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INTRODUCCION

El desarrollodetécnicasdeepitaxiaenultra alto vacío,comola epitaxia

de haces moleculares,en las dos últimas décadasha dado lugar a un desarrollo

vertiginoso de nuevos dispositivos micro y optoelectrónicos basados en

semiconductorescompuestosque no existenen la naturaleza.

Una familia muy importantedentrode estos semiconductoresson los

compuestosu-y. En estosmaterialeslos portadoreslibres tienen masasefectivas

menoresque en los semiconductorestradicionalmenteutilizados(Si, Ge) y por tanto

esposibleconseguirmovilidadesmayores.Ademásla posibilidaddecambiarel ancho

debandaprohibida,sin queparaello seanecesariocombinarmaterialescondistintos

parámetrosdered, hadadolugaral desarrollode nuevasestructurassemiconductoras

basadasen pozoscuánticos,modulaciónde dopado,etc., que ofrecenun interesante

campode investigacióntanto a nivel tecnológicocomo a nivel de la físicade estado

sólido.

Sin embargo,el Si es indiscutiblementeel semiconductorque ocupael

primer lugar en cuanto a desarrolloindustrial se refiere, y por el momento la

posibilidaddequeseadesbancadoporel GaAs(el másdesarrolladodelos compuestos

hl-y) esmuyremotasi tenemosencuentael costeeconómicoque supondríay el gran

áreade necesidadesque quedacubiertocon la tecnologíade Si.
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Unasoluciónideal seríapodercombinarenun mismocircuito integrado

lasinteresantespropiedadesópticasy eléctricasdel GaAscon lasventajastecnológicas

del Si, lo cual suponeconseguirepitaxiasde GaAs de buenacalidadcrecidassobre

substratosde Si.

- Por un lado desapareceríala limitación de tamaño que existeen la

tecnologíaIhI-V, dado que sólo es posible obtenerobleas de 3” de

diámetro, frentea las 8” dediámetroque seconsiguenen Si.

- Se reduciríaconsiderablementeel costedel material, puestoque el

precio de una oblea de GaAs es aproximadamentede 25-30 veces

superioral costedeuna obleade Si.

- La mayorresistenciaa la fracturadel Si que del GaAs, aumentaríala

probabilidadde que las obleassuperarantodo el procesotecnológico.

- Ademásla conductividadtérmicadel Si es superiora la del GaAsen

un factor 4, lo que hace al Si muy interesantecomo substratopara

dispositivasde altapotenciatalescomo FETso láseres.
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Desgraciadamenteexistenproblemasintrínsecosalsistemaheteroepitaxial

GaAs/Sique estántodavíapor resolver:

- Porun ladola diferenciaentrelos parámetrosdered del GaAsy el Si,

que es de 4%, va a provocar la aparición de una alta densidadde

dislocaciones,1012 cmt en la intercaraGaAs/Si. Una parte de estas

dislocacioneses capazde propagarsea travésde la epitaxiade GaAs

desde la intercara hasta la superficie, degradandoseriamenteel

comportamientoóptico y eléctricode estascapas.

- Existe ademásuna diferencia del 60% entre los coeficientesde

expansióntérmicadel GaAs y del Si. Estehechoda lugar a la aparición

de un radio de curvatura,en el sistemaepitaxialGaAs/substratode Si,

duranteel procesode enfriamientodesdela temperaturade crecimiento

bastala temperaturaambiente;si el espesordeGaAso el tamañode la

oblea de Si es grande puedeproducirse el resquebrajamientode la

epitaxia de GaAs quedandopues inutilizada para cualquier utilidad

posterior.

- Por el hechode ser el GaAsun materialpolar y el Si un material no

polar van a apareceren la zona de GaAs más cercanaa la intercara

dominiosdeantifase;las fronterasentredominios,fronterasdeantifase,

estánformadasporenlacesAs-As y Ga-Gaque originanla apariciónde

3
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altos campos eléctricos internos. Además los enlaces As-As se

comportancomocentrosdonoresy los Ca-Cacomocentrosaceptores.

Todo ello de nuevo, degradaseriamentela calidadde la epitaxia.

Desdequeen 1981 seconsiguierala primeraepitaxiade GaAs sobreSi

(R.P. Caleet al. IEEE electron.Lett. EDL2,169(1981) ), grandesprogresossehan

logradoen la mejorade la calidaddeestetipo decapas.Aunquetodavíasu desarrollo

está a nivel experimental, ya se han conseguidoalgunosdispositivos tales como

MODFETs o MESFETs cuyo funcionamientoes comparablea los crecidos sobre

substratosde GaAs. Sin embargoen célulassolares,lásereso guíasde ondastodavía

quedamuchopor hacersi se quiereigualarsu funcionamiento,al obtenidoensistemas

homoepitaxiales(ver revisiónde resultadosen:J. Appl. Phys.68 R31 (1990) ).

En estamemoriadetesisseestudiany seaportanalternativasa todoslos

problemasintrínsecos,anteriormenteexpuestos,quepresentael sistemaheteroepitaxial

GaAs/Si.Paraconseguirunamayorclaridaden la exposición,encadacapítulosetrata

un problemay constade introducción,estudioy caracterización,paraterminarconla

exposiciónde los resultadosobtenidos.

Expondremosbrevementeel contenidode cadacapítulo:

Capftuio 1: en estecapítuloseexplicaen quéconsistenlas técnicasde

epitaxiautilizadasenestetrabajo:epitaxiapor hacesmoleculares(MBE) y epitaxiapor
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haces moleculares de capas atómicas (ALMBE), y se describe el sistema de

crecimientoen el que sehanrealizadolas muestras,asícomotodas las técnicasde

caracterizaciónquesehanutilizado.

Capítulo2: en estecapítulose describenlos tratamientosa los que se

ha sometidoel substratode Si antesde ser introducidoa la cámarade crecimiento.

Capítulo 3: en estecapítuloseestudiael problemade la nucleaciándel

GaAs sobreSi. Se haceuna revisiónde los resultadosaparecidoshastael momento

en la literaturay seestudiamedianteAES, RHEED y TEM la nucleaciónen muestras

crecidaspor MBE y por ALMBE.

Capítulo4: en este capítulose haceun estudio de la distribución de

tensionesen profundidaden la epitaxiade GaAs sobre Si; apartir de los resultados

experimentalesobtenidosse diseñany fabricanestructuraspara compensarel efecto

de las tensionestérmicasen GaAs sobre Si.

Capítulo5: aquíserealizael estudiomedianteRDS de la evolucióndel

procesode aniquilaciónde los dominios de antifaseen GaAs sobre Si en un amplio

rango de condicionesde crecimiento.

Capítulo6: en estecapítulosedesarrollael crecimientodeestructuraIII-

y a baja temperaturapor ALMBE (Ts = 3000C) sobre substratosde Si también

5



tratadosa bajatemperatura.

Capítulo 7: resumende las conclusionesderivadasde los capítulos

anteriores.
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1- TECNICAS EXPERIMENTALES.

1-.Epitaxiapor hacesmoleculares(MIBE).

1.1.- Introducción.

Se denominaepitaxiapor hacesmoleculares(MEE) al procesode

crecimientode láminasdelgadasmediantela reacciónde uno o máshacesmoleculares

térmicoscon la superficiede un substratocristalinoen condicionesde ultra alto vacio

(UHV) [1].

Las ideasfundamentalesen las quesebasaestatécnicaestánen el “método

de las tres temperaturas”desarrolladopor Gflnther en 1958 [2]. Con este método se

obteníanláminasdelgadasestequiométricasy policristalinasdesemiconductorescompues-

tos IIJ-V. SeráArthur en 1968 [3] quienestudiepor primeravez la cinéticay estructura

de la superficiede GaAs cuandointeraccionancon éstahacesmolecularesde Ga y As2.

El posterior desarrollode las técnicasde UHV hicieron posible, ya en 1975 [1], el

crecimientode láminasdelgadasde GaAsde gran purezacon unamorfologíaexcelente.

Cómosellevaacaboel procesodeevaporaciónqueda lugaral crecimiento

de un compuestosobre un substratomonocristalino,seilustra esquemáticamenteen la

figura 1.1 .El procesotiene lugar en una cámarade ultra alto vacío (UHV), cubierta

interiormentepor criopanelespor los que circula nitrógeno líquido,paramantenerla

presiónresidualtan bajacomo seaposible y asíevitar la incorporaciónde impurezasno
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deseadasduranteel crecimiento. Los haces molecularesse obtienen a partir de la

evaporaciónde los elementoscorrespondientesque se encuentranen forma sólida en

célulasdeefusión(convencionalmentetipo Knudsen).Estascélulasvan provistasdeuna

pantallaquepermitecortarel flujo de cadamaterialenel momentodeseado.Tambiénes

necesarioun sistemade sujecióny caldeodel substrato,así como una precámarade

introduccióny un sistemade transferenciade muestrasque permitametery sacarlos

substratossin romperel vacío de la cámarade crecimiento,

CAMAR

CANON &‘

Q~ -~

NTALLA

DO PA N 1E
tipo - n (Si>

GRUPOIIL GRUPOV

LULAS DE SIONCE EFU

Figura 1.1: Esquemabásicodel procesoMBE parael crecimientode semiconductoresIII-V.
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Las ventajasmásdestacablesdel MBE frente a otras técnicasde epitaxia

son:

- Es posible interrumpir el flujo de cualquiera de los componentes

rápidamentey en el momentodeseado,obteniendointercarasabruptasa

nivel atómico(el tiempode abierto-cerradode laspantallashade sermenor

que el tiempo quetardaen depositarseunamonocapa).

