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O Introducción

El desarrollode la microelectrónicaen los últimas décadasha incidido de una

maneraimportanteen todos los camposde la actividadhumana(industrial, científico,

técnico,medio ambiente,...).

Los recientes avances en la fabricación de dispositivos basados en

semiconductorescompuestos,y masconcretamenteen los formadospor los gruposIII

y V del sistema periódico han ampliado la oferta de las prestacionesde la

microelectrónica.Hastaahoraésta sebasabafundamentalmenteen la tecnologíade

silicio. Con la tecnología en semiconductoresIII-V se abren nuevos camposde

aplicación,especialmenteen dispositivosópticos y de alta frecuencia.

Dentro de los semiconductoresIII-V el arseniuro de galio ha sufrido el

desarrollomásimportante,convirtiéndoseen la puntade lanzadel resto.Suestudioha

sido el centrode atenciónde numerososlaboratoriosen todo el mundo.La aparición

de nuevas técnicas de crecimiento entre las que destacala Epitaxia por Haces

Moleculares(MBE) ha permitidoun gran avanceen la obtenciónde capasepitaxiales

de alta calidad,fabricaciónde nuevasestructurasartificiales(ingenieríade bandas)y

la posibilidadde obtenerdispositivoscon modulaciónde impurezas.

Desdela apariciónde estatécnicaepitaxial (A.Y. Cho, J. Vac. Sci. Technol.

8, 531 (1971)) la posibilidadde usartécnicasde caracterizaciónsuperficial “in situ”

duranteel crecimientoha contribuidoenormementea la comprensióny modelización

del procesode crecimiento.A su vez, la compresiónde los procesosde crecimiento

hapermitidounarápidaevolucióny la aparicióndenuevastécnicasepitaxialesapartir

del MBE. Entre ellasdestacalas queposibilitanel crecimientoepitaxial de muestras
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de gran calidad estructuraly óptica a bajastemperaturasde substrato(300 0C) como

la Epitaxia por Migración Favorecida(“Migration EnhancedEpitaxy”, MEE) y la

Epitaxia por HacesMolecularesde CapasAtómicas(“Atomic LayerMolecularBeam

Epitaxy”, ALMBE).

El ALMBE es una técnica epitaxial basadaen una cinética de crecimiento

bidimensionaldesarrolladaen el Centro Nacional de Microelectrónicade Madrid

(C.S.I.C.),quehaabiertola posibilidadde obtenernuevasestructurascon altacalidad

(estructurastensadascomo AlAs/mAs, GaAs/GaP,GaAs/Si,...) así como obtener

buenaspropiedadesmorfológicasincluso en condicionesde una alta impurificación

intencionada.

En estamemoriasedescribela aplicacióndel ALMBE a la obtencióndeGaAs

con alta impurificacióncon silicio para realizarcontactosóhmicosde alta calidadsin

necesidadde tratamientostérmicosparasu difusión.

Tambiénse exponeel crecimientopor ALMBE de heteroestructurasde AlAs

sobre InAs y viceversa, materiales cuyas condiciones de crecimiento por MBE

convencional son incompatibles. Este estudio se materializa en la obtención de

superredesmAs/AlAs de períodovariabley en la determinaciónde sus propiedades

ópticasy eléctricas.

La memoriaha sidodividida de la siguienteforma:

En el capítulo 1 se describenlos sistemasexperimentalesutilizados para el

crecimientoy caracterizaciónde las muestras.Enel capítuloII semuestrael estadodel

arteen la utilización del ALMBE en la obtenciónde GaAsaltamenteimpurificado con

silicio. En el capítuloIII seestudialas característicasquelimitan la obtenciónde una

mayordensidaddeportadoresenGaAs. En el capituloIV seestudiaránlas variaciones

que seproducenenel GaAs con alta impurificación tanto en su estructurade bandas

como en la densidadesde defectos. El capitulo V aporta nuevas ideas sobre la

incorporacióndel sicilio duranteel crecimientodel GaAs. Y por último en el capítulo

2



VI se presentanlos resultadosdel crecimientode las capasde InAs sobre AlAs y

viceversa.
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1 Técnicas experimentales

Parala realizaciónde los estudiosquehandadolugar aestamemoriasehan

utilizado una seriede técnicasexperimentalesquese expondrána continuación.

¡.1 Epitaxia por HacesMoleculares (MBE)

Estatécnicaes muy versátil parael crecimientoepitaxialde estructurasde

semiconductores,metaleso aislantes.Este procesode cristalizaciónse produce

mediantela reacciónde hacesatómicoso molecularestérmicosde los elementos

constituyentesy la superficiedel substratoa temperaturaelevaday en ultra-alto

vacío (UHV) [1-3].

La composiciónde la epicapay su nivel de impurificación dependende la

velocidadrelativade llegadade los distintoscomponentescomode su velocidadde

reevaporación.Estos parámetrosserán controladospor la evaporaciónde los

mismosen sus fuentes.

La velocidadtípica en estatécnicaesde 1 ¡xm/h quees lo suficientemente

lentaparapermitir un buencontrol duranteel crecimientoy a la vez obteneruna

superficiemuy planaduranteel mismo.

El control de los distintos flujos para la obtención de multicapas o

impurificación moduladaserealizamediantela utilización de pantallasmecánicas

parainterrumpir los hacesde los elementosno deseados.

Una de las mayoresventajasde estatécnicafrente a las otras existenteses

la posibilidadde utilizar técnicasde análisis superficialduranteel crecimientode

la epitaxia, con la difracción de electronesreflejadosde alta energía(RHEED),

espectroscopiade electrones Auger (AES), elipsometríao espectroscopiade

diferenciade reflectancia(RDS).

En la figura 1-1 semuestraun esquemaduranteel procesoMBE de

4



CÁMARA UHV
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NTAlÁ A
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CELULAS DE EFUSION

Esquema del proceso del proceso MBEde compuestos
l11-V con impurezas activas y la distribución de los
diferentes elementos dentro de la cámara de crecimiento.

GRUPOIJI GRUPOV
(As,P)

Figura 1-1
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compuestosIII-V con impurezaseléctricamenteactivas. En ella sepuedeobservar

la célúla de efusión(tipo Knundsen)con los distintos elementosy las pantallasde

interrupción, así como el substratocon su calefacción y la técnica RHEED de

análisissuperficial.

La Epitaxiapor HacesMoleculares(MBE) apareciócomo tal en 1970 [4],

aunque las ideas fundamentalesparten del “método de las tres temperaturas”

desarrolladopor Giinter en 1958 [5] y de los trabajosde Arthur [6,71 sobre la

cinéticasuperficial y la interacciónde hacesde Ga y As2.

A partir de entonces se fueron introduciendo mejoras en el sistema

experimental, tan importantes como la conexión de una precámarapara la

introducción de los substratos(en 1978) sin llevar la cámarade crecimientoa

presiónatmosférica,evitandoasíla contaminacióndelasdiferenteselementos.Otra

mejoraimportanteintroducida(en 1979) fue la instalacióndecriopanelesalrededor

de la zona del substratopor donde circula nitrógeno liquido ademásde los

serpentinesrefrigeradosque actúancomo pantallastérmicas. De esta manerael

criopanelminimiza la concentraciónde elementosresidualesen esazona.

Con estatécnicase han obtenido no sólo muestrasde alta purezasino que

tambiénofrecela posibilidadde obtenerestructurascondiferentesmaterialesy con

impurificación modulada.

En suscomienzose obtuvieronprincipalmenteestructurasbasadasen GaAs

y AIGaAs, peroactualmentesehanampliadoaprácticamentetodoslos compuestos

hl-y, II-VI, 1V-VI asícomometales,aislantesy silicio [2].

1.1.2 Descripción del sistemaexperimental

Parala obtencióndelas muestrasanalizadasenestamemoriasehanutilizado

dosequiposMEE cuyoesquemasemuestraenla figura 1-2. Ambosestándiseñados

y construidosparcialmenteen nuestrolaboratorio.

El sistema1 constade unacámarade crecimientocon unaseriede bombas

6



e
E

e
-o

0)
e

-o
u

•0
~D

C
o

—
4

-.
Co

£4
u

—
ti

(1
C

V
O

CO
ti

o
a

N
E

E
0

)0
—

C
V

—
c
w

1
)

Y
’

e
o)

‘a>
Q

tn
4

-’
o

)
o

-c
o

e
ti

.4
CV

0
)

CV
0

0
(3

C
tJ

f-
0

U
0>

4
-’

t~
0)

C
V

Z
-—

fl
4V

4
’

—
£4

.->
0

)
¿

0
C

£4
0)

C
C

V
fl

C
V

‘0
0

4
-’

E
a

0)
--4

£4
¿

ji
.Q

0
)

‘0
CV

fl
4

-,
~

£4
‘0

>
—

4

¿
ji

0>
ti

4->
X

CV
.—

<
‘0

)
a

E
C

V
u

c
o

o.
a

u
.0

‘Q
4

-’
0)

Q
--<

6
43

¿
ji,

E
E

£4
a

‘e
CV

e
O

CV
O

ti
C

V
0

)
£4

Co
z

o
.

W
O

0
E

-
o.

<.0
oEti

.0oit0
)

¿
ji,

0
)

--oeo--oitE0
)

ti,

‘-o0)C
tc

n

0
)

~J

ti,z

E
E

‘0
‘0

u
<3

it
it

£4
E

aa
—

0
)

-0
£4

D
>

o
.

ti
n

c
0)

-o
•0

C
V

ti
it

CV
~

£4
.0

—
CV

E
U

E
o

ti,
‘a

ct
w

o

7

IV£4
o

e
ti

•0
CV

-—
43

U
£4

£4
o

o
a

ti
<o

ti
.0

U
e

<o
<o

e
—

£4
0)

‘0
0>

4
-)

•0
¿ji

CO
C

V
C

V
£4

£4
.0

,0
£4

£4
E

E
CV

CV
0

O
~

E
J

it



iónicasVARIAN, unaprecámaraconbombaiónicay unaturbomolecularo ceolita

para el vacío previo, y una barra de transferencia entre ambas, accionada

magnéticamente.La cámarade crecimientotiene dos serpentinesqueactúancomo

criopaneles,rodeandoel conjunto de las células y la zona del substrato.Otros

serpentinesrefrigerados por agua rodean las células que alcanzaránmayor

temperatura(grupo III e impurezas).

El horno porta-substratos“cuelga” de un manipuladorXYZOsc, con una

resistenciade calefaccióny un termoparabierto que se cierraen contacto con el

portasubstratos,queesun disco de molibdenode 1” dondesefija el substratocon

indio.

Las célulasvan montadasendisposiciónhexagonalalrededordel substrato,

aunadistanciade 140 mm del mismo. Las célulasquealcanzanmayortemperatura

llevan un crisol de nitruro de boro pirolítico rodeadode una resistenciade caldeo

detántaloy con varias camisasanti-radiacióndechapade tántalo.El termoparpara

el control de la temperaturava tocandoel fondo del crisol. Las pantallasde las

célulasdel grupo III e impurezasvan montadasen otrabridajunto a cadacélula y
)

van accionadasmagnéticamenteo mediantepasajerotatorio y control neumático.

Las célulade As ha sido diseñadaespecialmentede tal maneraquese obtieneuna

relacióndel flujo apertura-cierrede 150 [8] frente al 20 que se obtiene con la

convencionales.

Se hanutilizado para la impurificacióncon silicio dos tipos de células, una

convencionaly otra llamadade caldeodirecto, diseñaday fabricadaen nuestro

laboratorioparadisminuir la incorporaciónde otrasimpurezasno deseadas[9].

La cámaraestádotadade un sistemaRHEED paraanálisis superficial y un

espectrómetrode masastipo cuadrupoloparael análisis de la composicióndel gas

residual.

La precámaratiene un carruseldondesepuedenintroducir cinco substratos

sin romperel vacío de la cámarade crecimiento.

El sistema de control y adquisición de datos está realizado mediante

ordenadorespersonales[10].
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El sistemaII poseedoscámarasde crecimientoconcuatrocámarasauxiliares

(esclusay sputtering, precámara1, cámaraAuger y cámara2) y un sistemade

transferenciade muestrasa la cámarade crecimiento.

La diferenciadel sistemaII respectoal sistema 1 son principalmentela

posibilidadde usarsubstratosde hasta3” porta-substratogiratorio y la cámarade

introducciónrápidade muestras(esclusa)queva acoplada unacámarade guantes

que se mantienecon sobre-presiónde nitrógeno secopara reducir al mínimo la

contaminaciónde la esclusadurantela cargade los substratos(4 de3”). Un sistema

de raíles permitedesplazarlos porta-substratosentrelas diferentescámaras.

El control de todo el sistema,incluido el giro del porta-substratoserealiza

por ordenadoresPC compatiblesindependientesparacadacámara.Estesistemade

control desarrolladoen el laboratoriopermite controlar la temperaturade cada

célula conun error =+ 1 0C y unavelocidadde la electro-válvulade control de las

pantallasde 0.05 seg. aproximadamente.Obteniéndoseun tiempo apertura-cierre

o viceversaen todaslas célulasen =0.1segundo.

En ambossistemas,mediantela utilización de programasinformáticos,se

puedeobtenerel crecimientode las diferentesestructurasdiseñadas[11].

1.1.3 Cinética de crecimiento

El crecimientopor MEE de compuestos111-y lleva consigouna serie de

procesosen la superficiedelsubstrato.Los siguientesson los másimportantes[12]:

a) Adsorciónde los átomoso moléculasde los elementosconstituyentes

en la superficiedel substrato.

b) Migración superficialy disociaciónde las moléculasadsorbidas.

e) Incorporaciónde los átomosconstituyentesen la red cristalinadel

substratoo la capaya crecida.

d) Desorcióntérmicade las especiesno incorporadasen la red.

lo



Los estudioscinéticos del crecimientopor MBE de los compuestosIII-V,

especialmenteel GaAs, han dado lugar a una cinética de reacción ampliamente

aceptada[13-15] basadaen los procesosantesmencionados.

En la figura 1-3 semuestraun esquemadel modelo de crecimientoMBE a

partir de Ga y As desarrolladopor Foxon y Joyce[14]. Los átomosde galio que

llegana la superficie (001) del GaAsquedanadsorbidosenella, con un coeficiente

de incorporación1 (relaciónentreátomosquellegany los reevaporados)hasta620
0C.

Por otro lado el arsénico tienen un coeficiente de incorporaciónmenor,

siendomás sensiblea la temperaturay la cantidad de átomos de galio en la

superficie.Esteelementollegaala superficieconunamolécula,As
4. Ladisociación

de estamoléculadependede los átomosde galio existentesen la superficie.Dos

moléculasde As4 necesitandosparesde átomosde galio paraal dividirse cadauna

en dimeros (As-,), uno de cadamoléculareaccionecon ellos y luegodos dimeros

formanotra vez unamolécula(As4) que seevapora.

Estareacciónesun procesode segundoordenqueconducea un coeficiente

de incorporacióndel As4 =0.5.

Estacinéticaesaplicabledirectamentea la incorporacióndeotros elementos

del grupoIII parala formacióndealeaciones,dondela relaciónentrelos elementos

del mismogrupo de la composiciónde dicha aleación.La incorporaciónde varios

elementosdel grupo V complica la reacciónal competir entreellos.

1.1.4 Difracción de electrones reflejados de alta energía

(RHIEED)

Esta técnica superficial nos permite la caracterización“in-situ’ de las

muestrasduranteel crecimiento.

El diagramadedifracción RHEED nosproporcionagran informaciónde la

superficietantoantescomoduranteel crecimiento.Estainformaciónesútil no sólo
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comobaseparaestudiosde la cinéticasuperficial, sino que nospermiteoptimizar

el crecimiento.

El montajeexperimental(Figura 1-4) consisteen un cañónde electronesde

energíavariableentreO y 10 KeV. El ángulode incidenciadel haz en la muestra

esde 1-2 grados,de tal maneraquela informaciónobtenidacorrespondesólo a la

superficiede la muestra.

Una pantalla fosforescenterecubiertainternamentecon Al para evitar la

evaporaciónal sistemadelmaterialfosforescentevisualizael diagramadedifracción

de la superficiede la muestra.

Este diagrama es recogido por una cámaraCCD de alta sensibilidad y

grabadoen un sistemade vídeoparasu posteriorestudio.

La red recíproca de una estructura bidimensional es una distribución

periódicade barrasen la direcciónnormal al planoquelo contiene(Figura1-5).

El diagramaRHEED de unasuperficieplanay perfectaestaráformadopor

unadistribuciónde puntosen arcosconcéntricosqueresultande la intersecciónde

la esferade Ewald con las líneasde la red recíproca.

Sin embargoel diagramaobservadode unasuperficiereal estáformadopor

barras perpendicularesal borde de sombra. Esta deformación es debida al

ensanchamientode los puntosen la direcciónperpendiculara la superficiepor la

geometríade incidenciarasanteutilizadaen estatécnica.

Si la superficie es rugosao presentanúcleos tridimensionales,varía la

geometríade la incidencia,variandopor tanto la forma e intensidadde los puntos

de difracción [16]. Si la superficie tiene una ligera capa policristalina en la

superficieapareceun diagramacon halos concéntricos,como ocurrecon el óxido

protectorexistenteen la superficiede los substratosde GaAsantesde comenzarel

crecimiento.Estatécnicapermiteentoncescontrolarla desorcióndeeseóxido para

obtenerunabuenasuperficiede partidaparael crecimiento.

La informaciónquenosproporcionael RHEEDprovienedeunaspocascapas

atómicascercanasa la superficie,mostrándonosla red recíprocade la estructura

atómicade ellas.

14
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Es conocidoquela superficieno mantienela mismadisposiciónatómicaal

“faltarle” el plano superior.Este hechoprovocauna reordenaciónde los átomos

superficialesde tal maneraqueseminimiza la energía.

Dependiendode la variaciónde la periodicidadde estaestructurarespectoal

volumen, la reconstrucción recibe una denominación (axb). Estos valores

correspondena los factoresexistentesentre la celdaunidaddel volumeny la celda

unidadsuperficial. Así por ejemploen unasuperficiede GaAs(001), sedenomína

reconstrucción(2x4) cuandoexiste un factor 2 y 4 entrela celda unidad en dos

direcciones[110] ortogonales.

El aumento en la red real superficial lleva a una disminución en el espacio

recíproco,apareciendonuevasbarrasdedifracciónentrelasexistentesdelvolumen.

Estehecho tambiénseráde utilidad para estudiarvariacionesdel parámetrode ser

red duranteel crecimientode láminasbajo tensión(Cap. VI). Cadareconstrucción

es característicadentro del mismo acimut de la estequiometríasuperficial. En

función del recubrimientode arsénicoen la superficie (001) del GaAs y en el

acimut [110] se tiene una c(4x4) para un recubrimiento 6>’1, (2x4) para

0.5=6<1 llegando a la (4x2) para recubrimientosmenores [16]. Han sido

estudiadasotras reconstruccionesintermedias de intervalo de aparición más

pequena.

Otra granutilidad dediagramaRHEED son las variacionesde intensidadque

seproducenen él duranteel crecimiento[17,18]. Estehechoesmásacusadoen el

hazreflejado(00) y sehacomprobadoqueel períododeunaoscilacióncorresponde

al tiempo requeridoparala formación de unamonocapa(una capade átomosde

galio másuna de arsénico,de un espesora/2, siendoa el parámetrode red). A

partirde la medidade estaoscilaciónpodemosconocerla velocidadde crecimiento

de cada epitaxia. Para calibrar estasvelocidades,previamenteal crecimiento y

partiendode unasuperficieestabilizadaen arsénico,se abrela célula a calibrar y

seobservaunaoscilaciónqueseva amortiguando(figura 1-6). A partir delperíodo

de estaoscilaciónseconocela velocidadde crecimientodel material.

El modelode Neave[19]explicacomovaríala intensidaddependiendodel
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recubrimientoen las sucesivascapasdepositadas(Figura 1-7). Cada máximo de

intensidadseasociaa unamayorplanitudsuperficialy cadamínimo a un máximo

de rugosidad.

¡.1.5 Mecanismosde crecimiento

El estudio de estas oscilacionesRHEED para distintas temperaturasde

substrato, diferente relación As/Ga y con distintas morfologías (existencia y

densidad de escalonesen la misma) ha servido para determinarel modo de

crecimientode un semiconductorpor MBE [20-22].

Segúnestos estudiosse puedendiferenciar tres tipos de mecanismosde

crecimiento.

¡.1.5.1 Crecimiento bidimensional o “capa a capa”

Estetipo de crecimientoseconsiguecuandosepartede unasuperficieplana

y libre de defectosy en las condicionesóptimasparael crecimientopor MBE.

Las condicionesde crecimientodebenser talesquetodos los átomosquese

incorporana la red lo hagan en la mismacapa, no formando otra hastaque la

anteriorno estécompleta.Paraqueesto se produzca,la temperaturadebe ser lo

suficientementeelevadapara que los átomosdel elementodel grupo III puedan

moversepor la superficiey encontrarun sitio de fácil incorporación.Por otro lado

se debe de suministrar un flujo adecuado del elemento del grupo y para mantener

la estequiometríaen la epitaxia,unavez compensandoel flujo quesereevapora.

Las condicionesa las que esto ocurre son a una Tg~58O 0C y con una

relaciónde flujos «A,.~ / ~ = 10.

Estetipo de crecimientoescomoel que semuestraen la figura 1-8, donde

seobservaprimero una fasede nucleaciónsobrela superficieplana,con posterior

aumentodeestasislas hastacubrirprácticamentetodala capainferiory repitiéndose

18
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esteproceso.También se puedeobservarla intensidaddel haz especularoscilando

duranteestetipo de crecimiento.

¡.1.5.2 Crecimiento por propagación de escalones

Como hemos visto anteriormente,las zonasde fácil incorporaciónson los

escalonesgeneradospor la nucleaciónde los primeros átomos incorporados.El

crecimientoen unasuperficiequeposeeestosescalonesdepartida(superficiecuya

normal forma un pequeño ángulo con la dirección [001]) con las mismas

condiciones que en el apartadoanterior, se deberáa la propagaciónde dichos

escalones.

También hay que teneren cuentaque si las terrazasson mayoresque la

longitud de difusión de los átomosdel grupo III, el crecimientoserábidimensional

[23] (Figura 1-8). Duranteel crecimientoporpropagacióndeescalonesla intensidad

del haz especular no varia, al mantenerse la rugosidadsuperficial (Figura1-9).

1.1.5.3 Crecimiento tridimensional

Cuando no se cumplan las condicionesde crecimiento de los apartados

anterioreso no se parte de una superficie plana o con defectos se produceel

crecimientotridimensional.

Una temperaturainferior llevaráa unainsuficientemovilidad superficialde

los átomos del grupo III que nuclearían sin alcanzar las zonas de fácil

incorporación,aumentandola rugosidadal estarformándosevariascapasa la vez.

Esteefectotambiénseproducecuandohay unarelación«A,Á / &~ demasiado

alta, formándosela nucleación con átomos del grupo III antes de llegar a un

escalón.

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

densidad de defectos, morfología rugosa en otros desperfectos. La intensidad del
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diagramaRHEED en estecasoirá disminuyendo,apareciendolos puntoscadavez

másdifusos por la falta de coherenciadel haz de electrones.

¡.1.6 Crecimiento MBE con hacesmodulados. Epitaxia por

HacesMoleculares de Capas Atómicas (ALMBE)

Segúnseha visto en los apartadosanterioresun buencrecimientoepitaxial

seráaquelqueserealicede manerabidimensionalo por propagaciónde escalones.

Si ademássequiereobtenerintercarasabruptasen hetereoestructuras,sólo

sepodrápermitir un crecimientotipo bidimensional.

Como sehaexplicado,estetipo decrecimientova ligado aunascondiciones

inicialesde limpiezay planitudy aunosparámetrosde crecimiento(dA,4 ~ — 10

y T~58O0C).

Laposibilidadde reducirla temperaturadelsubstratopermitiríaobtenerotras

mejoras:

-Compatibilizar este crecimiento epitaxial con otros procesos,

modificablesa altastemperaturas(tecnologíadel silicio, etc.).

-Disminución de la difusión de impurezas.

-Disminución de la interdifusionesen heteroestructuras.

-Aumentoen la concentraciónde impurezas...

La posibilidaddeobtenerestasventajashallevadoal estudiodel crecimiento

por MBE a bajatemperatura.

Unamaneradeobtenerepitaxiasabajatemperaturadesubstratofue realizada

por Heiblum [24], disminuyendoconsiderablementela velocidadde crecimiento,

hasta0.1 monocapas/seg.,paraunatemperaturade 500 0C. Conestascondiciones

se obtuvieron láminas de GaAs con gran calidad cristalina. Disminuyendo la

velocidadde crecimiento,los átomosde galio quellegan a la superficie(en menor
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cantidad) tienenmás tiempo de alcanzarsitios de fácil incorporación,ademásde

disminuir la probabilidaddejuntarsedos paracomenzarunanucleación.

Parareducir másla temperaturaseríanecesariobajar más la velocidad y

entoncestendríamosinconvenientescomo la larga duraciónde una epitaxia o el

aumentode la incorporaciónde impurezano deseadas.

PosteriormenteBrionesy colaboradores[25] desarrollaronun modeloen el

queconsiderabanel crecimientoMBE comounacompeticiónentreun crecimiento

bidimensionaly de propagaciónde escalones,que dependede la morfología

superficial, y por tanto local y variableen el tiempo. Teniendoen cuentaquelos

escalonesson centrosde fácil incorporación,unasuperficieescalonadatendráuna

cinéticarápida, mientrasqueunaplana la tiene lenta.

