y fosfuro de indio. |

Resultados experimentales han evidenciado estos efectos en la anchura de la
banda prohibida. Se han realizado estudios por caracterizacién eléctrica en uniones
p-n [11], en estructuras HBT [12,13] y en pozos cudnticos [14] para ver las
variaciones producidas en la banda prohibida. También y de una manera mids directa
se han obtenido resultados a partir de las medidas de fotoluminiscencia para
observar este efecto [15-18].

Por itimo, la alta impurificacién genera variaciones en los estados asociados
a esa impureza y la aparicidn de otros defectos. Cuando un semiconductor es
impurificado, aparecen estados en la banda prohibida asociados a las impurezas.
Estos tendrdn diferente energia dependiendo de la impureza. Un aumento
considerable en la densidad de estos defectos nos lleva a la degeneracién del nivel
de la impureza, apareciendo una minibanda. Si se tiene una densidad mayor de
impurezas, esta minibanda se confundird con la banda del semiconductor,
formdndose la llamada cola de la banda {19].

Ademas como se ha comentado en secciones anteriores, la alta impurificacién
puede provocar la aparicién de otros defectos, que en otras condiciones son de
dificil generacién. Asi una mayor densidad de impurezas aumenta la probabilidad
de interaccion entre defectos, generandose otros de cardcter complejo, formados
entre impurezas y defectos nativos principalmente.

Para estudiar estos defectos en ldminas altamente impurificadas, se han
relacionado medidas de fotoluminiscencia (PL), movilidad y modos locales de
vibracion (LVM) en muestras de GaAs crecidas por ALMBE con alta

impurificacion de silicio.

IV.2 Variacion del parametro de red con la

impurificacion
La diferencia entre el radio de covalencia de la impureza de carbono (0.77
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A ) frente a los de los dtomos de la red, galio y arsénico (1.26 y 1.20 A
respectivamente) [20], provoca una variacién en las distancias interatémicas. Si la
densidad de impurezas es suficientemente elevada, se puede llegar a modificar de
manera apreciable el pardimetro de red.

Medidas experimentales revelan variaciones de hasta un 0.7% en el
pardmetro de red de GaAs impurificado con 4.5x10? cm™ dtomos de carbono [21].
También se ha visto variaciones en el parametro de red con impurificacién de
berilio [22].

Esta variacién disminuye considerablemente al bajar la densidad de impurezas
introducidas. Ya en el nivel mdximo que nosotros consideraremos, estos efectos son

pricticamente inobservables.

IV.3 Variacion de la estructura de bandas con la

impurificacion.(Renormalizacion)

Cuando la concentracién de impurezas aumenta en un semiconductor, los
efectos de la fluctuacién del potencial generada por su distribucién al azar llega a
ser apreciable. Por otro lado la proximidad entre impurezas hace que se forme una
banda de impurezas por el solapamiento de la funcién de onda de cada impureza
con las vecinas. A mayores densidades, la banda de impurezas se confundird con
la banda de conduccidn, apareciendo una cola en esta banda [19].

Ademas, incluso en ausencia de este potencial de las impurezas aleatorio, los
portadores, existentes en alta concentracién, cambian la estructura de bandas. La
energia de canje con estos portadores y el apantallamiento de la energia de canje de
los electrones de valencia, reduce la energia de la banda prohibida y varia las masas
efectivas del extremo de la banda.

La emisién y absorcién Gptica en este tipo de ldminas se vera involucrada por
los efectos anteriores, variando la distribucién espectral. Esto nos podra servir como

informacidn sobre estos cambios. La variacidn en la distribucion de los estados en
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energia modifica el espectro de las transiciones Opticas interbandas. También se
produce una variacién en la probabilidad de transicion por el cambio en la funcién
de onda. Hay que tener en cuenta que el vector de onda, k, ya no es un buen
nimero cudntico, al relajarse las reglas de seleccién por el aumento de desorden en
la red cristalina.

También se pierde la suposicién clésica de baja ocupacion de los estados de
las bandas, particularmente en bandas con baja masa efectiva, dando lugar a
variaciones en el espectro de absorcién [23,24].

Todos estos efectos pueden hacer variar las caracteristicas de los dispositivos
que los incluyen. Asi por ejemplo, la respuesta dieléctrica del plasma de portadores
puede afectar al indice de refraccién [25], consiguiendo asi aplicaciones a guias de
ondas y ldseres, donde el guiado puede ser determinado por variaciones locales de
la concentracién de portadores.

La variacién en la densidad de estados puede modificar la concentracién de
minoritarios y por tanto la caracteristica I-V de diodos de unién p-n de otras
estructuras, variando también las relaciones de inyeccidn de huecos y electrones en
estas uniones, de las que dependen de una manera importante los transistores
bipolares, ldseres y diodos emisores de luz.

Desde hace varias décadas se han realizado numerosos cdlculos para obtener
las variaciones de la banda prohibida, dependiendo de la concentracién de
impurezas [2-8].

Cada uno de estos trabajos ha dado diferentes resultados, siendo el de
Bennett el que mas se ajusta a los resultados experimentales obtenidos de
fotoluminiscencia [18] como puede verse en la figura IV-1.

Tomaremos estos resultados como base de nuestro estudio. Por lo que para
una densidad de portadores de 2x10" cm™ tenemos una disminucién en la anchura
de la banda prohibida de 180 meV aproximadamente.

Con este valor, la energia de dicha banda a 80K seria de 1.33 eV

aproximadamente,
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IV.4 Generacion de defectos en GaAs con alta

impurificacion con silicio

Vamos a estudiar los posibles defectos que limitan la movilidad y producen
compensacion en ldminas con alta densidad de impurezas. Se han utilizado
diferentes técnicas para este fin. Por un lado el estudio de la movilidad frente a la
densidad de portadores nos dard informacién de la existencia de centros dispersores
que limitan la movilidad a altas densidades de portadores, donde ya no se verifica
la relacion de Rode [26].

Las medidas de la movilidad frente a la temperatura nos permitird delimitar
los mecanismos de dispersion y aportar los primeros modelos.

Una segunda técnica de medida, la dispersiéon Raman, mediante el estudio de
los modos vibracionales locales (LVM), nos llevard a ver los posibles defectos
asociados a las impurezas.

Por 1ltimo, mediante la emision de fotoluminiscencia (PL) se tratard de
localizar otros posibles defectos existentes en las ldminas con alta impurificacién de

silicio (en este caso radiativos).

1V.4.1 Defectos nativos

La existencia de defectos en los semiconductores hace que varie las
caracteristicas de éstos. Es de gran importancia por tanto el estudio de los defectos
que se generan en un semiconductor durante su fabricacién y procesado.

Los defectos juegan un papel muy importante en las propiedades electrénicas
y Opticas de los semiconductores, ya que interaccionan con los portadores libres.
Hay diferentes caminos para la interaccion entre ambos, actuando los defectos como
centros de dispersién, trampas o centros de recombinacién.

Una densidad baja de defectos comparada con la concentracidon de portadores

libres, hace que el efecto de los defectos no sea apreciable. Por el contrario una alta
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densidad de los mismos, aumentard el efecto producido por su existencia.

Esto hace que la identificaciéon y caracterizacion de defectos en los
semiconductores sea de gran importancia para su posterior aplicacién en diferentes
dispositivos electronicos y dpticos.

En el caso del GaAs, su comportamiento en un dispositivo en forma de
Idmina delgada lo hace muy sensible a diferentes tipos de defectos.

La formacién de los diferentes defectos en un semiconductor depende de los
procesos tecnoldgicos a los que se vea sometido durante la fabricacién del
dispositivo, pero es de gran importacia la presencia de impurezas o defectos nativos
desde su crecimiento. Es conocido que cada modo de epitaxia de GaAs provoca la
generacion de diferentes defectos nativos. La densidad de fos mismos dependerd de
las diferentes condiciones de crecimiento utilizadas. Asi por ejemplo GaAs semi-
aislante obtenido por LEC, presenta principalmente impurezas de carbono y centros
EL2, asociados al antisitio Asg, {27]. El GaAs obtenido por Epitaxia en Fase
Liquida, LPE, presenta una baja densidad de trampas, siendo los tipo aceptor A y
B los mds abundantes. Al igual que en LEC, el centro profundo EL2 es el defecto
mds abundante en fas técnicas de Epitaxia en Fase Vapor, VPE y MOVPE. Por
ultimo en MBE aparecen unas familias denominadas M y EL.

Hay que afiadir que la introduccién de impurezas generard ademds del nivel
propio de la impureza otros como el centro DX asociado a los donores en el GaAs.

Si tenemos impurezas, podrdn aparcer ademds de los defectos nativos y los
asociados a la Incorporacién sustitucional de ellos, la aparicién de defectos

complejos formados por ellos.
IV.4.2 Defectos cargados eléctricamente

Walukiewicz [28] ha mostrado que los defectos nativos en determinadas
circunstancias pueden ser el proceso de dispersién electrénica mds importante,

Iimitando la movilidad en los semiconductores. Obtiene la concentracion de defectos
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nativos a partir del modelo de los defectos nativos anféteros [29]. Este modelo se
basa en que la energia de formacién de un defecto en la red cristalina es la suma
de la distribucién estructural de la red, E,, y de la energia electrdnica, E,,
requerida para la transferencia de carga del defecto al mar de Fermi (huecos a/o de
la banda de valencia, electrones a/o de la banda de conduccién). De aqui se
desprende que la energia electrénica estd determinada por Ia posicién del nivel de
Fermi con respecto a los niveles de energia introducidos por el defecto [30]. El
valor de E,, puede ser importante si el defecto es de carga miiltiple o si el nivel de
Fermi estd distante del nivel del defecto, como ocurre en el caso de materiales
altamente impurificados. En estos casos la posicidn del nivel de Fermi afectard la
probabilidad de generacidn de estos defectos. La parte electrénica de la energia de
formacion del defecto es por tanto reponsable del efecto de autocompensacién.

Se han realizado numerosos cdlculos para conocer las energias de cada
defecto de manera que esto nos lleve a las concentraciones de dichos defectos.
Wager [31] obtiene las energias de formacién de los diferentes defectos puntuales
aislados a partir del modelo de la cavidad microscopica.

Si ahora se afiade la contribucién electrénica a la energia de formacién
obtenemos las entalpfas de formacién de los diferentes defectos cargados. En esta
contribucién hay que tener en cuenta dos partes. Una son las energias de ionizacién,
que dependen del estado de carga del defecto. La segunda es ¢l nivel de Fermi.

En este punto ya se pueden hacer estimaciones de la abundancia relativa entre
los diferentes defectos. Esto lo ha realizado Baraff [32] para GaAs, teniendo en
cuenta que un pardmetro muy importante a tener en consideracién son las
condiciones en que se encuentra el semiconductor o las de crecimineto.

Asi por ejemplo, bajo un exceso de arsénico, la concentracién de defectos
que acomodan el exceso de galio serda muy pequefia, incluso podrd ser ignorada. En
este caso sélo habrd que considerar los que acomoden exceso de arsénico.

En una segunda fase veremos que los defectos mds abundantes serdn aquellos
que compensen a los portadores en exceso. Es decir, la dependencia con el nivel de

Fermi. Si nuestras liminas son tipo n, tenderdn a aparecer mds defectos tipo aceptor
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para compensar y as{ minimizar la energia.
En arseniuro de galio los defectos mds comunes serdn del tipo V,,, Vg,, Asg,
y Ga,,. Estos podrdn ser neutros o estar cargados, dependiendo de la posicién del

nivel de Fermi.

IV.4.3 El nivel de Fermi y los defectos cargados

eléctricamente

Si tenemos una ldmina de GaAs tipo n, podemos considerar la existencia de
dos defectos principaimente, la vacante de galio y la ocupacién de un sitio de
arsénico por un gahio, dependiendo de las condiciones de crecimiento, ya que son
los mds numerosos [32].

Estos dos defectos son tipo aceptor, por lo tanto si consideramos un cristal
fuertemente impurificado tipo n, de tal manera que el nivel de Fermi esté a energias
muy por encima del nivel aceptor de las vacantes, la mayoria de estas vacantes de
galio estardn ionizadas, segin se puede ver en la figura IV-2. A pesar del coste de
energfa para la formacién de una vacante ( U,,. ), el cristal puede perder energia
(Ex-E,), al capturar un electrén de la banda de conduccidn la vacante, situada a una

energia E,. Si se verifica

U, (Eg-E)<0

este proceso sera favorable energéticamente.

Esta relacién hace que el coste total de energia para las vacantes ionizadas en un

cristal dependa del nivel de Fermi [33].
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Figura 1V-2

N

EaVin)

Diagrama de bandas de un semiconductor II1-V donde se
muestra la captura de un electrén de la banda de
conduccidn por el nivel aceptor de una vacante del grupo
IIL.
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La concentracion en el equilibrio de vacantes ionizadas es [34]:

Ep-E,

[Vl =[Vyde *

donde puede observarse que cuando el nivel de Fermi aumenta, es decir una mayor
concentracién de impurezas, el cristal tendrd una mayor solubilidad para las
vacantes ionizadas de galio.

Esto queda reflejado en las entalpfas de formacidn de defectos calculados por
Wager [31] dependiendo de la posicién del nivel de Fermi.

Asi por ejemplo la entalpias de formacidn de una vacante de galio no cargada
es independiente de la energia de Fermi, pero al considerarla cargada (después de
capturar un electrén) disminuye considerablemente para niveles de Fermi cercanos
a la banda de conduccién. Asi varia de 2.31 eV cuando es neutra a 0.8 eV cuando
estd triplemente cargada.

En el caso de arsénico en sitio de galio, [a entalpia de formacién varia desde
1.62 eV en el caso neutro a 0.87 eV cuando el nivel de Fermi estd préximo o en
la banda de valencia.

Como se puede observar los valores de ambos defectos son similares.
Tampoco se diferencian por las condiciones de crecimiento, ya que una mayor
cantidad de arsénico en la superficie favorece la aparicién de los dos tipos.

Con estos resultados tenemos dos candidatos para los defectos generados en

nuestras muestras, Vg, y Asg,.
IV.4.4 Defectos complejos cargados eléctricamente

Ya hemos visto que la generacidn de defectos cargados dependerd de la
energia de formacién estructural y del nivel de Fermi. Pero también hay que

considerar la posible existencia de defectos complejos. Este tipo de defectos es
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posible debido a la disminucién de la energia cuando se trata de defectos con carga
contraria, gracias a la energia de ligadura culombiana.

La existencia de este tipo de defectos depende de la concentracién de cada
uno en el material y de la facilidad para la migracion, de tal manera que sea muy
probable la existencia de ambos como vecinos préximos.

Los mas comunes en arseniuro de galio son las divacantes, V*,-Vg, [31,35]

y las vacantes asociadas a impurezas [36].

IV.4.5 Defectos en GaAs:Si

A los defectos ya mencionados tenemos que anadir los que introduce la
impureza. Si consideramos el silicio que es una impureza con caricter anfétero,
podrd incorporarse en la red en sitios de galio o de arsénico, ya que como
interstictal es poco probable.

La posicion mds favorable energéticamente del silicio como impureza en el
volumen es en sitios de galio. Pero si consideramos el efecto del nivel de Fermi,
en un momento determinado serd mds favorable la incorporacién en sitios de
arsénico.

De la misma manera que con los otros defectos, habrd una fuerte
dependencia de las condiciones de crecimiento.