- Bajasvelocidadesde crecimiento(0.2 - 1.5 gmlh), permitiendoun control

preciso del espesorcrecido y, por tanto, cambiar la composición y el

dopado en la dirección perpendiculara la superficie del substratocon

resoluciónatómicay de formareproducible.

- Temperaturade crecimientomoderada(‘— 6000C en MBE convencional)

quereducelos problemasde interdifusiónde elementosy dopantesen las

intercaras.

- Posibilidad de realizar análisis “in-situ” duranteel crecimiento con

técnicasde análisisde superficiescomoRHEED, espectroscopiaAuger o

de masas,etc.

- Mejoraprogresivade la planitudde la superficie,debidoal mecanismode

crecimientopredominanteen óptimascondiciones.
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Todas ellas hacen del MBE una técnica idónea para crecercon mucha

precisióncomplicadasestructurassemiconductorasde alta calidad,quepuedenutilizarse

en un númerocrecientede dispositivosopto y microelectrónicos.

1.2.-Descripcióndel sistemaexperimental.

El crecimientode las muestrasqueconstituyenla basede estetrabajoseha

realizadoen un equipo MBE cuyo esquemabásicopuedeverse en la figura 1.2. Está

diseñadoy construidoparcialmenteen nuestrolaboratorio.Constabásicamentede:

- 2 cámarasde crecimiento.

- 4 cámarasauxiliares:esclusay sputtering,precámara1, cámaraAuger y

precániara2.

- Sistemade transferencia

- Técnicasde caracterización:espectroscopiade masas,RHEED, ROS y

espectroscopiaAuger.

Ambascámarasde crecimientoestánbombeadaspor iónicasVARIAN y

estánrecubiertasinternamentepor criopanelespor los que circulanitrógenolíquido. En

su interior existe un manómetrode ionización que se puede enfrentara las células

(posición muestra)para medir el flujo de los hacesmoleculares,loque se denomina

presióndel haz equivalente(BEP);duranteel crecimientoestemanómetroestáretirado

para evitar su metalización.Las células, con sus respectivaspantallas,van montadas

sobrebridasenla parteposteriordel sistema.Estascélulasestánrodeadaspor serpentines

10



de refrigeraciónque formanpartede un circuito cerradode agua,cuya temperaturaes

controladay mantenidaconstante(120C)por un recirculador.Cadapantallaesaccionada

medianteun pistón de aire comprimido y una electroválvula,que obedeceal sistema

generalde control deMBE. Las célulasde los elementosdel grupo III (Ga,Al, In) y las

de dopante (n: Si, p: Be) llevan un crisol de nitruro de boro pirolítico (PBN) con

resistenciasde caldeode tántalo corrugadoy varias camisasantiradiaciónde chapade

tántalo. Estánprovistasde un termoparquetoca el fondo de la célula y cuyareferencia

estáen los serpentinesde refrigeración,loquepermiteobtenerunalectura reproducible

de la temperaturadel crisol. Las célulasdel elementode grupo V (As y P) han sido

especialmentedesarrolladasy diseñadasen el laboratorio [4] paraconseguirunarelación

de flujos (~ = númerode átomosde determinadoelementoquealcanzala superficiepor

unidad de tiempo y superficie), entre la posición de abierto (ON) y cerrado(0FF),

~ON’~oFF k 150, frentea ~ON’~OFF .~. 20 que seobtieneen célulasconvencionales.

Ambas cámarasestánequipadasconun sistemade caracterizaciónin-situ

de RHEED y de una ventana que permite acoplar en el exterior sistemas de

caracterizaciónóptica(RDS,ER,...) asícomo realizarla medidasde la temperaturadel

substratoconpirómetroóptico,ambastambiénduranteel crecimiento.Laintroducciónde

muestrassehacea travésde la esclusaqueestábombeadapor unaturbo-moleculary a

la queestáacopladaunacámarade guantesquesemantieneconsobrepresióndeN
2 seco

parareduciral mínimola posiblehumedadquepuedacontaminarestacámaraduranteel

procesode cargade los substratos.Estosse introducenen un portasubstratosquetiene

11
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capacidadpara4 obleasde 3”. Las cuatro cámarasauxiliarescuentancon un sistemade

railes quepermitedesplazarel portasubstratosde una cámaraa otra.

El horno, quesirve al mismo tiempo de sistemade sujecióndel substrato

duranteel crecimiento,estáacopladoa la barrade transferencia,la cualestáaccionada

deforma magnética.Esto hacequela precámara(bombeodeiónica) estéencontactocon

la cámaradeMBE duranteel crecimiento.Estesistemapermitegirar la muestradurante

el crecimiento,convelocidadesentre10 y 35 s/vueltaquesoncontroladaspor un motor

paso a paso. Al girar la muestrase consigueuna mayor uniformidad en espesorde la

epitaxia.El control de la temperaturade célulasy substratoy del funcionamientode las

electroválvulasde laspantallasserealizapor ordenador.Con estecontrol, desarrollado

en el laboratorio [5] (hardwarey software)seconsiguealcanzarla temperatura(células

o substrato)previamenteprogramadacon un error AT < + 10C y con unavelocidadde

respuestade las electroválvulas— 0.05 s. La rapidezcon la quecadapantallapasade

estar abiertaa cerradao viceversa,es un problemade tipo mecánicoy por tanto del

diseñoparticularde cadacélula.No obstante,en todaslas célulasdel sistemaseconsigue

quelas pantallaspasende ON a 0FFen tiempos, teN.. 0FF = tOFFON =0.1s.

1.3.- Cinéticade crecimiento:

Estudiosdetalladosde la cinéticade crecimientopor MBE de compuestos

binariosIII-V medianteespectroscopiacon hacesmodulados[6] hanpermitidoenunciar

modelos,hoyplenamenteestablecidos[7,8],decinéticadereacciónentreátomosdeGa con

13



moléculasde As2 6 As4 sobrela superficiedeun substratomonocristalinodeGaAs (001).

En la figura 1.3 semuestranesquemáticamentelos procesosdereacciónque

seproducenen la superficiede GaAs(001) cuandosobreesta incidenhacesmoleculares

de Ga y As4.Paraentenderel procesoesnecesarioseñalar:

- Los átomosde Galio tienen un coeficiente de incorporaciónigual a la

unidaden un rangode temperaturadel substrato,Ts, entre450
0Cy 6200C.

Por tanto, la velocidad de crecimiento viene determinadaen cada

crecimientopor el flujo de Ga que seestéutilizando, siemprequeTs esté

por debajode la temperaturade evaporacióncongruentedel compuesto.

- Paraquese incorporenlos átomosde arsénicoes necesariala presencia

de átomosde Ga adsorbidosen la superflcie.Encondiciones tfpicas de

crecimiento por MBE Ts = 5800C es mayor que la temperaturade

desorcióndel As (superficiede GaAs (001): 5500C),pudiéndosedescribir

el procesode crecimientomediantelas siguientesexpresiones:

EGa +As
4 +Ga ~2GaAs +As2l

Ga+As4 +Ga—2GaAs+As2] +As4t

14
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A partir de los experimentosrealizadospor Foxon y Joyce [7,8] se ha

podido establecerque las moléculasde As4 son inicialmente adsorbidasen un estado

precursormóvil con unaenergíade migraciónbaja. Ante la presenciade dos parejasde

átomosde Ga, dos moléculasde As4 sedisocian respectivamenteen dos moléculasde

As,. Una de estasdos moléculasde As,, procedentesde cadaunade las dos moléculas

de As4, reaccionacon unaparejadeGa. Las otrasdosmoléculasde As2 reaccionanentre

sí paradar unamoléculade As4 quees desorbida.De aquísededucequeel coeficiente

de incorporaciónparael As4 es = 0.5.
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Hasta aquíhemosexplicadolas reaccionesbásicasque tienenlugar en la

superficiede GaAsduranteel crecimientopor MEE. En lo quesiguedescribiremoslos

distintos mecanismosquepuedendarseduranteel crecimientopor MBE dependiendode

los parámetros experimentales utilizados y que como se ha determinado

experimentalmente,influyendirectamenteen la morfologíade las capasepitaxiales.

Paraentenderlos mecanismosde crecimientopor MBE esimprescindible

el estudiode la evolución del diagramaRHEED durante el crecimiento,lo que hace

necesariala descripciónde estatécnicaexperimental,antesde seguiradelante.

1.4.-Difracción de electronesreflejadosde alta energía(RHEED).

A partir de un diagramadedifracciónde electronesdealtaenergía(10 keV)

obtenidoen la geometríaRHEED (incidenciarasante)obtenemosinformaciónestructural

de las capasmássuperficialesde la muestra.Dadoquela redrecíprocadeunaestructura

bidimensionalconsisteen unadistribuciónperiódicade líneasen la dirección normalal

plano que la contiene,el diagramade difracción RHEED de una superficieperfectay

plana seráunadistribuciónde puntosdedifracciónbien definidos,dispuestosa lo largo

de arcos concéntricosque resultande la intersecciónde la esferade Ewald con los

segmentosde la red recíproca.