Si sedivide la superficiebajo el haz de electronesenpequeñasparcelascon

cinética local propia, que ademásde dependerde su morfología, dependede los

dominios vecinos. Cadauno tendrá un comportamientosinusoidalde períodosu

velocidadlocal de crecimientoy con amplitud máximaigual para todos.Sumando

todasestasintensidadesparcialestendremosla intensidadtotal del haz especular.

El aumento de la dispersión de fases en cada oscilación llevará a un

amortiguamientode intensidad total, sin llegar a un aumentoen la rugosidad

superficial.

Para lograr que no haya estavariación se tiene poneren fasea todos los

dominios.Estosepuedeconseguirforzandola estequiometríasuperficial.Si el flujo

de arsénicoseinterrumpeduranteun corto espaciode tiempo (figura 1-10) toda la

superficie alcanzaráuna estequlometríamás rica en galio. Cuandoel arsénico

vuelve a llegar a la superficie, encontraráuna alta reactividadpor tener gran

cantidad de átomos en la misma, nucleándoseGaAs por toda la superficie y

simultáneamente.Si sevuelveacortarel suministrode arsénicoal completarseuna

monocapa,el procesose repetiráa cada corte de flujo, creciendomonocapaa

monocapao bidimensionalmente.

Esteprocesohacequetodos los dominios seencuentrenen fase, haciendo

quela intensidadtotal oscilecon la mismaintensidada lo largo del tiempo.
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Este procesofue puestoen prácticapor Briones [26] y llamado ALMBE

(“Atomic Layer MolecularBeamEpitaxy”) por su similitud con la alternanciade

reactivosen el crecimientopor MOCVD para obtenercrecimientocapaa capa.

Otra posibilidadde variar la estequiometríasuperficialconsisteen alternar

los hacesde los elementosIII y V, demaneraquesellega a rico en galio y rico en

arsénico respectivamente.El comportamientoobtenido aquí es similar y las

muestrasque se obtuvieron no se diferenciande las obtenidascon el método

anterior[27].

Parapodervariar la estequiometríasuperficialhaciarica engalio, pareceque

debemostenerunatemperaturade substratosuperiora la de desorcióndel arsénico

(>550 0C), de tal maneraquedesorbael excedentede la superficie.

Sin embargo observandoel comportamientode la intensidad del haz

especular(I~) seve queel intervalode temperaturasenel quesepuedecrecerpor

ALMBE es muy grande,llegandohastatemperaturastan bajascomo2000C[28].

En la figura 1-11 se muestrala variación de la estequiometríasuperficial

junto con la intensidad del haz reflejado, I~, para diferentes temperaturas,

observándosela variaciónexistenteentreexcesodegalio o arsénico.Los diferentes

cambiosde pendienteobservadosen la intensidadloo correspondena cambiosen

la reconstrucciónsuperficial, por la variaciónde la estequiometría.

El método de alternanciade hacesde Ga y As ha sido empleadopor

Horikoshi y colaboradores[29] denominándolo“Migration EnhancedEpitaxy”

(MEE), ya queatribuyenla posibilidaddecrecerabajatemperaturaa un aumento

de la movilidad superficialdel galio sobre galio sin la presenciade arsénico.

1.2 Espectroscopiade diferencia de reflectancia

Esta técnicaóptica de caracterizaciónde superficiesfue desarrolladapor

Aspnesen 1985 [30]. Estábasadaen la diferenciadereflectanciaexistenteentredos

direccionesperpendicularesde la superficiedependiendode la composiciónquímica
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de la misma.

En una superficiede GaAs (001) la variación de la estequiometríaentre

átomosde galio y arsénicoproducevariacionesen la reflectancia.En la superficie

los átomosde galio estánagrupadosenparejasformandodímerosalineadosen la

dirección [110]. La reflectanciaaumentaen la dirección [110] cuandoexisteuna

mayordensidaddedímerosdegalio, siendomáximaparaunaenergíafotónicaentre

2 y 3 eV, no variandola reflectanciaen este intervalo cuandola superficieestá

terminada en As. El estudio de esta anisotropía permite obtener un buen

conocimientode la estequiometríasuperficial.

Esta técnica, por su geometríay su carácteróptico es compatiblecon un

sistemade ultra-altovacío (UHV). Estola haceserutilizable comoherramienta“in-

situ”, duranteel crecimiento.

La distribuciónesquemáticadelsistemaóptico sepuedever en la figura 1-12.

La utilización de un láser He-Ne (hv~2 eV) como fuente de iluminación nos

permite trabajaren la zonade máximareflectanciade los dímerosde galio en la

dirección [110], evitándosela utilización de unpolarizadory un monocromadoren

el montaje.La emisiónpolarizadadel lásersehaceincidir casi perpendicularmente

a la muestracon un ángulo del plano de polarizaciónde 450 con las direcciones

[110] y [110]. De esta forma se iluminan con la misma intensidad las dos

direcciones.La luz reflejadaes recogidapor dos fotodiodosidénticosdespuésde

atravesarun prisma de Rochon que separael haz en dos haces polarizados

perpendicularmentey con una divergenciade 15~.

Si la superficieestáterminadaen arsénico,tendráun carácterisótropo,por

lo que la señal diferenciaentre los dos fotodiodos será nula. La aparición de

anisotropíaen la superficie(dímerosdegalio)generaráunaseñaldiferenciano nula.

Estatécnicajunto conRHEED nos permitetenerun mejor conocimientode

la superficiey su estequiometría[30].

La posibilidadde obtenerdirectamentede la diferenciade reflectanciauna

señal proporcional a la densidadsuperficial de dímeros de galio en un amplio

intervalode estequiometríanospermiteutilizar estaseñalcomorealimentaciónen
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tiempo real duranteel crecimientoporALMBE. De estamanerasepuedemantener

a partir de la RD unas condicionesdeterminadasduranteel crecimientode una

muestrao variaríasduranteel mismo.

El esquemadel sistemaexperimentalsepuedever en la figura 1-12. Con un

ordenadorpersonalcompatibleserecogela señalde los fotodiodosa travésde un

amplificador y se digitaliza. A partir de ella fijando niveles en la señal RD de

aperturay cierre de la célula de arsénicosecontrolaráel crecimiento.

Estos nivelesademásde tiemposde retardosobre el puntode corte con el

nivel fijado sepuedenmodificar en tiempo real desdeel tecladodel ordenador.

Conestesistemasepuedenobtenermuestrasencondicionesextremassin que

seestropeenpor pequeñasvariaciones,ya queéstassoncorregidasrápidamentepor

estarcontroladala estequlometríasuperficial.

El registrode la señalde RHEED al mismo tiempo,permiteun estudiomás

detalladode la relaciónentrelas dos técnicasde análisis.

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

experimentalpara unacondiciónextremade crecimientorica en galio.

¡.3 Caracterización por efectoHall y resistividad de las

capasepitaxiadas

La caracterizacióneléctrica es fundamentalpara el conocimientode las

propiedadesde un semiconductor[31]. Esta información es importante para la

evaluacióny controldel crecimientode los mismosy asíobtenermaterialesde alta

calidad para aplicacionesen dispositivos. Tambiénuna caracterizacióndetallada

servirá parael mejor conocimientode algunosprocesos.

Estasdos técnicasofrecenmásinformaciónque el restode las técnicasde

caracterizacióneléctrica.

Con la realizaciónconjuntade ambastécnicasobtenemosinformaciónde la
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densidadde portadores,de la resistividady de la movilidad.

A partir del métododesarrolladopor Van der Pauw[3211la resistividady el

coeficienteHall puedemedirseen muestrascon forma arbitraria.Sin embargoel

error introducidoporel tamañode los electrodoso su desplazamientode la periferia

haceque se utilicen determinadasgeometríasque los minimizan. Van der Pauw

indicó queunageometríatipo trébol de cuatrohojaseraapropiadaparaobtenerun

error mínimo. Sin embargoestaforma requiereuna preparaciónde la muestra

compleja(procesosfotolitográficos,...)quepuedenafectara su superficie.Chwang

[33] estudió los errores cometidos al utilizar una geometría cuadrada (de fácil

obtención)llegandoa las relaciones[34]:

p 8
Pmed 1

VRa
11 2

VHaI flr,ed (‘y)

Entoncesparanuestrasmuestras(5 =0.1 mm y 1=3 mm) obtenemoserrores

menoresde 3% para la resistividady 0.1% parael voltaje Hall.

Las muestrassecortaronen cuadrados,depositandolos contactosde indio

en las cuatroesquinasmedianteunaplumade molibdenoconectadaa un soldador.

Posteriormenteseprocedióa sometera la muestraa una temperaturade 400
0C

durante3 minutosen unaatmósferareductorade hidrógenopara difundir el indio

y obtenerun buen contacto óhmico. En las muestrascrecidasa temperaturas

menoresque la de difusión, serealizóéstasin sobrepasarla de crecimiento.

Paraevitar la conducciónparalela,todaslasmuestrassehanepitaxiadosobre

substratosaislantes(impurificadosconcromoo sin impurificar dealtaresistividad).

En la medidadel voltaje Hall aparecenotros efectosque puedeninducir

erroresen la medidadel mismo, comolo son el Ettingshausen,Nerst y Righi-Le

Duc detipo termomagnéticos[35]. Paraevitarlosadoptamoslas configuracionesde

la figura 1-14en la queestossecompensan[36].
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Las configuracionesparala medidade la resistividadse hanrealizadopara

compensarinhomogeneidadesen la muestra.

El sistemaexperimental(figura 1-15) queha sido totalmenteautomatizado,

poseeun criostato de ciclo cerradode helio, que nos permitehacer medidasen

función de la temperatura.Mediante las ventanasexistentesen la cabezadel

criostatosepuedeiluminar la muestray conel control de la fuentedel electroimán

tambiénpermitehacermedidasen función del campomagnético.

1.4 Caracterización mediante medidas de capacitancia-

voltaje (C-V) con barrera electrolítica

Estasmedidasnos permitenapartir de la medidade la capacidadconocerla

densidadde impurezas.

En estaconfiguraciónel electrolitosustituyeel metal, formandounabarrera

que se comportacomo una tipo Schottky, pudiéndoserealizarel mismo tipo de

medidasqueen unaunión metal-semiconductor.Sin embargoel electrolitoademás

nos permite atacar al semiconductor,decapandocontroladamentey así poder

realizar medidas en profundidad [37].

Estetipo deelectrolitossuelenserinocuosdurantela medida,actuandocomo

atacantesquímicosal activar la reacciónmedianteiluminación.

Las medidasCV sehanrealizadoenun equipocomercialPolaronPN-4200.

¡.5 Caracterización óptica por fotoluminiscencia

La fotoluminiscenciaes la radiación óptica emitida por un sistemafísico

resultantede la excitación a un estadode no equilibrio por medio de radiación

luminosa.Estatécnicarespectoa otras basadasen la absorcióntiene dos ventajas

importantes.Una es la sensibilidadde la misma, que permite la observaciónde

defectosen pequeñasconcentracionesu otros efectosno observablescon la otras
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técnicas.La otraventajaes la no necesidaddeprepararla muestraparala medida,

comopuedeser necesarioen absorción.

La informaciónquesepuedeobtenerde un espectrode fotoluminiscenciaes

muy amplia. Dependiendodel tipo de recombinaciónradiativaqueseobserva,se

podráestudiar la estructurade bandas,el llenado de las mismas, los nivelesde

impurezas, tanto donadorescomo aceptores,defectos sencillos y complejos,

rugosidadesde la intercaraen las heteroestructuras,etc.[38].

El esquemadel sistemaexperimentalutilizado sepuedever en la figura 1-16

estáformadopor un monocromadorMc-Phersonde unadistanciafocal de 30 cm,

un láserde Argon para la excitación (hz-’---2.6 eV) y un fotodiodo de germanio

enfriadoanitrógenolíquido comodetector.La señalseamplificamedianteun lock-

in y posteriormentese transmitea un ordenadorpersonalcompatiblequea su vez

controlael barridodel monocromadormedianteun motor pasoa paso.

La muestrasesitúaenun criostatorefrigeradoconnitrógenoliquidoy dotado

de un controladorde temperatura.
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II Impurificación del GaAs durante el crecimiento

por MBE

11.1 Introducción

La Epitaxia por Haces Moleculares permite la incorporación de impurezas durante

el crecimiento de las capas semiconductoras. Esta posibilidad ofrece una serie de

ventajas para la realización de estructuras y dispositivos semiconductores. La

incorporaciónde las impurezasdurantela epitaxia evita la incorporaciónde otras

impurezas no deseadascon posterioridad (dañado, tratamiento térmico,...) o

modificacionesintroducidasen la películapor otras técnicasde impurificación como

la implantación o la difusión. Por otro lado esta técnica permite la impurificación

moduladalocalizadaa determinadasprofundidadesdurante la epitaxia, ademásde

permitir unavariación en la densidadde impurezas.Estascaracterísticashacende la

Epitaxiapor HacesMolecularesunatécnicaidóneaparala fabricaciónde dispositivos

semiconductorescomoláseresde heteroestructura,transistoresdeefectocampodealta

movilidad, detectores,moduladores,etc.

11.2 Impurezas incorporadas no intencionadamente

Hay una serie de impurezasque se incorporanno intencionadamente.Estas

proceden del gas residual dentro de la cámara, generadas principalmente por las zonas

calientes del sistema (células, horno, manómetro, etc.) o de los materiales de partida

(Ga, Al, As. etc.). La concentración de estas impurezas no intencionadas es

generalmentepequeña ( 1x1014 cm3 ), aunque sistemascon especialcuidado y
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tratamientostérmicosadecuadospuedenalcanzarvaloresinferiores[1-3]. Estosvalores

seminimizanutilizando parael interior de la cámaray las células,materialesde alta

purezay bajapresiónvapor,inclusoaaltatemperatura.Así la introduccióndel nitruro

de boro para los crisoles y el tántalo fundido en vacío para las resistencias calefactoras

y laspantallastérmicasha llevadoabajareselímite de impurificaciónno intencionado.

Por otro lado los elementosa evaporardeberánser de alta pureza,paraevitar

la incorporaciónde esasimpurezasen las películasduranteel crecimiento.Esto es

especialmente importante en estructuras de baja impurificación residual, como lo son

los transistores de alta movilidad de efecto campo. La alta movilidad en estas

estructurassebasaentreotros parámetrosen la baja densidadde impurezasresidual

en el canal. Los grupos de trabajo, que realizan este tipo de estructuras,utilizan

elementosde muy alta pureza,siendousual purezasmayoresde ‘7 N [4,5].

Otro factor importante en la minimización de las impurezasresidualeses el

horneadode la campanade vacío. Si estees suficientementeprolongadoseconsigue

la desgasificacióndetodos los componentesde la mismay por tanto unadisminución

de las impurezasno deseadasen el gasresidual[1,4-6].

El carbonoesla impurezano deseadamáscomúnen los sistemasde MBE [7].

Esteprocedeprincipalmentede la reacciónde CO y CO2 con el As ó Ga superficial,

generándoseóxido de arsénicoó de galio,queson volátiles y el carbonoseincorpora

en la red cristalina[8]. Otras impurezasqueseincorporanno intencionadamentey en

menorcuantíason silicio [9], manganesoy azufre.

En otros compuestosIII-V puedenincorporarseotras impurezas,dependiendo

de la reactividadde los componentesdel gas residualcon ellos. Un buenejemplode

ello esel oxígenoen las aleacionesdeAIGaAs, porla altareactividaddel aluminiocon

el oxígeno[10].
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11.3 Impurezas incorporadas intencionadamente

Unade las grandesventajasdelMBE, ademásdesubajadensidadde impurezas

residuales, es el control que se puede realizar de la introducción de impurezas en la

película, tanto espacial como en la concentración de las mismas. Los átomos que se

utilizan como impurezasactivadaseléctricamente,aportandoelectroneso huecos,

pertenecena los gruposIV y VI de la tablaperiódica.Estosseintroducenel la red de

GaAsmayoritariamenteenformasustitucional.La impurezadelgrupoIV secomporta

comoaceptorsustituyendoal arsénicoy comodonorcuandolo haceal galio. Por otro

lado, el grupo VI sustituyendoal arsénicosecomportacomodonor.

Vamosa hacerahoraunabrevedescripciónde las másimportantes.

¡1.3.1 Grupo IV

Carbono

Este elemento, que es inevitable como impureza no intencionada, ha sido muy

difícil de incorporar controladamente debido a la alta temperatura necesaria para

obtener una presión de vapor adecuada para la impurificación. Es una buena impureza

tipo p por su pequeña energía de ionización ( 20 meV ), su alta solubilidad ( hasta

lxlO~ cml) y poseer una constante de difusión muy pequeña ( 2x10’6 cm2 s’ a 800

0C) [11]. Recientemente se han utilizado diferentes métodos para conseguir evaporar

u obtener carbono en concentraciones del mismo de hasta 3.5x1020 cm3. Mediante la

utilización de fuentes gaseosas en el MBE(Metal-Organie Molecular Beam Epitaxy,

MOMBE), más concretamente el trimetil-galio (TMG) [12,13] se ha conseguido

impurificar en un intervalo muy amplio abarcando asilas concentraciones de impurezas

más usuales [14-16]. Con fuente sólida el problema era obtener carbono de gran pureza

sin introducir otras impurezas, ya que para conseguir una presión de carbono para
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impurificar por MBE senecesitaalcanzartemperaturasdel ordende 1500 a 2000 0C.

Esto haceimposible obtenerun sistemade calefacciónqueno seapor calentamiento

resistivo del propio grafito. Esto fue realizado por Malik y colaboradores[17],

alcanzandodensidadesde huecosde hasta5x10’9 cm3. Otrosexperimentossimilares

hansido realizadosrecientementeabarcandoun mayorintervalode concentracionesde

huecos, l0’~-10’~ cm3 [18,19].

La utilización de otros gasespara obtenerimpurificación con carbonose han

obtenidocon éxito medianteCCl
4, CHCl3 [20] y CH4 [11].

Silicio

Desdela aparicióndel MBE, el silicio fue consideradocomo un buen donor

[21]. Sin embargolas altas temperaturasqueserequierenpara alcanzarla presiónde

vapor de trabajo (—1000
0C), propician la introducción de otras impurezas no

deseadaspor desorcióndeCO del tántalocaliente.Esteproblemahasidoparcialmente

superadocon la utilización de nuevosdiseñosde células,como la desarrolladaen el

Centro Nacional de Microelectrónicade Madrid [22]. También se han obtenido

impurificacionessin calentamientomediantela utilización de gas silano (SiH
4) [23].

Otro problemaqueplanteael silicio essu comportamientoanfotérico[24].

Por el contrario ofrece unas ventajas importantes como su coeficiente de

incorporación,K~= 1 [25] y su baja difusividad [21]. Estascualidadeshanhechodel

silicio la impurezadonoramásutilizadaen MBE, explotandoasí las ventajasde esta

técnicade crecimiento(impurificaciónmoduladasin segregacióny amplio intervalode

densidadde portadoresobtenible).

Germanio

Este elemento presenta un carácter 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 ~As
4’~Ga 3. Esta misma ventaja se convierte en problema cuando se quieren obtener

epitaxias con distintas condiciones de crecimiento. Este elemento no se usa

actualmente.

Estaño

El estaño no presenta un comportamiento anfotérico y con él se puede alcanzar

una alta densidadde electroneslibres. Fueempleadopor ello pararealizarcontactos

óhmicossin necesidadde alearla metalización[29,30], alcanzandoalta densidadde

portadores(hasta6x10’
9 cm-3). Esto sóloesposibleen capasmuy delgadas( — 100 Á)

y con temperaturade substratomuy baja. Para temperaturasmayoresde 200 0C el

estaño se deposita en forma de islas tridimensionales sin apenasreaccionarcon el As,,

As
4 o Ga de la superficie. A temperaturas menores el crecimiento es del tipo Stranski-

Krastanov, con capas bidimensionales de estaño junto con islas tridimensionales de

estaño, produciéndose la incorporación de la impureza vía estado bidimensional a partir

de las zonas periféricas de la isla tridimensional [31].

Másrecientemente otro estudio de la incorporación del estaño con la temperatura

de substratoha reveladounamayor densidadde portadoreslibres, alcanzandolx 10’~

cm
1 a 600 0C y 2x10’9 cm3 a 400 0C. Si se introduceunadensidadde impurezas

mayor de 3x10’9 cm3, seforman islas tridimensionalesricas en estaño[32]. A pesar

de alcanzarse estos niveles de portadores, su gran segregaciónsuperficialle convierte

en poco apropiadopara películascon impurificación selectiva.

Plomo

No se ha logrado producir portadores en GaAs a partir de la impurificación 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 rncorpora a las temperaturas típicas del

crecimientopor MBE.
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¡¡.3.2 Grupo VI

Azufre, selenioy teluro

Se ha intentadointroducir5 ó Se sólidoscomo fuenteelementalde impurezas.

El Te ha sido utilizado como aceptor en GaSb, pero sólo se ha obtenido un valor

mayor de 1x1019 cm3.

La no incorporacióndelplomo haservidocomobaseparaimpurificar mediante

compuestos de éste con los elementos del grupo VI. Así se ha utilizado diferentes

compuestos con plomo como fuente portadora, como por ejemplo, PbS [33], PbSe [33]

y PbTe [34], para obtener impurezas de 5, Se y Te respectivamente consiguiéndose

películas con un nivel de impurificación de 8x10’8 cm1, degradándose 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 5 y Se una célula electroquímica, con Ag,S

y Ag,Se como electrolitos respectivamente [36,37].

Por último se han usado otros compuestos del tipo 1V-VI, para obtener una

doble impureza. Así por ejemplo se ha probado con SnTe [38,39] y con SnSe
2 [40],

obteniéndose una concentración de portadores entre lO~~ y 1018 cm
3. Superando éste

límite el teluro se segregaen la superficie.

Como se puede comprobar de los resultados anteriores cada elemento como

impurezaplanteadiferentesventajase inconvenientes.El silicio esel másprometedor

para concentracionesinferiores a 1018 cm3, ya que añadea las cualidades de otros

elementos su baja difusividad. Esto le hace ser la única impureza apropiada para

estructuras de impurificación modulada.

El problemaaparececuandose quiere conseguiruna mayor concentraciónde

portadores,ya quesu carácteranfóterohacequea partir de aproximadamente6x10’8

cm3 todo el silicio introducido en las películas se incorpore como aceptor o forme
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agregados[24].

Este limite se asocia al carácter anfótero del silicio, como se había observado

anteriormente en germanio [41,42].También algunos autores pensaban en un limite de

solubilidad del silicio en GaAs [43].

En el apartado siguiente se estudiará la naturaleza de este límite en la

concentración de portadores libres y los métodos empleados para superarlo.

¡¡.4 Impurificación 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 más adecuada para la mayoría

de las aplicaciones en dispositivos electrónicos y electro-ópticos.

En estetipo dedispositivossevaloranprincipalmentecuatropropiedades:

- Energía de activación eléctrica baja (< KT18)

- Control de la densidad de impurezas.

- Amplio intervalo de densidades obtenible, con especial atención en la

zonade alta densidad.

- Baja difusión en la matriz del semiconductor.

Una impurezaquecumplaestascaracterísticasesadecuadaparacualquiertipo

de dispositivo. La pérdidade alguna de ellas la limita a un uso más restrictivo,

pudiendollegar a ser inservible.

El silicio y el estañoincorporadopor MBE cumplenestascuatrocondiciones,

que la baja difusión en la red de GaAs hace del silicio la más indicadapara la

impurificaciónpor MBE de GaAs,dondetienengran importancialas estructurascon

impurificación selectiva.

Parala obtenciónde unaimpurificaciónes de gran importancialas condiciones
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de crecimientode la película,ya que estasinfluyen de una maneraimportanteen la

cualidad y cantidadde la misma [21].

Vamosa estudiarla influenciade los distintosparámetrosde crecimientoen la

obtenciónde películasimpurificadasde GaAs con silicio.

11.4.1 Influencia de las condicionesde crecimiento en la

incorporación del silicio como impureza tipo n

La obtención de alta impurificación con silicio en GaAs ha sido una meta muy

importante por las aplicaciones que esta posibilidad ofrece. Con este tipo de películas

se pueden obtener zonas n~ que son de utilidad en todos los dispositivos electrónicos

(Transistores HEMT, HBT), electro-ópticos (láser, led, moduladores,..) y en

conexiones eléctricas metal-semiconductor para obtener un buen contacto óhmico.

Hasta 1983 la máxima densidad de electrones libres conseguida por MBEen este

tipo de películas era de 6xlOW cm3 [21]. Heiblum y colaboradores[44] logran

aumentarconsiderablementeeste límite hasta lx 1019 cml Este valor lo obtienen

reduciendola velocidad de crecimientohasta0.1 micra ¡ hora, y aumentandola

relaciónde flujos As
4/Gahasta5, paraevitar la formación de aglomeradosde silicio

en la superficie.

Siguiendoestemétodosepodríanobtenercapassuperficialesparalos contactos

eléctricos,ya que estossólo tienenentre100 y 2000 A (esto supondríaentre0.1 y 2

horasde crecimiento).Perono seríanadaprácticoutilizarlo para capasmásgruesas

(por ejemplocapasamortiguadoras5000 A aproximadamente).

Años más tarde Sacks [45] introdujo otra modificaciónen los parámetrosde

crecimientopara obteneralto nivel de impurificación en GaAs conSi. Aumentandola

relación de flujos de arsénico y galio , ~ ‘~0. , hastaun valor de 11, obtiene una

concentración de portadores de 1.8 x 1019 cmt a una velocidad de crecimiento de
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0.79 micras / hora.

Neavey colaboradoresrealizaronun estudiode cómo afectabala temperatura

de crecimiento a la eficiencia en la impurificación [46]. Observaron cómo

disminuyendo la temperaturade 600 0C a 477 0C , obteníanmayor nivel de

impurificación,aunquesólolograron obtener7x1018 cm3. Ellos atribuyeronestevalor

a la máximasolubilidaddel Si en el GaAs.