Por otro lado habremos de considerar también la interaccidén y competicién
con los otros defectos de la red. Esto lleva a tener en cuenta la posibilidad de
formacién de defectos complejos entre el silicio y el resto de defectos de la red.

Partiendo de los defectos posibles que se han mencionado se van a estudiar
liminas de GaAs altamente impurificadas, con silicio utilizando diferentes técnicas
experimentales.

El estudio de la movilidad frente a la densidad de portadores, nos dard
informacién de la existencia de mecanismos de dispersién que limitan la movilidad

a altas densidades de portadores, donde ya no se verifica la relacién de Rode [26].
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Las medidas de la movilidad frente a la temperatura nos permitird delimitar
los mecanismos de dispersion y aportar los primeros modelos.

Una segunda técnica de medida, la dispersién Raman, mediante el estudio de
los LVM, nos llevard a estudiar los posibles defectos existentes en las muestras
asociados a las impurezas.

Por ultimo con la emisién de fotoluminiscencia se tratard de observar otros
posibles defectos, en este caso los radiativos existentes en las ldminas con alta

impurificacion con silicio.

IV.5 Movilidad de ldminas altamente impurificadas

En este tipo de laminas la movilidad no es consistente con las predicciones
tedricas de los modelos de Rode y Knight [26] o Walukiewicz y colaboradores [37].
A partir de una densidad de portadores superior a 10" cm™, 1a movilidad observada
es mucho menor que el valor predicho para GaAs no compensado.

La discrepancia aumenta con la concentracién de portadores, llegando a
alcanzarse un factor 2 para 1x10" cm?.

Este hecho se justifica cominmente por la autocompensacién debido a la
incorporacién de silicio en sitio de arsénico que actia como aceptor en condiciones
de alta impurificacién. Sin embargo Poth y colaboradores [38] y Knech y su grupo
[39] observaron una movilidad menor en n*-GaAs, obtenido por diferentes técnicas
e impurificado con distintas especies, que las predichas para material no
compensado. Ellos sugieren que la teoria de la movilidad entonces existente no era
correcta en la zona de alta impurificacion, donde se tendrian que tener en cuenta las
modificaciones que esto supone.

Desde entonces numerosos modelos han ido apareciendo acercdndose mas a
los valores experimentales. Actualmente existen dos modelos diferentes que
justifican esta zona de alta impurificacion. Un modelo muestra que el proceso mas

importante en la limitaciéon de la movilidad en este tipo de materiales y bajo
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. circunstancias, es la dispersion por defectos nativos [28].

Se tiene en cuenta en este modelo la abundancia de defectos anféteros
generados por la posicién del nivel de Fermi cerca de las bandas de conduccién
(tipo n) o de la valencia (tipo p).

El defecto anfétero dominante en ldminas con esta impurificacidn tipo n en
GaAs es la vacante de galio. Esta genera un nivel aceptor, siendo susceptible de
atrapar electrones, ya que el nivel de Fermi estd situado por encima de su energfa.

Cilculos del nivel de este defecto [29,40] establecen que dependiendo del
estado de carga tendrd una energia diferente, pero siempre dentro de la banda
prohibida. El nivel de menor energia, y por tanto con un mayor cardcter aceptor es
Ve ©, muy préximo a la banda de valencia. Dependiendo del nivel de Fermi este
nivel podrd ser ocupado por electrones, que hardn variar la energia del nivel.

En una ldmina tipo n, como son las que nosotros obtenemos, el defecto
tendrd un estado de carga Vg, *, con una energia cerca del medio de la banda
prohibida. Por lo tanto, todas las vacantes de galio que se generen en las laminas
de GaAs altamente impurificadas tipo n tendrdn un estado de carga 3-.

Este defecto aislado o formando parte de un complejo con Sig,, contribuird
a la disminucién de la movilidad por la dispersién electrénica por su campo
culombtano.

Teniendo esto en cuenta, Walukiewicz [28] realizé un cdlculo de la movilidad
para ldminas de GaAs: Si, altamente impurificadas.

El otro modelo estd basado en la no compensacién del material, pero toma
en cuenta los efectos de la existencia de una alta densidad de electrones, que es la
degeneracion y las modificaciones en las bandas (renormalizacién) [41].

Este modelo basicamente introduce un aumento en la masa efectiva debido
a la no parabolicidad de las bandas modificada por la gran densidad de impurezas.
Por otro lado bajo degeneracidn, la parte de la movilidad debida a impurezas
ionizadas es inversamente proporcional a la raiz cuadrada de la masa efectiva en la

energia de Fermi.
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IV.5.1 Dispersién de portadores por defectos nativos

La existencia de defectos cargados, generados durante el crecimiento del
material, aumenta la densidad de cargas en el semiconductor.
Segin la teoria de Brooks-Herring [42] la movilidad limite debido a

impurezas ionizadas viene dada por la siguiente expresién :

3
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Esta ecuacién ha sido deducida para un semiconductor no degenerado, con
una ocupacién electrdnica en ¢l fondo de la banda de conduccién.

La estadistica utilizada ha sido la de Boltzmann y no ha sido considerada la
no parabolicidad de dicha banda.

Como se puede observar la dependencia de la movilidad limite por dispersién
con impurezas ionizadas es inversamente proporcional a la densidad de las mismas.
Esto nos dice que un aumento en los defectos cargados lleva una disminucién de la
movilidad. Ademds hay una dependencia implicita en el factor de apantallamiento
de la densidad de portadores.

Sin embargo 1a modificacién de la banda con un exceso de portadores lleva
a una modificacién de la movilidad limite. Estas variaciones deberdn ajustar la
disminucién de la movilidad en ldmina con alta impurificacién que se aparta del

comportamiento descrito por la relacién de Brooks-Herring.
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Walukiewicz [28] ha tenido en cuenta esta variaciones en ¢l semiconductor
haciendo un modelo para la zona de alta impurificacién. Por un lado ha tenido en
cuenta la variacion en la anchura de la banda prohibida debido a las interacciones
entre portadores y entre estos y las impurezas ionizadas. Por otro lado, este autor
ha considerado la existencia de los defectos complejos asociados a vacantes de
galio. Esto lo introduce en la densidad de cargas como centros dispersores con tres

cargas. De esta manera la densidad de estos centros queda

Nec=Np,+3[V;,]

La concentracidn de vacantes de galio triplemente ionizadas se puede obtener

de la expresion

[V =C0EXP(—§———@;;_Ea) )

donde C, es una constante, E; la energia del nivel de Fermi y E. la energia del
fondo de la banda de conduccién. Entonces para GaAs tipo n altamente
impurificado con N, donores, la concentracion de portadores, teniendo en cuenta

que las vacantes de galio es el defecto de tipo aceptor dominante, viene dado por

la expresién:

n=N,,-3[V,,]

Para todos estos cdlculos se ha mantenido la modificacién en la anchura de
la banda prohibida por la alta densidad de portadores.

Segiin esto la movilidad de los electrones dispersados por impurezas

ionizadas viene dada por
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La no parabolicidad de la banda de conduccién se ha incorporado en los
cdlculos mediante una masa efectiva dependiente de la energia.

Segun estos resultados, ahora hay una menor dependencia de las impurezas
ya que ahora la movilidad es proporcional a n/Ngc.

Los resultados de estos cédlculos se muestran en la figura IV-3. En elia se

observa un ajuste bastante bueno de los resultados experimentales.

IV.5.2 Dispersion por impurezas ionizadas en laminas

altamente impurificadas

Existe otro modelo para la zona de alta impurificacién en GaAs de la
dispersién de las impurezas ionizadas. Como ya se ha comentado, en este tipo de
ldminas es el proceso que limita la movilidad.

Este modelo, desarrollado por Szmyd y colaboradores [41], no tiene en
cuenta la existencia de una mayor densidad de defectos nativos cargados. Pero si
tiene en cuenta las modificaciones producidas por la alta impurificacién en el
semiconductor.

Parte de una expresidon general para este tipo de colisiones basada en la
ecuacidn de transporte de Boltzmann con la aproximacién del tiempo de relajacion
para un electrén en un campo eléctrico uniforme. Para una simetria esférica en la

banda de conduccion la expresion que resulta es:
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donde 7_{(p) es la constante de tiempo de relajacién del momento, v y p la velocidad
y el momento del electrén, respectivamente y f; la funcidn de distribucién de Fermi-
Dirac.

Las modificaciones que introduce este autor las hace en las distintas
funciones de la ecuacidn. Asi la no-parabolicidad de la banda de conduccidn viene

dada por la expresion

1o W

E

)2

2mg Ee 2m]

donde « es el coeficiente de no-parabolicidad y E, la energia de la banda prohibida.
El valor que introduce aqui Szmyd no estd renormalizado, pero esos efectos los
introducira en otros parametros. Considera el apantallamiento de las impurezas por
los electrones. Este serd muy efectivo, haciendo disminuir la dispersién por este
potencial. De esta manera simplifica la ecuacién de- Poisson, linealizdndola y
obteniendo un potencial de la forma de Yukawa. A partir de este obtiene el tiempo
de relajacion.

Otro dato importante es la utilizacién de la masa de curvatura de la banda en

lugar de la dptica o de pendiente de la banda. Esto lleva a una expresién para la

masa efectiva:
2
m* = LE) ey (m)(1+6-2-E)
di E,

Asf{ se obtiene una expresién general para la movilidad limite por dispersién
con impurezas ionizadas. Teniendo en cuenta que las ldminas con alta

impurificacion son fuertemente degeneradas, llega a la siguiente expresién:
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donde mg es m y B¢ es 8 en el nivel de Fermi.

Esta expresion, al igual que la obtenida por Walukiewicz [28] no poseen una
dependencia con T*? y la influencia del nivel de impurificacién es menor al variar
de 1/N a n/N en estos dos modelos.

Tambien hay que tener en cuenta la dependencia mds fuerte de la masa
efectiva, my” en lugar de m™” y con el valor ¢n el nivel de Fermi. Esto hace que
el valor de m"; sea mucho mayor que m’, provocando una importante reduccién en
la movilidad.

Comparando los valores de w, frente a pgpep, se observa que la interaccién con
impurezas de los electrones es mucho mayor que con la red. Esto nos permite

utilizar la regla de Mattiessen para el cdlculo de la movilidad total:

1 1 1

—=_—F

B p’I i"'red

Estos resultados se observan en la figura IV-4 donde ademas se muestran
datos experimentales.

Este modelo obtiene también un resultado préximo a los datos experimentales
obtenidos, pero con un valor inferior para algunos puntos experimentales,

suponiendo incluso una compensacién nula.
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Figura IV-4 Movilidad en funcién de 1a concentracidn de electrones libres a

300 K para epitaxias altamente impurificadas.
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IV.5.3 Dependencia de la movilidad con la temperatura en

GaAs altamente impurificado con silicio

La movilidad de los electrones en GaAs, dependiendo del intervalo de
temperatura, estd limitada por diferentes procesos [43].

A temperaturas entre ambiente y 50 K, la existencia de fonones limita la
movilidad por la interaccion de los electrones con ellos. En la zona de mayor
temperatura, el proceso dominante serd la dispersion electrénica por los fonones
Spticos [37,44]. Esta interaccién hace que la movilidad a temperatura ambiente sea
muy reducida.

Si disminuimos la temperatura hasta la zona entre 50 y 100K, serd la
dispersion debida a los fonones actsticos la que limitard la movilidad electrénica.
Esta interaccion es algo mds débil que la anteriormente mencionada, aumentando
por tanto [a movilidad limite.

En la zona de menor temperatura ( < 50K), la interaccidn entre electrones
y cargas fijas (impurezas y otros defectos 1onizados) es la responsable del limite en
la movilidad.

En la figura IV-5 se muestra la dependencia de las diferentes contribuciones
a la limitacidn de la movilidad en funcién de la temperatura.

En la tabla IV-A se exponen las dependencias de la movilidad con la
temperatura para las diferentes contribuciones.

A pesar de su dependencia con la temperatura, cuando se introduce alta
densidad de impurezas en GaAs, la movilidad disminuye incluso a temperatura
ambiente, donde el limite viene fijado por la dispersién con fonones épticos. Esto
podria indicar que las impurezas ionizadas limitan la movilidad total desde
temperatura ambiente . Por lo tanto es de esperar que al disminuir la temperatura
la movilidad limite disminuya, debido a su dependencia con T*7.

La movilidad electrénica frente a la temperatura de una ldmina de GaAs

altamente impurificada con silicio se muestra en la figura IV-6. Esta ldmina tiene
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Mecanismo de dispersidén Dependencia de la temperatura

*Fondn acustico

. .. 3in
-Potencial deformacién T

. . . -1/

-Piezoeléctrico T2

*Fondn dptico no polar T2

*Impureza o defecto

-Tonizado T
-Neutro T
Tabla IV-A. Dependencia de la temperatura de los diferentes

mecanismos de dispersion en semiconductores

una densidad de portadores de 1.4x10" cm™, que apenas varia en todo el intervalo
de temperatura (figura IV-7). La movilidad en la zona de mayor temperatura va
aumentando a medida que esta disminuye. Esto parece un comportamiento con
limitacion de la movilidad por los fonones &pticos, que achian como proceso
dispersor mds importante hasta 100 K. A menor temperatura la movilidad no varia.

Este comportamiento se ha observado en todas nuestras muestras, con
diferentes niveles de impurificacién y movilidad electrénica (1 a 2x10" cm®)
(figuras [V-8 a 11).

La no dependencia de la temperatura en el intervalo de temperaturas bajas
puede ser debido a dos hechos, la existencia de una interaccién importante con
impurezas neutras, que no tiene dependencia con la temperatura o la variacién de

la relacidn entre dispersién con impurezas ionizadas y la temperatura.
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La existencia de una densidad alta de defectos o ifnpurezas neutras,
justificaria la independencia de la temperatura de la movilidad en el intevalo < 100
K.

Esto conlleva la existencia de una densidad tal de este tipo de impurezas o
defectos en todas estas laminas. Un defecto de este tipo podria ser pares Si,, - Sig,,
que son neutros eléctricamente al actuar el silicio en una posicién como donor y en
la otra como aceptor.

Para tener idea de la densidad de estos defectos necesaria para tener una
movilidad limite en el nivel que exhiben nuestras muestras, vamos a utilizar la

expresién que relaciona a ambas [43,45].

lel

H4" 20N ha,

donde a, es el radio de Bohr.

Si introducimos los datos de nuestra muestra (u, =535 cm?/V seg) obtenemos
una densidad de impurezas neutras de 2x10" cm?.

Este valor, aunque muy elevado, es razonable comparado con la densidad de
impurezas que se introduce en estas ldminas. Esta posibilidad no puede ser
corroborada por técnicas como LVM, debido a la dificultad de detectar densidades
tan "pequeiias” de este defecto. Aunque éste es un defecto que se genera en liminas
de GaAs con alta impurificacion [46-48].

La otra posibilidad que tenemos para justificar este comportamiento de la
movilidad a baja temperatura, es la posible menor dependencia de la movilidad al
aumentar la impurificacion.

Este hecho es el observado por Szmyd [41] en sus ldminas de GaAs:Se que
obtiene por MOCVD. Los resultados son expuestos en la figura IV-12, donde se
aprecia una menor dependencia de la movilidad con la temperatura al aumentar la

densidad de portadores, siendo practicamente nula para valores de la concentracién

113



4000 T T T { ¥

T
(a)
—— hd e L J
®)] O . .. ® * -
3 300 Lot
<
C (b)
3 m
— 2000+ oc® n
o W
©
T I ]
}'—5 e 2 e .
o (d)
S 1000} =
F 1
0 : I : { X i
0 100 200 300
Temperatura (K)
Figura IV-12 Dependencia observada y calculada segun el modelo de Szmyd

[41].