En la práctica, ni la superficiedel cristal ni la resolucióninstrumentalson

perfectas,y seobtieneun ensanchamientodeestospuntosdedifracción.En la geometría
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que se utiliza en RHEED (incidencia rasante),el desordensuperficial produce un

ensanchamientode los máximos de difracción casi exclusivamenteen la dirección

perpendiculara la superficie [9]. Se obtieneasí, un diagramade difracción de barras,

perpendicularesal bordede sombraen el casode una superficie real. Estasbarrasde

difracciónson la proyecciónde la redrecíprocasuperficialsobreun planoperpendicular

al haz de electronesincidentes.

Si la superficiees rugosao presentanúcleostridimensionalesel diagrama

de difracción seobtienepor transmisióna travésde los mismos.La forma e intensidad

de los puntosde difraccióndependede la forma y distribuciónde los centrosdispersores

[10]. Si ademásla superficiede estosnúcleossonplanosatómicosbiendefinidos(facetas)

aparecenen el diagramade difracción líneasde intensidad,noperpendicularesal borde

de sombra,quenos permitenidentificarlos [11]. Es por tanto esta técnicaunapoderosa

herramientapara conoceren cadamomentola morfologíade la superficiedel cristal.

La disposiciónusual de estatécnicapuede verse en la figura I.4a y el

montajeexperimentalen la figura I.4b. Este último constade un cañónde electrones

Riber con una energíaparael haz primario variableentre O y 10 keV. Enfrentadaal

cañónseencuentraunapantallafluorescente(recubiertapor unapelículadeAl) enla que

se recogeel diagramade difracción de la muestra.
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HAZ REFLEJADO ESPECULAR

Figura 1.4: a).- Esquemade la geometríausualde experimentosRiHEED.
b).- Esquemadel equipo experimentalutilizado.

a

b
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La visualización del diagrama de difracción se puede hacer mediante

observacióndirectade la pantallaRHEED o, comoen nuestrocaso,transmitiendoesta

imagena un monitor de TV medianteunacámaraCCD de alta sensibilidad.Esteúltimo

sistemade registrova acopladoa un equipode video quepermitegrabarel diagramade

difracciónparaun posibleestudioposterioral crecimiento.Paraanalizarla intensidadde

los puntosdel diagramadedifracción seutiliza un fotodiodoenfocadoconvenientemente

biendirectamentesobrela pantalladeRHEED, biensobrela pantalladel monitordeTV.

La distribuciónatómicade un planosuperficial y un planodel interior del

volumen del material, no tiene por qué ser la misma ya que sus entornos son

completamentedistintos.De hechoen la superficietienelugarunprocesodereordenación

que resulta de la hibridación de orbitales de los átomossuperficialespara reducir la

energíalibre superficial. Esta configuraciónde mínima energíalibre (reconstrucción)

dependeencadacasode la temperaturay la estequiometríade la superficie.Porejemplo,

en condicionesde crecimientoMBE, la reconstrucciónmásusual de la superficie de

GaAs (001) esla denominada(2x4), en la quela periodicidadde las posicionesatómicas

está reducida (mayor distancia entre posiciones atómicas) en un factor 2 y 4,

respectivamente,a lo largo de dos direccionesortogonales[110]. Este aumentode la

celdaunidaden el espacioreal setraduceenunadisminuciónen el espaciorecíproco,por

lo queaparecennuevasbarrasde difracción entrelas correspondientesa las del material

en volumenen el diagramaRHEED.
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La observacióndel diagramaRHEED correspondientea distintos azimuts

conocidos,permite determinarunivocamentela reconstrucciónque en cada momento

presenta la superficie. Además, en el caso del GaAs (001) están perfectamente

determinadaslas reconstruccionessuperficialesqueaparecenparadistintosrecubrimientos

de As [12]. Así, apartir del diagramade RHEED podemosconocercualitativamentela

estequiometrfade la superficieduranteel crecimiento.

Experimentalmentese ha demostradoque la intensidadde las distintas

reflexiones del diagrama de difracción presentan durante el crecimiento un

comportamientooscilatorio [13, 14, 15]. La magnitud de dichas oscilacioneses más

acusadapara el haz reflejado (00) (haz especular)y su períodocorrespondeal tiempo

requeridoparala formación de una monocapa(monocapade GaAs: una capacompleta

de Ga másy una capacompletade As, que tiene un espesorigual a a/2, siendoa el

parámetrodered). Asi,la medidadel periodode las oscilacionesRHEEDpermitedeter-

minardeformaabsolutay muy precisala velocidaddelcrecimientodel material.Típica-

mente,laintensidaddel hazespecularexperimentaun rápidodescensoal comenzarel cre-

cimiento, seguidodeoscilacionesquesevan amortiguandoprogresivamente,cuyaampli-

tud y duracióndependenfuertementede las condicionesde crecimiento(verfigura 1.5).

Parajustificarestecomportamientooscilatoriodela intensidaddeldiagrama

RHEED, Neaveet al. [16] proponenel mecanismode crecimientoque se ilustra en la

figura 1.6. En la partederechade ésta se muestrael comportamientoesperadode la

20

—~~1



intensidaddelhazespecular(1,), dentrodeunaaproximacióncinemáticade la difracción,

correspondientea los distintos estadosde la superficie.

Go cli

20

Figura 1.5: Registrotípico de oscilacionesRHEED al principio del crecimientopor MBE.

Sí suponemosque~ estádirectamenterelacionadacon la reflectividadde

la superficie,éstaserámáximacuandola rugosidadseamínima,esdecir, en condiciones

estáticas.Una vez comenzadoel crecimiento apareceen la superficieuna distribución

aleatoriade núcleosbidimensionales,islas, cuyapresenciareducel~, dadoqueaumenta

la dispersióndifusadel hazincidente(de longitudde ondaX — 0.1 Á menorquelaaltura

de dichas islas, 2.83 Á). El mfnimo de intensidad corresponderá,pues, a un

recubrimientode 1/2 monocapa,que es cuando la superficiepresentauna máxima

rugosidad.A partir de estemomento,l~ volveráa aumentarhastaalcanzarun máximo

cuandoel espesordepositadocorrespondaa unamonocapa.
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En estemodeloel amortiguamientode lasoscilacionesparecedebidoaque

la segundamonocapa(mí), puedeempezara formarseantesdecompletarla primera,por

lo queapareceunadistribuciónaleatoriade recubrimientosen la superficiedela muestra.

De estaforma seproduceunapérdidade coherenciade los hacesdifractadosentrelas

distintaszonasde la muestra.

El estudio de la evolución de las oscilacionesRHEED para distintas

temperaturasy razonesAs4/Ga [15,17] así como sobre superficiesintencionalmente

escalonadas[18] han permitido establecerlas basespara interpretar cómo crece un

semiconductoren un sistemaMBE.

1.5.-Mecanismosde crecimientopor MEE.

1.5.1.-Crecimientohidimensionalo capaa capa.

Es el mecanismopredominantecuandoel crecimientoselleva acabosobre

un substratoideal (plano, libre de contaminacióny de defectos)y encondicionesóptimas

de MBE.Por condicionesóptimasde MBE entendemos:

- Ts — 580
0C: esta temperaturapermitea los átomosdel grupo III cierta

movilidad para migrar por la superficiey encontrarun sitio de nucleacién

adecuado.
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- ~As4/.~Oa — 10: que asegurauna superficie(2x4) estabilizaden As en un

amplio rangode temperaturas.El flujo molecularde As4 essuficientepara

contrarrestarla desorcióntérmicadel mismo y al mismo tiempo,aportarla

cantidadnecesariapara mantenerla estequiometríadel materialqueseestá

creciendo.

Con estascondicionesy sobreun substratoideal, los átomosdel grupo III

tienenenergíasuficienteparamigrarpor la superficiehastaalcanzarotroátomodelgrupo

III (itinerante también) y que se produzcala reacción química según la cinética de

crecimientoexplicadaen la sección1 .3. Apareceasíunadistribuciónaleatoriadenúcleos

sobre la superficie.Estos núcleosson ahoracentrosde nucleaciónpreferentespara los

siguientesátomosdel grupo III quealcanzanel substrato.Así, las islas bidimensionales

formadasse extiendensobre la superficiehastacompletarunamonocapay recuperarla

situacióndepartidadela superficie.El comportamientooscilatoriode ~ esel mismoque

el descrito en la figura 1.6 y está cualitativamentejustificado en el modelo

esquemáticamenteilustradoen la misma.

1.5.2.-Propagaciónde escalones.

Si mantenemosestas mismascondicionesde crecimientopero ahorael

substratopresentauna distribución regular de escalones,los bordesde éstos son ya

centrosde nucleaciónpreferentes“propios” del sistema,de forma queel crecimientose

traduciráen un corrimientoprogresivode estosbordes.Laplanitud de la superficiey por
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tanto su reflectividadpermanecenconstantesduranteel crecimientoy asíJ~ no presenta

oscilaciones[18].

1.5.3.- Crecimientotridimensional.