PosteriormenteOgawa y Baba [47] han hecho un estudio similar pero

disminuyendola temperaturahasta3500C. Conestatemperatura,aunavelocidadde

crecimientode .5 micras/ hora y con unarelaciónentreflujos ~Á~4 ~~GS entre2 y 4,

obtuvieronunadensidaddeportadoresde l.8x10’9 cm3.

Por otro lado Ito e Ishibashi [32] observaronun efecto similar en GaAs

impurificado con estaño,alcanzando2 x l0’~ cm’3 a una temperaturade 400 0C.

Nosotros basándonos en el crecimiento por ALMBE logramos resultados

ligeramente superiores a los citados anteriormente y que se expondrán posteriormente.

11.4.1.1Incorporación de las impurezas durlnte el crecimiento

En la superficie de la película, cuando se introduce una impurezase debe

producir unareacciónquímicaparaquedicha impurezaseincorporea la redcristalina.

Parael silicio, las dos reaccionesmásfavorablesson las siguientes[48]:

+ Voa > Si~~ + 6

dondeel silicio secomportacomodonadoral ocuparuna vacantede galio, y

Sig + VAS > ~‘As + h~
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dondeel silicio en una vacantede arsénicosecomportacomo aceptor.

Un estudiotermodinámicode ambasecuacionesen el equilibrio, revelaquela

primeraesmásfavorable.Esteresultadoseobservaenpelículascrecidaspor MBE en

condicionesnormales,dondeel silicio se incorporapreferentementeen vacantesde

galio.

Paradensidadesde impurezasdel ordende lxlO’8 cmt seempiezaaobservar

una saturaciónen el número de portadoreslibres obtenidos(figura 11-1). Esto hace

pensaren la compensacióngeneradapor diferentesdefectoso impurezas.Por tanto la

densidadde portadoreslibres obtenidoses menor a pesarde introducir una mayor

densidadde impurezas.Esto esdebido a queen esascondicionesel silicio empiezaa

incorporarsetambiénenvacantesde arsénico,generandoaceptoresquecompensanlos

electrones de los donadores ó generándose pares de silicio como vecinos próximos [49-

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

11.4.1.2Influencia de la presiónde arsénicoen la incorporación

del silicio como impureza tipo n durante el

crecimiento por MBE

La variación de las condicionesde crecimientonos llevará a una variaciónen

la incorporaciónde la impurezaen la red cristalina.

De las reaccionesanterioresobtenemosen el equilibrio

K [S1
001*n

Paraun nivel bajode impurezas,y relacionandola concentraciónde silicio gas
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= (Si,j] *p
[VM] *[Sj<g>]

con su presión

n=[Si~,i= K*[V03*\/Éj

Estarelaciónnos indicaqueel aumentode la concentracióndevacantesdegalio

ó de la presión de silicio nos aumentará la concentraciónde Si0~ y por tanto de n.

Comoya se ha mostrado la relación con la presión de Sig no es válida para valores

superiores de 6 x lO~~ cm
3 . La otra posibilidad quese muestraes el aumentode la

concentracióndevacantesde galio. Paraver esto, nos remitiremosa otra ecuaciónde

equilibrio, en estecasoa la relaciónentrelas vacantesde galio y las de arsénico.

La presión de galio no es utilizable para disminuir la concentraciónde las

vacantesdegalio, porqueal aumentarlalo único quehacemosesaumentarla velocidad

decrecimiento(el coeficienfede incorporaciónen la superficiedel galio esla unidad).

Por el contrarioel coeficientede incorporacióndel arsénicoes menorque la

unidady dependientede la temperaturaen el rangode las utilizadasen el crecimiento

por MBE. Esto hace que la cantidad de arsénicoque llegue a la superficie de la

películaseaun parámetroimportantea teneren cuenta.

Basándonosen la ecuación

1/4 As
4 + VAS — o

obtenemosquela constantede equilibrio es,

K’= [VAJ *
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y junto con la ecuación (2) nos da la relación

[SiAS~1= K * (P)112 /(PA~j114

Por lo tanto un aumentoen la presióndearsénicofavorecela incorporacióndel

silicio en vacantes de galio, al disminuir las de arsénico.

Esto se ha demostrado experimentalmente para silicio [45,52,53] y germanio

[54], quepresentaun carácteranfóteromayor.

11.4.1.3 Influencia de la temperatura en la incorporación del

silicio como impureza tipo n durante el crecimiento por

MBE

Una aproximación termodinámica, donde se obtiene la distribución en equilibrio,

nos da la variación de [SiAJ y [Si
0j cuando se varía la temperatura de crecimiento.

Los resultadosdeTeramoto[55]para un crecimientoepitaxialen faselíquida (LPE),

dondeha tenidoen cuentalas energíasde enlacey formación,cuandoun átomode Si

seintroduceen la red de GaAs, muestraunaexpresióndel tipo:

[Si04] 1 4~í0~
log =logy+

[~~M]

Paralas condicionesdeMBE, el parámetro-y, queenLPE estárelacionadocon

las fraccionesmolaresdeAs y Ga de la solución,seríala relaciónentrelas VAS y V0,

en la superficiede crecimiento.Ts es la temperaturade crecimiento[53].

Ambosparámetrosno sonindependientes,porque y esfunciónde la ~As4 como
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ya hemos visto (ecuación 5). Para conseguir un crecimiento epitaxial óptimo se tendrá

que epitaxiar a una determinada Ts. De la relación (7) se puede obtener, que una

disminuciónen la Ts nos lleva a unamayor incorporaciónde silicio en las Va., para

unapresiónde arsénicofija.

Las muestras crecidas epitaxialmente por MBEa baja temperatura son de baja

calidad, ya que se generan gran cantidad de defectos. Esto es debido a la baja

migración superficial de los átomos, que los impide incorporarse en los sitios de menor

energía.Estoshacenquepelículasde GaAs tenganalta resistividad( > lxl& (2 cm

paraTs=z4000C) y bajacalidadcristalina.Estetipo depelículassehanutilizadocomo

capasaislantesen dispositivos [56-58]. Metze y colaboradores[59] resuelvenesta

problemadisminuyendola velocidadde crecimiento,hastados órdenesde magnitud

(0.02micras/h).Así obtuvieronmuestrasdemejorcalidadeléctrica,comprobandouna

disminuciónen la generaciónde defectosy por tanto unamenorcompensación.Este

tipo de crecimientofavorecela migraciónde los átomosen la superficieparaencontrar

las posicionesde menorenergía,medianteel aumentodel tiempo devida en el frente

de crecimientoantesde la incorporaciónen la red cristalina.

Se puededecirqueen el límite de la velocidadde crecimiento,rg, seríacomo

dar un tratamientotérmicodespuésde la incorporaciónde las distintasespeciesen la

superficie.

Hasta aquí hemosvisto las solucionesque se han aportadopara obteneralta

impurificación con silicio en GaAs. Básicamentesepuedendividir en dos: aumentar

la relaciónde flujos de arsénicoy galio, manteniendola temperaturade crecimiento

o bajarla temperaturade crecimiento,disminuyendola velocidadde crecimiento.

La limitación de la velocidad en estasegundasoluciónvienefijada por el propio

crecimiento de la película, 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 Microlectrónica de Madrid.
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Esta técnica permite la obtenciónde epitaxias de compuestosI1I-V a baja

temperatura pero a velocidades de crecimiento similares al MBEestándar con una gran

calidad estructural, óptica 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 capítulos sucesivos se analizará la influencia de la temperatura de crecimiento

y de la relación de flujos de As4/Ga, con esta técnica epitaxial en la incorporación de

las impurezas de silicio en GaAs.
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III Límite de impurificación con silicio en GaAs

111.1 Introducción

En el capítuloanteriorseha expuestoun modode crecimientoparaobtener

láminasde GaAsaltamenteimpurificadasconSi. De estamanerasepuedesuperar

el límite de 6x10’8 caí3obtenidoen las muestrascrecidaspor MEE en condiciones

estándar,impuestopor las condicionesde crecimiento.La existenciadetécnicasde

crecimientopara superarestadensidadde portadoreslibres, planteade nuevo la

idea de seguir incorporando más silicio para obtener láminas altamente

impurificadas.

Es conocidala existenciade un estadolocalizadotipo donoren GaAs, que

es resonantecon la banda de conducción, llamado centro DX [1]. Cuando

introducimosun alomode silicio en un sitio degalio, segenerandosestados.Uno,

el más conocidoes un estadodonor hidrogenoidepoco profundo. El otro es el

centro DX, que es un estadolocalizado, asociadoal valle L de la estructurade

bandasdel GaAs [2,3]. Estenivel esresonantecon el valle 1’ dondeseencuentran

los electroneslibres generadospor los donorespoco profundos.Este nivel es de

gran importanciaen el AIGaAs, porqueactúacomotrampa,capturandoelectrones.

La existenciade este centro es muy clara para concentracionesde aluminio en

AIGaAs superioresa 0.2. En aleacionesde este tipo el nivel de energíadel centro

DX está dentro de la banda prohibida, actuando como una trampa. Para

concentracionesde aluminio menoreseste centro es resonantecon la bandade

conducción,no siendo“activo” paradensidadesdepodadoresdel ordende 1x1018

cm~,en los que prácticamente todos los electroneslibres estánen el fondo de la

bandade conducción.

En el GaAsel nivel DX estásituadoa unaenergíasuperioral mínimo de la
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bandade conducción,comopuedeverseen la figura 111-1. Esto hacequeparauna

concentraciónde portadoreslibres del orden de lxlO’8 cm3 no se observe la

presenciade este nivel. Pero cuandose aumentasuficientementeel númerode

portadoreslibres en el mínimo 1’, llegaráun momentoen el queel nivel de Fermi

alcanceel nivel de la trampay éstaactúecapturandoportadoreslibres. La captura

de electronespor estecentro profundoesun procesoactivadotérmicamente.

La existenciadeestatrampapuedeserla causadel límite en la concentración

de electroneslibres observadoenGaAs. EstecentroDX no esun estadoespecífico

ni del GaAs y AIGaAs, sino que tambiénapareceen otros compuestosIII-V [3].

Tampoco es exclusivode la impurezasilicio, ya que aparecetambiéncon otras

impurezasdonorascomo5, Sn [2], Te [4], Se [5] y Ge [6].

Paraestudiarel efectodeestatrampacuandoseimpurifica altamenteel GaAs

con silicio, seha crecidounaseriede muestrasde GaAsen las que sehavariado

la densidadde impurezasde silicio que se ha introducido, intentandoalcanzarel

limite de la densidadde electroneslibres. Las condicionesde crecimientose han

mantenidodentrode la zonaóptima parafavorecerla incorporaciónde los átomos

de silicio en los sitios de galio, de maneraqueactúencomodonores.Tambiénse

haprocuradoobtenerunagrancalidaden lasepitaxiascon el menornúmeroposible

de defectosde crecimiento.

Las epitaxias así obtenidas han sido caracterizadaspor efecto Hall y

resistividadmedianteel métodoVan der Pauwy por dispersiónRamancon el fin

de conocerlas característicaseléctricas,ademásde la distribuciónde los átomosde

silicio en las distintasposicionesde la red.

111.2 Crecimiento por ALMBE de GaAs:Si altamente

impurificado

Previamenteal crecimiento de estas muestrasse epitaxiaron otras para

realizarun calibradode la célula de silicio. Estasmuestrasfueron GaAs
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impurificadascon silicio crecidasen condicionesestándarpor MBE. El nivel de

impurificación se mantuvo por debajo del limite de concentraciónde portadores

obtenido por este modo de crecimiento, evitando así la compensaciónen las

muestrasy por tanto un calibradofalso. Se realizarondos tipos de láminas.Unas

sobresubstratosaislantesparala posteriorcaracterizaciónpor efectoHall y otras

sobresubstratosconductoresparasu posteriorcaracterizaciónpor C-V. Estetipo

de medidasnos permitenla caracterizaciónde diferentesniveles de impurificación

en una mismalámina, evitándoseasí la epitaxiade múltiplesmuestras.

Estasmuestrasfueron caracterizadaspor efecto Hall y C-V con barrera

electrolítica,paraconocerla concentracióndeportadores(figuras111-2y 111-3).Con

estosdatosy la medidade la resistividadconocemosla movilidad. A partir de los

resultadosteóricosy experimentalesde la literaturapodemosconocerel factor de

compensaciónde las láminas.En la figura 111-4 se muestrauna gráfica con las

curvasteóricasde compensaciónpara el GaAs a 300 K. En ella seincluye puntos

experimentalespara diferentesimpurezas.

Situandolos datosobtenidosde las láminasde calibradopodemosapreciar

queseencuentranen la bandaformadapor los datosexperimentalesy cercanosa

la curva de factor de compensaciónigual a la unidad. De este resultado se

desprendequepodemosconsiderarquela densidadde portadoresmedidaesigual

a la densidadde impurezasintroducida.

Partiendode esteresultado,podemosver en la figura la curvade calibrado

de la célula de silicio, en la que se relacionala temperaturade la mismacon la

densidadde impureza incorporada en la lámina para la misma velocidad de

crecimiento.Estarelaciónesdel tipo

Esí

N~1=Ne ¡CV <1>

Laentalpíade evaporacióndelsilicio sepuedehallarapartir de la pendiente

de la curvasemilogarítmicaen la zonade menortemperaturade la célula de
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la temperatura de la célula de silicio. La línea corresponde a un
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de activación, E~1=4.l2 eV.
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silicio. El valor que se obtiene ajustando estos valores es E~1 = 4.12 eV, que

concuerda perfectamente con los valores reportados en la literatura [7,8].

Utilizandoesteajustepodemosextrapolarparair aumentandola densidadde

impurezasen las láminasepitaxiadas,variandola temperaturade la célulade silicio.

A partir de una determinadatemperaturade la célula o concentraciónde

impurezasde silicio seobservaunapérdidade linealidaden la curva(figura 111-5).

Es un efectode saturaciónen la densidaddeportadoreslibresparaalta densidadde

impurezas.Esta saturacióndependede las condiciones de crecimiento, más

concretamentede la temperatura[9]. Como ya se ha comentadoen el capítulo

anteriorhayunaestrechadependenciaentrelos distintosparámetrosdecrecimiento,

entreellos entreTs y la relaciónde flujos de galio y arsénico.

Paraconocerel límite de impurificación en GaAs con silicio, secrecieron

muestrasvariandolas condicionesde crecimiento,en estecasola temperaturade

crecimiento. Las muestrasasí crecidasse caracterizaronmedianteefecto Hall y

resistividadparaconocersu densidadde portadoreslibres y su movilidad.

Se han epitaxiado por ALMBE una serie de láminas variando dos

parámetros. Por un lado la temperatura del substrato durante el crecimiento, que

nos dará información de su influencia en la incorporación de las impurezas en la red

y de su comportamiento eléctrico. Por otro lado se variará la densidad de impurezas

introducidas con el fin de obtenerla máximadensidadde portadoreslibres en

GaAs:Sipor epitaxiapor hacesmoleculares.

Se han crecido las películas sobre substratos(100) de GaAs semiaislante

(impurificado con Cr ó sin impurezas).Antes de crecerla películaimpurificada,se

epitaxió una capa intermedia (“buifer”) de GaAs con el fin de mejorar las

condicionesiniciales de la superficiede crecimientode la películaimpurificada y

evitar las impurezasexistentesen la superficiedel substratotras la preparaciónde

los mismos.Paraevitarías,despuésde hacerun decapadosuperficialcon ácidosse

realiza una oxidación térmica de protección superficial. Saito y colaboradores

demostraron que una oxidación superficial menor aumentaba la existencia de

impurezas en la intercara [10]. Estas impurezas, generalmente carbono, se
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comportancomoaceptores,provocandounazonacompensadaen la zonapróxima

al substrato(figura 111-3). Paraevitar esto, las capas“buffer” tienenun espesorde

2000 A. Estascapasseobtienenpor MBE a unatemperaturade substratode 600
0C. Unavez terminadas,se interrumpeel crecimientoy sebaja la temperaturadel

substrato,cerrandola célulade arsénico,parano perderintensidadel hazespecular

deldiagramaRHEED. Estoocurrecuandoel As sedepositaen la superficie (a baja

temperaturael coeficientede incorporacióndel arsénicoaumenta).

LaspelículasimpurificadassecrecieronmedianteALMBE aunatemperatura

de substratoentre 200 y 400 0C. Las velocidadesde crecimiento se calibraron

mediantelas oscilacionesdel hazespeculardel diagramadeRHEED a 600 0C. Las

relaciones de flujos ~ / J~
8 nunca superaron el valor de 3.

La dosis de átomosde silicio se aumentóhastaobservarseuna saturación

paracadaunade las temperaturasde crecimientoutizadas.

II¡.3 Resultados de la caracterización caracterización

eléctrica de las muestras altamente impurificadas

Las láminas fueron caracterizadas eléctricamente por efecto Hall por el

métodode Van derPauw. Se realizaronmedidasen función de la temperaturay la

iluminación para estudiar efectos de captura por los centros DX.

En la figura 111-6 se muestra cómo varía la densidaddeportadoresfrente a

la temperaturade la célula de silicio o lo que es lo mismo, a la densidadde

impurezasde silicio introducidas(N5~). Las curvasrepresentadassirvenúnicamente

parafacilitar el seguimientode la evolucióncon las distintastemperaturas.

Se observacomo al disminuir la temperaturade crecimientoaumentala

densidaddeportadoresa la quesatura.Hay queremarcar,quela diferenciaentre

las temperaturasmásbajasesmuy pequeña,siendosólo apreciableentre600
0C y

el restode las muestras.

En la figura 111-7 semuestrala concentraciónde portadoresHall (nH) de las
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diferentesmuestrasen funciónde la temperatura.Los valoresobtenidosenmedidas

con la muestraen la oscuridadno dependende la temperaturaapreciablemente,

teniendounavariación queesaproximadamentedel ordendel errorde la medida.

Sin embargolos resultadosobtenidoscuandola muestraseilumina conunalámpara

de wolframio, presentanun aumento,entreel 10 y el 30%, para temperaturas

menoresde 150K. Estaconcentracióndeportadoresespersistente,inclusodespués

de dejarla muestraen la oscuridaddurantevarias horasa bajastemperaturas.

Estecomportamientocon la iluminación y la temperaturasepuedejustificar

por un aumentoen la concentraciónde portadoreslibresdebidoa la fotoionización

de los centrosDX [3]. A temperaturaspor encimade 150 K, la recapturade

portadoresprocedentesde la bandade conducciónen los centrosDX se produce

rápidamente,alcanzándoseun equilibrio entre ionización y captura. Cuandoun

centro DX se fotoioniza a temperaturasinferiores, la velocidad de recapturaes

mucho menor, permaneciendolos electronesen la banda de conduccióndurante

horaso inclusodíasproduciéndosela llamadafotoconducciónpersistente.

Por otro ladoTheisy colaboradores[11] observanunaligeradisminuciónde

la densidaddeportadoreslibres cuandola temperaturaaumentaenunamuestracon

unadensidadelectrónicade 1x1019cml tanto si la muestraesiluminadao no. Esto

esdebido a la mayor capturatérmicade los electronesde la bandade conducción

por el centro DX. En muestrasobtenidaspor nosotroscon una concentraciónde

electroneslibres entre 1.2 y 2x1019 caí3, este efecto es mucho menor llegando

incluso llegaaserunavariaciónen sentidocontrario.Así por ejemploen la muestra

159-3/5 como se muestraen la figura 111-8 se observaun ligero aumentode la

densidaddeelectroneslibresal aumentarla temperatura.Esteefectoesvisible tanto

si la muestrase ilumina o no, aunquebajo iluminación hay unaconcentraciónde

electroneshastaun 3% mayor. Esteresultadonos lleva a pensaren el anclajedel

nivel de Fermi por el centro DX cuando la concentraciónde portadoreslibres

superael valor de 2x10’9 caí3 [12].
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111.4 Resultadosde la caracterizaciónpor dispersión Raman

de las muestras altamente impurificadas

A partir de los modos acopladosplasmón-fonónen la dispersiónRamanse

han obtenidola densidadde portadoresen las muestras,su movilidad y el nivel de

Fermi [13].

Las concentracionesde los portadoreslibres fueron obtenidasa partir de la

posicióndel modoplasmónendispersiónRaman.En la figura111-9 semuestranlos

espectrosde las distintasmuestrasestudiadas.

La concentraciónde electroneslibresfue deducidaapartirde la dependencia

de la posición del pico plasmón(w~), de la masaefectiva (íW) y del vectorde

ondaq [14]:

w(q) ne2 3 (vyq)22 _____ ___ <2)
e

0krn* 5

dondee es la cargadel electrón,k= 12.9 esla constantedieléctricaóptica y vp la

velocidadde Fermi:

1 <3)vF=~(37rn) ~
m

Estasmedidasdel desplazamientoRamanserealizarona unatemperaturade

10 K. Los resultadossemuestranen la tabla Hl-A. En ella ademásseincluyenlos

datosobtenidospor efectoHall a la misma temperaturacony sin iluminación.
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(0C)

EF

(meV)

nhman

(x10’9 caí3)

nHSJI

(oscuridad)

(x10’9 cm3)

nHal¡

(iluminada)

(xlO’9 cm-3)

400 310 1.85 1.45 1.65

300 350 2.20 1.40 L85

200 265 1.40 0.80 1.10

Tabla 111-A. Nivel deFermi y densidaddeelectroneslibresobtenidos

de las medidasRamany efectoHall a 10 K.

Los valores obtenidosde la concentraciónde electronesdifieren segúnla

técnica empleada para obtenerlos. Una posible justificación sería el error

experimental.La dispersiónde los resultadosde las medidasde efectoHall esdel

ordende un 10%, lo queno justifica la discrepanciaexistente.Por otro lado los

dat¿sRamanse han obtenidoa partir de las expresionesanterioresutilizando los

parámetrosdel GaAs correspondientesa bajo nivel de impurificaciónsin teneren

cuentalos efectosde la renormalizaciónde la estructurade bandaspor la alta

densidaddeelectronesexistente,por lo quela discrepanciaerade esperar.

También se han realizado espectrosRaman de las muestrasde GaAs

impurificadasconsilicio abajatemperatura(77 K) (figura 111-10). Los espectrosse

realizaron,utilizando como fuente luminosaun haz láserde 3.00 eV de energía,

pararesonarcon el nivel E
1 delGaAs, mostrandolos modosdevibración del silicio

en distintos sitios de la red de GaAs [15].

En la figura 111-10sepuedeobservarel LVM del Si~en 384 cm’ . El
5~As

tiene muchamenosintensidadqueel anterioren las tres muestrasy apareceen 399

caí’. No seobservanotros defectoscomplejos[16,17].

Las concentracionesde los átomos de silicio en las dos posicionesse

muestranen la tablaIII-B. En ella sepuedeobservarun aumentode la
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resoluciónespectralde 5 cm’.
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concentraciónde SIGa al disminuir la temperaturade crecimiento.

Tabla ITT-II. Concentración de impurezas de silicio en distintas

posicionesa partir de las medidasdeLVM a 77 K.

La concentraciónde S~As sólo se ha podido estimar, debido a la baja

intensidadde la señalasociada,a partir de la relaciónde intensidad[18].

La diferenciaentreambasconcentracionesdeberíaserigual a la densidadde

portadoresmedidaen las mismascondicionesde temperaturae iluminación. Esto

severifica para las muestrascrecidasa las temperaturasde 300 y 400 0C, pero no

ocurrelo mismocon las crecidasa menortemperatura,es decir a 200 0C.

111.5 Resultados

A partir de los datos de la energíadel nivel de Fermi obtenidospor

dispersión Raman, podemos ver variaciones en la energía de las bandas de

conducciónde nuestrasmuestras.

En la láminaquepresentaunadensidadde electroneslibres de2.2x10’9 caí3

a 10 K le correspondeunaenergíadel nivel de Fermi de 350 meV. Estevalor es

mayor que la separaciónentre la bandade conducción1’ y L, que para GaAs

impurificadoligeramenteesde 330+10 meV [19]. Estevalor no podríaalcanzarse
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con esadensidadde portadoresporqueel nivel de Fermi alcanzaríael mínimo L.

Si estoseproducesenecitaríanmáselectronesparallenarestabandahastaalcanzar

dicha energía.

La explicaciónpuedevenirde la variaciónen la distanciaentrelos mínimos

U y L por efectos de renormalización [20]. La existencia de una gran densidad de

portadoresen la banda de los semiconductoresprovoca una variación en las

posicionesde las distintas bandas.Esto significaríaun aumentode la separación

entrelos mínimos 1’ y L de al menos20 meV. Este efectoha sido observadoen

muestrasaltamenteimpurificadasmedianteestudiosde fotoluminiscencía.

En las muestra crecidas a 300 y 400 0C la diferencia entre las

concentracionesde átomosde silicio en sitios de galio y arsénicocoincidecon la

densidadde portadoresmedida por efecto Hall en las mismas condicionesde

temperaturae iluminación. Esto indica que todos los Si~ están activados

eléctricamenteactuandocomodonadores.Lo mismosepuededecirde los S~As,que

actúancomo aceptorescompensandoparcialmentea los donadores.Ademásnos

indicala no existenciade otros defectosqueactuencomotrampasdeelectronesen

un nivel superiora lxlO’8 caí3.

Esta relación no se verifica para muestrascrecidasa menor temperatura,

2000C.En estecaso la densidadde portadoresmedidospor efectoHall es menor

quela diferenciaentrelas concentracionesdelsilicio en los dos sitios de la red(Ga

y As).

Esto hacepensaren la no activacióndepartede los Si
0, o en la existencia

de otros defectostipo aceptorque compensenparcialmentea los donadores.