114



de portadores de 6.5x10" cm™.

A partir del modelo de Szmyd comentado en la seccion anterior para la
movilidad limite por impurezas ionizadas, se tiene que no existe una relacién directa
con la temperatura . Se observa que los valores del factor de compensacion, &, son
pequefios, con lo que al igual que la dependencia de la movilidad con la densidad
de portadores, este modelo ajusta la movilidad sin la existencia de
autocompensacion.

Hay también que expresar que el modelo de defectos de Walnkiewicz
también obtiene una movilidad limite por impurezas ionizadas sin una dependencia

directa de la temperatura.

IV.6 Estudio por modos locales de vibracion de los defectos

asociados al silicio en GaAs

Se han realizado medidas de los modos locales vibracionales ("Local
Vibrational Modes", LVM), asociados a impurezas de silicio. En el capitulo III se
han expuesto las condiciones de medida.

En la figura IV-13 se muestran los espectros de tres liminas de GaAs,
epitaxiadas por ALMBE a distintas temperaturas, con una densidad de impurezas
de 2x10" cm?. En ella se observa un pico con un desplazamiento de 382 cm™!, que
es el de mayor intensidad. Este pico se asigna al silicio en sitio de galio [47].

Otra emisidn, pero con mucha menos intensidad aparece en 398 cm™, que
corresponde a dtomos de silicio como sustitucionales en una posicion de arsénico.

No se observa claramente ninguna otra emisién en energias de otros defectos
asociados a impurezas de silicio.

Sin embargo, una pequeiia sefial se puede ver en la zona de 367 cm’?, que
se considera asociada al defecto complejo Sig, - Vg,. Este tipo de defecto estard por
tanto presente en una densidad muy baja.

En 392 cm™, que es la zona asociada al pico del par Sig, - Si,, no se observa
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nada por encima del ruido de la medida.

A vpartir de estos resultados se han obtenido las concentraciones del
sustitucional Sig, y una estimacién aproximada del otro Si,,, que son los defectos
en mayor concentracién asociados a las impurezas de silicio [49].

Por lo que respecta a el defecto complejo Sig,- Vg, no se puede obtener
ningiin resultado concluyente, aunque su densidad serd inferior a 1x10" cm™, ya
que no son detectados claramente.

L.a misma conclusién puede utilizarse para el defecto complejo neutro Si,, -

Si,, que no es detectado, obteniendo sélo una cota superior para la concentracién

de las mismos.

IV.7 Emision de fotoluminiscencia de GaAs:Si altamente

impurificado

Estas medidas se han realizado a partir de la emisién recogida tras la
iluminacion de las muestras con luz de un ldser de argon. Se utilizé la linea verde
de 514.2 mm de longitud de onda (2.4 eV).

La emisidn se ha recogido con un detector de germanio enfriado a nitrégeno
liquido, después de ser dispersada por un monocromador de 0.3 m de distancia
focal.

Se han estudiado varias muestras con diferente concentracién de impurezas,
pero siempre con una densidad de portadores por encima de 1x10"™ cm™,

En la figura IV-14 se muestran los espectros de dos de ellas, realizados a
80K.

[.a emisién que se observa estd caracterizada por una banda, centrada
alrededor de 1.1 eV con una anchura a mitad de altura de 370 meV
aproximadamente.

En GaAs con niveles de impurificacién no muy elevados, esta emisién la

asignariamos directamente a niveles de defectos, sin embargo, en ldminas con alta
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densidad de portadores, en las que existen fendmenos de renormalizacién de la
estructura de bandas, primero debemos aseguramos de que esta emision no estd
relacionada con dichas bandas.

Segiin se obtuvo en la seccién 1V.3 la energia de la banda prohibida a 80 K
es de 1.33 eV aproximadamente [18]. En la zona de mayor energia se observa
emisién que puede proceder de una transicién banda-banda o de la cola de la banda
asociada a las impurezas. Para distinguir entre las dos posibilidades se varié la
potencia de iluminacién en las liminas para observar la dependencia de la intensidad
de 1a emisién de fotoluminiscencia frente a ella (figura IV-15).

En los espectros obtenidos se observa un aumento de la intensidad de emisidn
cuando se excita con mayor potencia. Esta mayor intensidad es generalizada para
las diferentes bandas, pero de una manera mds importante en la zona de mayor
energia. Cuando la potencia de excitacién es alta, la emision en esta zona presenta
una estructura con un mdximo y una joroba en la parte de mayor energia. Este
efecto puede ser el observado por Szmyd y colaboradores [50] en ldminas altamente
impurificadas. La renormalizacion en las bandas del GaAs con alta densidad de
silicio hace que su emisién, que es isétropa, a menor energia s¢ transmita a través
del sustrato de arseniuro de galio sobre el que ha sido epitaxiada la ldmina. Si la
parte inferior del sustrato presenta una superficie pulida épticamente, la emisidn
serd reflejada, sumdndose a la emitida por la cara superior y recogida por el sistema
de medida.

En nuestras laminas este hecho se produce porque las muestras poseen
durante la medida una capa de indio que ha servido como sujecidn al porta-muestras
durante el crecimiento de la misma. Esta superficie es reflectante, por lo que parte
de la emisién a alta energia es debida a esta reflexién.

Para evitar este problema se pulié la parte inferior del sustrato para quitar
la capa de indio depositada. La superficie posterior quedd limpia y con rugosidad
para evitar la reflexion en la cara interna de esta superficie. La emisién obtenida

después de este proceso era menor en esta zona de mayor energia del espectro
(figura IV-16).
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La emisién observada ahora tiene dos caracteristicas que destacan: la gran
anchura y su baja energfa. Por tanto estos niveles no son debido a defectos de tipo
hidrogenoide, que posee una emisién mds localizada, sino que serdn los
denominados complejos.

En GaAs impurificado tipo n, el centro mds comtin de este tipoestda 1.2 eV
y tiene una anchura de 200 meV a 80K [36]. En GaAs tipo p, este tipo de niveles
es mds raro, aunque se han observado algunas caracteristicas.

Otra estructura de emisién de fotoluminiscencia similar a la nuestra, es la
obtenida por Kung y Spitzer [51] en GaAs:Si altamente impurificado, obtenido de
cristales crecidos por las técnicas Bridgman horizontal o Czochraiski. Estas ldminas
tenian una densidad de portadores de aproximadamente 4x10* cm™. En la figura
IV-17 se muestran los espectros obtenidos para la ldmina segin se ha crecido y con
diferentes tratamientos térmicos.

La emisién en 1.2 eV ha sido asociada a un defecto complejo formado por
una vacante de galio asociada a un donor. Puede haber dos tipos de complejos, unos
asociando la vacante de galio a un donor del grupo VI, con lo que son vecinos
préoximos, ya que este donor ocupa un sitio de arsénico, y el otro asocidndole a un
donor del grupo IV, donde ya son vecinos de segundo orden, ya que este grupo
ocupa sitios de galio como donor (figura IV-18).

Se considera que la vacante de galio es un aceptor y que estd simplemente
cargado. De ¢sta manera la fuerza de Coulomb los mantendra unidos, formando un
par donador-aceptor localizado. Estos defectos tienen unas caracteristicas de
fotoluminiscencia con su emision centrada alrededor de 1.17 a 1.20 eV y una
anchura a mitad de altura de 165 a 205 meV dependiendo de la impureza y de la
concentracién de las mismas.

La forma de la emisién es similar en todas y no tiene estructura fina. Existe
una buena simetria alrededor del mdximo de emisién.

Comparando estos datos de defectos complejos asociados a vacantes de galio
con los espectros de nuestras muestras con alta impurificacién, vemos cierto

parecido, pero también se observan algunas diferencias.
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Las emisiones de las ldminas tienen el pico en 1.1. eV, unos 100 meV por
debajo del existente en la literatura. La anchura a mitad de altura (FWHM)
observadas son aproximadamente ¢l doble que las referenciadas por Williams [52].
Por tltimo la forma de la emision presenta una asimetria evidente.

Estas diferencias que parecen descartar la posibilidad de asociar las emisiones

a defectos complejos, pueden ser justificadas.

IV.7.1 Asimetria de la emision PL en GaAs:Si altamente

impurificado

La asimetria puede ser debida a la existencia de dos bandas de emisién
superpuestas, quedando la emisién total mucho mds ancha y con un desplazamiento
en la energia del pico.

Esta idea nos abre de nuevo a la idea del defecto complejo, pero para poder
conocer realmente las dos emisiones tenemos que separar las contribuciones de cada
una. Para ello, suponemos que a emision de baja energia es debida a un defecto
complejo. Esto supone que esa emisién posee las caracteristicas que ya hemos
mencionado.

Una informacién muy importante para la separacidon de las diferentes
contribuciones es la forma de Ia emisién. Experimentalmente se ha visto que es
simétrica, pero a partir del modelo de coordenadas configuraciones (CC) se tiene

una forma de tipo gaussiana,

IV.7.2 Modelo de Coordenadas Configuracionales

Este modelo utilizado para justificar la emisién de PL en ZaS de este tipo de
defectos [53] ha sido aplicado a GaAs tipo n por la similitud entre los centros en

ambos compuestos.

El centro localizado tiene un estado fundamental derivado del nivel aceptor
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impurificacién (1x10* cm?®). (a) Sin proceso después del
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de la vacante de galio y un estado excitado originado por el donador (figura IV-19).

La separacion de estos dos estados serd diferente a la de cada estado
(donador y aceptor) aislado, a causa de la interaccién culombiana entre ambos.

Puede aceptarse en el modelo CC cldsico que la densidad electrénica en el
continuo entre el estado fundamental y excitado estd dada por una distribucién de
Boltzmann. Esto significa que la forma de la emisién y de la absorcién serd tipo
gaussiana. Esto fue comprobado experimentalmente en GaAs por Willliams [36].

Ahora ya podemos intentar separar las diferentes contribuciones de la banda
emitida. En la figura IV-20 se pueden observar diferentes espectros con su
descomposicién en las distintas contribuciones.

Se ha realizado este proceso en tres muestras con emisiones tomadas a
diferentes temperaturas entre 80 y 300K. En esta descomposicién de las diferentes
bandas se observa una primera banda alrededor de 1.1-1.09 eV con una anchura a
mitad de altura entre 120 y 200 meV. Esta dispersion es debida a las diferentes
caracteristicas de las muestras.

Aparece una segunda banda a mayor energia, entre 1.27 y 1.33 eV
dependiendo de la muestra. Esta segunda banda es de mayor intensidad en la Idmina
155-1, siendo en algunos casos del mismo orden que la primera banda . Sin
embargo esta segunda emisién tiene un comportamiento similar a la primera ,
aunque varian la energia de emision y algin otro pardmetro.

Considerando esta banda como asociada a un defecto complejo y por tanto
con una forma tipo gaussiana, la podemos extraer de la emisidn total.

Restando las dos bandas anteriores queda una tercera banda con energia a
partir de 1.3 eV que corresponde a la emision banda-banda considerada la reduccién

de la energfa de la banda prohibida por los efectos de renormalizacién.

IV.7.3 Banda de emision en 1 eV

Esta banda parece ser debida a la llamada luminiscencia auto-activada de un
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Figura 1V-18 Distribucién atémica en el modelo de luminiscencia auto-activada
de los dos tipos diferentes de centros, (a) para un atomo de
impurezas del grupo IV y (b) para los del grupo VI, ligados a
una vacante de galio en la red cing-blenda.
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Figura IV-19 Modelo de las Coordenadas Configuracionales para la

fotoluminiscencia auto-activada en GaAs [36]. Se muestran dos
niveles, tipo donor y tipo aceptor, que corresponden al minimo
de energia del nivel fundamental y excitado respectivamente.
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Espectro de la emisidn de fotoluminiscencia de la muestra
155-1/2 a 80 K.,
Lineas continuas:
{2) ajuste por suma de dos gaussianas,
(b) gaussiana de la emisién en 1 eV,
(c) gaussiana de la emisién de 1.3 eV.
(L) Puntos experimentales.
(x) diferencia entre ([J) y (¢).
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Espectro de la emisién de fotoluminiscencia de la muestra
155-1/2 a 100 K.
Lineas continuas:
(a) ajuste por suma de dos gaussianas,
(b} gaussiana de la emision en 1 eV,
(c) gaussiana de la emisidn de 1.3 eV.
(iJ) Puntos experimentales.
(x) diferencia entre ([J) v (c).
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Figura IV-20c Espectro de la emisién de fotoluminiscencia de la muestra
155-172a 175 K.
Lineas continuas:
(a) ajuste por suma de dos gaussianas,
{b) gaussiana de la emisiénen 1 eV,
(c) gaussiana de la emision de 1.3 eV,
(0J) Puntos experimentales.
(x) diferencia entre (1) y (¢).
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Lineas continuas:
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{c) gaussiana de la emisidn de 1.3 eV.

(L) Puntos experimentales.

(x) diferencia entre ({1) y (c).
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defecto complejo formado por una vacante de galio y un silicio donador.

Segiin el modelo de las coordenadas configuracionales (CC) esta emision
tiene una dependencia de la temperatura caracteristica. La intensidad, la anchura y
la energia del pico obedecen a un comportamiento con la temperatura muy
particular.

Estudiaremos a continuacidn las caracteristicas de la fotoluminiscencia de
nuestras ldminas.

Segiin el modelo de C.C., la dependencia de la anchura de emision con la

temperatura sigue una relacion de la forma:

1
hew E

W=A(coth(—— T)

donde A es una constante, cuyo valor es igual a la anchura de la emisién cuando
la temperatura tiende a 0 K, y hw es la energia del modo vibracional del estado
excitado.

En la figura IV-21 se muestra la variacién de la anchura de Ia emisién frente
a la raiz cuadrada de la temperatura para dos muestras, junto con las obtenidas por
Williams [52] en GaAs impurificado con estafio. En ella se observa un
comportamiento stmilar, aunque el error cometido en la obtencién de la anchura,
no permite conseguir una buena precisién en los pardmetros A y ho.

Otra caracteristica de este centro complejo es la dependencia de la intensidad
con la temperatura.

En la variacién de la intensidad en nuestras muestras con la temperatura
(figura IV-22) se observa una disminucién de 1a misma al aumentar la temperatura.

En el modelo de C.C. la variacién es del tipo

I= Kexp( )
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donde K es una constante.

La fuerte caida en este modelo se justifica por la existencia a cierta
temperatura de electrones con una energia AE por encima del nivel excitado y el
fundamental (figura 1V-19). Estos electrones van directamente al estado
fundamental termalizdndose sin emitir radiacion alguna.

Con este modelo Williams obtiene una AE= 0.18 eV con diferentes
impurezas (Sn, C y Te), haciéndose prdcticamente nula la intensidad por encima de
200 K. Sin embargo en nuestras ldminas seguimos observando intensidad a
temperatura ambiente. La diferencia de densidad de impurezas y portadores de
nuestras ldminas con las de Williams en un factor 5-10 nos hace pensar en la
variacion de la energia de este defecto, variando también esta barrera térmica.