Si la temperaturadel substratoes baja o la relación 4As4/~Ga no es la

adecuada,disminuyela movilidad superficialde los átomosdel grupo III. Esto ocasiona

un crecimiento tridimensional de los núcleos inicialmente formados, incluso sobre

substratosplanos.Rápidamenteseproduceun aumentode la rugosidad(degradaciónde

la superficie) que se refleja en el diagramade difracción por la aparición de puntos

difusosy pocointensos.Estetipo de crecimientopuededarse,aúncuandolas condiciones

de crecimientoson ópti¡nas,siel substratode partidatiene unaalta densidadde defectos,

zonascontaminadaso una morfología rugosa.Laszonasdefectuosaso la presenciade

impurezasactúancomocentrosdenucleaciónpreferentedistribuidospor la superficiedel

substrato.

Resultadosexperimentalesy modelosteóricos[18,19]apuntanaquela diso-

ciacióny por tanto la cinética de incorporaciónde las moléculasdel grupo y esdepen-

dientede la configuraciónatómicadel grupo III en la quetiene lugar. De esta forma la

reacciónquímicaesmásprobableenel bordede un escalónqueen unasuperficieplana.

Una consecuenciadeestafuertedependenciadela cinéticade reaccióncon

la configuraciónatómica local,es que el procesoMBE en condicionesrealesseauna
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competiciónentrecrecimientobidimensionaly propagaciónde escalones,dado queuna

superficiereal siemprepresentaunadensidaddeterminadade éstos.

Esta dependencia de la cinética de incorporación con la

morfología,explicaríala habilidaddel MBE paraconseguirsuperficiesplanasaunquela

superficiede partidadel substratopresenteciertarugosidad,pero por otro lado invalida

completamentela explicaciónpropuestaenel modelodeNeaveet al. [16], anteriormente

expuesto,parajustificar el amortiguamientode las oscilacionesdel haz especular.Como

veremosen el próximo apartado,el estudiodel comportamientode ~ ha llevado al

desarrollode un nuevomodode crecimiento.

1.6.- MIRE conHacesModulados.

Brioneset al. [20] hanpropuestoun modeloqueexplicael amortiguamiento

de las oscilaciones del haz especulary al mismo tiempo es compatible con los

mecanismosde MBE.

Consideremosqueel áreade la superficiesondeadapor el hazdeelectrones

estáformadapor un gran númerode dominios,cadaunodeellos conla cinéticadecreci-

miento propia quedeterminasu morfologíaparticular(superficieplana—> cinéticalenta;

escalones—~ cinética rápida). En este caso la velocidad de crecimientoen cada

dominio sedesvíadel valorde la velocidadmediade crecimientoquedeterminael flujo

de átomosdel grupo III. Además,como la morfologíade cadadominio va cambiando
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duranteel crecimiento,lavelocidaddecrecimientova aserunamagnitudlocal y variable

con el tiempo.

Si sesuponequel~ es la sumade las intensidadesreflejadasen cadauno

de los dominiosen cadainstantet, seobtieneun tren de oscilacionesquese amortiguan

con el tiempo y cuyascaracterísticas(duración, amplitud) dependendel intercambiode

masa(difusión)queconsideramosqueexisteentreundominio u otro,lo queexperimental-

menteseproducepor lascondicionesde crecimientoquetengamosencadacaso.Parece,

pues,queel mecanismoresponsablede la amortiguaciónde la oscilacionesde ‘00 esque

la cinéticade reacciónno tiene la mismafaseen todos los puntosde la muestra.

Si duranteun crecimiento convencionalde GaAs por MBE (superficie

estabilizadaen As, Ts ~= 5800C) interrumpimosduranteun tiempo suficientementecorto

para queno seproduzcancatástrofesirremediables(formaciónde gotasde Ga sobre la

superficie),el flujo de As
4 seobservaexperimentalmenteunarecuperacióndel tren de

oscilacionesde l~.

Teniendoen cuentael modelopropuestopor Brioneset al. [20] essencillo

explicarqueeslo queestápasandoen la superficie:la supresióndel flujo deAs4 desplaza

momentáneamentela estequiometríade la superficiehaciaunasituaciónrica enGa. Este

hechoaumentala reactividadde igual formaa travésde todala superficie,demaneraque

al restablecerel flujo de As4 todaella respondesimultáneay uniformemente(se igualan
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las fases en todos los puntos de la muestra), promoviéndoseasí una nucleación

bidimensionalsobretodala superficiedel substrato.Si repetimosla interrupcióndel flujo

de As4 con la frecuenciade la formación de una monocapa(a intervalosAt = l/rg;

rg:velocidadde crecimiento)aseguramosun crecimientobidimensionalcapaa capa.

La puestaen práctica del modo de crecimientodesarrolladoa partir del

modeloexpuestoanteriormenteha sido realizadapor Brioneset al.[21]. A primeravista

podríaparecerquees condición necesariatrabajara temperaturaspor encimade la de

desorción del As (Ts > 550
0C) para conseguir una desviación efectiva de la

estequiometríade la superficieen cadamonocapa,sin embargocomoveremosesposible

inducir un crecimientocapa a capa en un amplio rango de temperaturas.Paraello es

necesarioanalizarcuidadosamente,para cadatemperatura,la evoluciónde~ duranteel

crecimiento.

En la figura 1.7 [22]semuestrala evolución de ~ y de la estequiometría

superficial (exceso de Ga, exceso de As) para distintas temperaturas,durante el

crecimientode GaAs (OOIfLa evoluciónde la estequiometríade la superficiesepuede

estimarapartirde los resultadosobtenidospor Neaveet al. [23] sobreel comportamiento

del haz especularen función de la temperaturapara unapresiónde As, constante.
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También se muestranen esta figura los tiempos de operación de las

pantallas.Estostiemposdeoperaciónsedeterminanmedianteun calibradoprevio de la

velocidadde crecimiento(Ts = 5800C) con oscilacionesRHEED.Eí intervalode tiempo

enel que semantieneel flujo deátomosdelgrupoIII, ~ esel necesarioparadepositar

aproximadamenteuna capacompletade átomosde este tipo (períodode oscilaciones

RHEED).

El valor de tvoN aunqueno escrítico, sefija en un valor parecidoa tI¡¡oN.

Analizaremospor separadoy detalladamentevarias de estas curvas para entender

claramentequéeslo queestápasandoen la superficieparacadaTs.

- Ts = 6000C: partimosde unasuperficieestabilizadaen As quepresenta

una reconstrucción(2x4), lo queindica que el flujo de As
4 es suficiente

para compensarlas pérdidaspor desorción térmica de este elementoa

600
0C. Es estasuperficie a la queasignamosel nivel O en la gráfica de

evolución de la estequiometríasuperficial. A partir del momento en que

simultáneamentecortamosel flujo de As
4 y suministramosátomosde Ca,

t.ON’ se produce un rápido decaimientode l~ que correspondea un

enriquecimientoenGa de la superficie.En el momentoen queserestablece

el flujo de As4, I«~ recuperasu valor inicial y la estequiometríade la

superficie vuelve a ser la de partida. Este comportamientose repite

periódicamente,ciclo por ciclo, o lo quees lo mismo capaa capa.
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- Ts = 5000C:a estatemperatura,menorque la dedesorcióndel As, dado

que en la cámarade crecimiento hay una presión residual de As, la

superficiede partidaserámásrica en As queenel casoanterior.Segúnse

hademostrado[24] en unasuperficiede GaAs(001) sometidaa un exceso

de As, aparecenescalonesen la dirección [110] para queesta superficie

puedaalbergarun mayornúmerode átomosde As. Estoprovocaunacierta

rugosidaden la superficiequese reflejaenunadisminuciónde1
00.Al llegar

los átomosde galio sobrela muestra,la superficiepasade un excesoAs a

un excesode Ga pasandopor el nivel de estequiometríaóptima (nivel 0)

quecorrespondeal primermáximoquepresenta~ enesteregistro.Cuando

el As incide de nuevosobreestasuperficie,esteprocesotiene lugar en la

direccióncontraria(excesodeGa —> excesode As) y seproduceel segundo

máximode l~. Estecomportamientovuelvea serperiódicoy su períodoes

igual al tiempo de formaciónde unamonocapa.

- Is 400
0C: a esta temperaturatan baja, la superficiede partida se

encuentrarecubiertade As y la intensidad del haz especulares débil.

Cuandoel Ga llega a la superficie, se compensaesteexcesode As y la

superficie tiende a acercarsea un nivel de estequiometríaóptima: I~

aumenta.Comoen ningún momentola superficiealcanzala condición de

rica en Ga, la llegadade nuevode los átomosde arsénicoa la superficie

devolveráa éstasu situaciónde partida y por tanto l~ recuperasu valor
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inicial. Tambiénenestecasoel comportamientoesperiódicoy su período

vuelvea ser el tiempo de formaciónde una monocapa.

Por tanta, en todo el rango de temperaturasse puede conseguiruna

variaciónperiódicade la estequiometríasuperficial,cuyoperíodocoincidecon el tiempo

deformacióndeunamonocapadeGaAs,cuandoel semiciclotIIIoN correspondeal tiempo

necesariopara depositarunacapaatómicade Ga y por lo quepuedeconsiderarsequeel

crecimientotiene lugar en ciclos repetitivos en cada uno de los cualesse forma una

monocapade GaAs. Estehecho,y dadoqueel procesotienelugarenunacámaraMBE,

ha llevado a denominareste método de crecimiento “Atomic Layer Molecular Beam

Epitaxy” (ALMBE).