En la tabla III-C semuestrala relaciónentrela concentracióndeportadores

Hall y la movilidadde los mismos.Estetipo de representacionesponenen evidencia

la calidadeléctricade las láminasal serla movilidad un parámetrodependientede

las imperfeccionesde la red.
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TsubstratO

(
0C)

nHSII (80 K)

(caí3)

~HaII (80K)

(cm2/V s)

400 1.59x10’9 456

300 l.70x10’9 273

200 l.08x1019 190

Tabla III-C. Concentracióndeportadoresy movilidad Hall a 80 K

de las muestras crecidas por ALMEE a diferentes

temperaturas

En este caso, las muestras crecidas a 300 y 400 0C presentanun

comportamientosimilar a muestrasimpurificadascon Sn [21] y con unamovilidad

muy parecida.Esto indica un nivel bajo en compensación,o lo que es lo mismo,

una densidadbaja de impurezasno activas o compensadasque son el principal

factor de dispersiónde los electroneslibres. Por el contrariola muestraepitaxiada

a200 0C presentaunamovilidad muybajaparala densidaddeportadoreslibresque

posee.Esto indica una alta compensación,queno es debidasólo a los S~As sino a

otros defectosgeneradospor un crecimientono óptimo.

En epitaxiasobtenidasa muy baja temperaturahay unagran densidadde

defectos,que hacen que estas láminas sean altamenteresistivas [22]a Estudios

realizados en este tipo de láminas revelan la existenciade unagran concentración

de defectos As
02 [23]. Una estimación de la concentración de estos defectos lo

sitúan en SxlO’
8 caí3, que es mucho mayor que la existente en GaAs volumen (8-

2x10’6 caí3).

Además de este tipo de defectos también hay que considerar los de tipo

anfotérico, generados en materiales con alta impurificación o con el nivel de Fermi

próximo a las bandas de conducción o de valencia. Como veremos más adelante

estosseránprincipalmenteel silicio en sitio de arsénico,SiAS o la vacantede galio,

V
08.
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La existenciade estosdefectoscon cargapuedejustificar la disminuciónde

la movilidad.
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producidos la altaIV Efectos por

impurificación en GaAs con silicio

IV. 1 Introducción

La introducción de impurezasen un semiconductorgenerala apariciónde

nuevosestadoselectrónicos.Si la densidadde las mismasseaumentahastaniveles

superioresa 10’~ caí3, comienzanaaparecerotrosefectosdebidosa la inclusiónde

una altadensidadde átomoscon distinto tamañoy configuraciónelectrónica[1,2].

Estasdiferentescaracterísticasprovocanla variacióndel parámetrode red y de la

estructurade bandasy la apariciónde defectospropios. Estasmodificacioneshan

sido estudiadasdesdehacevariasdécadasen silicio [3-5] y másrecientementeen

arseniurode galio [6-8] y fosfuro de indio [9].
-A

La introducciónde alta densidadde impurezasen una red cristalinapuede

generar una variación apreciable del parámetro de red de la misma[10]. Esteefecto

se puedeobservarsólo en impurezas que tengan una solubilidad elevada como es

el caso del carbono en arseniuro de galio.

Otroefectode la alta impurificaciónseproducesi las impurezasintroducidas

sonactivaseléctricamente.Cuandolas impurezasse ionizan,generandoportadores,

las fuerzasexistentesentre las cargasmodifican los potencialesen la red,variando

por tanto su estructurade bandas.Las fuerzasde Coulomb y las de canjeson las

responsablesde talesvariaciones[1,2].

Un semiconductorcondensidadesdeelectronesporencimade 1O’~ caí tiene

modificacionesapreciablesen su estructurade bandas,siendola másimportantela

variaciónde la anchurade la bandaprohibida.

El aumentoen la densidadde portadoresproduceuna disminución de la

anchurade la bandaprohibida. Estasvanacioneshan sido estudiadasen silicio,
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germanio,arseniurode galio y fosfuro de indio.

Resultadosexperimentaleshanevidenciadoestosefectosen la anchurade la

bandaprohibida. Se hanrealizadoestudiospor caracterizacióneléctricaen uniones

p-n [11], en estructurasHBT [12,13] y en pozos cuánticos [14] para ver las

vanacionesproducidasen la bandaprohibida. Tambiény deunamaneramásdirecta

se han obtenido resultadosa partir de las medidas de fotoluminiscenciapara

observaresteefecto [15-18].

Porúltimo, la altaimpurificacióngeneravariacionesen los estadosasociados

a esaimpureza y la apariciónde otros defectos. Cuandoun semiconductores

impurificado, aparecenestadosen la bandaprohibidaasociadosa las impurezas.

Estos tendrán diferente energía dependiendode la impureza. Un aumento

considerableen la densidaddeestosdefectosnos lleva a la degeneracióndel nivel

de la impureza,apareciendouna minibanda. Si se tiene una densidadmayor de

impurezas, esta minibanda se confundirá con la banda del semiconductor,

formándosela llamadacola de la banda[19].

Ademáscomosehacomentadoenseccionesanteriores,la altaimpurificación

puedeprovocar la apariciónde otros defectos,que en otras condicionesson de

difícil generación.Así unamayor densidadde impurezasaumentala probabilidad

de interacciónentre defectos,generándoseotros de caráctercomplejo,formados

entreimpurezasy defectosnativosprincipalmente.

Para estudiar estos defectosen láminas altamenteimpurificadas, se han

relacionadomedidas de fotoluminiscencia(PL), movilidad y modos locales de

vibración (LVM) en muestras de GaAs crecidas por ALMBE con alta

impurificación de silicio.

IV.2 Variación del parámetro de red con la

impurificación

La diferencia entre el radio de covalencia de la impureza de carbono (0.77
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A ) frente a los de los átomos de la red, galio y arsénico (1.26 y 1.20 A

respectivamente)[20], provocaunavariación en las distanciasinteratómicas.Si la

densidadde impurezasessuficientementeelevada,sepuedellegar a modificar de

maneraapreciableel parámetrode red.

Medidas experimentalesrevelan variaciones de hasta un 0.7% en el

parámetrode red de GaAsimpurificadocon4.5x1020caí3átomosde carbono[21]a

También se ha visto variacionesen el parámetrode red con impurificación de

berilio [22].

Estavariacióndisminuyeconsiderablementeal bajarladensidaddeimpurezas

introducidas.Ya en el nivel máximoquenosotrosconsideraremos,estosefectosson

prácticamenteinobservables.

IVa3 Variación de la estructura de bandas con la

impurificacion. (Renormalización)

Cuandola concentraciónde impurezasaumentaen un semiconductor,los

efectosde la fluctuacióndel potencialgeneradapor su distribución al azarllega a

ser apreciable.Por otro lado la proximidadentreimpurezashacequeseforme una

bandade impurezaspor el solapamientode la función de onda de cadaimpureza

con las vecinas.A mayoresdensidades,la bandade impurezasseconfundirácon

la bandade conducción,apareciendounacola en estabanda[19].

Además,inclusoen ausenciadeestepotencialdelas impurezasaleatorio,los

portadores,existentesen alta concentración,cambianla estructurade bandas.La

energíadecanjeconestosportadoresy el apantallamientode la energíadecanjede

los electronesdevalencia,reducela energíade la bandaprohibiday varíalas masas

efectivasdel extremode la banda.

La emisióny absorciónópticaenestetipo de láminasseveráinvolucradapor

los efectosanteriores,variandola distribuciónespectral.Estonospodráservircomo

informaciónsobreestoscambios.La variaciónen la distribuciónde los estadosen
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energíamodifica el espectrode las transicionesópticasinterbandas.Tambiénse

produceunavariaciónen la probabilidadde transiciónpor el cambioen la función

de onda. Hay que tener en cuentaque el vector de onda, k, ya no es un buen

númerocuántico,al relajarselas reglasdeselecciónpor el aumentodedesordenen

la red cristalina.

Tambiénsepierdela suposiciónclásicade bajaocupaciónde los estadosde

las bandas,particularmenteen bandascon baja masa efectiva, dando lugar a

variacionesen el espectrode absorción[23,24].

Todosestosefectospuedenhacervariar lascaracterísticasde los dispositivos

quelos incluyen. Así por ejemplo, la respuestadieléctricadelplasmadeportadores

puedeafectaral indice de refracción[25], consiguiendoasíaplicacionesa guíasde

ondasy láseres,dondeel guiadopuedeser determinadopor variacioneslocalesde

la concentraciónde portadores.

La variación en la densidadde estadospuedemodificar la concentraciónde

minoritarios y por tanto la característica1-y de diodos de unión p-n de otras

estructuras,variandotambiénlas relacionesde inyecciónde huecosy electronesen

estas uniones, de las que dependende una manera importante los transistores

bipolares,láseresy diodos emisoresde luz.

Desdehacevariasdécadassehanrealizadonumerososcálculosparaobtener

las variaciones de la banda prohibida, dependiendode la concentraciónde

impurezas[2-8].

Cada uno de estos trabajos ha dado diferentes resultados,siendoel de

Bennett el que más se ajusta a los resultadosexperimentalesobtenidos de

fotoluminiscencia[18] comopuedeverseen la figura IV-l.

Tomaremosestosresultadoscomobasede nuestroestudio.Por lo quepara

unadensidadde portadoresde 2x10’9 cm1 tenemosunadisminuciónen la anchura

de la bandaprohibidade 180 meV aproximadamente.

Con este valor, la energía de dicha banda a 80K sería de 1.33 eV

aproximadamente.
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IV.4 Generación de defectos en GaAs con alta

impurificación con silicio

Vamosa estudiarlos posiblesdefectosquelimitan la movilidad y producen

compensaciónen láminas con alta densidad de impurezas. Se han utilizado

diferentestécnicasparaeste fin. Por un lado el estudiode la movilidad frente a la

densidaddeportadoresnos daráinformaciónde la existenciadecentrosdispersores

quelimitan la movilidad a altasdensidadesde portadores,dondeya no severifica

la relaciónde RocIe [26].

Las medidasde la movilidad frentea la temperaturanos permitirádelimitar

los mecanismosde dispersióny apodarlos primeros modelos.

Una segundatécnicade medida,la dispersiónRaman,medianteel estudiode

los modos vibracionaleslocales (LVM), nos llevará a ver los posiblesdefectos

asociadosa las impurezas.

Por último, mediantela emisión de fotoluminiscencia(PL) se tratará de

localizarotros posiblesdefectosexistentesen las láminasconaltaimpurificaciónde

silicio (en estecasoradiativos).

IV.4. 1 Defectosnativos

La existencia de defectos en los semiconductoreshace que varíe las

característicasde éstos.Es de granimportanciapor tanto el estudiode los defectos

que segeneranen un semiconductordurantesu fabricacióny procesado.

Los defectosjueganun papel muyimportanteen laspropiedadeselectrónicas

y ópticasde los semiconductores,ya queinteraccionancon los portadoreslibres.

Hay diferentescaminosparala interacciónentreambos,actuandolos defectoscomo

centrosde dispersión,trampaso centrosde recombinación.

Unadensidadbajade defectoscomparadaconla concentracióndeportadores

libres,hacequeel efectode los defectosno seaapreciable.Porel contrariounaalta
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densidadde los mismos,aumentaráel efectoproducidopor su existencia.

Esto hace que la identificación y caracterizaciónde defectos en los

semiconductoresseade gran importanciaparasu posterioraplicaciónendiferentes

dispositivoselectrónicosy ópticos.

En el caso del GaAs, su comportamientoen un dispositivo en forma de

láminadelgadalo hacemuy sensiblea diferentestipos de defectos.

La formaciónde los diferentesdefectosen un semiconductordependede los

procesos tecnológicosa los que se vea sometido durante la fabricación del

dispositivo,pero esdegranimportaciala presenciade impurezaso defectosnativos

desdesu crecimiento.Es conocidoquecadamodode epitaxiadeGaAsprovocala

generaciónde diferentesdefectosnativos.La densidadde los mismosdependeráde

las diferentescondicionesde crecimientoutilizadas. Así por ejemploGaAssemi-

aislanteobtenidopor LEC, presentaprincipalmenteimpurezasdecarbonoy centros

EL2, asociadosal antisitio Asca [27]. El GaAs obtenido por Epitaxia en Fase

Líquida, LPE, presentaunabajadensidadde trampas,siendolos tipo aceptorA y

B los másabundantes.Al igual queen LEC, el centroprofundoEL2 esel defecto

másabundanteen las técnicasde Epitaxiaen FaseVapor, VPE y MOVPE. Por

último en MBE aparecenunasfamilias denominadasM y EL.

Hay queañadirquela introducciónde impurezasgeneraráademásdel nivel

propiode la impurezaotros comoel centroDX asociadoa los donoresen el GaAs.

Si tenemosimpurezas,podránaparcerademásde los defectosnativosy los

asociadosa la incorporación sustitucional de ellos, la aparición de defectos

complejosformadospor ellos.

IiV.4a2 Defectoscargadoseléctricamente

Walukiewicz [28] ha mostradoque los defectosnativos en determinadas

circunstanciaspuedenser el procesode dispersiónelectrónica más importante,

limitandola movilidaden los semiconductores.Obtienela concentracióndedefectos
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nativosa partir del modelode los defectosnativos anfóteros[29]. Este modelose

basaen que la energíade formaciónde un defectoen la red cristalinaes la suma

de la distribución estructuralde la red, Eest, y de la energíaelectrónica,E~,

requeridaparala transferenciadecargadel defectoal mardeFermi (huecosa/o de

la banda de valencia, electronesa/o de la banda de conducción). De aquí se

desprendequela energíaelectrónicaestádeterminadapor la posicióndel nivel de

Fermi con respectoa los nivelesde energíaintroducidos por el defecto [30]. El

valor de E~1 puedeserimportantesi el defectoesde cargamúltiple o si el nivel de

Fermi estádistantedel nivel del defecto, como ocurre en el casode materiales

altamenteimpurificados.En estoscasosla posicióndel nivel de Fermi afectarála

probabilidadde generaciónde estosdefectos.La parteelectrónicade la energíade

formación del defectoespor tanto reponsabledel efectode autocompensación.

Se han realizado numerososcálculos para conocer las energíasde cada

defecto de maneraque esto nos lleve a las concentracionesde dichos defectos.

Wager [31] obtienelas energíasde formaciónde los diferentesdefectospuntuales

aisladosa partir del modelode la cavidadmicroscópica.

Si ahorase añadela contribución electrónicaa la energíade formación

obtenemoslas entalpíasde formaciónde los diferentesdefectoscargados.En esta

contribuciónhay quetenerencuentadospartes.Unasonlas energíasde ionización,

quedependendel estadode cargadel defecto.La segundaesel nivel de Fermi.

En estepuntoya sepuedenhacerestimacionesdela abundanciarelativaentre

los diferentesdefectos.Esto lo ha realizadoBaraff [32] para GaAs, teniendoen

cuenta que un parámetro muy importante a tener en consideración son las

condicionesen que seencuentrael semiconductoro las de crecimineto.

Así por ejemplo, bajo un excesode arsénico,la concentraciónde defectos

queacomodanel excesodegalio serámuy pequeña,inclusopodráserignorada.En

estecasosólo habráqueconsiderarlos queacomodenexcesode arsénico.

Enunasegundafaseveremosquelosdefectosmásabundantesseránaquellos

quecompensena los portadoresenexceso.Es decir, la dependenciaconel nivel de

Fermi. Si nuestrasláminassontipo n, tenderánaaparecermásdefectostipo aceptor
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para compensary asíminimizar la energía.

En arseniurodegalio los defectosmáscomunesserándel tipo VAS, V00, As08

y GaAS. Estos podrán ser neutros o estar cargados, dependiendode la posición del

nivel de Fermi.

IV4.3 El nivel de Fermi y los defectos cargados

eléctricamente

Si tenemosunaláminade GaAs tipo n, podemosconsiderarla existenciade

dos defectosprincipalmente,la vacantede galio y la ocupación de un sitio de

arsénicopor un galio, dependiendode las condicionesde crecimiento,ya queson

los másnumerosos[32].

Estosdos defectosson tipo aceptor,por lo tanto si consideramosun cristal

fuertementeimpurificadotipo n, de tal maneraqueel nivel de Fermi estéaenergías

muy por encimadel nivel aceptorde las vacantes,la mayoríade estasvacantesde

galio estaránionizadas,segúnsepuedever en la figura IV-2. A pesardel costede

energíaparala formaciónde unavacante( U~), el cristal puede perderenergía

(EF-EA), al capturarun electrónde la bandade conducciónla vacante,situadaauna

energiaEA. Si severifica

esteprocesoserafavorableenergéticamente.

Esta relaciónhaceque el costetotal de energíaparalas vacantesionizadasen un

cristal dependadel nivel deFermi [33].
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La concentraciónen el equilibrio de vacantesionizadases [34]:

EF-EA

[Vh]4K¡1]e K,T

dondepuedeobservarsequecuandoel nivel de Fermi aumenta,esdecirunamayor

concentraciónde impurezas,el cristal tendrá una mayor solubilidad para las

vacantesionizadasde galio.

Esto quedareflejadoen lasentalpíasde formacióndedefectoscalculadospor

Wager [31] dependiendode la posicióndel nivel de Fermi.

Así por ejemplola entalpíasde formacióndeunavacantedegalio no cargada

es independientede la energíade Fermi, pero al considerarlacargada(despuésde

capturarun electrón)disminuyeconsiderablementeparanivelesde Fermi cercanos

a la bandade conducción.Así varía de2.31 eV cuandoes neutraa0.8 eV cuando

estátriplementecargada.

En el casode arsénicoen sitio degalio, la entalpíade formaciónvaríadesde

1.62eV en el casoneutro a 0.87eV cuandoel nivel de Fermi estápróximo o en

la bandade valencia.

Como se puede observar los valores de ambos defectos son similares.

Tampoco se diferencianpor las condicionesde crecimiento,ya que una mayor

cantidadde arsénicoen la superficiefavorecela apariciónde los dos tipos.

Con estosresultadostenemosdos candidatosparalos defectosgeneradosen

nuestrasmuestras,VGS y As05.

IVa4.4 Defectoscomplejoscargadoseléctricamente

Ya hemosvisto que la generaciónde defectoscargadosdependeráde la

energfade formación estructuraly del nivel de Fermi. Pero tambiénhay que

considerarla posible existenciade defectoscomplejos. Este tipo de defectoses
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posibledebidoa Ja disminuciónde la energíacuandosetrata de defectosconcarga

contraria,graciasa la energíade ligaduraculombiana.

La existenciade estetipo de defectosdependede la concentraciónde cada

uno en el materialy de la facilidad para la migración,de tal maneraqueseamuy

probablela existenciade amboscomovecinospróximos.

Los máscomunesen arseniurodegalio sonlasdivacantes,V~AS-VGB [31,35]

y las vacantesasociadasa impurezas[36].

IVa4.5 Defectosen GaAs:Si

A los defectosya mencionadostenemosque añadir los que introduce la

impureza.Si consideramosel silicio que es unaimpurezacon carácteranfótero,

podrá incorporarseen la red en sitios de galio o de arsénico, ya que como

intersticial espoco probable.

La posición másfavorableenergéticamentedel silicio comoimpurezaen el

volumen esen sitios de galio. Perosi consideramose] efectodel nivel de Fermi,

en un momento determinadoserámás favorable la incorporación en sitios de

arsénico.

De la misma manera que con los otros defectos, habrá una fuerte

dependenciade las condicionesde crecimiento.

Por otro lado habremosde considerartambiénla interaccióny competición

con los otros defectos de la red. Esto lleva a tener en cuentala posibilidad de

formaciónde defectoscomplejosentreel silicio y el restode defectosde la red.

Partiendode los defectosposiblesque sehanmencionadosevan a estudiar

láminasdeGaAsaltamenteimpurificadas,con silicio utilizando diferentestécnicas

experimentales.

El estudiode la movilidad frente a la densidadde portadores,nos dará

informaciónde la existenciade mecanismosde dispersiónquelimitan la movilidad

aaltasdensidadesde portadores,dondeya no severifica la relaciónde Rode [26].
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Las medidasde la movilidad frente a la temperaturanos permitirádelimitar

los mecanismosde dispersióny aportarlos primerosmodelos.

Unasegundatécnicade medida,la dispersiónRaman,medianteel estudiode

los LVM, nos llevará a estudiarlos posiblesdefectosexistentesen las muestras

asociadosa las impurezas.

Por último con la emisión de fotoluminiscenciasetrataráde observarotros

posiblesdefectos,en este caso los radiativos existentesen las láminascon alta

impurificación con silicio.

IV.5 Movilidad de láminas altamente impurificadas

En estetipo de láminasla movilidad no esconsistentecon las predicciones

teóricasde los modelosdeRodey Knight [26]o Walukiewiczy colaboradores[37].

A partir de unadensidaddeportadoressuperiora 1018 caí3,la movilidad observada

es mucho menorqueel valorpredichopara GaAsno compensado.

La discrepanciaaumentacon la concentraciónde portadores,llegando a

alcanzarseun factor 2 para IxIO’9 caí3.

Este hecho se justifica comúnmentepor la autocompensacióndebido a la

incorporaciónde silicio en sitio de arsénicoqueactúacomoaceptorencondiciones

de altaimpurificación. Sin embargoPothy colaboradores[38] y Knechy su grupo

[39] observaronunamovilidad menorennt-GaAs,obtenidopordiferentestécnicas

e impurificado con distintas especies, que las predichas para material no

compensado.Ellos sugierenquela teoríade la movilidad entoncesexistenteno era

correctaen la zonade altaimpurificación,dondesetendríanqueteneren cuentalas

modificacionesqueestosupone.

Desdeentoncesnumerososmodeloshanido apareciendoacercándosemása

los valores experimentales.Actualmente existen dos modelos diferentes que

justifican estazonade altaimpurificación. Un modelo muestraqueel procesomás

importanteen la limitación de la movilidad en este tipo de materialesy bajo
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circunstancias,es la dispersiónpor defectosnativos [28].

Se tiene en cuentaen este modelo la abundanciade defectos anfóteros

generadospor la posicióndel nivel de Fermi cercade las bandasde conducción

(tipo n) o de la valencia(tipo p).

El defectoanfóterodominanteen láminascon estaimpurificación tipo n en

GaAs es la vacantede galio. Estageneraun nivel aceptor,siendosusceptiblede

atraparelectrones,ya queel nivel de Fermi estásituadopor encimade su energía.

Cálculos del nivel de estedefecto [29,40] establecenque dependiendodel

estadode carga tendrá una energíadiferente, pero siempredentro de la banda

prohibida. El nivel de menorenergía,y por tanto con un mayorcarácteraceptores

muy próximo a la bandade valencia.Dependiendodel nivel de Fermi este

nivel podráser ocupadopor electrones,queharánvariar la energíadel nivel.

En una lámina tipo n, como son las que nosotrosobtenemos,el defecto

tendráun estado de carga V08 3, con una energíacercadel medio de la banda

prohibida. Por lo tanto, todas las vacantesde galio quese generenen las láminas

de GaAs altamenteimpurificadastipo n tendránun estadode carga3-.

Estedefectoaisladoo formandopartede un complejocon SIca, contribuirá

a la disminución de la movilidad por la dispersión electrónica por su campo

culombiano.

Teniendoestoencuenta,Walukiewicz[28] realizóun cálculode la movilidad

paraláminasde GaAs: Si, altamenteimpurificadas.

El otro modeloestábasadoen la no compensacióndel material,pero toma

en cuentalos efectosde la existenciade unaalta densidadde electrones,queesla

degeneracióny las modificacionesen las bandas(renormalización)[41].

Este modelobásicamenteintroduceun aumentoen la masaefectiva debido

a la no parabolicidadde las bandasmodificadapor la gran densidadde impurezas.

Por otro lado bajo degeneración,la parte de la movilidad debida a impurezas

ionizadasesinversamenteproporcionala la raíz cuadradade la masaefectivaen la

energíade Fermi.
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IVaS.1 Dispersión de portadores por defectosnativos

La existenciade defectoscargados,generadosduranteel crecimientodel

material, aumentala densidadde cargasen el semiconductor.

Según la teoría de Brooks-Herring [42] la movilidad limite debido a

impurezasionizadasviene dadapor la siguienteexpresión

3

1

PBH

2 24m¿~e(kT9

.4

Estaecuaciónha sido deducidaparaun semiconductorno degenerado,con

una ocupaciónelectrónicaen el fondo de la bandade conducción.

La estadísticautilizadaha sido la de Boltzmanny no ha sido consideradala

no parabolicidadde dichabanda.

Comosepuedeobservarla dependenciade la movilidadlímite pordispersión

conimpurezasionizadasesinversamenteproporcionala la densidadde las mismas.

Estonos dice queun aumentoen los defectoscargadoslleva unadisminuciónde la

movilidad. Ademáshay unadependenciaimplicita en el factor de apantallamiento

de la densidadde portadores.

Sin embargola modificaciónde la bandaconun excesode portadoreslleva

a una modificación de la movilidad límite. Estasvariacionesdeberánajustarla

disminuciónde la movilidad en lámina con alta impurificación que seapartadel

comportamientodescritopor la relaciónde Brooks-Herring.
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Walukiewicz [28] ha tenidoen cuentaestavariacionesen el semiconductor

haciendoun modelo parala zonade alta impurificación. Por un lado ha tenidoen

cuentala variaciónen la anchurade la bandaprohibidadebidoa Jasinteracciones

entreportadoresy entreestosy las impurezasionizadas.Por otro lado, esteautor

ha consideradola existenciade los defectoscomplejosasociadosa vacantesde

galio. Esto lo introduceen la densidadde cargascomocentrosdispersorescon tres

cargas.De estamanerala densidadde estoscentrosqueda

Ncc~Nn,+3[Vaa]

La concentracióndevacantesdegalio triplementeionizadassepuedeobtener

de la expresión

3 (E
4~.—E~

)

[V~4=C0EXP( kT

donde C0 es una constante,EF la energíadel nivel de Fermi y Ec la energíadel

fondo de la banda de conducción. Entonces para GaAs tipo n altamente

impurificado con ND donores,la concentraciónde portadores,teniendoen cuenta

que las vacantesde galio esel defectode tipo aceptordominante,viene dadopor

la expresión:

n=ND. -
3[VGO]

Paratodosestoscálculosseha mantenidola modificaciónen la anchurade

la bandaprohibidapor la alta densidaddeportadores.