Por ultimo la variacion de la energia del pico con la temperatura (figura IV-
23) se comporta como la de la banda prohibida, es decir con una disminucién al
aumentar la temperatura. Sin embargo como se puede observar en la figura, esta
variacién es en sentido contrario en el trabajo de Willliams [52]. El también observa
una variacion negativa para el carbono en GaAs. Esto podria justificarse con una
diferencia en la estructura de defectos complejos del modelo C.C., como ya se ha
comentado en las otras magnitudes.

Si ahora consideramos que esta emision es debida a complejos vacante de
galio-donador, tenemos todavia una discrepacia en la energia del pico. En la
literatura se refleja la energia del complejo Vg, - Sig, en 1.2 ¢V [36,54,55] a una
temperatura de 80 K. Nosotros obtenemos la emisién a esta temperatura entre 1.01
y 1.09 eV dependiendo de la muestra. Esta disminucidn entre 0.1 y 0.2 eV puede
ser asociada a los efectos de alta impurificacidn.

Ya hemos visto que uno de los efectos de la renormalizacién de las bandas
es la disminucién de la energia de la banda prohibida. Este hecho afecta a la
diferencia de energia entre un nivel donador y otro aceptor, ligados cada uno a una
banda distinta. Por lo tanto la vartacién de la energia entre los distintos niveles hace
que la energia de emisién del centro complejo también cambie.

En nuestro caso la variacién de Ja energia de la banda prohibida se sitia
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entorno a 0.18 eV (seccidn IV.3), luego es de esperar un valor del mismo orden en
la variacién de la energia del pico de la emisién del defecto complejo.

Con esto tenemos que la banda de menor energia es debida al defecto V,-
Si* G- |

Ademds de esta banda, tenemos otra a mayor energia, que estudiaremos a

continuacion.
I1V.7.4 Banda de emision en 1.3 eV

Esta banda es muy similar en comportamiento a la emitida en 1 eV. Tiene
una anchura de banda mds pequefia, entre 140 y 160 meV dependiendo de la
muestra. Por otro lado el pico de emisién no depende de la temperatura , variando
entre 1.27 y 1.33 ¢V seguin la muestra estudiada.

Por la similitud con la otra banda, ésta también debe estar asociada a un
defecto complejo. En la literatura se encuentra otro defecto que emite en esa zona,
es el formado por Si,, con una vacante de arsénico [27,36,56]. El defecto es
formalmente igual al anterior, pero aqui el Si es un aceptor y la vacante de arsénico
el donador.

Los valores aportados por Williams [36] para concentraciones de 1x10" cm™
huecos con impurificacion de silicio es 1.417 eV y 0.11 eV para la energia del pico
y la anchura respectivamente, a 20 K. Comparando estos datos con la variacién de
30 meV que sufre el defecto complejo del germanio cuando varia de 20 a 80 K,
tenemos que el complejo del silicio emite en 1.38 eV,

Al igual que ocurre con la banda de 1 eV esta estaria desplazada por el

efecto de renormalizacién de la estructura de bandas menores energias.

IV.8. Conclusiones

Para el nivel de impurificacién que hemos utilizado (2x10" cm™) no se ha
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observado variacién del pardmetro de red de la epitaxia.

La alta densidad de portadores e impurezas han provocado efectos de
renormalizacién que se han detectado como una disminucién de la anchura de la
banda prohibida.

Estos efectos también han modificado la movilidad limite, disminuyendo la
debida a impurezas ionizadas. Esta variacion se debe principalmente al aumento de
la masa efectiva de los electrones. Otro efecto que se ha observado ha sido la débil
dependencia de la movilidad con la temperatura de las ldminas altamente
impurificadas.

Estas muestras tienen una emiston de fotoluminiscencia en forma de una
banda centrada entorno a [.1 eV y con una anchura de 370 meV. Esta emisién se
ha asociado a dos tipos de defecto complejo. La emisidon a menor energia es debida
al defecto formado por una vacante de galio y un silicio donador. Y la de mayor
energia que es menos intensa se ha asociado a Si,-V,.. Ademds de estas dos
emisiones, habria una de menor intensidad entorno a 1.3 eV. Esta seria la asociada
a la recombinacién banda-banda.

Otros defectos como los pares Sig,-Si,, no han sido detectados en

concentraciones superiores a 1x10™ cm™.
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V Proceso de crecimiento

V.1 Introduccion

En el capitulo anterior hemos estudiado la existencia de defectos nativos en
ldminas semiconductoras con alta impurificacion. A partir de nuestros resultados se
ha llegado a la conclusion de la existencia de complejos V,-Sig,, pero en
concentraciones inferiores a 2x10"™ cm™. También se deduce la existencia de Si,,,
que es otro aceptor, a partir de las medidas de LVM y Hall, y también en
densidades inferiores a 2x10'® cm™. Estos defectos existen en concentraciones muy
pequenas frente a la impureza mayoritaria, el sustitucional Sig,.

Por tanto , en laminas de GaAs altamente impurificadas con silicio , crecidas
por ALMBE, la autocompensacién parcial por complejos Vg,-Sig, ¥ Si, €5 muy
pequefia , siendo comparable porcentualmente a la compensacion de las 1dminas de
GaAs cori menor densidad de impurezas. Este hecho iguala la incorporacién de
silicio como sustitucional en GaAs en todo el intervalo de concentraciones, hasta
llegar a un limite de concentracién de portadores provocado por la existencia del
centro DX.

El aumento de incorporacion del silicio en GaAs como donador por ALMBE
es favorecido de tal manera que précticamente todo el silicio se incorpora en sitios
de galio. Este aumento , como se ha comentado, podria justificarse
termodindmicamente por un aumento de la relacién de flujos de As,/Ga o por una
disminucién de la temperatura,

La dificultad del estudio de la cinética de crecimiento ha sido una barrera
insalvable hasta el momento, para el conocimiento de la incorporacién de las
impurezas en GaAs. Para aportar claridad a este problema, se han realizado una
seric de muestras con alta impurificacién , en condiciones de crecimiento muy

diferentes. Con ello pretendemos poder observar diferencias en la incorporacién del
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siliclio, como veremos a continuacidn,

V.2 Dependencia de la relacion As/Ga en la superficie en la

incorporacién de las impurezas de silicio.

Hasta ahora se ha visto la dependencia de la temperatura y de la técnica de
crecimiento en la obtencion de alta impurificacién con silicio en GaAs. En este
capitulo vamos a estudiar la dependencia de la relacién de los dtomos de arsénico
y galio en la superficie, manteniendo la temperatura de crecimiento.

En el crecimiento de GaAs impurificado con silicio por MBE en condiciones
estdndar se observan cambios en el diagrama RHEED de la superficie al

suministrar densidades de impurezas mayores de 3x10"™ cm™.

Heiblum vy
colaboradores [1] creciendo GaAs a una velocidad de 1000 A/hora, observaron que
para una densidad de impurezas de 6x10" cm? la reconstruccién superficial
estabilizada en arsénico (2x4), se convertia rapidamente en una (3x2) y después de
200 A de epitaxia pasaba a una c(8x2) estabilizada en galio. Para evitar esta
variacién superficial inducida por la presencia de alta impurificacién con silicio,
dichos autores tuvieron que aumentar el flujo de As, por lo menos en un factor 5.
En estas condiciones la superficie se mantiene estabilizada en arsénico y con buena
morfologia superficial.

Basandose en este resultado se han obtenido altas densidades de portadores
con condiciones de crecimiento con alta relacién de flujos As,/Ga. Asi por ejemplo,
Sacks y colaboradores [2] obtuvieron una densidad de portadores de 1.8x10" cm™
creciendo por MBE a una temperatura de 580 °C y con una relacién de flujos de
11.5.

Por otro lado Neave y colaboradores [3] no observaron dependencia en la
incorporacién del silicio con la utilizacién de As, o As,, pero si una mejor

incorporacién cuando la temperatura del substrato se reduce. Esta idea fue utilizada

por Ogawa y colaboradores [4] para observar una mayor densidad de portadores
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obtenible con silicio cuando se disminuye la temperatura del substrato, llegando a
1.6x10" cm™ a 420 °C con una relacién de flujos As,/Ga entre 2 y 4.

Para examinar como afecta esta relacién de flujos a la alta densidad de
portadores libres en el GaAs cuando se crece por ALMBE, se van a epitaxiar una
serie de laminas en dos condiciones extremas. En una, las muestras se obtendran
con gran cantidad de arsénico en la superficie durante el crecimiento, en la ofra se
suministrard la cantidad suficiente de arsénico para evitar la aparicién de "gotas"
de galio en la superficie.

Esta serie de muestras se ha epitaxiado por ALMBE a una temperatura de
360 °C. La velocidad de crecimiento varié entre 0.8 y 1.0 monocapas por segundo
dependiendo de las diferentes muestras. La presion de arsénico utilizada se situd
entre 3 y 5x10°¢ torr.

Para obtener las diferentes condiciones en la superficie del GaAs se variaron
los tiempos de apertura y cierre de la célula de arsénico, aumentando o
disminuyendo la cantidad de elemento del grupo V suministrada.

Estos tiempos de control sobre el flujo de arsénico se determinaron a partir
de la informacidén suministrada por las medidas de reflectancia diferencial (RD) in-
situ. Esta técnica de andlisis superficial, junto con RHEED nos da cuenta de la
cantidad relativa de dimeros de arsénico y de galio que hay en la superficie de la
capa epitaxial [5,6].

En la figura V-1 se muestra la sefial de RD obtenida. La amplitud de esta
sefial es proporcional a la cantidad de dimeros de galio existentes en la superficie.
Por tanto una mayor amplitud indica un crecimiento con menor cantidad de
arsénico. En esta figura se puede observar la amplitud maxima de sefial obtenida
forzando el cierre de la célula de arsénico durante el pulso de una monocapa que
indicarfa Ia mayor cantidad de dimeros de galio en la superficie. Una prolongacién
en este estado sin suministro de arsénico genera una saturacién de galio, formdndose
"gotas" de dicho metal sobre la superficie. Este hecho se ve reflejado en la seiial
RD, que aparece saturada .

De la relacion entre la amplitud de la sefial RD durante el crecimiento y la
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Figura V-1 Intensidad diferencia entre la reflectancia en la direccion
(110} y [110] de una muestra crecida por ALMBE a 360
?C. Se observa como se satura la sefal cuando se salta
una apertura de As, mostrando la amplitud mdxima en
estas condiciones de medida.
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méxima obtenible se tienen las diferentes distribuciones de arsénico y galio en la
superficie. Partiendo de esta informacién se han crecido muestras con la mayor
amplitud de sefial RD posible, sin llegar a saturar, que serian las epitaxias que
llamaremos "ricas en galio" por tener menor cantidad de arsénico en la superficie
durante el crecimiento. Por otro lado se obtuvieron otras liminas con menor
amplitud de sefial RD, que llamaremos "ricas en arsénico” por crecer con mayor
densidad de este elemento en la superficie.

Segiin el diagrama RHEED, todas las muestras crecieron la mayor parte del
tiempo con una reconstruccién (2x4) o estabilizada en arsénico. En las muestras
"ricas en galio" hay un pequefio intervalo de tiempo en el que poseen una
reconstruccién (3x1), incluso en algunas se llega a la (4x2), caracteristica de una
superficie estabilizada en galio.

En la figura V-2 se muestran las senales de RD de dos de la muestras
crecidas en condiciones diferentes. Segtin Briones y colaboradores [5] podemos
obtener de ellas la cantidad de dimeros de galio en la superficie a partir de la
relacién entre las amplitudes de la sefial durante el crecimiento.

Observando la figura se puede decir que la ldmina crecida en condiciones
“rica en galio" prdcticamente alcanza la saturacion de dimeros de galio en
superficie, llegando ligeramente a una reconstruccién (4x2), que corresponde a una
superficie estabilizada en galio. Por el contrario la ldmina obtenida en condiciones
"rica en arsénico” presenta una relacién entre intensidades < 0.6, no llegando a
una reconstruccién de estabilizada en galio. Esto indica una mayor cantidad de
arsénico en la superficie.

De esta manera hemos obtenido muestras en condiciones superficiales
diferentes.

Estas ldminas fueron tmpurificadas con silicio, variando la densidad de
5x10"cm™ a 2x10" cm? para observar la saturacién en algunas de ellas si las
condiciones de crecimiento no eran favorables a la incorporacién de alta densidad

de dtomos de silicio en sitios de galio.

Después del crecimiento las muestras poseifan una superficie especular y sin
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ninggn tipo de defecto morfolégico generando durante el crecimiento.
Mediante la medida del efecto Hall y de la resistividad por el método de van
der Pauw se caracterizaron eléctricamente estas muestras. Los resultados se pueden

observar en la tabla V-A.

Tabla V-A. Densidad de portadores y movilidad Hall de

diferentes ldminas obtenidas en condiciones extremas.

-

MUESTRA n MOVILIDAD
(cm™) (cm®* V1)

G2178-1 3.5x10" 343
G2178-2 6.2x10*® 514
G2178-3 3.2x10% 566
G2183-1 1.3x10% 600
G2183-2 1.9x10% 653

La muestra G2178-1,obtenida en condiciones de"rica en arsénico"con una re-
lacién de intensidad de RD de 0.25, tiene un nivel de compensacidn alto,ya que sélo
posee una densidad de portadores de 3.5x10'"® cm™ con una densidad de 6x10'® cm?®
impurezas de silicio. Este efecto de compensacién también se ve en su baja
movilidad. A partir de las graficas de movilidad frente a concentraciones de
electrones se conoce el factor de compensacién. El valor que se obtiene para esta
muestra es de aproximadamente 10 (figura V-3). Como se ha obtenido la mitad de
portadores que de impurezas suministradas, este factor de compensacién nos da

cuenta de la existencia de otro tipo de defectos de cardcter estructural,
Esta condicién de crecimiento tan extrema con gran cantidad de arsénico se

puede asemejar a crecer a baja temperatura por MBE. En estas condiciones de
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Figura V-3

Movilidad Hall en funcién de la concentracién de
electrones libres a 300 K de GaAs tipo n. Las curvas del
factor de compensacién corresponden a los valores
indicados.
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crecimiento a baja temperatura por MBE [7-9] se generan una gran cantidad de
defectos que hacen que las muestras obtenidas a 200 °C sean semi-aislantes.
Estudios de este tipo de muestras llegan a la conclusion que este efecto se produce
por la desviacion en la estequiometria del compuesto. Hay una mayor cantidad de
atomos de arsénico en sitios de galio,incorpordndose generalmente como un defecto.
Este defecto estd asociado al nivel profundo EL2 y es muy comin en GaAs
obtenido a partir de soluciones liquidas [10,11].

Sin embargo en nuestras muestras crecidas por ALMBE a baja temperatura
se observan muchos menos defectos de este tipo. Este resultado se puede entender
si tenemos en cuenta que el ALMBE (ver capitulo I) consiste en potenciar la
nucleacién del material en todos los puntos de la superficie al mismo tiempo,
permitiendo un crecimiento ordenado, capa a capa, incluso a bajas temperaturas.

A la vista de estos resultados se redujo la cantidad de arsénico suministrada,
utilizando relaciones de sefial RD del orden de 0.6. Con estas condiciones ya se han
obtenido densidades de portadores de hasta 1.9x10" em™.

En condiciones de "rica en galio” también se han obtenido densidades de
portadores de ese orden con una relacién de senal RD de 0.95.