Una forma más práctica de conseguir un cambio periódico de la

estequiometríasuperficial es mantenerconstanteel flujo de átomos del grupo III y

suministrar el flujo de átomos del grupo V en pulsos cortos con la periodicidad

determinadapor la velocidadde crecimiento(ver figura J.8).Estemodo de procederes

mucho más convenientepuesto que se reduce a la mitad el tiempo de crecimiento

(comparandocon el casode alternarlos dos haces)y evitamosla operacióncontinuade

la pantallaen uno de los elementos.EIcomportamientodel haz especulares análogoal

mostradoen la figura 1.7, y no se obtienendiferencias significativasentre muestras

crecidasen condicionessimilarespor uno y otro método[25].
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2-.Espectroscopfade diferencia de reflectancias (RDS):

Es unatécnicade caracterizaciónde superficiesque fue desarrolladapor

primera vez por Aspnes et al. [26].Consisteen detectarla variación de diferenciade

reflectancias,entredos direccionesmutuamenteperpendiculares,queseproduceen una

superficieal cambiarsu composiciónquímica,dándonosuna medidade la anisotropía

superficial.Lamagnituddeestecambio,paracadaelementoquímico,dependefuertemente

de la longitud de ondautilizada para iluminar la muestra.Enel casoparticular de una

superficiede GaAs (O0l),la presenciade dímerosde Ga en la superficie provoca un

cambio en la reflectanciaen la dirección en la que éstos se encuentran,[110],quees

máximaparauna longitud de ondade 2-2.5 eV.Cuandola superficieestáterminadaen

Asia reflectanciasuperficial permanececonstantepara este rango de longitudes de

onda,esdecir se comportaisótropamente.Portanto,enel casode GaAs,estatécnicaes

sensiblea la anisotropíasuperficial inducidapor la presenciade dímerosde Ga en la

superficie.

Si sobreunasuperficiede GaAs (001) terminadaen As depositamosGa y

simultáneamenteregistramos la diferencia de reflectancias entre las direcciones

[1l0](dirección en la que se alineanlos dímerosde Ga) y [TlO],observamosque la

amplitud de la señalpasaprogresivamentede ser cero (superficiesaturadaen As) a un

valor máximo,quesealcanzacuandola cantidadde Ga depositadoesunamonocapa.Por

tanto la diferenciade reflectancias,( RUlo] - R[TlO] ),queen adelantellamaremosseñal

RD,es proporcionala la concentraciónsuperficialde dímerosde Ga.
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Estatécnica,compatiblecon un sistemade crecimientode ultra-altovacío

(UHV),es una poderosaherramientapara estudiar in-situ,duranteel crecimiento,la

evolución de la estequiometríasuperficial.Porotro lado es un complementoideal a la

técnicaRHEED,quecomoya hemosvisto,nospermiteconocerla morfologíasuperficial

duranteel crecimiento.

El montaje experimental utilizado,que puede verse en la figura 1.9,

desarrolladopor FernandoBrionesen nuestrolaboratorioesmuchomássencilloquelos

descritosen la literatura[27] y permitealcanzarunarelaciónseñalruido excelente.Consta

de un láser de He-Ne que emite luz monocromática(X=6328 Á 2 eV)linealmente

polarizada,que incide casi perpendicularmenteen la muestradespuésde atravesaruna

ventanadevidrio.EI planode polarizaciónde la luz del láserpuedeservariadodeforma

que es posible fijarlo ,en cada caso,a450 de las direcciones [110] y [110] de la

muestra.Conestoconseguimosiluminar conla mismaintensidadlas direcciones[110]y

[TíO] de la muestra y obtener una señal RD nula para una superficie isótropa frente a la

luz (estabilizadaen As) en la que R[llO]=R[TIO].La luz reflejadaen la muestraatraviesala

ventanadel sistemay llega a un prisma de Rochonque separala luz en dos haces

perpendicularmentepolarizadoscon unadivergenciade 150.
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Estosdoshaces(queconel prismaconvenientementealineadocorresponden

a las direcciones [110] y [110] de la muestra) son recogidospor dos fotodiodos

idénticos,encuya salida detectamosunacorrienteeléctricaproporcionala la intensidad

de luz quelesestállegando.Estascorrientesson amplificadasy llevadasaun amplificador

de tensióncon dos canalesde entrada,siendoposibledetectara la salidacadauno de los

canalesindependientemente(R11101y R1-1101) o bien la diferenciaentre las señalesde cada

canal (R11101-R11101)queesjustamentela señalRD quequeremosobtener.

Parauna superficiede GaAs(001) las

la superficie de la muestra son muy pequeñas

(R11101-R[110) )/R ó AR/R~5x1O
3.Sinembargo,con

consiguereducirla amplitud del ruido superpuesto

procesarlaelectrónicamente.

variacionesde reflectanciaquesufre

frente a su reflectancia,esdecir,

estesimple montajeexperimentalse

a la señala 5x105 sin necesidadde
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3-.Espectroscopíade electronesAuger (ABS):

Cuando un haz de electrones,ioneso rayos X de más de 1000 eV

interaccionacon los átomosde un material,loselectronesde los niveles internosdel

átomopuedenser excitadosal vacío quedandoésteionizado.Elhuecocreadopuedeser

llenadopor otro electrónqueocupeun nivel de energíamásalto.Laenergíaliberadaen

estadesexcitaciónpuedeser transferidapor interacciónelectrostáticaa otro electróndel

átomo.Sila energíade enlacede esteelectrónesmenorquela energíade desexcitación

que sele ha transferido , puedeescaparal vacío.

Los electronesemitidosde estaforma se llaman electronesAuger (Pierre

Auger los observó por primera vez en 1923 [29]) y su energía depende

fundamentalmentede la separaciónentre los niveles de energía de los electrones

implicadosen el proceso.LoselectronesAuger son por tanto característicosdel átomo

del queproceden.Ademásdebidoa queel recorrido libre medio de estoselectroneses

muy pequeño(longitud de escapeX= 5 -30 Á) solo escaparándel sólido aquellos

electronesqueprovengande las capasmás superficiales.Ladeteccióny análisis de los

electronesAuger,AES,espuesuna herramientamuy útil para conocerla composición

química de las capasmás superficialesde un material.Debidoa que es necesariala

participaciónde al menos dos electronespara que el procesoAuger tengalugar,los

átomosde Hidrógenono son detectablescon estatécnicade caracterización.
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La fuentedeexcitaciónmáscomúnesun hazdeelectrones.Enestecasohay

quetenerencuentaquela seccióneficazdeionización,Q1,deun átomo,cuandoel proceso

de ionizacióntienelugar medianteimpactoelectrónico,dependefuertementede la energía

de ligaduradelelectrón,E1,cuyaexcitaciónoriginael huecoinicial,asícomodela energía

de los electronesincidentes,E~.Esta dependenciaes tal que Q1 siemprepresentaun

máximo para E~ 3Ei.Por tanto dependiendodel rango de energíasque queramos

estudiar,cambiaremosla energíadel haz de electronesincidente.

3.1-.Descripcióndel sistemaexperimental.

En nuestrocasohemostrabajadocon un equipo Auger de la marcaRiber

queconstade:

- Cañónde electrones:fuente de excitación.

- Analizadorcilíndrico especular(CMA): detectordel sistema.

- Cañónde iones: permitebombardearla superficiede la muestracon un

haz de iones ,bien para limpiar la superficie ,bien decaparla muestra

controladamentesi queremosrealizar un análisis de composición en

profundidad.

- Sistemade barridopara la obtenciónde imágenes:permiteseleccionarel

áreade la muestraque va a ser analizada.

3.1.1-.Cañónde electrones:

En estesistemael cañóndeelectrones,modeloCER 107,escoaxiale interno
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al CMA,siendola incidenciadel haz prácticamenteperpendiculara la superflcie.Este

cañóndeelectronespuede trabajar,según las especificaciones,enun rangodeenergías

de 50-4000eV y corrientedel haz de electronesde hasta50 >xA.EI diámetrodel haz,

mm cuandotrabajaa 3 KeV y 10 gA.

El cañón consta de un filamento de hilo de Tungsteno.Loselectrones

emitidos son aceleradosy focalizadospor el extractory el conjunto de lentes que le

siguen.Finalmenteson desviadoshacia el puntodeseadode la superficiede la muestra

mediantelasplacasdeflectoras,horizontalesy verticales,situadasal final del cañón.

3.1.2-.Analizadorcilíndrico especular(CMA):

Es un analizadorelectrostáticoque constade dos cilindros coaxialesque

constituyenun condensador.Unarendija permiteel pasode los electronesemitidospor

la muestraal espaciocomprendidoentre los dos cilindros. Dependiendodel potencial

aplicadoal cilindro exterior,elinterior estáconectadoa tierra,seconsigueque sólo los

electronescon energíacomprendidaentreE y E + AE seancapacesde llegar hastala

rendija de salida.Estoselectronesson focalizadoshaciaun multiplicador de electrones

en cuya salida recogemos,paracada energía,unaseñal proporcional al número de

electrones,N(E),quele estánllegando.Larelaciónentreel potencialaplicadoal cilindro

externoy la energíade los electronesqueconsiguenalcanzarla rendijadesalida,depende

de la geometríaparticularde cadaCMA y esconstanteen todo el rangode energías.En

nuestrocaso(Riber OPC 105) estaconstantees igual a 1.72cuandoel CMA estásituado
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a 7 mm de la muestra,elpotencial aplicado al cilindro externoes variableentre O y

3000V, la transmisión(númerode electronesquepenetranen el multiplicador) es del

10% y el ángulomediodeescape,a,delos electronesque alcanzanla rendija deentrada

del CMA es420 18’.