Según esto la movilidad de los electronesdispersadospor impurezas

ionizadasviene dadapor
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e3 N/m92F
1

La no parabolicidadde la bandade conducciónse ha incorporadoen los

cálculosmedianteuna masaefectivadependientede la energía.

Segúnestosresultados,ahorahayunamenordependenciade las impurezas

ya queahorala movilidad esproporcionala n/Ncc.

Los resultadosde estoscálculos semuestranen la figura IV-3. En ella se

observaun ajustebastantebuenode los resultadosexperimentales.

IV.5.2 Dispersión por impurezas ionizadas en láminas

altamente impurificadas

Existe otro modelo para la zona de alta impurificación en GaAs de la

dispersiónde las impurezasionizadas.Comoya seha comentado,en estetipo de

láminasesel procesoquelimita la movilidad.

Este modelo, desarrolladopor Szmyd y colaboradores[41], no tiene en

cuentala existenciade unamayor densidadde defectosnativos cargados.Perosi

tiene en cuenta las modificacionesproducidaspor la alta impurificación en el

semiconductor.

Partede una expresióngeneralpara este tipo de colisiones basadaen la

ecuaciónde transportede Boltzmanncon la aproximacióndel tiempo de relajación

para un electrónen un campoeléctricouniforme.Paraunasimetríaesféricaen la

bandade conducciónla expresiónqueresultaes:

e fzm(P)=V2.P2dPdE
1<

f0Yop2dp
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donder0(p) esla constantedetiempoderelajacióndel momento,y y p la velocidad

y el momento del electrón, respectivamente y f0 la función de distribución de Fermi-

Dirac.

Las modificaciones que introduce este autor las hace en las distintas

funcionesde la ecuación.Así la no-parabolicidadde la bandade conducciónviene

dadapor la expresión

a

2m Eg 2;n

dondeaesel coeficientede no-parabolicidady Eg la energíade la bandaprohibida.

El valor que introduceaquí Szmyd no está renormalizado,pero esosefectos los

introduciráen otros parámetros.Considerael apantallamientode las impurezaspor

los electrones.Este serámuy efectivo, haciendodisminuir la dispersiónpor este

potencial. De esta manera simplifica la ecuación de.4 Poisson, linealizándolay

obteniendoun potencialde la forma de Yukawa. A partir de esteobtieneel tiempo

de relajación.

Otrodato importanteesla utilización de la masade curvaturade la bandaen

lugar de la óptica o de pendientede la banda.Esto lleva a unaexpresiónparala

masaefectiva:

m=~
2(d2E)

1 0(1 +6-
1E)

dic2 Eg

Así seobtieneunaexpresióngeneralparala movilidad límite pordispersión

con impurezas ionizadas. Teniendo en cuenta que las láminas con alta

impurificación son fuertementedegeneradas,llega a la siguienteexpresión:
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dondemp es m y ¡$ es /3 en el nivel de Fermi.

Estaexpresión,al igual quela obtenidapor Walukiewicz [28] no poseenuna

dependenciacon T3~ y la influenciadel nivel de impurificaciónes menoral variar

de 1/N a n/N en estosdos modelos.

Tambien hay que tener en cuentala dependenciamás fuerte de la masa

efectiva, ~ en lugarde m*ífl y con el valor en el nivel de Fermi. Esto haceque

el valorde mp seamuchomayorque m% provocandouna importantereducciónen

la movilidad.

Comparandolos valoresde g~ frentea¡1~D. seobservaquela interaccióncon

impurezasde los electroneses mucho mayor que con la red. Esto nos permite

utilizar la reglade Mattiessenparael cálculo de la movilidad total:

11 1

~ 11i Pred

Estos resultadosse observanen la figura IV-4 dondeademasse muestran

datosexperimentales.

Estemodeloobtienetambiénun resultadopróximoa los datosexperimentales

obtenidos, pero con un valor inferior para algunos puntos experimentales,

suponiendoinclusouna compensaciónnula.

102



6000

O)
O)
Co

E
o

(U
-o

3
o

4000

2000

o
íol7

FiguraIV—4

10
Concentrac¡ón de electrones libres (cm3)

Movilidad en función de la concentraciónde electroneslibres a
300 K paraepitaxiasaltamenteimpurificadas.

19

103



IV.5a3 Dependenciade la movilidad con la temperatura en

GaAs altamente impurificado con silicio

La movilidad de los electronesen GaAs, dependiendodel intervalo de

temperatura,estálimitadapor diferentesprocesos[43].

A temperaturasentre ambientey 50 K, la existenciade fononeslimita la

movilidad por la interacciónde los electronescon ellos. En la zona de mayor

temperatura,el procesodominanteserála dispersiónelectrónicapor los fonones

ópticos[37,44]. Estainteracciónhacequela movilidad a temperaturaambientesea

muy reducida.

Si disminuimos la temperaturahastala zona entre 50 y 100K, será la

dispersióndebidaa los fononesacústicosla quelimitará la movilidad electrónica.

Esta interacciónes algo más débil que la anteriormentemencionada,aumentando

por tanto la movilidad límite.

En la zonade menortemperatura( =50K), la interacción entre electrones

y cargas fijas (impurezas y otros defectos ionizados) es la responsable del límite en

la movilidad.

En la figura IV-5 semuestrala dependenciade las diferentescontribuciones

a la limitación de la movilidad en función de la temperatura.

En la tabla 1V-A se exponen las dependenciasde la movilidad con la

temperaturaparalas diferentescontribuciones.

A pesarde su dependenciacon la temperatura,cuandose introducealta

densidadde impurezasen GaAs, la movilidad disminuye incluso a temperatura

ambiente,dondeel límite viene fijado por la dispersióncon fononesópticos.Esto

podría indicar que las impurezas ionizadas limitan la movilidad total desde

temperaturaambiente. Por lo tanto esde esperarque al disminuir la temperatura

la movilidad límite disminuya, debidoa su dependenciacon V~.
La movilidad electrónicafrentea la temperaturade unaláminade GaAs

altamenteimpurificadacon silicio se muestraen la figura IV-6. Esta láminatiene
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Mecanismode dispersión Dependenciade la temperatura

Tabla1V-A. Dependenciade la temperatura de los cftferentes

mecanismosde dispersiónensemiconductores

unadensidadde portadoresde 1.4x10’9 cmt queapenasvaríaen todo el intervalo

de temperatura(figura IV-7). La movilidad en la zona de mayor temperaturava

aumentandoa medida que estadisminuye. Esto pareceun comportamientocon

limitación de la movilidad por los fononesópticos, que actúan como proceso

dispersormásimportantehasta100K. A menortemperaturala movilidad no varía.

Este comportamientose ha observadoen todas nuestrasmuestras,con

diferentes niveles de impurificación y movilidad electrónica (1 a 2x1019 caí3)

(figuras1V-E a 11).

La no dependenciade la temperaturaen el intervalo de temperaturasbajas

puedeser debido a dos hechos,la existenciade una interacciónimportantecon

impurezasneutras,que no tiene dependenciacon la temperaturao la variaciónde

la relaciónentredispersióncon impurezasionizadasy la temperatura.

*Fonón acústico

-Potencialdeformación

-Piezoeléctrico

*Fonón óptico no polar

*Impurezao defecto

-Ionizado

-Neutro V
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La existencia de una densidad alta de defectos o impurezas neutras,

justificaríala independenciade la temperaturade la movilidadenel intevalo < 100

K.

Esto conlíeva la existenciade unadensidadtal de estetipo de impurezaso

defectosen todasestasláminas.Un defectodeestetipo podríaserpares51A. -
queson neutroseléctricamenteal actuarel silicio en unaposicióncomodonory en

la otra como aceptor.

Para teneridea de la densidadde estosdefectosnecesariapara teneruna

movilidad límite en el nivel que exhiben nuestrasmuestras,vamosa utilizar la

expresiónquerelacionaa ambas[43,45].

el
= 20N4ha

0

dondea0 esel radio de Bohr.

Si introducimoslos datosde nuestramuestra(g0=535 cmVV seg)obtenemos

unadensidadde impurezasneutrasde 2x10
18 caí3.

Estevalor, aunquemuyelevado,esrazonablecomparadocon la densidadde

impurezas que se introduce en estas láminas. Esta posibilidad no puede ser

corroboradapor técnicascomoLVM, debidoa la dificultad de detectardensidades

tan “pequeñas”deestedefecto.Aunqueésteesun defectoquesegeneraen láminas

de GaAscon alta impurificación [46-48].

La otra posibilidadque tenemosparajustificar estecomportamientode la

movilidad a bajatemperatura,es la posiblemenordependenciade la movilidad al

aumentarla impurificación.

Este hechoesel observadopor Szmyd [41] en susláminasde GaAs:Seque

obtienepor MOCVD. Los resultadosson expuestosen la figura IV-12, dondese

aprecíaunamenordependenciade la movilidad con la temperaturaal aumentarla

densidaddeportadores,siendoprácticamentenulaparavaloresde la concentración
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de portadoresde 6.5x10’8cml

A partir del modelo de Szmyd comentadoen la sección anterior para la

movilidadlímite porimpurezasionizadas,setienequenoexisteunarelacióndirecta

con la temperatura Seobservaque los valoresdel factorde compensación,O, son

pequeños,con lo queal igual quela dependenciade la movilidad con la densidad

de portadores, este modelo ajusta la movilidad sin la existencia de

autocompensación.

1-lay también que expresarque el modelo de defectos de Walnkiewicz

tambiénobtieneunamovilidad límite por impurezasionizadassin unadependencia

directa de la temperatura.

IV.6 Estudio por modos localesde vibración de los defectos

asociadosal silicio en GaAs

Se han realizado medidas de los modos locales vibracionales (“Local

Vibrational Modes”, LVM), asociadosa impurezasde silicio. En el capítuloIII se

hanexpuestolas condicionesde medida.

En la figura IV-13 se muestranlos espectrosde tres láminas de GaAs,

epitaxiadaspor ALMBE a distintastemperaturas,con una densidadde impurezas

de2x1019cml En ella seobservaun pico conun desplazamientode 382 cm’, que

es el de mayor intensidad.Estepico seasignaal silicio en sitio de galio [47].

Otra emisión,pero con muchamenosintensidadapareceen 398 cm’, que

correspondea átomosde silicio comosustitucionalesen unaposición de arsénico.

No seobservaclaramenteningunaotraemisiónenenergíasdeotrosdefectos

asociadosa impurezasde silicio.

Sin embargo,unapequeñaseñalsepuedever en la zonade 367 cm1, que

seconsideraasociadaal defectocomplejoSi
0, - V6,,. Estetipo dedefectoestarápor

tanto presenteen unadensidadmuy baja.

En 392 cm’, quees la zonaasociadaal pico del parSi08 - S~As no seobserva
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nadapor encimadel mido de la medida.

A partir de estos resultados se han obtenido las concentracionesdel

sustitucionalS~G, y unaestimaciónaproximadadel otro SiAS, queson los defectos

en mayor concentraciónasociadosa las impurezasde silicio [49].

Por lo que respectaa el defectocomplejo SIca~ V~, no se puede obtener

ningún resultadoconcluyente,aunquesu densidadseráinferior a 1x1018 cmt ya

queno son detectadosclaramente.

La mismaconclusiónpuedeutilizarseparael defectocomplejoneutro5~As -

Sin,, queno esdetectado,obteniendosólounacotasuperiorpara la concentración

de las mismos.

IV.7 Emisión de fotoluminiscencia de GaAs:S¡ altamente

impurificado

Estas medidas se han realizado a partir de la emisión recogida tras la

iluminación de las muestrascon luz de un láserde argon. Seutilizó la línta verde

de 514.2 mm de longitud de onda (2.4 eV).

La emisiónseharecogidocon un detectordegermanioenfriadoanitrógeno

líquido, despuésde ser dispersadapor un monocromadorde 0.3 m de distancia

focal.

Se hanestudiadovariasmuestrascondiferenteconcentraciónde impurezas,

pero siemprecon una densidadde portadorespor encimade lxlO’9 cml

En la figura IV-14 se muestranlos espectrosde dos de ellas, realizadosa

80K.

La emisión que se observaestá caracterizadapor una banda, centrada

alrededor de 1 . 1 eV con una anchura a mitad de altura de 370 meV

aproximadamente.

En GaAs con niveles de impurificación no muy elevados,estaemisión la

asignaríamosdirectamenteanivelesde defectos,sin embargo,en láminasconalta
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densidadde portadores,en las que existenfenómenosde renormalizaciónde la

estructurade bandas,primero debemosaseguramosde que estaemisión no está

relacionadacon dichasbandas.

Segúnseobtuvo en la secciónIV.3 la energíade la bandaprohibidaa 80 K

es de 1.33 eV aproximadamente[18]. En la zona de mayor energíase observa

emisiónquepuedeprocederde unatransiciónbanda-bandao de la colade la banda

asociadaa las impurezas.Para distinguir entre las dos posibilidadesse varió la

potenciade iluminaciónen las láminasparaobservarla dependenciade la intensidad

de la emisión de fotoluminiscenciafrentea ella (figura 1V-lS).

En los espectrosobtenidosseobservaun aumentode la intensidaddeemisión

cuandose excita con mayor potencia.Esta mayor intensidadesgeneralizadapara

las diferentesbandas,pero de una maneramás importanteen la zona de mayor

energía.Cuandola potenciade excitaciónesalta, la emisiónen estazonapresenta

una estructuracon un máximo y una joroba en la partede mayor energía.Este

efectopuedeserel observadopor Szmydy colaboradores[50] en láminasaltamente

impurificadas.La renormalizaciónen las bandasdel GaAs con alta densidadde

silicio hacequesu emisión,queesisótropa,a menorenergíasetransmitaa través

del sustratode arseniurodegalio sobreel queha sido epitaxiadala lámina. Si la

parteinferior del sustratopresentauna superficiepulida ópticamente,la emisión

seráreflejada,sumándosea la emitidapor la carasuperiory recogidaporel sistema

de medida.

En nuestrasláminas este hecho se produceporque las muestrasposeen

durantela medidaunacapade indio quehaservidocomosujeciónal porta-muestras

duranteel crecimientode la misma. Estasuperficieesreflectante,por lo queparte

de la emisión a alta energíaesdebidaa estareflexión.

Paraevitar esteproblemasepulió la parteinferior del sustratopara quitar

la capade indio depositada.La superficieposteriorquedólimpia y con rugosidad

paraevitar la reflexión en la cara internade estasuperficie.La emisión obtenida

despuésde esteprocesoera menor en estazona de mayor energíadel espectro

(figura IV-16).
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La emisiónobservadaahoratiene dos característicasque destacan:la gran

anchuray su bajaenergía.Por tanto estosniveles no son debidoa defectosde tipo

hidrogenoide, que posee una emisión más localizada, sino que serán los

denominadoscomplejos.

En GaAsimpurificadotipo n, el centromáscomúndeestetipo estáa 1.2 eV

y tiene unaanchurade 200 meV a 80K [36]. En GaAs tipo p, este tipo de niveles

esmásraro, aunquese hanobservadoalgunascaracterísticas.

Otra estructurade emisiónde fotoluminiscenciasimilar a la nuestra,es la

obtenidapor Kungy Spitzer [51] en GaAs:Sialtamenteimpurificado, obtenidode

cristalescrecidospor las técnicasBridgmanhorizontalo Czochralsk¿i.Estasláminas

teníanuna densidadde portadoresde aproximadamente4x10’9 cm~3. En la figura

IV-17 semuestranlos espectrosobtenidosparala láminasegúnseha crecidoy con

diferentestratamientostérmicos.

La emisión en 1.2 eV ha sido asociadaa un defectocomplejoformadopor

unavacantedegalio asociadaa un donor.Puedehaberdos tiposde complejos,unos

asociandola vacantede galio a un donor del grupo VI, con lo que son vecinos

próximos, ya queestedonorocupaun sitio de arsénico,y el otro asociándolea un

donordel grupo IV, dondeya son vecinosde segundoorden,ya que estegrupo

ocupasitios de galio comodonor (figura 1V-ls).

Se consideraquela vacantede galio es un aceptory queestásimplemente

cargado.De estamanerala fuerzade Coulomblos mantendráunidos,formandoun

par donador-aceptorlocalizado. Estos defectos tienen unas característicasde

fotoluminiscenciacon su emisión centradaalrededorde 1.17 a 1.20 eV y una

anchuraa mitad de altura de 165 a 205 meV dependiendode la impurezay de la

concentraciónde las mismas.

La formade la emisiónessimilar en todasy no tiene estructurafina. Existe

unabuenasimetríaalrededordel máximode emisión.

Comparandoestosdatosdedefectoscomplejosasociadosavacantesdegalio

con los espectrosde nuestrasmuestrascon alta impurificación, vemos cierto

parecido,pero tambiénseobservanalgunasdiferencias.
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Las emisionesde las láminastienenel pico en 1.1. eV, unos 100 meV por

debajo del existente en la literatura. La anchura a mitad de altura (FWHM)

observadassonaproximadamenteel dobleque las referenciadaspor Williams [52].

Por último la forma de la emisión presentaunaasimetríaevidente.

Estasdiferenciasqueparecendescartarla posibilidaddeasociarlasemisiones

a defectoscomplejos,puedenserjustificadas.

IV.7.1 Asimetría de la emisión PL en GaAs:Si altamente

impurificado

La asimetríapuede ser debida a la existenciade dos bandasde emisión

superpuestas,quedandola emisióntotal muchomásanchay conun desplazamiento

en la energíadel pico.

Estaideanos abrede nuevoa la ideadel defectocomplejo,pero parapoder

conocerrealmentelasdosemisionestenemosquesepararlascontribucionesdecada

una. Paraello, suponemosquela emisiónde bajaenergíaes debidaa un defecto

complejo. Esto suponeque esa emisión poseelas característicasque ya hemos

mencionado.

Una información muy importante para la separaciónde las diferentes

contribucioneses la forma de la emisión. Experimentalmentese ha visto quees

simétrica,pero a partir del modelode coordenadasconfiguraciones(CC) setiene

una forma de tipo gauss¡ana.

IV.7.2 Modelo de CoordenadasConfiguracionales

Estemodeloutilizado parajustificar la emisióndePL en ZnSde estetipo de

defectos[53] ha sido aplicadoa GaAstipo n por la similitud entrelos centrosen

amboscompuestos.

El centrolocalizadotiene un estadofundamentalderivadodel nivel aceptor
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de la vacantedegalio y unestadoexcitadooriginadopor el donador(figura IV-19).

La separaciónde estos dos estadosserá diferente a la de cada estado

(donadory aceptor)aislado,a causade la interacciónculombianaentreambos.

Puedeaceptarseen el modeloCC clásicoquela densidadelectrónicaen el

continuoentreel estadofundamentaly excitadoestádadapor una distribuciónde

Boltzmann. Esto significa que la forma de la emisión y de la absorciónserátipo

gaussiana.Esto fue comprobadoexperimentalmenteen GaAs por Willliams [36].

Ahora ya podemosintentarsepararlasdiferentescontribucionesde la banda

emitida. En la figura IV-20 se pueden observardiferentes espectroscon su

descomposiciónen las distintascontribuciones.

Se ha realizado este procesoen tres muestrascon emisionestomadasa

diferentestemperaturasentre80 y 300K. En estadescomposiciónde las diferentes

bandasseobservaunaprimerabandaalrededorde 1.1-1.09eV con unaanchuraa

mitad de altura entre 120 y 200 meV. Esta dispersiónes debida a las diferentes

característicasde las muestras.

Aparece una segundabanda a mayor energía, entre 1.27 y 1.33 eV

dependiendodela muestra.Estasegundabandaesdemayorintensidaden la lámina

155-1, siendo en algunos casos del mismo orden que la primera banda . Sin

embargoesta segundaemisión tiene un comportamientosimilar a la primera

aunquevaríanla energíade emisióny algúnotro parámetro.

Considerandoestabandacomoasociadaa un defectocomplejo y por tanto

con unaforma tipo gaussiana,la podemosextraerde la emisión total.

Restandolas dos bandasanterioresquedauna tercerabandacon energíaa

partir de 1.3 eV quecorrespondea la emisionbanda-bandaconsideradala reducción

de la energíade la bandaprohibidapor los efectosde renormalizacion.

IV.7.3 Banda de emisión en 1 eV

Estabandapareceserdebidaa la llamadaluminiscenciaauto-activadadeun
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Espectrode la emisiónde fotoluminiscenciade la muestra
155-1/2a 80 K.
Líneascontinuas:

(a) alustepor sumade dos gaussianas,
(b) gaussianade la emisión en 1 eV,
(c) gaussianade la emisión de 1.3 eV.
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FiguraIV-201> Espectrode la emisiónde fotoluminiscenciade la muestra
155-1/2 a 100 K.
Líneascontinuas:

(a) ajustepor sumade dos gaussianas,
(b) gaussianade la emisión en 1 eV,
(c) gaussianade la emisión de 1.3 eV.

(LI) Puntosexperimentales.
(x) diferenciaentre(LI) y (e)
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Líneascontinuas:

(a) ajustepor sumade dos gaussianas,
(b> gaussianade la emisión en 1 eN’,
(c) gaussianade la emisión de 1.3 eV.
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FiguraIV-20d Espectrode la em~sionde fotoluminiscenciade la muestra
155-1/2 a 200 K.

Líneascontinuas:
(a) ajustepor sumade dos gaussianas,
(b) gaussianade la emisiónen 1 eV,
(c) gaussianade la emisión de 1.3 eV.

(LII) Puntosexperimentales.
(x) diferenciaentre(LI) y (c).
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defectocomplejo formado por unavacantede galio y un silicio donador.

Segúnel modelo de las coordenadasconfiguracionales(CC) esta emisión

tiene unadependenciade la temperaturacaracterística.La intensidad,la anchuray

la energíadel pico obedecena un comportamientocon la temperaturamuy

particular.

Estudiaremosa continuaciónlas característicasde la fotoluminiscenciade

nuestrasláminas.

Segúnel modelode C.C., la dependenciade la anchurade emisióncon la

temperaturasigue unarelaciónde la forma:

dondeA es unaconstante,cuyo valor es igual a la anchurade la emisióncuando

la temperaturatiendea O K, y hco esla energíadel modo vibracional del estado

excitado.

En la figura IV-21 semuestrala variaciónde la anchurade la emisiónfrente

a la raíz cuadradade la temperaturaparados muestras,junto con las obtenidaspor

Williams [52] en GaAs impurificado con estaño. En ella se observa un

comportamientosimilar, aunqueel error cometidoen la obtenciónde la anchura,

no permiteconseguirunabuenaprecisiónen los parámetrosA y tco.

Otra característicadeestecentrocomplejoesla dependenciade la intensidad

con la temperatura.

En la variación de la intensidaden nuestrasmuestrascon la temperatura

(figura IV-22) seobservaunadisminuciónde la mismaal aumentarla temperatura.

En el modelode C.C. la variaciónesdel tipo

I=Kexp(—)

kT
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(LII) Puntosexperimentales.
(4 diferenciaentre(Li) y (c)

133



0.30

0 25

0.20

015

Figura IV-21a
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Anchura a mitad de altura (FWHM) de la emisión de dos
muestrasde GaAs impurificado con silicio en función de la
temperatura.(a) 155-1/2, (b) g2183-1.
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FiguraIV-21b
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Anchura a mitad de altura (FWHM) de la emisión de dos

muestrasde GaAs impurificado con estañoen función de la

temperatura,obtenidaspor Williams [52].
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dondeK es una constante.

La fuerte caida en este modelo se justifica por la existenciaa cierta

temperaturade electronescon unaenergíaAE por encimadel nivel excitadoy el

fundamental (figura IV-19). Estos electrones van directamente al estado

fundamentaltermalizándosesin emitir radiaciónalguna.

Con este modelo Williams obtiene una AE = 0.18 eV con diferentes

impurezas(Sn, C y Te), haciéndoseprácticamentenula la intensidadpor encimade

200 K. Sin embargo en nuestras láminas seguimos observandointensidad a

temperaturaambiente.La diferenciade densidadde impurezasy portadoresde

nuestrasláminas con las de Williams en un factor 5-10 nos hacepensaren la

variación de la energíade estedefecto,variandotambiénestabarreratérmica.

Por último la variaciónde la energíadel pico conla temperatura(figura IV-

23) se comportacomola de la bandaprohibida, es decir con una disminuciónal

aumentarla temperatura.Sin embargocomo sepuede observaren la figura, esta

variaciónesensentidocontrarioen el trabajodeWillliams [52]. El tambiénobserva

unavariación negativaparael carbonoen GaAs. Esto podríajustificarse con una

diferenciaen la estructurade defectoscomplejosdel modelo C.C., comoya seha

comentadoen las otras magnitudes.

Si ahoraconsideramosque estaemisión es debida a complejosvacantede

galio-donador, tenemostodavía una discrepaciaen la energía del pico. En la

literaturase refleja la energíadel complejo Voa - Sioa en 1.2 eV [36,54,55] a una

temperaturade 80K. Nosotrosobtenemosla emisióna estatemperaturaentre1.01

y 1.09eV dependiendode la muestra.Estadisminuciónentre0.1 y 0.2 eV puede

ser asociadaa los efectosde alta impurificación.