De estos resultados se deduce que en ambas condiciones de crecimiento se
puede obtener alta concentracién de portadores, muy préxima al mdximo posible.
Esto indica que la cantidad de arsénico suministrada durante el crecimiento por
ALMBE no es tan critica como por MBE para obtener alta densidad de electrones
libres con silicio.

Sin embargo, examinando los valores de la densidad de portadores obtenida,
se observa que la muestra crecida con una mayor concentracion de arsénico tiene
un 30% mds de densidad electrénica para una misma densidad de impurezas. Esta
diferencia puede ser debida a la generacién de una mayor cantidad de defectos en
la 1dmina obtenida con condiciones "rica en galio” que compensan parte de las
impurezas introducidas.

La dispersién de las impurezas ionizadas depende de N,. A partir de los

valores de la movilidad para muestras con distinta densidad de impurezas se puede
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decir que la dispersion por impurezas ionizadas no es la limitacién de 1a movilidad
ya que es independiente de ellas. Esto demuestra que otra dispersién es la que limita
la movilidad de estas muestras.

En muestras tipicas de GaAs crecidas por MBE en condiciones estdndar con
alta concentracion de impurezas, la movilidad a 300 K estd limitada por ellas,
siendo el valor de la movilidad de 1000 a 3000 cm?/V s para densidades de
portadores entre 2x10" y 1x10'™ cm™ respectivamente.

La movilidad de estas ldminas obtenidas por ALMBE con condiciones
extremas es menor que la obtenida por MBE con densidades de portadores de
1x10"® cm?. Las muestras crecidas en condiciones de "rica en galio" poseen
aproximadamente el mismo valor, independientemente de la densidad de impurezas
o portadores de las mismas. Este valor a su vez es inferior al valor tipico esperado
para las concentraciones que poseen. Al igual que se ha considerado antes en las
Jdminas crecidas en condiciones de "rica en arsénico", ahora también deben existir
defectos de tipo estructural.

Como ya se ha mostrado en el crecimiento por ALMBE hay dependencia de
las condiciones de crecimiento en la obtencién de una buena movilidad electrénica,
pero no tanto para conseguir una alta densidad de portadores. Estos resultados
diferencian fa técnica de crecimiento por MBE de la ALMBE en lo que respecta a
la incorporacién de las impurezas de silicio en concentraciones por encima de
6x10"™ cm™. Esta diferencia parece a priori dependiente de la diferente cinética
superficial de ambas técnicas.

Aunque los valores obtenidos para la densidad de portadores son similares
en las dos muestras, es un poco mayor en la "rica en arsénico”, acercdndose al
valor nominal de la densidad de impurezas.

La limitacién puede ser debida a defectos o impurezas tipo aceptor.
Esta segunda posibilidad no es factible para la mayoria de las muestras, porque la
densidad de portadores libres concuerda aproximadamente con las impurezas

introducidas (2x10" cm™).

Por otro lado sabemos que en las dos condiciones de crecimiento
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extremas se puede obtener una alta densidad de portadores libres. Esta afirmacidn
es muy importante y nos indica que la incorporacidn de Si en sitios de Ga y su
posterior ionizacién para generar electrones libres no tiene una fuerte dependencia
de las otras condiciones (relacién As/Ga), como si lo tienen otras técnicas de
crecimiento (MBE a mayor temperatura....).

Estos resultados vienen a separar las distintas "cinéticas” de incorporacidn
del silicio en una Vg,. Por un lado estdn las técnicas de crecimiento por MBE,
donde logran un desplazamiento en la incorporacién relativa Si,/S1,,, mediante el
aumento de la concentracion de As en la superficie. Esto fue justificado
termodindmicamente por Teramoto [12] y Heckinbotom [13] y verificado
experimentalmente por Ogawa [4].

La utilizaciéon de baja temperatura de substrato para aumentar la
incorporacién de los dtomos de Si en las posiciones de Ga, era también evidente a
partir de los resultados termodindmicos de Teramoto y Heckinbotom, como puede

verse en la relacion:

Ademds el coeficiente de incorporacidn de los dtomos de arsénico en la
superficie aumenta considerablemente al disminuir la temperatura, siendo necesaria
menor flujo de arsénico para el crecimiento. Estas ideas podrian justificar la mayor
incorporacién de dtomos de Si en V, cuando crecemos a menor temperatura.

Pero los resultados obtenidos para crecimientos con condiciones extremas de

epitaxia ("rica en galio y arsénico”), nos hacen pensar en otras causas ademds de

las ya mencionadas.

V.3 Defectos superficiales. Escalones y esquinas
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Como ya hemos visto hay otro pardmetro que influye en la incorporacion de
dtomos de Si en la red de GaAs. En ldminas con alta impurificacién aumenta la
densidad de defectos nativos tipo Vg, que son responsables de una compensacién
parcial. El aumento en la densidad de impurezas se ve acompafiado por una mayor
concentracién de vacantes de galio [15], de manera que se verifique la relacion

entre donadores y aceptores que viene dada por la expresién [16]:

Np e
—=K({T) =P
oKD 2By,

Aqui se observa una relacién entre p y n en la incorporacién del Si en
distintos lugares de la red.

En GaAs intrinseco la relaciéon p/n = 1. En GaAs crecido por MBE,
generalmente en condiciones de exceso de arsénico (reconstruccién c(2x4)), el nivel
de Fermi estd en E-E; = 0.8 eV [17].

"Esta medida concuerda con los modelos de Chadi [18], Farrell [19] y Pashley
[20], segin los cuales una superficie con una reconstruccion (2x4)/c(2x8) de
material no impurificado, que es una superficie estabilizada en arsénico, tiene todos
los enlaces libres del elemento del grupo V compartiendo electrones, formando
dimeros, y por tanto es una estructura estable y no genera estados en la banda
prohibida. De esta manera el nivel de Fermi estd situado en el medio de la banda
prohibida.

Si en esta estructura comenzamos a introducir impurezas donoras (dtomos de
silicio) el nivel de Fermi variard de posicidn acercandose a la banda de conduccién.
La introduccién de una alta densidad de impurezas (a partir de 10'® cm™) produce
por tanto una variacion en la superficie. Observaciones con microscopia de barrido
de efecto tinel ("Scanning tunneling microscopy”, STM) muestran la superficie
(001) como una distribucién de dimeros de arsénico en diferentes disposiciones

seglin la reconstruccidén superficial [21,22]. Pashley y colaboradores [23] han
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observado una superficie con reconstruccién (2x4) con STM y con una
impurificacién de silicio de 7x10" cm™. En ella se observa un alineamiento de las
vacantes de dimeros de arsénico, formando largas filas.

A mayor densidad de impurificacidn, se observan variaciones significativas
en el orden de las celdas unidad (2x4). En una imagen de STM con una muestra
con N = 1x10" cm™ y n= 2.2x10"® cm™, se observa que las filas de vacantes de
dimeros de arsénico ya son muy cortos, apareciendo muchas "esquinas” (kinks) al
no estar perfectamente alineadas las diferentes celdas unidad (2x4).

Esta nueva distribucién de las vacantes de dimeros no modifica la
reconstruccién (2x4) observada por RHEED ya que las celdas unidad permanecen,
pero si varia la estructura electrénica de la superficie.

Ya se ha comentado que la reconstruccion (2x4) se ha observado
mayoritariamente dos dimeros de arsénico por celda unidad. Existen dos modelos
para esta estructura con dos dimeros de arsénico con reconstruccién (2x4), en los
que se tiene el ndmero correcto de electrones por celda unidad para todos los
enlaces libres del arsénico y de galio. Esta estructura no tendrd por lo tanto estados
en la banda prohibida.

Con la aparicién de las esquinas o "kinks" en las filas de las celdas unidad,
ya no se verifica el modelo del conteo de electrones, apareciendo enlaces libres de
arsénico sin llenar completamente. Estas esquinas introducen nuevos estados
electrénicos en la superficie.

En la Figura V-4 se puede observar esquemdticamente la estructura
superficial en esta muestra altamente impurificada.

La densidad de "kinks" en la superficie varia con la densidad de impurezas
de silicio introducidos. Ademds coincide la relacion entre dos densidades de
impurezas y las correspondientes densidades de "kinks" que aparecen en la
superficie,

A la vista de estos resultados Pashley y colaboradores [23] elaboraron un
modelo simple, que se explica a continuacion,

En una superficie con reconstruccién (2x4) sin impurificacion, no existen
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Figura V-4 Esquema de la reconstruccién (2x4) de la superficie (001)

de GaAs, mostrando la celda unidad con dos dimeros de
arsénico cada una y la situacién de las "esquinas” en las
filas de las vacantes de ellos. Se muestran por simpliciad
s6lo los dtomos de arsénico de 1a superficie.
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niveles dentro de la banda prohibida y todos los enlaces libres estdn llenos o vacios.
Cuando la ldmina estd altamente impurificada, el nivel de Fermi estard cerca o
dentro de la banda de conduccién. En una superficie como la citada, que no tiene
estados en la banda prohibida, los electrones ocupardn estados hasta el nivel de
Fermi, pero la formacién de "kinks" lleva la aparicion de estos estados de cardcter
aceptor que serdn ocupados por los electrones, disminuyendo la energia del sistema.

Este modelo parte de la base de la aparicién de los "kinks" paralelamente
a las impurezas introducidas. De esta forma se obtiene una compensacién superficial
de las impurezas introducidas, quedando el nivel de Fermi anclado en el medio de
la banda prohibida como habia observado Kirchner [16].

En este modelo se supone que todo el silicio se incorporard en la superficie
como donor, independientemente de Ia densidad de portadores, a la vez que se
forma un "kink" para compensarlo.

Cuando el frente de crecimiento avanza, los "kinks" superficiales ya no
compensardn a las impurezas que han quedado en capas inferiores formando el
volumen. En este momento termodindmicamente serd favorable la disminucién de
la densidad de portadores para disminuir la energia de Fermi, reduciendo asi la
energia del sistema.

Para que sea posible la compensacidn, debe de poder generarse un aceptor.
Los mds probables son la vacante de galio y el silicio en sitio de arsénico.

La vacante de galio, debe de proceder de la superficie, donde se forma, y
moverse hacia el interior. Esta difusion hacia el interior se ve favorecida por una
mayor temperatura. Por tanto, cuando se efectdia el crecimiento a temperaturas
inferiores a 400 °C, este proceso se verd relentizado. Por otra parte , la generacién
de una vacante es fuertemente dependiente de la concentracién de dtomos de
arsénico y galio en la superficie. Las condiciones "rica en galio", con una menor
presencia de arsénico en la superficie impide la formacién de las vacantes de este
elemento, por el contrario una superficie con condiciones de "rica en arsénico”
aumenta la densidad de ellos.

Como ya hemos visto la densidad de vacantes de galio en una superficie
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depende de la temperatura. Chiang y Pearson [24] determinaron experimentalmente
una relacién entre la densidad de vacantes en la superficie y temperatura a la que

se ha sometido la muestra:

- 0.4
[Vgal =3.50x10%%exp[-—=

Como se puede observar en la figura V-5. Estos datos han sido obtenidos en
una muestra de GaAs no impurificada y con una concentracion residual tipo n de
3x10® cm?. Para estas medidas no se utilizé una sobrepresién de arsénico en
£Xceso.

A la temperatura del tratamiento térmico pricticamente todas las vacantes
estan ionizadas, por lo tanto ¢l valor obtenido corresponde a la densidad de vacantes
ionizadas.

Las reacciones quimicas de la formacién GaAs a partir de gas, muestran una

dependencia de la presidn de arsénico en la aparicion de vacantes de galio:

Teniendo en cuenta la ley de accidn de masas y la condicion de neutralidad

de carga obtenemos

PEGE

1

[ Vea Py

donde
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Esta dependencia de la sobrepresién de arsénico fue observada por Chiang
y Pearson [24] en una ldmina de GaAs tipo p con una concentracién de 3x10'® cm’?
a una temperatura de tratamiento térmico de 800 °C.

Podemos tomar estos valores de referencia en nuestro caso porque
suponemos una superficie pricticamente compensada por la existencia de los
"kinks". Extrapolando a los valores de la temperatura de crecimiento y una

sobrepresion de arsénico muy pequefia, obtenemos:

[Vzal =3.51x10%cm™3

Esta densidad es muy pequefia para compensar parcialmente las ldminas con
alta densidad de impurezas, pero las vacantes de galio tienen un coeficiente de
difusion elevado (del orden de 3 érdenes superior al de una impureza), cfue puede
permitir la compensacidn parcial, aunque esta serd pequena.

La constante de difusién depende de la concentracién de impurezas y de la

temperatura ( figuraV-6) [25,26].

D(V,,) =3.5x10%exp[ -2zt

KT

Este valor corresponde a una densidad de impurezas de 2x10" cm™.

Para una temperatura de 400 °C durante ¢l crecimiento, tendriamos que en
1 hora la vacante se moveria 3.1 A.

Estos valores tan pequeios de la densidad de vacantes de galio en la
superficie y de su coeficiente de difusién, justifica la no compensacién en el

volumen de los donores de Sig,.
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Concentracion de vacantes superficiales de arsénico y
galio en GaAs no impurificado (n=3x10'% c¢m?) en
funcidn de la temperatura [24].

162



Constante de difusion {cm?/sec)

—-O—- divacante

—&-— monovacante

10-‘5L ()ST_ . o ” eaaad ‘ . N - — e aa
0 10 10 107 107
.. . 3
Concentracion de Si (1/cm?)
Figura V-6a Constante de difusién de la vacante de galio y la

divacante, V;,-V,,, en funcién de la concentracién de
impurezas de silicio [26].
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La otra posibilidad de compensacién puede venir dada por la difusion de las
impurezas de silicio de una posicién de galio a una de arsénico.

El coeficiente de difusién del silicio depende de la densidad de impurezas en
la muestra. Experimentalmente se ha comprobado que aumenta a mayor concentra-
cién de impurezas [27], siendo constante para valores superiores a 10 cm™ [28].

La dependencia con la temperatura es como la de la vacantes de galio, pero
con una energia de activacién de 2.5 eV y un prefactor Do=0.11 [27].

Con estas relaciones tenemos que para nuestra muestras con 2x10" ¢m? y
a una temperatura de 400 °C, el desplazamiento en una hora es de 1.7 A
aproximadamente.

Estos valores tan pequefios dificultan la compensacién en ldminas crecidas
por ALMBE a baja temperatura.

Para ver una activacién de la difusién de estos defectos nativos, las muestras
se sometieron a un tratamiento térmico. De esta manera se comprobar4 Ia aparicién
de ]la compensacion.

Se sometieron dos ldminas de GaAs altamente impurificadas con silicio a un
tratamiento térmico a 600 °C durante varias horas, observdndose una disminucién

de la densidad de portadores. En la tabla V-B se observa las distintas caracteristicas

Tabla V-B. Caracteristicas eléctricas de dos Idminas antes y después del

tratamiento térmico para observar la activacién de la compensacion.

Rygan D Ny
MUESTRA (cm™) (cm™) (cm™)
(T=375 °C) (T=600 °C,1 h) | (T=600 °C,3.2h)
G2183-1 1.3x10" 9.6x10' 5.0x10"
G2183-2 1.8x10" 7.3x10" 4.6x10"
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Si ahora calculamos los valores de la densidad de vacantes en la superficie
y los valores de los desplazamientos de vacantes de galio y dtomos de silicio para

una temperatura de 600 °C tenemos los valores que se muestran a continuacién.
[Val =1.7x10%cm™3

D(V,): 612 Aeni h
1095 A en 3.2 h

D(si): 243 Aen1h
435 Aen3.2n
Con estos valores ya es posible una compensacidén, alcanzdndose un valor en la

densidad de portadores igual al mdximo referido en la literatura para epitaxias de

GaAs impurificadas con silicio obtenido por MBE a una temperatura de 600 °C.