Si registramosel númerodeelectronessecundariosN(E) detectadospor el

CMA para cadaenergíaE comprobaremosque las transicionesAuger suponensolo

pequeñas,perosin embargoagudas,variacionesde N(E) superpuestassobre un fondoque

varía lentamente.Por tanto si en vez de detectarN(E),somoscapacesde obtenersu

primera derivada,N’(E),serámucho másfácil detectarlas transicionesAuger.N’(E) se

obtiene mediantela técnica convencionalde modulación y sintonizacióndel primer

armónico medianteun amplificador lock-in [29Lpor lo que es necesariosuperponeral

potencialaplicadoal cilindro externodelCMA,unaseñalalternadeamplitud y frecuencia

determinadas(ennuestrocasola amplitud es4V pico apico y la frecuencia44 KHz).La

señal obtenidaa la salida del multiplicador de electronesdel CMA,es llevadahastala

entradade un lock-in (EGG Modelo 128A),quetiene unaseñalcon la mismafrecuencia

de modulaciónque la señalsuperpuestaal CMA.De estamaneraobtenemosa la salida

del lock-in N’(E), cuandodetectamosel primer armónico.

3.1.3-.Cafiónde iones:

El cañón de iones (Riber ACI 40) está básicamenteformado por un

filamento,unacámarade ionización y una seriede lentes que nos permitendeflectary
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enfocarel haz de ionesemitidos.Alpasarunacorrientepor el filamento,deTungstenoen

estecaso,ésteemiteelectronesqueson aceleradoshaciaunarejilla queestáa un determi-

nadopotencial.Sien la cámaradeUHV introducimosunaciertapresión(hastalO~ Torr)

de un gas inerte (Argon en nuestrocaso),losátomosde estegassituadosentrela rejilla

y filamento (cámarade ionización) seránionizadospor los electronesqueestánsiendo

aceleradoshaciala rejilla.Estosiones sonextraídosy enfocadospor el conjuntode lentes

del cañón y puedenser desviadospor los dos paresde placasdeflectoras(horizontalesy

verticales)situadasal final del cañón,paraalcanzarel punto deseadode la muestra.

Las especificacionesde estecañónson las siguientes:

-Rangode energíade los iones: O - 3 KeV.

-Diámetro del haz de iones: 2.5 mm a 3 KeV,cuandola muestraestá

situadaa 5 cm y la incidenciaes perpendicular.

-Foco: ajustablehasta10cmde distancia.

-Corrientede emisión: O - 30 mA.

-Presiónde trabajo: hastaíO~ Torr de un gas inerte.

En nuestrosistemala incidencia no es perpendicular,yla distanciaa la

muestraes mayor de 5 cm,lo cual disminuye mucho la eficienciadel cañón.Porotro

lado,la rigidez geométricade nuestrosistemaimposibilita la realizaciónde un decapado

controladode la muestra,porlo quesu uso selimita a la limpiezade superficiescuando

estáncontaminadas(0-, o C),antesdel registrode un espectroAuger.
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3.1.4-.Sistemade barrido para la obtención de imágenes.

Con la unidad de barrido (Riber UBR 100) tenemos la posibilidad de

realizarun barrido,sobrela muestra,conel haz de electrones.Estebarridoestácentrado

en el punto en el que se realizaanálisis Auger.En cadapunto del barrido del haz de

electroneses posibledetectaro la corrientetrasmitidapor la muestra,ola emisión de

electronessecundariosqueseproduce.Paradetectarestaemisiónla cámaraAugercuenta

con un detectorde electronessecundariosqueconstade un preamplificador(POS 100)

a travésdel cuallleganlos electronesa un multiplicador (MOS l0O).Mediantela unidad

de barrido (UBR 100) podemosseleccionarsi queremosdetectaren cadapunto,la

corrientedemuestrao la emisióndeelectronessecundarios.Ademásesposiblesincronizar

la detecciónde una de estas dos magnitudesen cada punto del barrido del haz de

electrones,conel barrido de un monitor de televisión.Deesta forma,cadapunto de la

pantallacorrespondea un puntodelbarridodelhazdeelectrones.Elcontrastequeaparece

en el monitor de TV espor tanto proporcionala la emisiónde electronessecundarioso

a la corrientedemuestraenesepunto,dependiendode la magnitudquehayamosdecidido

detectar.Comoambas magnitudes,emisiónde electronessecundariosy corriente de

muestra,dependenfuertementede la naturalezadel puntodondeseproducela incidencia

del hazde electrones,laimagenqueapareceen la pantallanos da informacióndel estado

de la superficiequeestamosanalizando(rugosidady composiciónquímica).Comoeste

barridoestácentradoen el puntoen el queestamosrealizandoanálisisAuger,enel Centro

de la pantallaapareceráel contrastecorrespondientealazonaqueestamosanalizando.Por

otro lado,comoesposibledesplazarla muestra,podemostener información de toda la
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superficie de la muestra y posteriormenteseleccionarel punto a analizar mediante

espectroscopiaAuger.Laresoluciónde estesistemade imagen,vienedadapor el tamaño

del haz de electrones,queen nuestrocasoescomo mínimo0.1 mm.

3.2-.Control electrónico del sistemaAuger.

Paracoordinartodos los aparatosque formanel sistemade medidaAuger

esnecesariala utilización de unaelectrónicade control formadapor variasunidades:

3.2.1-.Unidadde controlTCA 380.

Permiteseleccionarel rangodeenergíasaanalizar,lavelocidaddelbarrido

de energíasy la frecuencia,yamplitud de modulaciónde la señalque se superponeal

cilindro externodel CMA.Además tiene una salida que da una señalproporcional al

barridode energías(OV:origendelbarrido;1V:finaldelbarrido)quepodemosllevar al eje

X de un registradoro a la coordenadahorizontalde un osciloscopio.Tambiénesposible

sacar de estaunidaduna señalcon la misma frecuenciade modulaciónque la aplicada

al cilindro externodel CMA,que seutiliza como señalde referenciapara el lock-in.

3.2.2-.Fuentedel cañón de electronesACE 576N.

Desdeestaunidadelegimosla energíadelhazdeelectronesqueincide sobre

la muestray la corriente que pasapor el filamento del cañón de electrones.Podemos

ajustartodala ópticadel cañóndeelectrones(extractor,focoy deflectores)paraoptimizar

la señalAuger.Tambiéndesdeestaunidad podemosmedir la alta tensióncon la queestá
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siendoalimentadoel multiplicadorde electronessituadoa la salidadel CMA.

3.2.3-.Fuentede alta tensión HT 3815.

Proporcionala alimentacióndel multiplicadorde electrones,quesepuede

variar entre350V y 3000V.Latensiónnormalde trabajoesde 1500V.

3.2.4-.Fuentedel cañón de iones.

Conestaunidadseleccionamosla corrientedeemisióndelcañónde iones,la

energíadelhaz de ionesy ajustamosla ópticadelcañónparaalcanzarconel hazde iones

la zonade la muestraseleccionadapreviamente.

3.2.5-.Unidadde barrido UBR 100.

Existen dos unidadesde barrido UBR 100 incorporadasal sistema.Una

conectadaal cañónde electronesy otra conectadaal cañónde iones.LaunidadUBR 100

conectadaal cañónde electronessuministraa las placasdeflectorasdel mismo tensiones

en forma de dientede sierra.Latensiónaplicadaa las placasdeflectorashorizontalesse

coordinacon la aplicada a las placas deflectorasverticalesde forma que el haz de

electronesbarrasobrela superficiede la muestraunazonarectangularcuyo centroesel

puntoen el queincide el haz de electronescuandolas tensionesdientede sierrano son

aplicadasa las placasdeflectoras.Variandola amplitud de las tensionesdientede sierra

podemoscambiarel tamañodel áreabarridapor el haz de electrones.
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Como ya hemosvisto antes,estaunidad tambiénseencargade obtenerla

imagende la muestra.Conella podemosseleccionarel tamañodel área quequeremos

observar,esdecirlos aumentos.Hayque teneren cuentaquecomoel diámetrodelhaz de

electronesque llega a la muestrasiemprees el mismo, disminuir el tamañode la zona

a observar ( > aumentos)no significa ganaren resolución.Desdeestaunidad también

seleccionamosel modoen el quequeremosobtenerla imagen,biena partir de corriente

trasmitidapor la muestra,bienmediantela detecciónde electronessecundarios.

La unidadUBR 100 conectadacon el cañónde iones nos sirveparabarrer

con el haz de iones partede la superficiede la muestra,deforma que la limpiezao el

decapadocontroladode la misma esposiblerealizarloen áreasde mayor tamañoqueel

del haz de iones.