Ya hemosvisto queuno de los efectosde la renormalizaciónde las bandas

es la disminución de la energíade la banda prohibida. Este hecho afectaa la

diferenciadeenergíaentreun nivel donadory otro aceptor,ligados cadauno a una

bandadistinta. Por lo tantola variaciónde la energíaentrelos distintosniveleshace

quela energíade emisióndel centrocomplejotambiéncambie.

En nuestrocasola variaciónde la energíade la bandaprohibidase sitúa
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entornoa0.18eV (secciónIV. 3), luegoesdeesperarun valordel mismoordenen

la variación de la energíadel pico de la emisióndel defectocomplejo.

Con estotenemosquela bandade menorenergíaesdebidaal defectoV0~-

Si+ Gr

Ademásde estabanda, tenemosotra a mayor energía,que estudiaremosa

continuación

IV.7.4 Banda de emisión en 1.3 eV

Estabandaes muy similar en comportamientoa la emitida en 1 eV. Tiene

una anchurade banda más pequeña,entre 140 y 160 meV dependiendode la

muestra.Por otro lado el pico de emisiónno dependede la temperatura, variando

entre 1.27 y 1.33 eV segúnla muestraestudiada.

Por la similitud con la otra banda,éstatambiéndebeestarasociadaa un

defectocomplejo.En la literaturaseencuentraotro defectoqueemiteen esazona,

es el formado por SiA, con una vacantede arsénico [27,36,56]. El defecto es

formalmenteigual al anterior,peroaquíel Si esun aceptory la vacantedearsénico

el donador.

Los valoresaportadospor Williams [36] paraconcentracionesde 1xl0~ cm
3

huecosconimpurificaciónde silicio es 1.417eV y 0.11 eV parala energíadel pico

y la anchurarespectivamente,a 20 K. Comparandoestosdatosconla variaciónde

30 meV que sufre el defectocomplejodel germaniocuandovaría de 20 a 80 K,

tenemosqueel complejodel silicio emiteen 1.38 eV.

Al igual que ocurre con la bandade 1 eV esta estaríadesplazadapor el

efectode renormalizaciónde la estructurade bandasmenoresenergías.

LV.8. Conclusiones

Parael nivel de impurificación que hemosutilizado (2x1019 cm% no seha
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observadovariacióndel parámetrode red de la epitaxia.

La alta densidadde portadorese impurezashan provocado efectos de

renormalizaciónquese handetectadocomo unadisminuciónde la anchurade la

bandaprohibida.

Estosefectostambiénhanmodificadola movilidad límite, disminuyendola

debidaa impurezasionizadas.Estavariaciónsedebeprincipalmenteal aumentode

la masaefectivade los electrones.Otro efectoquesehaobservadoha sido la débil

dependenciade la movilidad con la temperatura de las láminas altamente

impurificadas.

Estasmuestrastienenuna emisión de fotoluminiscenciaen forma de una

bandacentradaentornoa 1.1 eV y con unaanchurade 370 meV. Estaemisión se

ha asociadoa dostipos de defectocomplejo.La emisióna menorenergíaesdebida

al defectoformado por unavacantede galio y un silicio donador.Y la de mayor

energíaque es menos intensase ha asociadoa SiAS-VAS. Además de estasdos

emisiones,habríaunade menorintensidadentornoa 1.3 eV. Estaseríala asociada

a la recombinaciónbanda-banda.

Otros defectoscomolos paresS~oa~S~Asno han sido detectadosen

concentracionessuperioresa 1x1018 cmt
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Y Procesode crecimiento

V.1 Introducción

En el capítuloanteriorhemosestudiadola existenciade defectosnativosen

láminassemiconductorasconaltaimpurificación. A partir denuestrosresultadosse

ha llegado a la conclusión de la existenciade complejos Voa~Sioa, pero en

concentracionesinferioresa 2x10’8 cm1. Tambiénsededucela existenciade 51As’

que es otro aceptor, a partir de las medidas de LVM y FIalí, y también en

densidadesinferioresa 2x1018cm1. Estos defectosexistenen concentracionesmuy

pequeñasfrentea la impurezamayoritaria, el sustitucionalSioa.

Por tanto , en láminasdeGaAsaltamenteimpurificadasconsilicio, crecidas

por ALMBE, la autocompensaciónparcial por complejos VGa~S~oay S~A. es muy

pequeña, siendocomparableporcentualmentea la compensaciónde las láminasde

GaAs cori menor densidadde impurezas.Este hecho iguala la incorporaciónde

silicio como sustitucionalen GaAs en todo el intervalo de concentraciones,hasta

llegar a un límite de concentracióndeportadoresprovocadopor la existenciadel

centroDX.

El aumentode incorporacióndel silicio enGaAscomodonadorporALMBE

es favorecidode tal maneraqueprácticamentetodo el silicio seincorporaen sitios

de galio. Este aumento , como se ha comentado, podría justificarse

termodinámicamentepor un aumentode la relaciónde flujos de As
4/Ga o por una

disminuciónde la temperatura.

La dificultad del estudiode la cinética de crecimientoha sido una barrera

insalvablehasta el momento, para el conocimientode la incorporación de las

impurezasen GaAs. Paraaportar claridada esteproblema,se hanrealizadouna

serie de muestrascon alta impurificación , en condicionesde crecimiento muy

diferentes.Conello pretendemospoderobservardiferenciasen la incorporacióndel
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silicio, comoveremosa continuación.

V.2 Dependenciade la relación As/Ga en la superficie en la

incorporación de las impurezas de silicio.

Hastaahorase ha visto la dependenciade la temperaturay de la técnicade

crecimientoen la obtenciónde alta impurificación con silicio en GaAs. En este

capítulovamosa estudiarla dependenciade la relaciónde los átomosde arsénico

y galio en la superficie,manteniendola temperaturade crecimiento.

En e] crecimientode GaAsimpurificadocon silicio por MBE encondiciones

estándarse observancambios en el diagrama RFIEED de la superficie al

suministrar densidadesde impurezas mayores de 3x1018 cml FIeiblum y

colaboradores[1] creciendoGaAsaunavelocidadde 1000 Á/hora, observaronque

para una densidad de impurezas de 6x10’8 cm3 la reconstrucciónsuperficial

estabilizadaen arsénico(2x4), seconvertíarápidamenteen una(3x2) y despuésde

200 Á de epitaxia pasabaa una c(8x2) estabilizadaen galio. Para evitar esta

variación superficial inducidapor la presenciade alta impurificación con silicio,

dichosautorestuvieronqueaumentarel flujo de A¾por lo menosen un factor 5.

En estascondicionesla superficiesemantieneestabilizadaen arsénicoy conbuena

morfologíasuperficial.

Basándoseen esteresultadosehanobtenidoaltasdensidadesde portadores

concondicionesdecrecimientoconaltarelacióndeflujos As
4/Ga.Así porejemplo,

Sacksy colaboradores[2] obtuvieronunadensidaddeportadoresde 1 .8x 1019 cm
3

creciendopor MBE a unatemperaturade 580 0C y con unarelaciónde flujos de

11.5.

Por otro lado Neavey colaboradores[3] no observarondependenciaen la

incorporación del silicio con la utilización de As
4 o As,, pero sí una mejor

incorporacióncuandola temperaturadelsubstratosereduce.Estaideafue utilizada

por Ogaway colaboradores[4] para observaruna mayor densidadde portadores
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obteniblecon silicio cuandosedisminuyela temperaturadel substrato,llegandoa

1.6x1019cm3 a 420 0C con una relaciónde flujos As
4/Gaentre2 y 4.

Para examinarcómo afectaesta relación de flujos a la alta densidadde

portadoreslibres enel GaAscuandosecrecepor ALMBE, sevan a epitaxiaruna

seriede láminasen dos condicionesextremas.En una, las muestrasseobtendrán

con gran cantidadde arsénicoen la superficieduranteel crecimiento,en la otrase

suministrarála cantidadsuficientede arsénicopara evitar la apariciónde “gotas”

de galio en la superficie.

Esta serie de muestrasseha epitaxiadopor ALMBE a una temperaturade

360
0C. La velocidadde crecimientovarió entre0.8 y 1.0 monocapaspor segundo

dependiendode las diferentesmuestras.La presiónde arsénicoutilizada se situó

entre3 y 5x106 torr.

Paraobtenerlasdiferentescondicionesen la superficiedel GaAssevariaron

los tiempos de apertura y cierre de la célula de arsénico, aumentandoo

disminuyendola cantidadde elementodel grupoy suministrada.

Estostiemposde control sobre el flujo de arsénicose determinarona partir

de la información suministradapor las medidasde reflectanciadiferencial (RD) in-

situ. Esta técnicade análisis superficial,junto con RHEED nos da cuentade la

cantidadrelativa de dímerosde arsénicoy de galio quehay en la superficiede la

capaepitaxial [5,6].

En la figura V-1 se muestrala señalde RD obtenida.La amplitud de esta

señalesproporcionala la cantidadde dimerosde galio existentesen la superficie.

Por tanto una mayor amplitud indica un crecimientocon menor cantidad de

arsénico.En estafigura sepuedeobservarla amplitud máximade señal obtenida

forzandoel cierrede la célula de arsénicoduranteel pulso de una monocapaque

indicaríala mayorcantidaddedímerosdegalio en la superficie.Unaprolongación

enesteestadosin suministrodearsénicogeneraunasaturacióndegalio, formándose

“gotas” de dicho metal sobrela superficie.Estehecho se ve reflejado en la señal

RD, queaparecesaturada

De la relaciónentrela amplitud de la señalRD duranteel crecimientoy la
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máximaobteniblese tienen las diferentesdistribucionesde arsénicoy galio en la.

superficie. Partiendode esta información se han crecido muestrascon la mayor

amplitud de señalRD posible, sin llegar a saturar,que serían las epitaxiasque

llamaremos“ricas en galio” por tenermenorcantidadde arsénicoen la superficie

duranteel crecimiento. Por otro lado se obtuvieron otras láminas con menor

amplitud de señalRD, que llamaremos“ricas en arsénico” por crecercon mayor

densidadde esteelementoen la superficie.

Segúnel diagramaRHEED, todaslas muestrascrecieronla mayor partedel

tiempo con una reconstrucción(2x4) o estabilizadaen arsénico.En las muestras

“ricas en galio” hay un pequeño intervalo de tiempo en el que poseen una

reconstrucción(3x1), incluso en algunassellega a la (4x2), característicade una

superficieestabilizadaen galio.

En la figura V-2 se muestranlas señalesde RD de dos de la muestras

crecidasen condicionesdiferentes.SegúnBriones y colaboradores[5] podemos

obtenerde ellas la cantidad de dímerosde galio en la superficiea partir de la

relaciónentrelas amplitudesde la señalduranteel crecimiento.

Observandola figura sepuededecir que la lámina crecidaen condiciones

nca en galio” prácticamentealcanza la saturación de dímeros de galio en

superficie,llegandoligeramenteaunareconstrucción(4x2), quecorrespondeauna

superficieestabilizadaen galio. Por el contrariola láminaobtenidaen condiciones

“rica en arsénico”presentauna relaciónentreintensidades< 0.6, no llegandoa

una reconstrucciónde estabilizadaen galio. Esto indica una mayor cantidadde

arsénicoen la superficie.

De esta manera hemos obtenido muestras en condiciones superficiales

diferentes.

Estas láminas fueron impurificadascon silicio, variando la densidadde

5x1018cm3a 2x10’9 cm3 para observarla saturaciónen algunasde ellas si las

condicionesde crecimientono eranfavorablesa la incorporaciónde alta densidad

de átomosde silicio en sitios de galio.

Despuésdel crecimientolas muestrasposeíanunasuperficieespeculary sin
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ningún tipo de defectomorfológico generandoduranteel crecimiento.

Mediantela medidadelefectoHall y de la resistividadporel métododevan

derPauwsecaracterizaroneléctricamenteestasmuestras.Los resultadossepueden

observaren la tabla V-A.

Tabla Y-A. Densidaddeportadoresy movilidadHall de

d¿ferentesláminas obtenidasen condicionesextremas.

La muestraG2178-1,obtenidaencondicionesde”ricaenarsénicoconunare-

laciónde intensidadde RD de0.25, tieneun nivel decompensaciónalto,yaquesólo

poseeunadensidadde portadoresde 3.5x1018caO conunadensidadde 6x1018caO

impurezas de silicio. Este efecto de compensacióntambién se ve en su baja

movilidad. A partir de las gráficas de movilidad frente a concentracionesde

electronesse conoceel factorde compensación.El valor queseobtieneparaesta

muestraesde aproximadamente10 (figura V-3). Comoseha obtenidola mitad de

portadoresque de impurezassuministradas,estefactor de compensaciónnos da

cuentade la existenciade otro tipo de defectosde carácterestructural.

Estacondicióndecrecimientotan extremacon gran cantidadde arsénicose

puedeasemejara crecera bajatemperaturapor MBE. En estascondicionesde

151



10000

CENTRACION DE ELECTRONES LIBRES (cm3)

Figura‘S’-3 Movilidad Hall en ifinción de la concentraciónde
electroneslibres a 300 K de GaAs tipo vi. Lascurvasdel
factor de compensacióncorrespondena los valores
indicados.

m

(Ni

E
(-5

-J
-J

cf
r

cf
O
-j

o
7

5000

o
10
CON

16 17 18 1910 10 10 10

152



crecimientoa baja temperaturapor MBE [7-9] se generanuna gran cantidadde

defectos que hacen que las muestrasobtenidasa 200 0C sean semi-aislantes.

Estudiosde este tipo de muestrasllegana la conclusiónqueesteefectoseproduce

por la desviaciónen la estequiometríadel compuesto.Hay unamayor cantidadde

átomosdearsénicoensitiosdegalio,incorporándosegeneralmentecomoun defecto.

Este defecto está asociadoal nivel profundo EL2 y es muy común en GaAs

obtenidoa partir de solucioneslíquidas [10,11].

Sin embargoen nuestrasmuestrascrecidaspor ALMBE a bajatemperatura

seobservanmuchosmenosdefectosde estetipo. Esteresultadosepuedeentender

si tenemosen cuenta que el ALMBE (ver capítulo 1) consisteen potenciar la

nucleacióndel material en todos los puntos de la superficie al mismo tiempo,

permitiendoun crecimientoordenado,capaa capa, inclusoabajastemperaturas.

A la vista deestosresultadosseredujola cantidadde arsénicosuministrada,

utilizando relacionesde señalRD delordende0.6. Conestascondicionesya sehan

obtenidodensidadesde portadoresde hasta1 .9x1019 cml

En condicionesde “rica en galio” tambiénse han obtenidp densidadesde

portadoresde eseordencon una relaciónde señalRD de0.95.

De estosresultadossededuceque en ambascondicionesde crecimientose

puedeobteneralta concentraciónde portadores,muy próxima al máximoposible.

Esto indica que la cantidad de arsénicosuministradaduranteel crecimientopor

ALMBE no estan crítica comopor MBE paraobteneralta densidadde electrones

libres con silicio.

Sin embargo,examinandolos valoresde la densidaddeportadoresobtenida,

seobservaquela muestracrecidacon una mayor concentraciónde arsénicotiene

un 30% másdedensidadelectrónicaparaunamismadensidadde impurezas.Esta

diferenciapuedeserdebidaa la generaciónde unamayor cantidadde defectosen

la lámina obtenidacon condiciones“rica en galio” que compensanparte de las

impurezasintroducidas.

La dispersiónde las impurezasionizadasdependede ND. A partir de los

valoresde la movilidad paramuestrascondistinta densidadde impurezassepuede
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decirquela dispersiónpor impurezasionizadasno esla limitación de la movilidad

ya queesindependientedeellas. Esto demuestraqueotradispersiónesla quelimita

la movilidad de estasmuestras.

En muestrastípicasde GaAscrecidaspor MBE en condicionesestándarcon

alta concentraciónde impurezas,la movilidad a 300 K está limitada por ellas,

siendo el valor de la movilidad de 1000 a 3000 cm2/V s para densidadesde

portadoresentre2x10’9 y lxlO’8 cm3 respectivamente.

La movilidad de estas láminas obtenidaspor ALMBE con condiciones

extremases menor que la obtenidapor MBE con densidadesde portadoresde

1x1018 cm3. Las muestrascrecidasen condicionesde “rica en galio” poseen

aproximadamenteel mismovalor, independientementede la densidadde impurezas

o portadoresde las mismas.Estevalor a su vez esinferior al valor típico esperado

para las concentracionesqueposeen.Al igual que se ha consideradoantesen las

láminascrecidasen condicionesde “rica en arsénico”,ahoratambiéndebenexistir

defectosde tipo estructural.

Comoya seha mostradoen el crecimientopor ALMBE haydependenciade

las condicionesde crecimientoen la obtencióndeunabuenamovilidad electrónica,

pero no tanto para conseguiruna alta densidadde portadores.Estosresultados

diferencianla técnicade crecimientopor MBE de la ALMBE en lo querespectaa

la incorporación de las impurezasde silicio en concentracionespor encima de

6x10’8 c@3. Esta diferenciaparecea priori dependientede la diferente cinética

superficialde ambastécnicas.

Aunque los valoresobtenidosparala densidadde portadoresson similares

en las dos muestras,es un poco mayor en la “rica en arsénico”, acercándoseal

valor nominal de la densidadde impurezas.

La limitación puedeser debidaa defectoso impurezastipo aceptor.

Estasegundaposibilidadno esfactible parala mayoríade las muestras,porque la

densidad de portadoreslibres concuerdaaproximadamentecon las impurezas

introducidas(2x1019cm1).

Por otro lado sabemosque en las dos condicionesde crecimiento
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extremassepuedeobtenerunaalta densidadde portadoreslibres. Estaafirmación

es muy importantey nos indica que la incorporaciónde Si en sitios de Ga y su

posterior ionizaciónparagenerarelectroneslibres no tiene unafuertedependencia

de las otras condiciones (relación As/Ga), como sí lo tienen otras técnicasde

crecimiento(MBE a mayor temperatura....).

Estos resultadosvienena separarlas distintas “cinéticas” de incorporación

del silicio en una V08. Por un lado estánlas técnicasde crecimientopor MBE,

dondelogran un desplazamientoen la incorporaciónrelativaS~c~.ISIAs,medianteel

aumento de la concentraciónde As en la superficie. Esto fue justificado

termodinámicamentepor Teramoto [12] y Heckinbotom [13] y verificado

experimentalmentepor Ogawa[4].

La utilización de baja temperatura de substrato para aumentar la

incorporaciónde los átomosde Si en las posicionesde Ga, eratambiénevidentea

partir de los resultadostermodinámicosdeTeramotoy Heckinbotom,como puede

verseen la relación:

SiGa>i<XAS>14x10
3

log(
5As Xca 27

Ademásel coeficiente de incorporaciónde los átomosde arsénicoen la

superficieaumentaconsiderablementeal disminuirla temperatura,siendonecesaria

menorflujo dearsénicoparael crecimiento.Estasideaspodríanjustificar la mayor

incorporaciónde átomosde Si en Vea cuandocrecemosa menortemperatura.

Perolos resultadosobtenidosparacrecimientosconcondicionesextremasde

epitaxia (“rica en galio y arsénico”),nos hacenpensaren otras causasademásde

las ya mencionadas.

V.3 Defectossuperficiales. Escalonesy esquinas
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Comoya hemosvisto hay otroparámetroqueinfluye en la incorporaciónde

átomosde Si en la red de GaAs. En láminascon alta impurificación aumentala

densidadde defectosnativos tipo V08 queson responsablesde unacompensación

parcial.El aumentoen la densidadde impurezasseve acompañadopor unamayor

concentraciónde vacantesde galio [15], de maneraque se verifique la relación

entredonadoresy aceptoresqueviene dadapor la expresión[16]:

NDK(T> ~AS

Aquí se observauna relación entre p y n en la incorporacióndel Si en

distintoslugaresde la red.

En GaAs intrínseco la relación p¡n — 1. En GaAs crecido por MBE,

generalmenteencondicionesdeexcesodearsénico(reconstrucciónc(2x4)), el nivel

de Fermi estáen EC-EF — 0.8 eV [17].

Estamedidaconcuerdaconlos modelosdeChadi [18], Farrelí[19] y Pashley

[20], según los cuales una superficie con una reconstrucción(2x4)Ic(2x8) de

material no impurificado,queesunasuperficieestabilizadaen arsénico,tienetodos

los enlaceslibres del elementodel grupo V compartiendoelectrones,formando

dímeros,y por tanto es una estructuraestabley no generaestadosen la banda

prohibida. De estamanerael nivel deFermi estásituadoenel medio de la banda

prohibida.

Si enestaestructuracomenzamosa introducir impurezasdonoras(átomosde

silicio) el nivel deFermivariarádeposiciónacercándosea la bandadeconducción.

La introducciónde una altadensidadde impurezas(a partir de 1018 cm
3) produce

por tanto unavariaciónen la superficie.Observacionescon microscopiade barrido

de efecto túnel (“Scanning tunneling microscopy”, STM) muestranla superficie

(001) como una distribución de dímerosde arsénicoen diferentesdisposiciones

según la reconstrucciónsuperficial [21,22]. Pashley y colaboradores[23] han
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observado una superficie con reconstrucción (2x4) con STM y con una

impurificaciónde silicio de 7x10” cm3. En ella seobservaun alineamientode las

vacantesde dímerosde arsénico,formandolargasfilas.

A mayor densidadde impurificación, seobservanvariacionessignificativas

en el ordende las celdasunidad (2x4). En una imagende STM con unamuestra

con N~~= lxlO’9 cm3 y n= 2.2x10’8cm3,seobservaquelas filas de vacantesde

dímerosde arsénicoya son muy cortos, apareciendomuchas“esquinas” (kinks) al

no estarperfectamentealineadaslas diferentesceldasunidad (2x4).

Esta nueva distribución de las vacantes de dímeros no modifica la

reconstrucción(2x4) observadaporRHEED ya quelas celdasunidadpermanecen,

pero sí varíala estructuraelectrónicade la superficie.

Ya se ha comentado que la reconstrucción (2x4) se ha observado

mayoritariamentedos dímerosde arsénicopor celdaunidad. Existen dos modelos

paraestaestructuracon dos dímerosde arsénicocon reconstrucción(2x4), en los

que se tiene el número correcto de electronespor celda unidad para todos los

enlaceslibres del arsénicoy degalio. Estaestructurano tendrápor lo tanto estados

en la bandaprohibida.

Con la apariciónde las esquinaso “kinks” en las filas de las celdasunidad,

ya no severifica el modelo del conteode electrones,apareciendoenlaceslibres de

arsénico sin llenar completamente.Estas esquinasintroducen nuevos estados

electrónicosen la superficie.

En la Figura V-4 se puede observar esquemáticamentela estructura

superficialen estamuestraaltamenteimpurificada.

La densidadde “kinks” en la superficievaríacon la densidadde impurezas

de silicio introducidos. Además coincide la relación entre dos densidadesde

impurezas y las correspondientesdensidadesde “kinks” que aparecenen la

superficie.

A la vista de estosresultadosPashleyy colaboradores[23] elaboraronun

modelosimple, queseexplicaa continuación.

En unasuperficiecon reconstrucción(2x4) sin impurificación, no existen
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Esquemade la reconstrucción(2x4) de la superficie(00])
de GaAs, mostrandola celdaunidadcon dos dímerosde
arsénicocadaunay la situaciónde las “esquinas”en las
filas de las vacantesde ellos. Semuestranpor simpliciad
sólo los átomosde arsénicode la superficie.
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nivelesdentrode la bandaprohibiday todos los enlaceslibresestánllenos o vacíos.

Cuandola lámina estáaltamenteimpurificada, el nivel de Fermi estarácerca o

dentro de la bandade conducción.En unasuperficiecomo la citada,que no tiene

estadosen la bandaprohibida, los electronesocuparánestadoshastael nivel de

Fermi, pero la formaciónde “kinks” lleva la aparicióndeestosestadosdecarácter

aceptorqueseránocupadospor los electrones,disminuyendola energíadelsistema.

Este modelopartede la basede la aparición de los “kinks” paralelamente

a las impurezasintroducidas.De estaformaseobtieneunacompensaciónsuperficial

de las impurezasintroducidas,quedandoel nivel de Fermi ancladoenel medio de

la bandaprohibidacomohabíaobservadoKirchner [16].

En estemodelosesuponequetodo el silicio seincorporaráen la superficie

como donor, independientementede la densidadde portadores,a la vez que se

forma un “kink” paracompensarlo.

Cuandoel frente de crecimientoavanza, los “kinks” superficialesya no

compensarána las impurezasque han quedadoen capasinferiores formando el

volumen. En estemomentotermodinámicamenteseráfavorablela disminuciónde

la densidadde portadorespara disminuir la energíade Fermi, reduciendoasí la

energíadel sistema.

Paraqueseaposiblela compensación,debedepodergenerarseun aceptor.

Los másprobablesson la vacantede galio y el silicio en sitio de arsénico.

La vacantede galio, debedeprocederde la superficie,dondese forma, y

moversehaciael interior. Estadifusión haciael interior se ve favorecidapor una

mayor temperatura.Por tanto, cuandose efectúael crecimientoa temperaturas

inferioresa400 0C, esteprocesoseverárelentizado.Por otraparte, la generación

de una vacantees fuertementedependientede la concentraciónde átomosde

arsénicoy galio en la superficie.Las condiciones“rica en galio”, con una menor

presenciade arsénicoen la superficieimpide la formaciónde las vacantesde este

elemento,por el contrariouna superficie con condicionesde “rica en arsénico”

aumentala densidadde ellos.