V.4 Procesos de crecimiento de GaAs:Si por ALMBE.
Superficies (001), con escalones y (113)A

Como se ha citado anteriormente, un proceso decisivo en el conocimiento de
la incorporacién de impurezas durante el crecimiento por técnicas epitaxiales en fase
gaseosa es el estudio de la cinética superficial. Existen varios modelos que
interpretan la cinética del crecimiento a baja temperatura [29,30] basados en
estudios de RHEED y RD.

Estos estudios hasta ahora sélo han tratado de justificar la cinética de
incorporacion de los dtomos de la red, arsénico y galio, y su dependencia de las
condiciones superficiales.

A través de ellos trataremos de aportar nuevas ideas de la incorporacién de
impurezas como ¢l silicio. En este estudio nos centraremos en las superficies
vecinales y desorientadas de las direcciones principales, ya que el silicio presenta
un acusado cardcter anfétero en ellas. Esta diferencia en la incorporacién depende

del tipo de superficie (A o B)[31] en la familia de direcciones (1IN).
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El cardcter anfétero del silicio en estas superficies desaparece cuando se
realiza un crecimiento por ALMBE a baja temperatura. Esta caracteristica tan
radical nos permitird aportar mds informacidén sobre la cinética de esta técnica de
crecimiento.

Segin los ultimos resuitados de STM, una superficie (001) de GaAs
estabilizada en arsénico, (2x4)As, estd formada por una distribucién regular de
dimeros de arsénico perdidos [32]. Estudios de RHEED y RD [5] llegan a la
conclusién de que hay al menos un recubrimiento de arsénico, 8 , de 0.75. Por lo
tanto habrd al menos 0.75 x Ns sitios de galio posibles de ocupar cuando lleguen
dtomos de galio a la superficie (figura V-7). Una vez que han llegado 0.75 x Ns,
toda la superficie estard ahora estabilizada en galio. La llegada de mds dtomos de
Ga llevara a la formacién de aglomerados de galio, formando una superficie rugosa
(figura V-8a).

Los dtomos de arsénico que llegan ahora a la superficie se depositan sobre
la zona plana de la muestra, pero ademds se comenzaran a situar en la capa
anterior, reflenando las zonas correspondientes a los dimeros perdido (figura 8b).
Los dtomos de galio de los aglomerados rellenan ahora estas zonas, formdndose de

nuevo una distribucién de dimeros de arsénico.

V.4.1 Crecimiento de GaAs:Si en superficies vecinales de la
(001)

Estas superficies son aquellas que tienen un pequefio dngulo con respecto a
la direccion (001) GaAs. Estdn caracterizadas principalmente por la existencia de
escalones en ellas. La densidad de estos escalones y su longitud dependerd del
angulo que tenga con respecto a la superficie principal. A mayor dngulo, mayor
densidad de escalones y menor longitud de estos.

La existencia de esos escalones nos abre a una nueva cinética superficial. El

borde del escalén ofrece una nueva disposicién atémica, apareciendo un nuevo sitio,
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Figura V-8a Deposicién de galio en una superficie (001) de GaAs con
una reconstruccidn (2x4) estabilizada en arsénico.
Primero llega a un recubrimiento 6,,=0.75 formando
posteriormente aglomerados de galio.

Figura V-8b Deposicién de arsénico sobre la superficie de la figura V-
8a. Ademds de alcanzar un recubrimiento de 0,,,=0.75
se completa la capa inferior,
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con un entorno diferente, y de gran importancia para el crecimiento.

Primero tendremos que diferenciar entre las diferentes distribuciones de
dtomos en la superficie, dependiendo de la direccidn hacia la que se tiene el dngulo
de inclinacién. Esto es de gran importancia porque se sabe, mediante estudios de
RHEED, que la difusién en una superficie en la direccién [TlO] es 4 veces mayor
que en la [110] [33]. También se observé una mayor velocidad de crecimiento de
GaAs en la direccion [TIO], debido probablemente a esa mayor difusividad
superficial.

En la figura V-9 se observa la distribucion de los dtomos en una superficie
tipo B. En una superficie inicial (2x4)As , los dtomos de arsénico forman dimeros
en la direccién [110] para estabilizarse entre ellos y alcanzar un minimo de energia
superficial. Esto no puede realizarse en el caso del dtomo de arsénico en el escalén,
que ofrece un enlace sp® activo. Un dtomo de galio que llegue al escalén, podra
reaccionar ficilmente, provocando a su vez la ruptura del dfmero contiguo. De esta
manera el escalén ird avanzando al absorber los dtomos de galio que van llegando.
Este proceso es energéticamente mds favorable, ya que sélo se rompe un dimero,
quedando sélo un enlace activo. En el caso de un dtomo de galio reaccionando en
la superficie fuera del escaldn, se rompen dos dimeros de arsé€nico, generando por
tanto un proceso de mayor energia superficial.

Para que el proceso de crecimiento por escalones sea importante, la distancia
media entre escalones deberd ser menor que la longitud de migracién de los dtomos
de galio en la superficie.

La zona de un escaldn en una superficie tipo A (superficie (001) inclinada en
la direccidén [110] ) se puede observar en la figura V-10. Aqui los dimeros de
arsénico estdn situados paralelamente al escalén. En dicho escalén ahora un dtomo
de galio tiene un enlace activo, pero es dificil que otro atomo de galio reaccione con
él, porque tiene un fuerte cardcter aceptor. Esto dificulta el crecimiento por
escalones en esta superficie.

Se puede forzar el crecimiento de este tipo de escalones aumentando

suficientemente la presion de arsénico. Asi los dtomos de arsénico reaccionan con
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Figura V-9 Distribucién de los dtomos de Ga y As en una superficie
(110) tipo B. Los escalones van perpendicularers a las
lines de dimeros de As.
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el galio del escalon, favoreciendo la incorporacién de otro dtomo de galio.

Basiandonos en este modelo de crecimiento, ahora sélo tenemos que
incorporar en nuestra cinética los dtomos de silicio. Este dtomo tiene un
comportamiento mas parecido al def galio que al de arsénico, siendo mas favorable
energéticamente su incorporacidn en un sitio de galio, por lo tanto es de esperar que
siga la cinética de este tipo de dtomos.

Un dtomo de silicio en una superficie sin escalones y siguiendo el primer
modelo se incorporard en posiciones de galio, de manera similar a como lo hace el
galio. Este proceso seguird hasta que el mimero de dtomos de impureza sea elevado
(> 10" c¢cm? ), abriéndose entonces la posibilidad de que la migracién de los
atomos de silicio {(menor que la de los de galio) no sea suficiente para ocupar todos
vacantes de galio y algunos comiencen a incorporarse en sitios de arsénico. Asi el
aumento en la incorporacion de silicio en posiciones de galio viene dado por un
aumento de la movilidad superficial .

Siguiendo el modelo por crecimiento por escalones, se puede ver que en uno
tipo B, se favorece la incorporacion del silicio en el escaldn y en posiciones de
galio, por ser un sitio de alta reactividad.

Por el contrario, en una superficie vecinal tipo A, la incorporacién de silicio
en posiciones de galio sélo se consegue con una alta presién de arsénico.

Estos modelos estin apoyados por los resultados obtenidos con epitaxias
obtenidas por MBE en muestra con superficies desorientadas respecto a la direccién
(001).

Ballingall [31] ya observé esta diferencia en caras (110). Mds tarde se
observé un comportamiento eléctrico distinto para las superficies tipo A y B en

superficies (11N) [34].

V.4.2 Incorporacion de impurezas en superficies

desorientadas de la direccion (001). (113)A
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Como ya ha citado anteriormente la incorporacién de 4dtomos en un
crecimiento epitaxial depende mucho de la estructura superficial. Es por tanto muy
diferente la cinética de incorporacién de los distintos dtomos en diferentes
superficies. La distribucidn y tipo de enlaces existentes en la superficie van a hacer
que en las mismas condiciones de crecimiento la incorporacién atémica dependa de
ellos.

Las superficies del tipo (11N) se pueden considerar como una mezcla de
superficies del tipo (110) y (001).

En una superficie (001) se tiene una distribucién de dtomos en la superficie
como se puede observar en la figura V-11. Hay una distribucién regular de enlaces
dobles de arsénico o de galio, dependiendo de que la ltima capa esté formada por
unos u otros. En esta direccién los dtomos de arsénico y galio se alternan en
distintos planos. Los enlaces de galio y arsénico estdn orientados en direcciones
perpendiculares.

En una superficie (111) los dtomos de galio y arsénico tienen un enlace
simple en esa direccién. Pero como se puede ver en la figura V-12 hay dos
superficies diferentes, una estard formada por dtomos de arsénico (tipo B) y otra por
dtomos de galio (tipo A).

Una superficie del tipo (11N) tendra por tanto una sucesién de enlaces de uno
u otro tipo. Veamos mds detenidamente una superficie de este tipo, por ejemplo la
(113). Como se puede ver en la figura V-13 esta superficie se puede descomponer
en escalones, uno el tipo (001) y otro del tipo (111). Este ultimo escalén tiene los
enlaces sencillos que son mas reactivos que el doble de la superficie tipo (001), ya
que la incorporacidn de un dtomo no tiene que llevar a un aumento de la energia
superficial.

La incorporacién del silicio en el crecimiento por MBE en condiciones
standard en Ia superficie (111)A se produce en sitios de arsénico , mientras que en
la (111)B en sitios de galio [34], generdndose muestras tipo p y n respectivamente.
La diferencia en la incorporacién del silicio se justifica a partir de los estudios por

RHEED de estas superficies. En una superficie(111)B hay dos reconstrucciones
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Figura V-12 Esquema de la distribucién de los dtomos de Ga y As en
una superficie (111).

(3IDA

Figura V-13 Esquema de la distribucién de los dtomos de Ga y As en
una superficie (311)A.
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posibles, una (2x2) que corresponde a una superficie estabilizada en arsénico y una
v 19 x v/ 19 asociada a una estabilizada en galio. En cambio en una superficie
(111)A sélo se observa una estructura (2x2) asociada a una superficie estabilizada
en galio. La dificultad de observar una superficie estabilizada en arsénico, lleva a
la conclusién de que el coeficiente de adherencia del arsénico en esta superficie es
muy bajo durante el crecimiento. Este hecho hace que el silicto se incorpore en las
vacantes de arsénico.

Este comportamiento se traslada a las superficies (11N)[31,34-36], pero debe
tenerse en cuenta que un aumento en el pardmetro N llevard hacia un compor-
tamiento tipo (001). Wang [34] observa un aumento de la compensacién a medida
que aumenta N, llegando para N =5 a comportarse la l4mina como una tipo (001).

Nosotros hemos crecido unas laminas con superficie (113)A para observar
la influencia de las condiciones de crecimiento en la incorporacién del silicio. Como
ha podido observarse en este tipo de superficie se manifiestan mds radicalmente las
variaciones de la cinética de incorporacidn al variar las condiciones de crecimiento.

Se crecieron las ldminas con superficie (113)A junto con otras con superficie
(001) utilizadas como patrén. Una primera serie consistié en el crecimiento por
MBE convencional de estas ldminas impurificadas. La temperatura de crecimiento

fue de 580 °C. Los resultados de la caracterizacidn eléctrica son los siguientes:

(001) n=2.3 x 10" cm?® movilidad= 2100 cm® / V-s
(113)A p=1.2 x 10"® cm? movilidad= 144 cm?/ V's

La ldmina con superficie (00]) presenta una densidad de electrones libres
muy similar a la concentracién de impurezas de silicio introducidas, y tiene una
movilidad de acuerdo con las teorias para una compensacién baja [37].

Por otro lado, la muestra con superficie (113)A tiene una concentracién de
huecos de aproximadamente la mitad de las impurezas de silicio introducidas. Esta
baja densidad unida a una menor movilidad de los huecos, que la esperada

tedricamente, nos indica que hay compensacién en nuestra ldmina.
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En una epitaxia por MBE crecida en condiciones estdndar, la incorporacién
del silicio depende de la orientacién de Ia superficie. La mayor compensacion en
la ldmina tipo p se puede asociar a la existencia de dos tipos de enlaces en la
superficie. Como se puede ver en la figura V-13, la superficie (113)A estd formada
por una mezcla al 50 % de enlaces del tipo (111) y del tipo (001). Los primeros son
asociados a la incorporacién del silicio como aceptor, mientras que los segundos
favorecen la incorporacién como donor, Por lo tanto las epitaxias obtenidas estardn
compensadas.

Para ver las diferencias del comportamiento del silicio como impureza en
superficies del tipo (11N) segin la técnica de crecimiento se han crecido otras
Idminas por ALMBE. Para comparar ambos procesos, se crecieron simultdneamente
en el mismo porta-substratos las ldminas con superficies en las dos direcciones,
(001) y (113)A. La temperatura de crecimiento fue de 350 °C. La densidad de
impurezas fue similar a la del anterior crecimiento. Los resultados de la

caracterizacion eléctrica de estas muestras son:

(001) n= 19 x 10" cm?® movilidad = 1632 cm® / Vs
(113)HA n= 2.4 x 10"® ¢cm™ movilidad = 1655 cm® / Vs

Las epitaxias sobre superficies (11N) obtenidas por esta técnica de
crecimiento ya no son tipo p como las obtenidas por MBE en condiciones estdndar.
Ahora estas ldminas tienen un comportamiento eléctrico tipo n.

Las dos ldminas tienen una densidad de portadores similar, aunque fa (113)A
presenta una densidad un 20 % mayor. Esto nos indica una menor compensacién
en [a ldmina con superficie (113)A.

La movilidad es practicamente igual, pero ésta es menor que la obtenida por
MBE en condiciones estandar. Esta diferencia nos lleva a pensar en la existencia de
defectos asociados al crecimiento que limitan la movilidad, independientemente del
grado de compensacidn. Este hecho, como ya nos habia ocurrido en las laminas

crecidas con mucho arsénico (capitulo IV), es debido a defectos nativos por la falta
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de estequiometria.

Estos resultados nos muestran una diferencia radical en la incorporacién del
silicio en la red de GaAs, dependiendo de la técnica epitaxial. Al igual que en el
caso de la alta impurificacién el crecimiento por ALMBE desplaza la incorporacién
del silicio a los sitios de galio, alcanzando una eficiencia del orden del 90 % en
todo el intervalo estudiado hasta el limite de la densidad de electrones libres en
GaAs (2x10Y cm™).

En este tipo de superficies se puede decir que el crecimiento por ALMBE
aumenta la reactividad del silicio con los enlaces de arsénico, haciendo que la

diferencia entre la incorporacion en sitio de galio o arsénico sea mas importante.

V.5 Conclusiones

Se han crecido por ALMBE Idminas de arseniuro de galio impurificadas con
silicio en condiciones de estequiometria de arsénico/galio en la superficie muy
diferentes. Cuando se introduce alta densidad de impurezas, hay una incorporacién
de las mismas como donores en un porcentaje elevado, obteniéndose densidades de
electrones libres por encima de 1x10" cm™, independientemente de las condiciones
superficiales.