3.2.6-.Lock-in EGG modelo 128A.

Como he explicado anteriormente,nospermite obtener N’(E).Con este

modelo podemosdetectar señalesdesde ±1p¿V hasta +250 mV de amplitud con

frecuenciacomprendidaentre0.5 Hz a 100 KHz.A la salidadel lock-in obtenemos,para

todaslas escalasde sensibilidad,unaseñalde + 1 V a fondo deescala.Estaseñalesla que

selleva al eje Y de un registradorX-Y o a la entradade la coordenadaverticalde un

osciloscopio,parade estamaneraobtenerlos espectrosAuger.
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3.3-.Obtenciónde un espectroAuger.

En la figura 1.10 podemosver un esquemadel sistemaexperimentalutilizado

para obtenerlos espectrosAuger.Enprimer lugar seleccionaríamos:

ACE 576:

- Corrientequepasapor el filamento del cañónde electrones,If.

- Energíadel haz de electronesincidentes,E~.

TCA 380:

- Amplitud y frecuenciade modulaciónde la señalde modulaciónaplicada

al CMA.

- Barrido en energíasalrededorde E~ y tiempo de duracióndel barrido.

HT 3815:

- Alta tensiónde alimentacióndel multiplicador de electrones.

Lock-in EGG 128A:

- Sensibilidady constantede tiempo adecuadasa la velocidadde barrido

seleccionadacon la unidadTCA 380.

47



Figura 1.10: Esquemadel montajeexperimentalutjlizado para obtenerespectrosAuger.
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Una vez situadala muestrafrente al CMA procederíamosa optimizarla

distanciaCMA - muestra,medianteun mecanismoqueva acopladoal CMA.Si durante

estaoperación,observamosal mismo tiempo la pantalladel osciloscopio,veremosquea

determinadadistanciaCMA - muestraapareceen la pantallael pico elástico,esdecir el

pico correspondientea los electronesque se reflejan en la superficie de la muestrasin

sufrir prácticamenteperdidasde energía.Unavez detectadoel pico elásticoprocedemos

a optimizarla ópticadel cañónde electrones,ladistanciaCMA - muestray la fasedel

lock-in de forma queel pico elásticotengaunaamplitud máxima,sumínimo aparezcaen

E~ y la distanciaen energíasentre su máximo y su mínimo,AE,sealo máspequeña

posible.Estadistancia,AE,esla quenos da la resolucióndel CMA,AE/E,quepermanece

constanteen todo el rango de energías.Ennuestrocaso AE/E =0.3%

Unavezoptimizadoel pico elástico,podemosrealizarel barridoenenergías

que nos interese cambiando convenientementelos parámetrosrelacionadoscon la

detecciónde la señal (barrido,sensibilidad,constantede tiempo...)y dejandoconstante

todo lo relacionadocon la ópticadel sistema.
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II. - PREPAJIACION DE SUBSTRATOSDE Si PARA CRECIMIENTO DE GaAs

La preparaciónde los substratosesunaetapafundamentalenel proceso

de crecimientoepitaxial:paraasegurarla calidadde la epitaxiaesimprescindibleque

la superficiedel substratoseaunasuperficielimpia a nivel atómico.

El métodode limpiezaquehemosutilizado parala superficiede silicio

incluye, entreotros pasos,diversostratamientosquímicos,paraasegurar:

- Eliminaciónde los contaminantesde carbonosobresubstratosde Si.

- Formaciónde unacapadeóxido paraprotegerla superficielimpia de

Si de contaminaciónporadsorciónde carbonoantesdel crecimiento

por MBE.

- Desorcióna alta temperaturade la fina capade óxido pasivanteen

UHV.

Los tratamientosquímicos sebasanen la oxidación de Si con diversas

solucionesconteniendoperóxido de hidrógeno(H202) que como es sabidoes un

potenteagenteoxidantetanto en solucionesácidascomo básicas.

La superficiede óxido desilicio esmucho menosreactivaque la de Si,

y por tanto es menosprobablela adsorcióndeátomosdecarbono.Posteriormenteesta

capade óxido pasivantees atacadamedianteuna solución de HF. Repitiendoeste

52

———-—7 -



procesodeoxidación-ataquedelóxido seconsigueunasuperficieplanacon unafuerte

disminución de los sitios activos del óxido donde se adsorbenpreferentementelas

impurezas.Finalmentela capade óxido desaparecemediantecalentamientoen UHV.

Previamenteal proceso de oxidación las obleas de silicio suelen

sometersea un pasode desengrasecon disolventesorgánicos.

Los diversosprocedimientosque aparecenen la literatura persiguen

comoobjetivola formacióndeunacapadeóxido deSi depequeñoespesor(lO -20 Á)

y cuya composiciónno seaestequiométrica(SiQ, x < 2) paraconseguirrebajarla

temperaturade desorciónen UHV. Así, el estudiomáscompletoEl] queconocemos

sobrelimpieza de Si incluye hastatrestratamientosquímicosácidosy básicos para

conseguirunacapade óxido cuyatemperaturade desorciónseaTs — 850-9000C(en

lugarde 12000C)crecidasobreunasuperficiede silicio libre de contaminantes.

Nosotroshemosprobadodistintos procesosquímicos recogidosen la

literatura con la idea de escogerentre ellos un procesostandardque fuera lo más

sencillo posibley dieraresultadosreproducibles.

Enprimerlugarhemosobservadoquepodemosahorrarel pasodedesen-

grasado mediante disolventes orgánicos: los substratos procedentesde Wacker

Chemitronic están pulidos y perfectamenteempaquetadosen condicionesde alta

limpieza.
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Basándonosen el trabajo anteriormentecitado de Ishizakay Shiraki [1], los

procesosquímicosprobadosfueronlos siguientes:

1) - 10 mm. en 504112:H202(2:1) a temperaturaambiente(RT) seguidode

aclaradoen aguadesionizada.

- 1 mm. en HF (10%) seguidode aclarado.

- 10 mm. en 504H2:H202(2:1), aclaradoy secadoen spinner.

2) - 10 mm en NO3H en ebullición seguido de aclarado

desionizada.

- 1 mm. en HF (10%) y aclarado.

- 10 mm. en NO3H en ebullición y aclaradoy secadoen spinner.

3) Repeticiónde los dos primerospasosdel apartado2) seguidode:

- 10 mm. en NH4OH:H202:H20(1:1:3) en ebullición másaclarado.

- 1 mm. en HF (10%) y aclarado.

- 10 mm. enNH4OH:H2O~:H2O(1:1:3) + aclaradoy secadoenspinner.

4) Repeticiónde proceso3, exceptola última etapapara formarla capade

óxido pasivante,seguidode:

- 10 mm. en HCl:H,02:H20(3:1:1) parahacerunacapade óxido.

- aclaradoy secadoen spinner.

en agua
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Unos procesossedistinguende otros fundamentalmenteen la fina capa

deóxido final, producidaen cadauno porunadistintareacciónquímicade oxidación

del silicio, que previsiblemente dará como resultado un óxido de distinta

estequlometría.

Paraevaluarlos distintosprocesosdelimpiezaseguidos,hemosvalorado

los siguientesaspectos:

- Temperaturade desorciónde los distintos óxidosSiO~

- Control de la limpiezade la superficiepor AES despuésde la

desorcióntérmicadel óxido.

- Control de la limpiezay morfologíade la superficiede Si mediante

RHEED.

Entodos losprocesosdepreparacióndeSiestudiados,hemosobservado:

La temperaturade desorciónde la capapasivantede óxido de Si está

en el rangode 800-8500C,siendomenorla correspondienteal proceso

número4 descritoanteriormente.

Despuésde la desorcióndel óxido, todas las superficiestratadasse

muestraninvariablementelimpias, sin trazasde carbonoy de oxígeno

dentro del límite de detecciónAES (< 0.01 mí).
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- Las superficieslimpias de Si observadasmuestranunaexcelente

reconstrucciónsuperficial2x1 comocorrespondeaunasuperficie(001)

de Si con unamorfologíaplana.

A través de la reconstrucciónsuperficial inducida por pequeños

recubrimientosde Ca (0.1 < 6~ < 0.4 mí) sobreSi (001) tambiénhemospodido

comprobarque las superficiesde silicio no muestrantraza algunade contaminación

de carbono.En estecasoel diagramaRHEED corresponde[2] a unareconstrucción

(3x2) en lugardeunaC (4x4) queseobservacuandosedepositaCasobresuperficies

ligeramentecontaminadascon carbono(Oc < 0.05 mí).

En conclusiónsólo hemospodido observarunapequeñadiferenciaen la

temperaturadedesorciónen los distintosprocesosdepreparaciónde substratosde Si

estudiados.Por ello hemos escogidode entreellos el que nos resultamás fácil de

manejarqueesel procesonúmero 1.

El procesoquesiguenlos substratosde Si desdequesesacande la caja

hastael comienzodel crecimientoepitaxial es el siguiente: las obleas de Si son

sometidasa un procesode oxidación/ataquedel óxido/oxidacióncon unamezclade

S04H2 y H,02. Después de este proceso se introducen en la esclusadonde se

desgasificana 200
0Cdurante1 hora.
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Una vez desorbidoel agua, cadaoblea de Si pasa a la precámaraen

UHV donde se calientaa Ts = 8000C durante20 mm en un horno especialmente

diseñadopara aseguraren lo posible la uniformidad de la temperaturaen toda la

superficiede la oblea (3 pulgadas).