Como ya hemosvisto la densidadde vacantesde galio en una superficie

159



dependede la temperatura.Chiangy Pearson[24] determinaronexperimentalmente

unarelaciónentrela densidadde vacantesen la superficiey temperaturaa la que

seha sometidola muestra:

[Váa] =3.50x10’8exp[— O.4~
kT

Comosepuedeobservaren la figura V-5. Estosdatoshansido obtenidosen

una muestrade GaAs no impurificada y con unaconcentraciónresidual tipo n de

3x10’6 cm3. Para estas medidas no se utilizó una sobrepresiónde arsénicoen

exceso.

A la temperaturadel tratamientotérmico prácticamentetodaslas vacantes

estánionizadas,por lo tantoel valorobtenidocorrespondea la densidaddevacantes

ionizadas.

Las reaccionesquímicasde la formaciónGaAsapartir degas,muestranuna

dependenciade la presiónde arsénicoen la apariciónde vacantesde galio:

1As (g4 ) ~AS~+Vcg~

Teniendoen cuentala ley de acciónde masasy la condiciónde neutralidad

de cargaobtenemos

[~~ja] = KKn. V~;a

2

donde
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[VQ [V¿jp

Esta dependenciade la sobrepresiónde arsénicofue observadapor Chiang

y Pearson[24] enunaláminade GaAs tipo p con unaconcentraciónde3x10’~ cm3

a una temperaturadetratamientotérmico de 800 0C.

Podemos tomar estos valores de referencia en nuestro caso porque

suponemosuna superficie prácticamentecompensadapor la existenciade los

“kinks”. Extrapolando a los valores de la temperaturade crecimiento y una

sobrepresiónde arsénicomuy pequeña,obtenemos:

[Vjal =3. 51x1O’~cm

Estadensidades muy pequeñaparacompensarparcialmentelas láminascon

alta densidadde impurezas,pero las vacantesde galio tienen un coeficientede

difusión elevado(del ordende 3 órdenessuperioral de unaimpureza),quepuede

permitir la compensaciónparcial, aunqueestaserápequeña.

La constantede difusión dependede la concentraciónde impurezasy de la

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

D(V)=35x103ex[- 2.2

.

___ ]Ga’P kT

Estevalor correspondea unadensidadde impurezasde 2x1019cmt

Paraunatemperaturade 400 0C duranteel crecimiento,tendríamosqueen

1 hora la vacantesemovería3.1 A.
Estos valores tan pequeñosde la densidad de vacantesde galio en la

superficie y de su coeficiente de difusión, justifica la no compensaciónen el

volumende los donoresde Si
0~.
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FiguraV-5 Concentraciónde vacantessuperficialesde arsénicoy
galio en GaAs no impurificado (n=3x1016 cm3) en
función de la temperatura[24].
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FiguraV-6b Constantede difusión de la vacantede galio en función
de la temperatura[26].
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La otra posibilidadde compensaciónpuedevenirdadaporla difusión de las

impurezasde silicio de unaposiciónde galio a unade arsénico.

El coeficientededifusión del silicio dependede la densidadde impurezasen

la muestra.Experimentalmentesehacomprobadoqueaumentaa mayorconcentra-

ción de impurezas[27], siendoconstanteparavaloressuperioresa 10’~ cm3 [28].

La dependenciacon la temperaturaescomola de la vacantesde galio, pero

con unaenergíade activaciónde 2.5 eV y un prefactorDo=0.11 [27].

Con estasrelacionestenemosquepara nuestramuestrascon 2x10’9 cm3 y

a una temperaturade 400 0C, el desplazamientoen una hora es de 1.7 Á
aproximadamente.

Estos valorestan pequeñosdificultan la compensaciónen láminas crecidas

por ALMBE a bajatemperatura.

Paraverunaactivaciónde la difusiónde estosdefectosnativos,las muestras

sesometierona un tratamientotérmico. Deestamanerasecomprobarála aparición

de la compensación.

Sesometierondos láminasde GaAsaltamenteimpurificadascon silicio a un

tratamientotérmicoa 600 0C durantevariashoras, observándoseunadisminución

de la densidaddeportadores.En la tablaV-B seobservalasdistintascaracterísticas

TablaV-B. Característicaseléctricasde dos láminas antesy despuésdel

tratamientotérmicopara observarla activaciónde la compensación.

MUESTRA (cm3)

(T=375 0C)

(caO)

(T=600 0C,1 h)

(cm1)

(T=600 0C,3.2h)

G2183-1 1.3x10’9 9.6x1018 5.OxlO’8

G2183-2 1.8x10’9 7.3x1018 4.6x10’8

165



Si ahoracalculamoslos valoresde la densidadde vacantesen la superficie

y los valoresde los desplazamientosde vacantesde galio y átomosde silicio para

una temperaturade 600 0C tenemoslos valoresque semuestrana continuación.

[VEa]=1.7x10’6cnV3

D(Vaa) 612 Á en 1 h

1095k en 3.2 h

D(SI): 243 Áeníh

~ A en 3.2 h

Con estosvalores ya es posibleuna compensación,alcanzándoseun valor en la

densidadde portadoresigual al máximoreferido en la literaturapara epitaxiasde

GaAs impurificadascon silicio obtenidopor MBE a una temperaturade 600 0C.

VA Procesos de crecimiento de GaAs:Si por ALMBE.

Superficies (001), con escalonesy (113)A

Comosehacitadoanteriormente,unprocesodecisivoen el conocimientode

la incorporacióndeimpurezasduranteel crecimientoportécnicasepitaxialesen fase

gaseosaes el estudio de la cinética superficial. Existen varios modelos que

interpretan la cinética del crecimiento a baja temperatura [29,30] basadosen

estudiosde RHEED y RD.

Estos estudioshasta ahora sólo han tratado de justificar la cinética de

incorporaciónde los átomosde la red, arsénicoy galio, y su dependenciade las

condicionessuperficiales.

A travésde ellos trataremosdeaportarnuevasideasde la incorporaciónde

impurezascomo el silicio. En este estudio nos centraremosen las superficies

vecinalesy desorientadasde las direccionesprincipales,ya queel silicio presenta

un acusadocarácteranfóteroen ellas. Estadiferenciaen la incorporacióndepende

del tipo de superficie(A o B)[31] en la familia de direcciones(uN).
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El carácteranfótero del silicio en estassuperficiesdesaparececuandose

realiza un crecimientopor ALMBE a baja temperatura.Esta característicatan

radical nos permitirá aportarmás información sobrela cinéticade estatécnicade

crecimiento.

Según los últimos resultadosde STM, una superficie (001) de GaAs

estabilizadaen arsénico.(2x4)As, está formada por una distribución regular de

dímerosde arsénicoperdidos [32]. Estudios de RUEED y RD [5] llegan a la

conclusiónde quehay al menosun recubrimientode arsénico,O , de 0.75. Por lo

tanto habráal menos0.75 x Ns sitios de galio posiblesde ocuparcuandolleguen

átomosde galio a la superficie(figura V-7). Una vez quehanllegado0.75 x Ns,

toda la superficieestaráahoraestabilizadaen galio. La llegadade másátomosde

Ga llevaráa la formaciónde aglomeradosdegalio, formandounasuperficierugosa

(figura V-8a).

Los átomosde arsénicoquelleganahoraa la superficiese depositansobre

la zona plana de la muestra,pero ademásse comenzarana situar en la capa

anterior, rellenandolas zonascorrespondientesa los dímerosperdido(figura 8b).

Los átomosde galio de los aglomeradosrellenanahoraestaszonas,formándosede

nuevounadistribución de dimerosde arsénico.

V.4.1 Crecimiento de GaAs:Si en superficiesvecinalesde la

(001)

Estassuperficiesson aquellasquetienenun pequeñoángulocon respectoa

la dirección (001) GaAs. Estáncaracterizadasprincipalmentepor la existenciade

escalonesen ellas. La densidadde estos escalonesy su longitud dependerádel

ángulo quetenga con respectoa la superficieprincipal. A mayor ángulo, mayor

densidadde escalonesy menorlongitud de estos.

La existenciadeesosescalonesnos abreaunanuevacinéticasuperficial. El

bordedelescalónofreceunanuevadisposiciónatómica,apareciendoun nuevositio,
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con un entornodiferente, y de gran importanciaparael crecimiento.

Primero tendremosque diferenciar entre las diferentesdistribucionesde

átomosen la superficie,dependiendode la dirección haciala que setiene el ángulo

de inclinación. Esto es de gran importanciaporque se sabe,medianteestudiosde

RHEED, quela difusión en unasuperficieen la dirección [110] es4 vecesmayor

queen la [110] [33]. Tambiénseobservóunamayor velocidadde crecimientode

GaAs en la dirección [110], debido probablementea esa mayor difusividad

superficial.

En la figura V-9 seobservala distribuciónde los átomosen una superficie

tipo B. En unasuperficie inicial (2x4)As , los átomosde arsénicoformandímeros

en la dirección[110] paraestabilizarseentreellos y alcanzarun mínimo de energía

superficial. Esto no puederealizarseenel casodel átomode arsénicoen el escalón,

que ofrece un enlacesp3 activo. Un átomo de galio que llegue al escalón,podrá

reaccionarfácilmente,provocandoa suvez la rupturadeldímerocontiguo.De esta

manerael escalónirá avanzandoal absorberlos átomosdegalio quevan llegando.

Este procesoes energéticamentemásfavorable,ya que sólo serompeun dímero,

quedandosólo un enlaceactivo. En el casode un átomode galio reaccionandoen

la superficiefueradel escalón,serompendos dímerosde arsénico,generandopor

tanto un procesode mayor energíasuperficial.

Paraqueel procesodecrecimientopor escalonesseaimportante,la distancia

mediaentreescalonesdeberásermenorquela longitud de migraciónde los átomos

de galio en la superficie.

La zonade un escalónen unasuperficietipo A (superficie(001) inclinadaen

la dirección [110]) se puede observaren la figura V-10. Aquí los dímerosde

arsénicoestánsituadosparalelamenteal escalón.En dicho escalónahoraun átomo

degalio tiene un enlaceactivo, peroesdifícil queotroátomodegalio reaccionecon

él, porque tiene un fuerte carácter aceptor. Esto dificulta el crecimiento por

escalonesen estasuperficie.

Se puede forzar el crecimiento de este tipo de escalonesaumentando

suficientementela presiónde arsénico.Así los átomosde arsénicoreaccionancon

169



dímero de As enlace libre

[0013

~Tio
[1103

©OGO

FiguraV-9 Distribuciónde los átomosde Ga y As en unasuperficie
(110) tipo B. Los escalonesvan perpendicularersa las
Unesde dímerosde As.

(a)

(b>

170



£001]

u io

£1109

dímero de As

[001]

[1109 DiO]

©OGo

FiguraV-1O Distribuciónde los átomosde Ca y As en una superficie
de GaAs (110) vista desde(a) la dirección [001] y (b)
desde la [-110]. Se observaque ahora los dímerosde
arsénico van situados paralelamente al escalón.

(a)

(b)

I enlace libre

As

171



el galio del escalón,favoreciendola incorporaciónde otro átomode galio.

Basándonosen este modelo de crecimiento, ahora sólo tenemos que

incorporar en nuestra cinética los átomos de silicio. Este átomo tiene un

comportamientomásparecidoal del galio queal de arsénico,siendomásfavorable

energéticamentesu incorporaciónenun sitio degalio, porlo tanto esdeesperarque

sigala cinética de este tipo de átomos.

Un átomo de silicio en una superficie sin escalonesy siguiendoel primer

modelo se incorporaráenposicionesde galio, demanerasimilar a comolo haceel

galio. Esteprocesoseguiráhastaqueel númerode átomosde impurezaseaelevado

(> 1019 cm3 ), abriéndoseentoncesla posibilidad de que la migración de los

átomosde silicio (menorquela de los de galio) no seasuficienteparaocupartodos

vacantesde galio y algunoscomiencena incorporarseen sitios de arsénico.Así el

aumentoen la incorporaciónde silicio en posicionesde galio viene dado por un

aumentode la movilidad superficial

Siguiendoel modelopor crecimientopor escalones,sepuedever queen uno

tipo B, se favorecela inqorporacióndel silicio en el escalóny en posicionesde

galio, por ser un sitio de alta reactividad.

Por el contrario,en unasuperficievecinal tipo A, la incorporaciónde silicio

en posicionesde galio sólo seconseguecon unaalta presiónde arsénico.

Estos modelos estánapoyadospor los resultadosobtenidoscon epitaxias

obtenidaspor MBE enmuestracon superficiesdesorientadasrespectoa la dirección

(001).

BallingaIl [31] ya observóesta diferenciaen caras (110). Más tarde se

observóun comportamientoeléctrico distinto para las superficiestipo A y B en

superficies(1 lN) [34].

V.4.2 Incorporación de impurezas en superficies

desorientadasde la dirección (001). (113)A
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Como ya ha citado anteriormente la incorporación de átomos en un

crecimientoepitaxial dependemuchode la estructurasuperficial. Es por tanto muy

diferente la cinética de incorporación de los distintos átomos en diferentes

superficies.La distribucióny tipo deenlacesexistentesen la superficievan ahacer

queen las mismascondicionesdecrecimientola incorporaciónatómicadependade

ellos.

Las superficiesdel tipo (1 iN) se puedenconsiderarcomo una mezcla de

superficiesdel tipo (110) y (001).

En unasuperficie(001) setiene unadistribuciónde átomosen la superficie

comosepuedeobservaren la figura V-1 1. Hay unadistribuciónregulardeenlaces

doblesde arsénicoo de galio, dependiendode quela última capaestéformadapor

unos u otros. En esta dirección los átomosde arsénicoy galio se alternan en

distintos planos. Los enlacesde galio y arsénicoestánorientadosen direcciones

perpendiculares.

En una superficie(111) los átomosde galio y arsénicotienen un enlace

simple en esa dirección. Pero como se puede ver en la figura V-12 hay dos

superficiesdiferentes,unaestaráformadapor átomosdearsénico(tipo B) y otrapor

átomosde galio (tipo A).

Unasuperficiedel tipo (1 iN) tendrápor tantounasucesióndeenlacesdeuno

u otro tipo. Veamosmásdetenidamenteunasuperficiede estetipo, por ejemplola

(113). Comosepuedever en la figura V-13 estasuperficiese puededescomponer

en escalones,uno el tipo (001) y otro del tipo (111). Esteúltimo escalóntiene los

enlacessencillosqueson másreactivosqueel doblede la superficietipo (001), ya

quela incorporaciónde un átomo no tiene quellevar a un aumentode la energía

superficial.

La incorporacióndel silicio en el crecimientopor MBE en condiciones

standarden la superficie (11 1)A seproduceen sitios de arsénico, mientrasqueen

la (111)B ensitios de galio [34], generándosemuestrastipo p y n respectivamente.

La diferenciaen la incorporacióndel silicio sejustifica a partir de los estudiospor

RHEED de estassuperficies.En unasuperficie(11 1)B hay dos reconstrucciones
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posibles,una(2x2) quecorrespondea unasuperficieestabilizadaen arsénicoy una

V19 x V19 asociadaa una estabilizadaen galio. En cambio en una superficie

(1> l)A sólo seobservaunaestructura(2x2) asociadaa una superficieestabilizada

en galio. La dificultad de observaruna superficieestabilizadaen arsénico,lleva a

la conclusióndequeel coeficientede adherenciadel arsénicoen estasuperficiees

muy bajoduranteel crecimiento.Estehechohacequeel silicio seincorporeen las

vacantesde arsénico.

Estecomportamientosetrasladaalas superficies(1 1N)[31 ,34-36], perodebe

tenerseen cuentaque un aumentoen el parámetroN llevará hacia un compor-

tamientotipo (001). Wang [34] observaun aumentode la compensacióna medida

queaumentaN,llegandoparaN=5acomportarsela láminacomounatipo (001).

Nosotroshemoscrecido unas láminascon superficie (1 13)A para observar

la influenciade lascondicionesdecrecimientoen la incorporacióndel silicio. Como

ha podido observarseen estetipo de superficiesemanifiestanmásradicalmentelas

variacionesde la cinéticade incorporaciónal variar lascondicionesde crecimiento.

Se crecieronlas láminasconsuperficie(1 13)A junto conotrascon superficie

(001) utilizadas como patrón. Una primera serie consistió en el crecimientopor

MBE convencionalde estasláminasimpurificadas.La temperaturade crecimiento

fue de 580 0C. Los resultadosde la caracterizacióneléctricason los siguientes:

(001) n=2.3 x 1018 cay3 movilidad= 2100 cm2 ¡ Vs

(113)A p=l.2 x 1018 caO movilidad= 144 cm2! Vs

La lámina con superficie (001) presentauna densidadde electroneslibres

muy similar a la concentraciónde impurezasde silicio introducidas,y tiene una

movilidad de acuerdocon las teoríaspara unacompensaciónbaja[37].

Por otro lado, la muestracon superficie (113)A tiene unaconcentraciónde

huecosde aproximadamentela mitad de las impurezasde silicio introducidas.Esta

baja densidad unida a una menor movilidad de los huecos, que la esperada

teóricamente,nos indica que haycompensaciónen nuestralámina.
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En unaepitaxiapor MBE crecidaen condicionesestándar,la incorporación

del silicio dependede la orientaciónde la superficie.La mayor compensaciónen

la lámina tipo p se puede asociara la existenciade dos tipos de enlacesen la

superficie.Comosepuedever en la figura V-13, la superficie(113)A estáformada

porunamezclaal 50 % de enlacesdel tipo (111) y del tipo (001). Los primerosson

asociadosa la incorporacióndel silicio comoaceptor,mientrasque los segundos

favorecenla incorporacióncomodonor. Por lo tantolas epitaxiasobtenidasestarán

compensadas.

Paraver las diferenciasdel comportamientodel silicio como impurezaen

superficiesdel tipo (1 LN) segúnla técnicade crecimientose han crecido otras

láminaspor ALMBE. Paracompararambosprocesos,secrecieronsimultáneamente

en el mismo porta-substratoslas láminas con superficiesen las dos direcciones,

(001) y (1 13)A. La temperaturade crecimientofue de 350 0C. La densidadde

impurezas fue similar a la del anterior crecimiento. Los resultados de la

caracterizacióneléctricade estasmuestrasson:

(001) n 1.9 x io’~ cm1 movilidad = 1632 cm2 ¡ Ws

(113)A n= 2.4 x 1018 cay3 movilidad = 1655 cm2 1 Vs

Las epitaxias sobre superficies (uN) obtenidas por esta técnica de

crecimientoya no son tipo p como las obtenidaspor MBE en condicionesestándar.

Ahoraestasláminastienenun comportamientoeléctrico tipo n.

Las dosláminastienenunadensidaddeportadoressimilar, aunquela (1 13)A

presentaunadensidadun 20 % mayor. Esto nos indica unamenor compensación

en la láminacon superficie(1 13)A.

La movilidad esprácticamenteigual, peroéstaesmenorquela obtenidapor

MBE encondicionesestándar.Estadiferencianos lleva apensaren la existenciade

defectosasociadosal crecimientoquelimitan la movilidad, independientementedel

gradode compensación.Este hecho, como ya nos habíaocurrido en las láminas

crecidascon muchoarsénico(capítuloIV), esdebidoadefectosnativosporla falta
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de estequiometría.

Estosresultadosnos muestranunadiferenciaradicalenla incorporacióndel

silicio en la red de GaAs, dependiendode la técnicaepitaxial. Al igual que en el

casodela altaimpurificaciónel crecimientoporALMBE desplazala incorporación

del silicio a los sitios de galio, alcanzandouna eficienciadel ordendel 90 % en

todo el intervalo estudiadohastael límite de la densidadde electroneslibres en

GaAs (2x1019 cm-3).

En estetipo de superficiessepuededecirque el crecimientopor ALMBE

aumentala reactividaddel silicio con los enlacesde arsénico,haciendoque la

diferenciaentre la incorporaciónen sitio de galio o arsénicoseamásimportante.

V.5 Conclusiones

Sehancrecidopor ALMBE láminasdearseniurode galio impurificadascon

silicio en condicionesde estequiometríade arsénico/galioen la superficie muy

diferentes.Cuandoseintroducealtadensidadde impurezas,hayunaincorporpción

de las mismascomodonoresen unporcentajeelevado,obteniéndosedensidadesde

electroneslibres por encimade lxlO’9 cay3,independientementede las condiciones

superficiales.

Esteresultadopodríajustificar la existenciade esquinasen la distribuciónde

los dímerosde arsénicoen la superficiequecompensaríana los donoresgenerados

por las impurezasde silicio.

Las láminascon alta densidadde podadoresal someterlasa un tratamiento

térmicotienenunaconcentracióndepodadoresmenor,alcanzandoel mínimoen la

densidadmáxima de electroneslibres obtenidaen el crecimientopor MBE en

condicionesestándar.La mayortemperaturafavorecela movilidadde las impurezas

y los defectosnativos paracompensarla altadensidadelectrónica.

El crecimientopor ALMBE en superficiesno principales, del tipo (1 IN)

evita el carácteranfótero del silicio dependiendode si la superficie es tipo A
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(terminadaen átomosde galio) o tipo B (terminadaen átomosde arsénico).

Paraestassuperficiesel silicio seincorporasiemprecomodonor.Segúnesta

técnicadecrecimiento,la incorporacióndel silicio en un sitio degalio o dearsénico

no dependede la superficie(tipo A o B), siendofavorecidala incorporacióncomo

donor.
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VI Crecimiento por ALMBE de materiales con

distinto parámetro de red

VI.1 Introducción

El crecimientoepitaxial dematerialesconel mismo parámetrodered queel

substrato limita mucho la variedad de materiales epitaxiados.Lossubstratos

existenteshoy, son de sólo unos pocosmaterialesy todos binarios (GaAs, mP,

mAs, etc.). Esto sólo nos permite obtener materialesternarios epitaxiadosde

determinadascomposiciones(1n043Ga057As,Al0 481n0~As sobremP y AlGaAs para

todas las composicionessobre GaAs), y algún cuaternario de composición

determinadapara ajustar el parámetrode red al substrato. Con estos pocos

materialesepitaxiadossólo secubreunapartedel espectrode radiaciónquedando

un gran intervalo de longitud de onda sin abarcar.

La posibilidaddecrecerepitaxialmentematerialescon distinto parámetrode

red que el substratopermite ampliar la ingeniería de la anchura de la banda

prohibidaa todo el espectrode los semiconductorescompuestosIII-V. Como se

puede observaren la figura VI-1 donde se muestranlos diferentes binarios,

medianteestructurastensadassepodríaabarcardesdeel infrarrojocercanodel InSb,

con unaenergíade la bandaprohibidade0.18eV (6.9 ~m) hastael visibleamarillo

del AIP con unabandaprohibidadirectaen 3.63 eV (.34 gm). Esto nos permite

obteneremisoresde luz (LED y láseres)y detectores,en esteintervalo de longitud

de onda.

Tambiénesde gran importaciala posibilidadde epitaxiarsemiconductores

con distinto parámetroderedparacompatibilizartecnologíasmicroelectrónicastan

avanzadascomola delsilicio condispositivosoptoelectrónicos(semiconductores111-

V). Así sepuedenobtenersistemasparacomunicacionesmonolíticos.
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FiguraVI-! Energíade la bandaprohibidaen funciónde la constante
de red a 300 K paralos semiconductorescompuestos.
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Otra ventajaimportantede este tipo de epitaxiaesla posibilidadde obtener

nuevosmaterialescon propiedadestotalmentenuevas.La utilización posible de un

mayor número de materialesen la obtenciónde heteroestructurasy superredes

aumenta el campo de la ingeniería de la banda prohibida. La obtención de

superredesdirectasapartir desilicio y germanioqueson materialesindirectos,han

abierto nuevos camposa la utilización de estos materialesde tecnologíamuy

avanzadafil].

Tambiénhayquecitar la importanciaquepuedentenerla tensionesgeneradas

entredos semiconductoresde parámetrode reddiferente.Es conocidala variación

queproduceuna tensiónbiaxial en las bandasde un semiconductor[2,3]. Por un

lado estetipo de tensioneshacenquevaríeel anchode bandaprohibida,por otro,

las tensionesrompen la degeneraciónen la bandade valencia entre los huecos

ligeros y pesados,desplazandoun nivel respectoal otro dependiendodel valor y el

signo de dicha tensión.Esto puedeser de gran utilidad para tenerhuecosligeros,

que poseenuna mayor movilidad electrónica,ademásde unadensidadde estados

másparecidaa la de los electronesen la bandade conducción.Estaspropiedades

son de gran utilidad en láseresporque favorecenla inversión de población con

menor corrientede inyección (menorintensidadumbral [4]). Tambiénestoes de

utilidad en dispositivoselectrónicosde huecos[5].

VI.2 Epitaxias bajo tensión

El crecimientoepitaxialde materialescondistintoparámetrodered, aunque

conla mismaestructuracristalográficalleva consigoproblemasquedesembocanen

la disminuciónde la calidaddel materialepitaxiado.

Si depositamosátomosde un material con distinto parámetrode red, pero

igual estructuracristalina,éstostenderána colocarseimitando la reddel substrato.

Estadisposicióngeneraunadeformacióndelmaterialdepositado,de tal maneraque

la diferenciaentrelos parámetrosde red en volumende ambosmaterialeses nulo,
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alcanzándoseel ajuste entre ambos. Este estado de deformaciónse denomina

pseudomorfismo.La variación del parámetrode red paralelo, a1, provoca una

variación en sentidocontrariodel parámetrode red perpendicular,a~ (figura VI-

2a). La relaciónentreambosviene dadapor la relación[6]:

(1)
01: XX

donde~ son las componentesde la deformacióny C~1 las constanteselásticas.Si el

ajustede red no fuera total, sino queexistieraunadiferenciaen los parámetrosde

red sellama pseudomorfismoparcial. Este conceptofue introducidoen el primer

tercio de siglo por Finch y Quarrelíen el crecimientode óxido de zinc sobrezinc

[7].