Este resultado podria justificar la existencia de esquinas en la distribucién de
los dimeros de arsénico en la superficie que compensarian a los donores generados
por las impurezas de silicio.

Las ldminas con alta densidad de portadores al someterlas a un tratamiento
térmico tienen una concentracién de portadores menor, alcanzando el minimo en la
densidad maxima de electrones libres obtenida en el crecimiento por MBE en
condiciones estdndar. La mayor temperatura favorece la movilidad de las impurezas
y los defectos nativos para compensar la alta densidad electrénica.

El crecimiento por ALMBE en superficies no principales, del tipo (1IN)

evita el cardcter anfétero del silicio dependiendo de si la superficie es tipo A
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(terminada en atomos de galio) o tipo B (terminada en dtomos de arsénico).

Para estas superficies el silicio se incorpora siempre como donor. Segin esta
técnica de crecimiento, la incorporacion del silicio en un sitto de galio o de arsénico
no depende de la superficie (tipo A o B), siendo favorecida la incorporacién como

donor.
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VI Crecimiento por ALMBE de materiales con

distinto parametro de red

VI.1 Introduccion

El crecimiento epitaxial de materiales con el mismo pardmetro de red que el
substrato limita mucho la variedad de materiales epitaxiados.Los substratos
existentes hoy, son de sélo unos pocos materiales y todos binarios (GaAs, InP,
InAs, etc.). Esto sélo nos permite obtener materiales ternarios epitaxiados de
determinadas composiciones (In, ,;Ga, 5;AS, Aly45Ing 5,As sobre InP y AlGaAs para
todas las composiciones sobre GaAs), y alglin cuaternario de composicién
determinada para ajustar el pardmetro de red al substrato. Con estos pocos
materiales epitaxiados sélo se cubre una parte del espectro de radiacién quedando
un gran intervalo de longitud de onda sin abarcar.

La posibilidad de crecer epitaxialmente materiales con distinto pardmetro de
red que el substrato permite ampliar la ingenierfa de la anchura de la banda
prohibida a todo el espectro de los semiconductores compuestos [II-V. Como se
puede observar en la figura VI-1 donde se muestran los diferentes binarios,
mediante estructuras tensadas se podria abarcar desde el infrarrojo cercano del InSb,
con una energia de la banda prohibida de 0.18 eV (6.9 um) hasta el visible amarillo
del AIP con una banda prohibida directa en 3.63 ¢V (.34 um). Esto nos permite
obtener emisores de luz (LED y ldseres) y detectores, en este intervalo de longitud
de onda.

También es de gran importacia la posibilidad de epitaxiar semiconductores
con distinto pardmetro de red para compatibilizar tecnologias microelectrénicas tan
avanzadas como la del silicio con dispositivos optoelectrénicos (semiconductores II1-

V). Asi se pueden obtener sistemas para comunicaciones monoliticos.
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de red a 300 K para los semiconductores compuestos.
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Otra ventaja importante de este tipo de epitaxia es la posibilidad de obtener
nuevos materiales con propiedades totalmente nuevas. La utilizacién posible de un
mayor nimero de materiales en la obtencidn de heteroestructuras y superredes
aumenta el campo de la ingenierfa de la banda prohibida. La obtencién de
superredes directas a partir de silicio y germanio que son materiales indirectos, han
ablerto nuevos campos a la utilizaciéon de estos materiales de tecnologfa muy
avanzada [1].

También hay que citar la importancia que pueden tener la tensiones generadas
entre dos semiconductores de pardmetro de red diferente. Es conocida la variacién
que produce una tensién biaxial en las bandas de un semiconductor [2,3]. Por un
lado este tipo de tensiones hacen que varie el ancho de banda prohibida, por otro,
las tensiones rompen la degeneracidn en la banda de valencia entre los huecos
ligeros y pesados, desplazando un nivel respecto al otro dependiendo del valor y el
signo de dicha tension. Esto puede ser de gran utilidad para tener huecos ligeros,
que poseen una mayor movilidad electrénica, ademds de una densidad de estados
mds parecida a la de los electrones en la banda de conduccién. Estas propiedades
son de gran utilidad en ldseres porque favorecen la inversién de poblacién con
menor corriente de inyeccion (menor intensidad umbral [4]). También esto es de

utilidad en dispositivos electrénicos de huecos [5].

V1.2 Epitaxias bajo tension

El crecimiento epitaxial de materiales con distinto pardmetro de red, aunque
con la misma estructura cristalografica lleva consigo problemas que desembocan en
la disminucidn de la calidad del material epitaxiado.

S1 depositamos dtomos de un material con distinto pardmetro de red, pero
igual estructura cristalina, éstos tenderdn a colocarse imitando la red del substrato.
Esta disposicion genera una deformacién del material depositado, de tal manera que

la diferencia entre los pardmetros de red en volumen de ambos materiales es nulo,
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alcanzdndose el ajuste entre ambos. Este estado de deformacién se denomina
pseudomorfismo. La variacién del pardmetro de red paralelo, a), provoca una
variacién en sentido contrario del pardmetro de red perpendicular, a. (figura VI-

2a). La relacién entre ambos viene dada por la relacion [6]:

e =-2_%2¢ (1)

donde e; son las componentes de la deformacién y C;; las constantes elasticas. Si el
ajuste de red no fuera total, sino que existiera una diferencia en los pardmetros de
red se llama pseudomorfismo parcial. Este concepto fue introducido en el primer
tercio de siglo por Finch y Quarrell en el crecimiento de éxido de zinc sobre zinc
[7].

La deformacién generada en la epitaxia va acumulando en ella una
importante cantidad de energia eldstica. Cuanto mayor sea el espesor de la capa
deformada, mayor serd la energia de deformacién eldstica acumulada en la epicapa.
Esta energia no puede acumularse indefinidamente, sino que llegard un momento
que serd mds favorable la relajaciéon de las tensiones de la red mediante la
generacion de defectos de desajuste (figura VI-2b).

El que se produzca esta relajacion parcial o total de las tensiones generadas
por el desajuste de red, dependerd de las propiedades mecdnicas y estructurales del
material, del espesor crecido bajo deformacién , de la diferencia de parametro de
red entre la epitaxia y el sustrato, f=(a-a;)/a,, y de otros pardmetros de
crecimiento. Al espesor minimo para la relajacién se le conoce como espesor critico
(he).

Hay varios modelos que tratan de explicar la relajacion de la red deformada,
mediante el balance energético entre la energia de deformacion eldstica y la energfa
requerida para distintos procesos de relajacion con la aparicién de defectos de

desajuste.
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Figura VI-2a

Figura VI-2b

EPITAXIA

et

SUBSTRATO

Esquema simplificado de una epitaxia de distinto
pardmetro de red acoplada al substrato que ha sufrido una
deformacién en el pardmetro de red perpendicular.

ERPITAXTA

SUBSTRATO

Esquema con la epitaxia desacoplada del sustrato

mediante la generacién de defectos.
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VI1.2.1 Modelo de Frank-Van der Merwe

Fue el primer modelo detallado sobre el espesor critico {8,9]. Se basa en la
minimizacién de la energia de dtomos sometidos a dos tipos de fuerzas. Una es la
debida a los enlaces con los dtomos del substrato y otra a la de sus propios enlaces.

La densidad de energia de la intercara entre el substrato y la pelicula es

(5L

£,~9.5F s
b

(2)

donde G es el médulo de cizalladura y b es el médulo del vector de Burgers. Como
€, es la densidad de energia de la intercara, no depende del espesor crecido.
La densidad de energia de deformacion por unidad de drea de la capa

epitaxiada viene dada por la expresion

1+v

) hf? (3)

€,=2G(

donde se ha asumido la equivalencia entre las dos direcciones paralelas a la

superficie.

A partir de estas ecuaciones se obtiene el espesor critico

(4)

donde a, es la constante de red del substrato.
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Como puede verse el espesor critico depende de la inversa de la diferencia

del pardmetro de red.

V1.2.2 Modelo de Mattews y Blakeslee

Se basa en el equilibrio mecdnico en la relajacidon del desajuste de red
mediante la generacién de dislocaciones en arista en una distribucién de red
rectangular [10-12]. Estas dislocaciones proceden de las existentes en el sustrato,
que ¢l campo de tensiones presente en la intercara desvia hacia la epitaxia, y de la
formacién de lazos de dislocaciones, que bajo tensién son fuentes de dislocaciones.

La energia de una dislocacién en arista a una distancia h de la superficie libre

es aproximadamente

Gb* h
yr e (lnb+1) (5)

donde v es el mdédulo de Poisson.

Si la deformacién eldstica paralela al plano de la pelicula es €, entonces la
separacion entre dos dislocaciones de desajuste es b/(f-g).

La energfa de una cuadricula formada por dos arrays de dislocaciones en

arista perpendiculares no interaccionantes entre si, viene dada por la expresion

Gb _(1ph.q, (6)

Ep={£-€) 503 b

Por otro lado ya hemos visto que la energia de deformacioén eldstica de una

pelicula epitaxiada viene dada por la expresién
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1+v
EH=2G(“~—"1_:‘-€-)82]] {7)

entonces la deformacién mdxima serd aquella para la que la suma de ambas energias

sea minima

98|_=0, B=E, +E, (8)
es decir
b h
Y= In—=+1 9
& anh(l+v) ( anr ) (9)

-

ademads este valor coincide con el desajuste de red entre ambos materiales, f.

De aqui obtenemos el espesor critico (f=¢"):

b 1 h,
A (10)
he=7 4 (1+v) (1n b +2)

que es similar al de van der Merwe para desajustes de red pequenos, separdndose

hacia menores espesores criticos cuando hay mayores desajustes.

VI1.2.3 Modelo de People y Bean

Los cdlculos de Nabarro [13] de las energias de los distintos tipos de
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dislocaciones, muestran que la dislocacion helicoidal es la de menor energia, siendo
esta menor que la de arista por un factor 1/(1-») (~1.4 aprox.). Este modelo es
similar al de Franck-van der Merwe, sélo que utiliza la energia de la dislocacién
helicoidal en lugar de la de arista [14].

La densidad superficial de energia asociada a una dislocacién helicoidal viene

dada por la expresion

2
Gb )ln~1—7— (11)

Eq.={
¢ 8ny2a (x) b

donde a(x) es la constante de red de la ldmina.

De aqui se obtiene una expresién para el espesor critico

h
1n—£] (12)

Este espesor critico es mayor para desajustes de red pequefios (<3%),
comparado con los otros modelos. Sin embargo para desajustes mayores este
espesor es mucho menor.

En la grifica adjunta se puede observar el espesor critico en funcién de la
diferencia de parametro de red segun los tres modelos citados (figura VI-3).

El modelo de People y Bean es el mds apropiado para altos desajustes de red,
pero por otro lado hay que tener en cuenta que como se¢ ha demostrado en muestras
epitaxiadas, el espesor critico depende ademds de las condiciones y de la técnica de
crecimiento [15].

En la medida del espesor critico hay que elegir la técnica adecuada para el
desajuste que se tiene porque como veremos a continuacion no todas son adecuadas

para todos los intervalos de desajustes de pardmetros de red.,
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V1.3 Determinacion experimental del espesor critico

La medida del espesor critico, h_, se puede hacer por distintas técnicas, pero
no todas ellas dan el mismo valor. Se pueden agrupar en dos tipos: directas o
indirectas.

Las técnicas directas son aquellas que se basan en la observacién directa de
las dislocaciones generadas en la relajacion de la red. A este tipo pertenece la
topografia de rayos X [16], la microscopia de fotoluminiscencia [17] y la
microscopia TEM [18,19]. Por otro lado las técnicas indirectas son aquellas que
miden las variaciones de las propiedades debidas a las dislocaciones generadas. Asi
tenemos variaciones en las propiedades eléctricas (densidades de portadores y
movilidad Hall) [20], 6pticas (anchura y posicién energética de la emisién de
fotoluminiscencia) [21] o estructurales (pardmetro de red paralelo o perpendicular
promedio medido por rayos X [22,23] o pardmetro de red paralelo superficial
mediante RHEED [24-26].

Dependiendo ,de la resolucién de la técnica y de la influencia de las
dislocaciones en la variable que se mida, se tendrd una mayor o menor sensibilidad
a la presencia de ellas. Es decir dependiendo de la técnica habrd una densidad
minima de dislocaciones detectable y por tanto el espesor critico medido sera
proximo al real o mayor. Esta dependencia del espesor critico de la técnica
experimental utilizada ha generado una dispersién de valores en la literatura.

Asi por ejemplo, la medida de la movilidad Hall a bajas temperaturas en
heterouniones de alta movilidad de materiales con diferente pardmetro de red es una
técnica de alta sensibilidad a la presencia de dislocaciones, y por lo tanto los valores
del espesor critico obtenidos son muy préximos a los reales [20].

Por otro lado la difraccién de rayos X de doble cristal es una técnica poco
sensible, ya que la densidad minima de dislocaciones que puede detectar es muy
alta. Asi, sabiendo que la resolucién en el pardmetro red paralelo a la intercara de

un difractémetro de doble cristal es del orden de 1x10*, la densidad de
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dislocaciones detectable ser de una por cada 10* dtomos o una dislocacién cada 3

pm,
V1.4 Crecimiento de estructuras tensadas por ALMBE

El crecimiento de estructuras con distinto pardmetro de red nos permite la
obtencién mediante epitaxia de una mayor variedad de estructuras con caracteristicas
eléctricas, Gpticas y estructurales seleccionadas.

Un sistema no estudiado hasta ahora es el de heteroestructuras formadas por
capas de arseniuro de indio y arseniuro de aluminio, debido a la gran dificultad que
presenta su obtencién con buenas caracteristicas fisicas.

Este sistema puede tener utilizacién como estructura desacopladora o como
parte integrante en un dispositivo dptico o eléctrico. Para estudiar sus caracteristicas
se¢ han realizado por ALMBE una serie de ldminas con el fin de conocer el
crecimiento de un compuesto sobre el otro. Posteriormente se realizaron una serie
de ldminas con superredes de estos dos materiales y se caracterizaron &ptica y

eléctricamente.

VI.4 Crecimiento de estructuras InAs / AlAs por ALMBE

El crecimiento de InAs sobre AlAs o viceversa plantea dos problemas muy
importantes:

-El crecimiento epitaxial de ambos compuestos por MBE se realiza en
condiciones muy diferentes para cada uno de ellos. Para obtener una ldmina de alta
calidad de AlAs, la temperatura de crecimiento deberd ser alrededor de 700 °C. Por
el contrario el InAs tiene una temperatura de crecimiento 6ptima mucho menor.
Esto genera problemas en el crecimiento del InAs, porque el coeficiente de
incorporacién del In en la superficie depende de la temperatura siendo muy

pequefio a 700°C[27-29] (figura VI-4).
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-Ambos compuestos, aunque poseen la misma estructura cristalografica (zinc-

blenda), tienen el pardmetro de red diferente:
ag. = 6.0583 A A= 5.660 A

Esta pequefia diferencia en el pardmetro de red, Aa=0.3983 A, genera unas
tensiones muy elevadas. Por ejemplo, una deformacién del 1% produce tensiones
en el plano del orden de 10 kilobares [16]. Esto lleva a la acumulacién de alta
densidad de energia eldstica en la intercara. Esta energia se podrd relajar con la
aparicidn de defectos de desajuste que hacen que el material obtenido sea de mala
calidad cristalina, haciendo inservibles este tipo de epitaxia para su uso
optoelectrénico.

Estas dos grandes dificultades han impedido hasta ahora la epitaxia conjunta
de estos dos compuestos con una alta calidad cristalina mediante la técnica MBE
convencional. El desarrollo del ALMBE, como técnica epitaxial de baja temperatura
de substrato ha abierto la posibilidad de obtener laminas de InAs sobre GaAs con
una alta calidad cristalina [30].

El crecimiento de AlAs por la técnica de ALMBE se ha realizado con éxito
a temperaturas de hasta 350 °C, obteniédose ldminas de gran calidad sobre GaAs
[31]. Este hecho hace compatible el crecimiento de este compuesto con InAs, que
como se puede observar en la figura VI-4, tiene un coeficiente de incorporacién en
la superficie de la unmidad a esta temperatura.

Utilizando la Epitaxia de Haces Moleculares de Capas Atémicas se ha

realizado un estudio del crecimiento de capas gruesas de InAs sobre AlAs y

viceversa [32].

VI1.4.1 Crecimiento por ALMBE de InAs sobre AlAs

Las muestras fueron crecidas sobre un substrato de GaAs (100) no dopado,
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sobre el que se epitaxié una capa amortiguadora de GaAs por MBE en condiciones
estdndar, para partir de una superficie de gran calidad. La presién de As,
equivalente utilizada esta en el rango de 3-5x10°° torr.

Después de crecer esta capa amortiguadora se bajé la temperatura del sustrato
hasta 400°C sin flujo de arsénico en la muestra, para evitar la incorporacién de éste
en la superficie, que provoca una disminucién en la intensidad del haz especular del
diagrama RHEED. En estas condiciones se creci6 la capa base de AlAs mediante
ALMBE, suministrando continuamente el elemento III y pulsando el arsénico,
manteniendo éste 0.3 segundos abierto y 0.7 cerrado, coincidiendo con la
deposicién de una monocapa de AlAs. Esta capa de AlAs es de 3000 A de espesor,
lo que nos garantiza una buena calidad superficial. Ademds estudios sobre la
gpitaxia por ALMBE de AlAs sobre GaAs han revelado la buena calidad dptica y
estructural de la ldmina [31].

Sobre esta superficie de AlAs y a la misma temperatura se epitaxié una capa
de InAs de 0.3 pm. Las condiciones de crecimiento fueron las mismas que para la
capa basc de AlAs. Se suministré continuamente In, mientras que el arsénico se
introdujo durante 0.3 segundos en un ciclo de un segundo.

Durante el crecimiento se observé el diagrama RHEED, y se almacené
mediante una cimara CCD conectada a una grabadora de video en una cinta para
su posterior estudio. En este diagrama se estudié el desajuste de red del InAs
crecido sobre AlAs mediante la medida de la distancia entre las barras (10) y (01)
del diagrama. Esta distancia, d, es inversamente proporcional al pardmetro de red
del cristal paralelo a la superficie.

Enla figura VI-5 se observa la variacién de d en funcién del espesor de InAs
crecido sobre AlAs. La rdpida disminucién de d indica que el pardmetro de red
paralelo a la superficie aumenta rdpidamente desde el valor del parametro del AlAs
al del InAs. Cuando se han depositado 3 monocapas de InAs se empieza a ver c6mo
el pardmetro de red paralelo a la superficie comienza a aumentar. En sdlo 6
monocapas se alcanza el pardmetro de red en volumen del InAs, por lo que dentro

del error experimental (~ (.3 %) hay una completa relajacién de la red.

197



Desajuste de red (%)

0 A 8 12 16
BT T T T T T T T T T T T T T
B ° ® ¢ ® & & 0o ¢ o o o
6 —
B L
b InAs sobre AlAs
B o
2+
ch——&"l‘ill"ii'llil
0 4 8 12 16
Espesor de InAs { monocapas )
Figura VI-5 Variacién del parametro de red del InAs en funcidén del

espesor en el crecimiento por ALMBE de InAs sobre
AlAs.

198



Este resultado para el valor del espesor critico est4 de acuerdo con el modelo
de People y Bean [14], para un desajuste de red del 7.4 %. Este modelo predice un
espesor entorno a 2 monocapas, mientras que lo obtenido por nosotros
experimentalmente ha sido 3 monocapas.

En la figura VI-6 se muestra la evolucidn de la anchura a mitad de altura de
la barra (00) del diagrama RHEED, durante el crecimiento de las primeras capas
de InAs sobre AlAs. En ella se observa un ensanchamiento rdapido de la misma
después de la deposicién de muy pocas capas de InAs. Después de epitaxiar 6
monocapas se alcanza la mayor anchura, coincidiendo con la relajacién completa
(figura VI-6). A partir de este momento la barra (00) comienza a estrecharse
progresivamente, alcanzando una anchura comparable a la inicial de AlAs, después
del crecimiento de 15 monocapas.

La observacion de mdximos de difraccion difusos y anchos durante el
crecimiento de InAs sobre AlAs puede ser originado por la pérdida de coherencia
en la difraccion. Este efecto refleja que para desacoplar la red del InAs de la del
AlAs es necesario generar dislocaciones de desajuste. Estas mds_otros defectos
posibles provocan esta falta de coherencia en la difraccién.

Durante el crecimiento de las primeras monocapas de InAs sobre AlAs hay
una alternancia entre las reconstrucciones (2x4) y (4x2) en la superficie. Hay que
hacer notar que las barras de orden fraccionario no muestran variacién en su
anchura. Este hecho indica que a pesar de la gran diferencia de pardmetro de red,

el InAs crece sobre el AlAs de una manera bidimensional por ALMBE.

VI1.4.2 Crecimiento por ALMBE de AlAs sobre InAs

De manera similar, se ha crecido AlAs sobre InAs [32]. Sobre un sustrato
de GaAs (100} y siguiendo el método citado en el apartado anterior se ha crecido
una capa de InAs de 0.3 pm de espesor. A partir de los resultados de Ruiz y

colaboradores [30] que estudiaron el crecimiento de InAs sobre GaAs por ALMBE
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se sabe que el InAs se desacopla del sustrato en muy pocas monocapas y alcanza
una calidad superficial, segin el diagrama RHEED, similar a la que poseia el
sustrato. Sobre esta superficie de partida se crecid la ldmina de AlAs.

La evolucién del parametro de red del AlAs sobre InAs, obtenido a partir del
diagrama RHEED, se puede observar en la figura VI-7. El comienzo del desacoplo
se produce rapidamente al igual que en el caso anterior y de acuerdo al modelo del
espesor critico de People y Bean [14]. Sin embargo la variacidn hacia el pardmetro
volumen del AlAs es mds lento. Este se alcanza después de depositadas 30
monocapas.

La anchura de la barra (00) del diagrama RHEED (figura VI-8) aumenta
progresivamente a partir de las primeras monocapas y no muestra ninguna
recuperacion segin continta el crecimiento. Este hecho contrasta significativamente
con el comportamiento del crecimiento del InAs sobre el AlAs. Esto puede indicar
que el proceso de relajacion no queda confinado en unas pocas monocapas en la
intercara, sino que se extiende hasta unas 30 monocapas.

Por otro ladq, a pesar que el proceso de relajacién termina después de esas
decenas de monocapas, no se observa a continuacion ningin estrechamiento de la
barra (00). Esto puede llevarnos a considerar una superficie de AlAs algo rugosa.
La baja temperatura de este crecimiento podria justificar la existencia de una menor
movilidad superficial de los dtomos de aluminio y una mayor reactividad quimica.
Sin embargo, otros experimentos realizados [31], han mostrado que el AlAs crecido
sobre GaAs por esta técnica y a esta temperatura y condiciones, muestran un
crecimiento tipo bidimensional o monocapa a monocapa.

Las diferencias en el proceso de relajacion de tensiones entre estos dos
materiales pueden ser debidas a la asimetria de la tension a la que estdn sometidas,
Por un lado el AlAs crece sobre el InAs bajo tensidn, ya que posee un parametro
de red inferior al del InAs. Por el contrario, el InAs crece sometido a compresion.

Estas asimetrias en el crecimiento también han sido observadas en el
crecimiento de In,Al,,As sobre InP por MBE convencional [33]. Estos autores

obtienen un mejor crecimiento bidimensional cuando el desajuste de red es positivo,
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es decir un crecimiento bajo compresiéon. Esto también indica que hay una mayor
cantidad de indio en la aleacidn, lo que nos puede hacer pensar en la diferencia de
incorporacién dependiendo de la relacién entre dtomos de aluminio e indio. Lievin
y colaboradores atribuyeron este efecto a la influencia de la tensién en los enlaces
de los cationes y por tanto en la velocidad de migracién de los mismos,
modificindose los mecanismos de crecimiento.

Cammarata y Sieradzki [34] a partir de estudios de tensiones superficiales en
metales han propuesto un modelo termodindmico, donde incluye la diferencia del
signo en la tension en la superficie, para calcular el espesor critico. De este modelo
se desprende que si la epitaxia estd sometida a compresién biaxial en el plano de
crecimiento, es decir si posee un mayor pardmetro de red que el substrato, el
espesor critico es mayor. Aunque este modelo justificaria cualitativamente la
diferencia entre el crecimiento de InAs sobre AlAs o viceversa, tenemos que tener
en cuenta que los procesos de relajacidn de la red de estas laminas y por tanto el
balance energético entre la deformacidn eldstica y plastica. La energia de formacién
de defectos de desajuste es diferente para cada material, ya que depende del tipo de
enlace y de su energia. Asi es importante ¢l grado de covalencia de dichos enlaces
[35] para conocer el proceso de relajacidn.

Por lo tanto el AlAs tendrd una mayor energia umbral de formacién de
dislocaciones que el InAs debido a su mayor energia de enlace. Esta seria otra

explicacién para la asimetria en el proceso de desajuste de la red.
V1.4.3 Crecimiento por ALMBE de superredes AlAs/InAs

Basdndonos en este estudio del crecimiento de las capas de InAs sobre AlAs

y viceversa se han crecido dos series de superredes de AlAs/InAs para estudiar su

crecimiento y caracteristicas:

a) Una serie de cuatro muestras de 0.3 micras de espesor total, formadas por

una subcapa constante de AlAs de 15 monocapas y otra subcapa variable de InAs

204



(1,2,3 y 5 monocapas).

b) Una serie de cuatro muestras de 0.3 micras de espesor total con
superredes con una subcapa de InAs constante de 15 monocapas y otra variable de
AlAs de 1,3,5 y 10 monocapas.

La caracterizacién de estas muestras es de gran importancia, ya que se trata
de estructuras totalmente nuevas crecidas gracias a la cinética del ALMBE. Las
condiciones de la epitaxia fueron iguales a las utilizadas en las capas gruesas citadas
en apartados anteriores. La caracterizacion ha sido de tipo estructural, eléctrica y
dptica.

La caracterizacion estructural se ha realizado por difraccion de rayos-x {36}
muestran que las superredes con poco contenide en InAs (1 o 2 monocapas) estdn
acopladas al substrato y tienen gran calidad estructural [36]. Este resultado ha sido
corroborado con un estudio de microscopia electrénica de transmisién realizado por
C. Ballesteros y J. Piqueras {37] en la superred (AlAs) s(InAs),. Las superredes con
mayor concentracién de InAs presentan una mayor densidad de dislocaciones,
porque desde el primer periodo de la superred se desacopla del substrato, como ya
sabiamos del estudio del crecimiento de las capas gruesas.

Las muestras maés ricas en AlAs fueron sometidas a un estudio de sus
propiedades dpticas, mediante elipsometria y fotorreflectancia [38] y de dispersién
Raman resonante [39].

Las muestras ricas en InAs se caracterizaron mediante fotoconduccién para
conocer sus niveles de energia. Los resultados obtenidos se muestran en la figura
VI1-8, donde se observa el borde de absorcién de dichas superredes [40]. La
obtencidén de una sola transicidn no abrupta, la existencia de tensiones residuales
dificiles de determinar (Raman y rayos-x) y la no existencia en la literatura de
pardmetros de estos materiales ha hecho inviable la modelizacién de estas
superredes.

Una caracterizacion eléctrica de estas muestras revela la existencia de una
densidad de electrones libres entre 1x10' y 6x10'" cm™ para las superredes con 15

monocapas de InAs y de 10 a 1 monocapas de AlAs. Esta densidad residual
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observada proviene de los defectos de relajacién de la red, ya que a mayor
diferencia de pardmetro de red promedio de la superred y del substrato (mayor

concentracién de InAs) mayor densidad de portadores libres obtenidos.
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VII Conclusiones Generales

Los resultados obtenidos a lo largo de este trabajo se pueden resumir en las
siguientes conclusiones:

-Mediante ALMBE se han obtenido muestras de GaAs de alta calidad cristalina
a tan sdélo 300 °C (250 °C por debajo de la temperatura dptima de crecimiento
mediante MBE convencional). Esto nos ha permitido obtener muestras de GaAs
altamente impurificado con silicio, alcanzdndose una densidad de electrones libres de
2x10" ¢m™ a temperatura ambiente.

-El estudio de los resultados obtenidos de medidas del efecto Hall y Raman
demuestran que este valor de la densidad de electrones libres es el médximo posible en
GaAs debido a la existencia det centro profundo DX que ancla el nivel de Fermi.

-Las muestras fueron caracterizadas mediante fotoluminiscencia presentando una
emision desplazada al rojo por la disminucidn de la energia de la banda prohibida por
efectos de renormalizacion. Esta emision se solapa con otra muy ancha alrededor de
1 eV a 80 K. Esta emisién la atribuimos a dos bandas asociadas a dos defectos
complejos, V,-Sig, ¥ Va-Si,,. Estos defectos estan presentes en densidades inferiores
a2 x 10"™ cm™, segin nos muestran las medidas de LVM, incluso inferiores al 10%
de las impurezas donadoras poco profundas en material impurificado hasta 2 x 10"%cm

-El estudio de la movilidad Hall en GaAs con alta impurificacién nos indica que
su valor inferior al previsto segin el modelo de Rode es debido al aumento de la masa
efectiva como consecuencia de efectos de renormalizacidn.

-Los experimentos del crecimiento en condiciones extremas y sobre superficies
tipo [1IN] nos han permitido sugerir el efecto del nivel de Fermi (reconstruccidn
superficial ) y la baja temperatura de crecimiento (estequiometria superficial) para
justificar la alta incorporacién del silicio en sitios de galio (donadores).

-Mediante la técnica ALMBE se han crecido heteroestructuras de InAs sobre
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AlAs y viceversa a una temperatura de substrato de 400 °C. Este modo de crecimineto
ha permitido compatibilizar a una temperatura comiin (400 °C) estos dos materiales
con temperaturas de crecimiento 6ptimas por MBE muy diferentes (AlAs: Ts=700 °C,
e InAs: Ts=500 °C).

-En el crecimiento de InAs sobre AlAs se observa una rdpida relajacién del
parametro de red (<3 monocapas), mientras que la relajacién es mucho mds lenta
(=50 monocapas) cuando se crece AlAs sobre InAs. Esta asimetria en la relajacidn
puede ser debida al mayor grado de covalencia del AlAs frente al InAs que se traduce
en una mayor energia de formacién de las dislocaciones. Otro hecho a tener en cuenta

es la asimetria de la tensidnes eldsticas generadas (tensién o compresién).
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