La deformación generadaen la epitaxia va acumulandoen ella una

importantecantidad de energíaelástica. Cuantomayor seael espesorde la capa

deformada,mayorserála energíade deformaciónelásticaacumuladaen la epicapa.

Esta energíano puede acumularseindefinidamente,sino que llegará un momento

que será más favorable la relajación de las tensionesde la red mediante la

generaciónde defectosdedesajuste(figura VI-2b).

El queseproduzcaestarelajaciónparcialo total de las tensionesgeneradas

porel desajustede red, dependeráde las propiedadesmecánicasy estructuralesdel

material,del espesorcrecido bajodeformación , de la diferenciade parámetrode

red entre la epitaxia y el sustrato, f= (a-a0)/a0, y de otros parámetrosde

crecimiento.Al espesormínimoparala relajaciónsele conocecomoespesorcrítico

(ha).

Hay variosmodelosquetratandeexplicarla relajaciónde la reddeformada,

medianteel balanceenergéticoentrela energíadedeformaciónelásticay la energía

requeridapara distintos procesosde relajación con la aparición de defectos de

desajuste.
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EFiTAXIA

SUBSTRATO

FiguraVI-2a

FiguraVI-Zb

Esquema simplificado de una epitaxia de distinto
parámetrode red acopladaal substratoqueha sufridouna
deformaciónen el parámetrode red perpendicular.

EHTAXIA

SUBSTRATO

Esquema con la epitaxia desacoplada del sustrato
mediante la generación de defectos.
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VL2.1 Modelo de Frank-Van der Merwe

Fueel primer modelodetalladosobre el espesorcrítico [8,9]. Se basaen la

minimizaciónde la energíade átomossometidosa dos tipos de fuerzas.Una esla

debidaa los enlacesconlos átomosdel substratoy otra a la de suspropios enlaces.

La densidadde energíade la intercaraentreel substratoy la películaes

e1’-9.5f( Gb
4~2

(2)

dondeG esel módulode cizalladuray b esel módulodel vectordeBurgers. Como

e~ es la densidadde energíade la intercara,no dependedel espesorcrecido.

La densidadde energíade deformaciónpor unidad de área de la capa

epitaxiadaviene dadapor la expresión

1+V
1—y )hf

2 (3>

donde se ha asumido la equivalenciaentre las dos direcciones paralelasa la

superficie.

A partir de estasecuacionesseobtieneel espesorcrítico

c 8~2
1~ +v >1
1-y f

<4)

dondea
0 esla constantede red del substrato.
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Comopuedeverseel espesorcrítico dependede la inversade la diferencia

delparámetrode red.

VT.2.2 Modelo de Mattews y Blakeslee

Se basa en el equilibrio mecánicoen la relajación del desajustede red

mediante la generaciónde dislocacionesen arista en una distribución de red

rectangular[10-12]. Estasdislocacionesprocedende las existentesen el sustrato,

queel campodetensionespresenteen la intercaradesvíahaciala epitaxia, y de la

formaciónde lazosde dislocaciones,quebajotensiónson fuentesdedislocaciones.

La energíade unadislocaciónenaristaaunadistanciah de la superficielibre

es aproximadamente

Gb2 (ln-=+i)
4it<1—v) b

(5)

dondey es el módulode Poisson.

Si la deformaciónelásticaparalelaal plano

separaciónentredos dislocacionesde desajustees

La energíade una cuadrículaformadapor

aristaperpendicularesno interaccionantesentresí,

de la película es e, entoncesla

dos arrays de dislocacionesen

viene dadapor la expresión

Gb h
(ln—+1) (6)

Por otro ladoya hemosvisto quela energíade deformaciónelásticade una

película epitaxiadaviene dadapor la expresión
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EH=2G( 11V
1—y )e2h

(7)

entoncesla deformaciónmáximaseráaquellaparala quela sumadeambasenergías

seamínima

ds
1 -

7Ec=C
0’ E=Eb+EH

(8)

es decir

b
82th (IL+v)

h(ln—+i)
b

(9)

ademásestevalor coincide con el desajustede red entreambosmateriales,f.

De aquíobtenemosel espesorcrítico (f=e*):

hrrb ~. ho 74,t<í+v (ln—5 +1>b
(10)

quees similar al de van der Merweparadesajustesde red pequeños,separándose

hacia menoresespesorescríticos cuandohay mayoresdesajustes.

VI.2.3 Modelo de Peopley Bean

Los cálculos de Nabarro [13] de las energíasde los distintos tipos de

*
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dislocaciones,muestranquela dislocaciónhelicoidalesla demenorenergía,siendo

estamenorque la de aristapor un factor 11(1-u) (— 1.4 aprox.). Este modeloes

similar al de Franck-vanderMerwe, sólo que utiliza la energíade la dislocación

helicoidal en lugar de la de arista[14].

La densidadsuperficialde energíaasociadaaunadislocaciónhelicoidalviene

dadapor la expresión

Gb2 )l~A

dondea(x) esla constantede red de la lámina.

De aquí se obtieneunaexpresiónpara el espesorcrítico

1V) 1 ¡32 h
(12)C 1—y í6,.~j§ aix) b

Este espesorcrítico es mayor para desajustesde red pequeños(<3%),

comparadocon los otros modelos. Sin embargopara desajustesmayoreseste

espesoresmucho menor.

En la gráfica adjuntasepuedeobservarel espesorcrítico en función de la

diferencia de parámetro de red según los tres modelos citados (figura VI-3).

El modelode Peopley Beanesel másapropiadoparaaltosdesajustesdered,

pero por otro lado hayquetenerencuentaquecomosehademostradoen muestras

epitaxiadas,el espesorcrítico dependeademásde las condicionesy de la técnicade

crecimiento [15].

En la medidadel espesorcrítico hay queelegir la técnicaadecuadaparael

desajusteque setieneporquecomoveremosacontinuaciónno todasson adecuadas

paratodos los intervalosde desajustesde parámetrosde red.
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1

Desajuste de red (%)

FiguraVI-3 Espesorescríticos según los diferentes modelos de
relajación de la reden función del desajustede red.
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VI.3 Determinación experimental del espesorcrítico

La medidadelespesorcrítico, h~, sepuedehacerpor distintastécnicas,pero

no todas ellas dan el mismo valor. Se puedenagruparen dos tipos: directaso

indirectas.

Las técnicasdirectasson aquellasquesebasanen la observacióndirectade

las dislocacionesgeneradasen la relajación de la red. A este tipo pertenecela

topografía de rayos X [16], la microscopia de fotoluminiscencia [17] y la

microscopiaTEM [18,19]. Por otro lado las técnicasindirectasson aquellasque

midenlasvariacionesde las propiedadesdebidasa lasdislocacionesgeneradas.Así

tenemosvariacionesen las propiedadeseléctricas (densidadesde portadoresy

movilidad Hall) [20], ópticas (anchuray posición energéticade la emisión de

fotoluminiscencia)[21] o estructurales(parámetrode red paraleloo perpendicular

promediomedido por rayos X [22,23] o parámetrode red paralelo superficial

medianteRHEED [24-26].

Dependiendo.,de la resolución de la técnica y de la influencia de las

dislocacionesen la variablequesemida, setendráunamayoro menorsensibilidad

a la presenciade ellas. Es decir dependiendode la técnicahabráuna densidad

mfnima de dislocacionesdetectabley por tanto el espesorcrítico medido será

próximo al real o mayor. Esta dependenciadel espesorcrítico de la técnica

experimentalutilizada hageneradounadispersiónde valoresen la literatura.

Así por ejemplo, la medidade la movilidad Hall a bajastemperaturasen

heterounionesdealtamovilidadde materialescondiferenteparámetroderedesuna

técnicadealta sensibilidada la presenciadedislocaciones,y por lo tanto los valores

del espesorcrítico obtenidosson muy próximos a los reales[20].

Por otro lado la difracciónde rayos X de doble cristal esuna técnicapoco

sensible,ya que la densidadmínima de dislocacionesquepuededetectares muy

alta. Así, sabiendoquela resoluciónen el parámetrored paraleloa la intercarade

un difractómetro de doble cristal es del orden de lxlOt la densidad de
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dislocacionesdetectableserádeunapor cada1O~ átomoso unadislocacióncada3

VTA Crecimiento de estructuras tensadaspor ALMBE

El crecimientode estructurascon distinto parámetrode red nos permitela

obtenciónmedianteepitaxiadeunamayorvariedaddeestructurasconcaracterísticas

eléctricas,ópticasy estructuralesseleccionadas.

Un sistemano estudiadohastaahoraesel de heteroestructurasformadaspor

capasdearseniurode indio y arseniurodealuminio, debidoa la grandificultad que

presentasu obtencióncon buenascaracterísticasfísicas.

Estesistemapuedetenerutilización comoestructuradesacopladorao como

parteintegranteen un dispositivoópticoo eléctrico. Paraestudiarsuscaracterísticas

se han realizado por ALMBE una serie de láminas con el fin de conocer el

crecimiento de un compuestosobre el otro. Posteriormentese realizaronunaserie

de láminas con superredesde estos dos materialesy se caracterizaronóptica y

eléctricamente.

VL4 Crecimiento de estructuras mAs ¡ AlAs por ALMBE

El crecimientodemAs sobreAlAs o viceversaplanteados problemasmuy

importantes:

-El crecimiento epitaxial de amboscompuestospor MBE se realiza en

condicionesmuy diferentesparacadaunode ellos. Paraobtenerunaláminadealta

calidadde AlAs, la temperaturade crecimientodeberáseralrededorde700 0C. Por

el contrarioel mAs tiene unatemperaturade crecimientoóptima mucho menor.

Esto generaproblemasen el crecimiento del mAs, porque el coeficiente de

incorporación del In en la superficie dependede la temperaturasiendo muy

pequeñoa 7000C[27-29] (figura VJ-4).
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-Amboscompuestos,aunqueposeenla mismaestructuracristalográfica(zinc-

blenda),tienenel parámetrodered diferente:

a1~j 6.0583 A aÁIAS= 5.660 Á

Esta pequeñadiferencia en el parámetrode red, Aa=0.3983 A, genera unas

tensionesmuy elevadas.Por ejemplo, unadeformacióndel 1% producetensiones

en el plano del orden de 10 kilobares [16]. Esto lleva a la acumulaciónde alta

densidadde energíaelásticaen la intercara.Estaenergíase podrá relajar con la

apariciónde defectosde desajustequehacenqueel material obtenidoseade mala

calidad cristalina, haciendo inservibles este tipo de epitaxia para su uso

optoelectrónico.

Estasdos grandesdificultadeshanimpedidohastaahorala epitaxiaconjunta

de estos dos compuestoscon unaalta calidad cristalinamediantela técnicaMEE

convencional.El desarrollodelALMEE, comotécnicaepitaxialdebajatemperatura

de substratoha abiertola posibilidadde obtenerláminasde mAs sobre GaAscon

una alta calidad cristalina [30].

El crecimiento de AlAs por la técnicade ALMEE se ha realizadoconéxito

a temperaturasde hasta350
0C, obteniédoseláminasde gran calidad sobre GaAs

[31]. Este hechohacecompatibleel crecimientode estecompuestocon mAs, que

comosepuedeobservaren la figura VJ-4, tieneun coeficientede incorporaciónen

la superficiede la unidad a estatemperatura.

Utilizando la Epitaxia de HacesMoleculares de CapasAtómicas se ha

realizado un estudio del crecimientode capas gruesasde mAs sobre AlAs y

viceversa[32].

VL4.1 Crecimiento por ALMBE de mAs sobre AlAs

Las muestrasfueroncrecidassobreun substratodeGaAs (100) no dopado,
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sobreel queseepitaxióunacapaamortiguadoradeGaAspor MBE en condiciones

estándar,para partir de una superficie de gran calidad. La presión de As4

equivalenteutilizada estáen el rangode3-5x10
6 torr.

Despuésdecrecerestacapaamortiguadorasebajó la temperaturadel sustrato

hasta400W sin flujo dearsénicoen la muestra,paraevitar la incorporacióndeéste

en la superficie,queprovocaunadisminuciónen la intensidaddel hazespeculardel

diagramaRHEED. En estascondicionessecreció la capabasede AlAs mediante

ALMBE, suministrandocontinuamenteel elementoIII y pulsandoel arsénico,

manteniendoéste 0.3 segundosabierto y 0.7 cerrado, coincidiendo con la

deposiciónde unamonocapadeAlAs. EstacapadeAlAs esde 3000A deespesor,

lo que nos garantizauna buena calidad superficial. Además estudiossobre la

epitaxiapor ALMBE de AlAs sobreGaAs hanreveladola buenacalidadópticay

estructuralde la lámina [31].

Sobreestasuperficiede AlAs y a la mismatemperaturaseepitaxióunacapa

de InAs de0.3 pm. Las condicionesde crecimientofueron las mismasqueparala

capabasede AlAs. Se suministrócontinuamenteIn, mientrasque el arsénicose

introdujo durante0.3 segundosen un ciclo de un segundo.

Durante el crecimiento se observóel diagramaRHEED, y se almacenó

medianteuna cámaraCCD conectadaa unagrabadorade vídeoen una cinta para

su posterior estudio. En estediagramase estudióel desajustede red del mAs

crecidosobre AlAs mediantela medidade la distanciaentrelas barras(10) y (01)

del diagrama.Estadistancia,d, esinversamenteproporcionalal parámetrode red

del cristal paraleloa la superficie.

En la figura VI-5 seobservala variaciónde <1 en funcióndelespesordemAs

crecido sobre AlAs. La rápida disminución de d indica queel parámetrode red

paraleloa la superficieaumentarápidamentedesdeel valordelparámetrodel AlAs

al del mAs. Cuandosehandepositado3 monocapasdemAs seempiezaavercómo

el parámetrode red paraleloa la superficie comienzaa aumentar.En sólo 6

monocapassealcanzael parámetrode red en volumendel mAs, por lo quedentro

del error experimental(— 0.3 %) hay una completarelajaciónde la red.
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Esteresultadoparael valordelespesorcrítico estádeacuerdoconel modelo

de Peopley Bean[14], paraun desajustede reddel 7.4 %. Estemodeloprediceun

espesor entorno a 2 monocapas, mientras que lo obtenido por nosotros

experimentalmenteha sido 3 monocapas.

En la figura VI-6 semuestrala evolución de la anchuraa mitad de alturade

la barra(00) del diagramaRUEED, duranteel crecimientode las primerascapas

de mAs sobre AlAs. En ella se observaun ensanchamientorápido de la misma

despuésde la deposiciónde muy pocascapasde mAs. Despuésde epitaxiar 6

monocapasse alcanzala mayor anchura,coincidiendocon la relajacióncompleta

(figura VI-6). A partir de este momento la barra (00) comienzaa estrecharse

progresivamente,alcanzandounaanchuracomparablea la inicial deAlAs, después

del crecimientode 15 monocapas.

La observaciónde máximos de difracción difusos y anchos duranteel

crecimientode mAs sobre AlAs puedeser originadopor la pérdidade coherencia

en la difracción. Esteefectorefleja quepara desacoplarla red del mAs de la del

AlAs es necesariogenerardislocacionesde desajuste.Estas más otros defectos

posiblesprovocanestafalta de coherenciaen la difracción.

Duranteel crecimientode las primerasmonocapasde mAs sobreAlAs hay

una alternanciaentre las reconstrucciones(2x4) y (4x2) en la superficie.Hay que

hacer notar que las barrasde orden fraccionario no muestranvariación en su

anchura.Estehecho indica queapesarde la grandiferenciade parámetrode red,

el mAs crece sobre el AlAs de una manerabidimensionalpor ALMBE.

VI.4.2 Crecimiento por ALMIBE de AlAs sobre mAs

De manerasimilar, seha crecidoAlAs sobremAs [32]. Sobreun sustrato

de GaAs(100) y siguiendoel métodocitadoen el apartadoanteriorseha crecido

una capade mAs de 0.3 pm de espesor.A partir de los resultadosde Ruiz y

colaboradores[30] queestudiaronel crecimientodemAs sobreGaAspor ALMBE
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se sabequeel mAs sedesacopladel sustratoen muy pocasmonocapasy alcanza

una calidad superficial, segúnel diagramaRHEED, similar a la que poseíael

sustrato.Sobreestasuperficiede partidasecreció la láminade AlAs.

La evolucióndel parámetrodereddel AlAs sobreInAs, obtenidoa partirdel

diagramaRHEED, sepuedeobservaren la figura VI-7. El comienzodel desacoplo

seproducerápidamenteal igual queen el casoanteriory de acuerdoal modelodel

espesorcrítico de Peopley Bean [14]. Sin embargola variaciónhaciael parámetro

volumen del AlAs es más lento. Este se alcanzadespuésde depositadas30

monocapas.

La anchurade la barra(00) del diagramaRHEED (figura VI-8) aumenta

progresivamentea partir de las primeras monocapasy no muestra ninguna

recuperaciónsegúncontinúael crecimiento.Estehechocontrastasignificativamente

con el comportamientodel crecimientodel mAs sobreel AlAs. Estopuedeindicar

que el procesode relajación no quedaconfinadoen unaspocasmonocapasen la

intercara,sino queseextiendehastaunas30 monocapas.

Por otro lado, a pesarqueel procesode relajaciónterminadespuésde esas

decenasde monocapas,no seobservaa continuaciónningún estrechamientode la

barra(00). Esto puedellevarnosa consideraruna superficiede AlAs algo rugosa.

La bajatemperaturade estecrecimientopodríajustificar la existenciadeunamenor

movilidad superficialde los átomosde aluminio y una mayorreactividadquímica.

Sin embargo,otrosexperimentosrealizados[31], hanmostradoqueel AlAs crecido

sobre GaAs por estatécnica y a esta temperaturay condiciones,muestranun

crecimientotipo bidimensionalo monocapaa monocapa.

Las diferencias en el procesode relajación de tensionesentre estos dos

materialespuedenserdebidasa la asimetríade la tensióna la queestánsometidas.

Por un lado el AlAs crecesobre el mAs bajotensión,ya queposeeun parámetro

dered inferior al del mAs. Por el contrario, el mAs crecesometidoa compresión.

Estas asimetríasen el crecimiento también han sido observadasen el

crecimientode In~Al1~As sobremP por MBE convencional[33]. Estos autores

obtienenun mejorcrecimientobidimensionalcuandoel desajustede redespositivo,
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es decir un crecimiento bajo compresión. Esto también indica que hay una mayor

cantidadde indio en la aleación,lo que nospuedehacerpensaren la diferenciade

incorporacióndependiendode la relaciónentreátomosde aluminioe indio. Lievin

y colaboradores atribuyeron este efecto a la influencia de la tensión en los enlaces

de los cationesy por tanto en la velocidadde migraciónde los mismos,

modificándoselos mecanismosde crecimiento.

Cammaratay Sieradzki[34] apartir deestudiosdetensionessuperficialesen

metaleshanpropuestoun modelo termodinámico,dondeincluye la diferenciadel

signoen la tensiónen la superficie,paracalcularel espesorcrítico. De estemodelo

se desprende que si la epitaxia está sometida a compresión biaxial en el plano de

crecimiento, es decir si poseeun mayor parámetrode red que el substrato,el

espesorcrítico es mayor. Aunque este modelo justificaría cualitativamentela

diferenciaentreel crecimientode InAs sobreAlAs o viceversa,tenemosquetener

en cuentaque los procesosde relajaciónde la red de estasláminas y por tanto el

balance energético entre la deformación elástica y plástica. La energía de formación

dedefectosdedesajusteesdiferenteparacadamaterial,ya quedependedel tipo de

enlacey de su energía.Así esimportanteel gradode covalenciade dichosenlaces

[35] para conocerel procesode relajación.

Por lo tanto el AlAs tendrá una mayor energíaumbral de formación de

dislocacionesque el mAs debido a su mayor energíade enlace. Esta seríaotra

explicaciónparala asimetríaen el procesodedesajustede la red.

VI.4.3 Crecimiento por ALMBE de superredesAlAs/mAs

Basándonosen esteestudiodel crecimientode las capasde mAs sobreAlAs

y viceversasehan crecidodosseriesde superredesde AlAs/mAs paraestudiarsu

crecimientoy características:

a) Una seriedecuatromuestrasde0.3 micrasdeespesortotal, formadaspor

una subcapa constante de AlAs de 15 monocapas y otra subcapa variable de InAs
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(1,2,3 y 5 monocapas).

b) Una serie de cuatro ¡nuestras de 0.3 micras de espesortotal con

superredescon unasubcapade InAs constantede 15 monocapasy otra variablede

AlAs de 1,3,5 y 10 monocapas.

La caracterizaciónde estasmuestrasesde gran importancia,ya quesetrata

de estructurastotalmentenuevascrecidasgraciasa la cinéticadel ALMBE. Las

condicionesde la epitaxiafueronigualesa las utilizadasen las capasgruesascitadas

en apartadosanteriores.La caracterizaciónha sido de tipo estructural,eléctricay

óptica.

La caracterizaciónestructuralseharealizadopor difracciónde rayos-x[36]

muestranquelas superredesconpoco contenidoen InAs (1 o 2 monocapas)están

acopladasal substratoy tienengrancalidadestructural[36]. Esteresultadoha sido

corroboradocon un estudiode microscopiaelectrónicadetransmisiónrealizadopor

C. Ballesterosy J. Piqueras[37] en la superred(AlAs)14lnAs)1. Lassuperredescon

mayor concentraciónde InAs presentanuna mayor densidadde dislocaciones,

porquedesdeel primerperíodode la superredsedesacopladel substrato,comoya

sabíamosdel estudiodel crecimientode las capasgruesas.

Las ¡nuestrasmás ricas en AlAs fueron sometidas a un estudio de sus

propiedadesópticas,medianteelipsometríay fotorreflectancia[38] y de dispersión

Ramanresonante[39].

Las muestrasricasen mAs se caracterizaronmediantefotoconducciónpara

conocersus nivelesde energía.Los resultadosobtenidossemuestranen la figura

VI-9, donde se observael borde de absorciónde dichas superredes[40]. La

obtenciónde una solatransición no abrupta, la existenciade tensionesresiduales

difíciles de determinar(Ramany rayos-x) y la no existenciaen la literaturade

parámetrosde estos materiales ha hecho inviable la modelización de estas

superredes.

Una caracterizacióneléctricade estas¡nuestrasrevela la existenciade una

densidadde electroneslibres entre IxlO’
6 y 6x10’7 cm3 paralas superredescon 15

monocapasde InAs y de 10 a 1 monocapasde AlAs. Esta densidadresidual

205



observadaproviene de los defectos de relajación de la red, ya que a mayor

diferenciade parámetrode red promediode la superredy del substrato(mayor

concentraciónde InAs) mayor densidadde podadoreslibres obtenidos.
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VII ConclusionesGenerales

Los resultadosobtenidosa lo largo de este trabajo se puedenresumir en las

siguientesconclusiones:

-MedianteALMBE sehanobtenidomuestrasde GaAsde alta calidadcristalina

a tan sólo 300 0C (250 0C por debajo de la temperaturaóptima de crecimiento

medianteMBE convencional).Esto nos ha permitido obtenermuestrasde GaAs

altamenteimpurificado con silicio, alcanzándoseunadensidaddeelectroneslibres de

2xl0~ caO a temperaturaambiente.

-El estudio de los resultadosobtenidosde medidasdel efectoHaB y Raman

demuestranque estevalor de la densidaddeelectroneslibres esel máximoposibleen

GaAs debidoa la existenciadel centroprofundoDX queandael nivel deFermi.

-Las muestrasfueroncaracterizadasmediantefotoluminiscenciapresentandouna

emisióndesplazadaal rojo por la disminuciónde la energíade la bandaprohibidapor

efectosde renormalización.Esta emisión se solapacon otra muy anchaalrededorde

1 eV a 80 K. Esta emisión la atribuimos a dos bandasasociadasa dos defectos

complejos,Vca~Sic.y VAS-SiA,. Estosdefectosestánpresentesendensidadesinferiores

a 2 x 1018 cm3. segúnnos muestranlas medidasde LVM, incluso inferioresal 10%

de las impurezasdonadoraspocoprofundasen materialimpurificadohasta2 x l0’9cm3

-El estudiode la movilidad Hall en GaAscon altaimpurificaciónnos indica que

su valor inferior al previstosegúnel modelode Rodeesdebidoal aumentode la masa

efectiva comoconsecuenciadeefectosde renormalización.

-Los experimentosdel crecimientoencondicionesextremasy sobresuperficies

tipo [1IN] nos han permitido sugerir el efecto del nivel de Fermi (reconstrucción

superficial ) y la baja temperaturade crecimiento(estequiometríasuperficial) para

justificar la alta incorporacióndel silicio en sitios de galio (donadores).

-Mediante la técnicaALMBE se han crecido heteroestructurasde mAs sobre
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AlAs y viceversaaunatemperaturadesubstratode400 0C. Estemodode crecimineto

ha permitido compatibilizara unatemperaturacomún (400 0C) estosdos materiales

contemperaturasdecrecimientoóptimaspor MBE muy diferentes(AlAs: Ts=700 0C,

e mAs: Ts= 500 0C).

-En el crecimientode mAs sobreAlAs se observauna rápida relajación del

parámetrode red (=3monocapas),mientrasque la relajaciónes mucho más lenta

(=50monocapas)cuandose creceAlAs sobremAs. Esta asimetríaen la relajación

puedeser debidaal mayorgradode covalenciadel AlAs frente al mAs quese traduce

en unamayor energíadeformaciónde las dislocaciones.Otrohechoateneren cuenta

esla asimetríade la tensióneselásticasgeneradas(tensióno compresión).
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