Finalmente, se baja la temperaturadel substratohastala temperatura

típica de crecimiento(Ts — 3000C) y se introduceen la cámaraMBE. El substrato

de Si estáya preparadopara comenzarel crecimiento.

En todo lo dicho anteriormentehemos señaladola capacidadde los

distintos métodos enunciadospara preparar superficies de Si para el crecimiento

epitaxial. Todos ellos producenuna capa de SiO,~, x < 2, cuya temperaturade

desorción(Ts < 9000C) esinferior a la delSiO
2nativo (Ts — 1200

0C).Sin embargo,

la temperaturaaúnelevadade la desorciónde SiO~ producela aparicióndeplanosde

deslizamientoy ciertacurvaturaen la obleade Si debido a las tensionestérmicasque

aparecenpor el inevitablegradientede temperatura.Más importanteaúnesquetodo

procesoa temperaturaelevada(Ts > 4000C) hace incompatible el crecimiento

epitaxial de GaAssobre obleasde Si ya procesadas.

De estemodo los métodosenunciadosdepreparaciónde substratosde

Si paracrecimientoepitaxialsonincompatiblesconel último objetivotecnológico,que

es la integraciónmonolíticade dispositivos111-y en silicio.
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Nosotroshemosabordadoel problemade la preparaciónde superficies

deSi desdeotrospuntosdevista,paraconseguirreducirdrásticamentela temperatura

de esteproceso.El estudiode dichosmétodosserádescritoen el capítuloVI de esta

memoria.
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III-.NUCLEACION DE GaAs SOBRE Si.

l-.Introducción.

La gran importanciade la nucleaciónen cualquierprocesoepitaxial se

puede comprenderintuitivamente a partir de la propia definición de epitaxia:

crecimientodecristalessobreun substratocristalinoquedeterminasu orientación.Es

decir, el cristal crece copiandola estructuracristalinadel substrato.Cadavez que

depositamosuna monocapade material, ésta pasaa ser partedel substratopara la

monocapasiguiente,por lo que si degradamosla planitud de la superficieen las

primerasmonocapas,estoseva a reflejaren el restodelcrecimientodel material.Por

tanto la etapade la nucleaciónva a ser la máscrítica de todo el procesoepitaxial y

va a determinarla calidaddel materialcrecido.

Para realizar un crecimientoperfecto sería necesarioconseguiruna

intercaraabrupta,sin defectosy perfectamenteplana. Sin embargoen la prácticalas

primerasetapasdel crecimientopuedentenerlugar de tres formas diferentes:

1: Nucleación bidimensional (Frank-van der Merwe): no empieza a

formarseunamonocapade materialhastaque estácompletala anterior

(capa a capa).

II: Nucleación tridimensional (Volmer - Weber): la segundamonocapa

empiezaa formarseantesdeque la segundaestécompleta,dandolugar
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a la aparición de islas de material (núcleos tridimensionales)sobre la

superficiedel substrato.

III: Combinaciónde los dos procesosanteriores(Stranski - Krastanov):la

nucleaciónempiezasiendobidimensional,perocrecidoun ciertonúmero

de capasaparecennúcleostridimensionales.

Bauer jjl] demostróqueen condicionesdeequilibrio termodinámico,lo

quedeterminael modode crecimientoinicial es el balancerelativo entrelas energías

superficialesde substratoy epitaxia: si el materialqueseestádepositandotiene una

energía superficial mayor que la del substrato, entonces aparecen núcleos

tridimensionales.

Posteriormentese predijo teóricamente[2,3] que no es posible, en

condicionesde equilibrio, unanucleaciónbidimensionalcuandoexistediferenciade

parámetrosde red entresubstratoy epitaxia.En estecasoseríamuchomásfavorable

una nucleacióndel tipo III,o directamentetridimensional(tipo II) si la interacción

entresubstratoy epitaxiaes mucho másdébil quela interacciónentrelas capasdel

materialdepositado.

Sin embargocuandola técnica epitaxial utilizada es MBE, nunca se

trabaja en condicionesde equilibrio termodinámicoy el estudiode los procesosde

nucleación tiene que hacerse fundamentalmentea través de observaciones
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experimentales.Elhechodeno trabajaren condicionesde equilibrio ofrecela posibili-

daddecambiartodaslasvariablesimplicadasenun crecimientoparamodificarel pro-

cesode nueleacióny acercarnoslo másposibleaunanucleaciónbidimensionalideal.

Ademásde la dependenciadelprocesodenucleaciónconlascondiciones

de crecimiento,tambiénhay que tener en cuenta que dicho proceso depende

críticamentetanto de los materialesimplicados(substratoy epitaxia)comodelestado

de la superficiedel substrato.Portodo ello vamosa centrarnosexclusivamenteen el

sistemaestudiadoenestetrabajo,esdeciren GaAs sobreSi.

Ya hemosvisto detalladamentelasdiferenciasqueexistenentreestosdos

materiales y las consecuenciasque éstas tienen durante el proceso epitaxial.

Recordemosbrevementelas queseponende manifiestoen la intercara:

- Diferenciaentreparámetrosde red de GaAsy Si (4%): las primeras

capas de GaAs crecen bajo tensión lo cual hace energéticamente

favorablequela nucleaciónseatridimensional.

- Crecimientode un materialpolar (GaAs) sobre un material no polar

(Si):igual quedentrodeunvolumendeGaAslos enlacesAs-As y Ga-Ga

no tienen un comportamientoneutro [4] eléctricamentehablando,los

enlaces Si-As y Si-Ga en una superficie de Si (001) presentanuna

determinadadensidadde cargapositivaen el casodeenlacesSi-As,y de
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carácternegativo para los enlacesSi-Ga.Latendenciadel material a

conseguirla neutralidadde cargaen la intercara,va a hacerposibleen

determinadasocasionesla redistribuciónde los átomosde las primeras

monocapasdepositadas,lo cualpuedeafectaral procesode nucleación.

Si intentamosiniciar el crecimientodeGaAsporMEE sobreSi (001) en

las mismascondicionesutilizadas convencionalmentepara crecerGaAssobreGaAs

(T5 = 580
0C,altapresióndeAs

4, rg — 1 ml/s) el resultadoesunadrásticanucleación

tridimensionalquedegradaseriamentetodo el crecimientoposterior.Paraconseguir

un recubrimientomásuniformedel substratode Si sehadesarrolladolo queseconoce

como “crecimiento en dos etapas[5]. La primera etapade estemétodo consisteen

depositarGaAs sobreSi a Ts lo suficientementebajaspara que la desorciónde As

(desdela superficiede GaAs) seaprácticamentenula y la migración de Ga sobre la

superficiesereduzcaconsiderablemente.Comoconsecuenciase reduceel tamañoy

aumentael númerode las islasformadasduranteel procesode nucleacióny por tanto

seproduceun mayor recubrimientoinicial. Peropor otro ladoel hechode crecerpor

MBE a tan bajatemperaturadegradala calidadcristalinadel materialpudiendollegar

aserpolicristalinoe inclusoamorfoparaTs suficientementebaja.Paraevitaren lo po-

sible estadegradaciónse reducemuchola velocidadde crecimiento(—O.3ml/s) y se

limita al mínimo posibleel espesordeestacapainicial( — 300 Á> .Paramejorarla cali-

dadde estaprimeracapadeGaAsantesde proseguirel crecimiento,sesubeIs como

mínimo ala temperaturaconvencionalde crecimientopor MBE( — 5800C) hastaque

seobservaundiagramadedifracciónRHEEDcorrespondienteaun materialcristalino.
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Otro problemaque presentanestascapasde material crecidasa baja

temperaturaesquedebidoa la falta deestequiometríaduranteel crecimientose forma -

unaalta densidadde defectos(aglomeradosde As, As situadoen sitios de Ga...) [6]

que son los responsablesdel fuerte carácteraislantede este tipo de epitaxias. Este

carácteraislante muchasveces no es compatible con el diseñode determinados

dispositivos.

Comohemosvisto anteriormentelasprimerasetapasde la nucleaciónde

un materialsobreotro dependendrásticamentedeunavariedaddeparámetrosexperi-

mentales.Porello,muchosde los resultadosexperimentalesque aparecenen la lite-

raturadifícilmente aportanunavisión generalsobre la nucleaciónde GaAs sobre Si.

En adelantedescribiremoslo queseconocesobrela nucleaciónde GaAs

sobre Si(OOl) en unascondicionesmuy concretas(apartado2),asícomo la influencia

quesobreel procesodenucleacióntienenotrosparámetrosexperimentales(apartado3).

2-.Nucleaciónde GaAs sobre una superficie de Si pasivadacon una capa de As.

Cuandolas células utilizadas para evaporarel elementodel grupo V

(As4), son convencionales(tipo Knudsen),la presiónparcialde esteelementoen el

sistemaesimportanteaúncuandola célulaestécerrada.El hechode queel substrato

de Si estéen contactocon estaatmósferarica en As4 antesde iniciar el crecimiento

de GaAs, puede cambiar la estructurade la superficie de partida del substrato

[7,8,9]. Un hechoconocidoes quecuandola superficiede Si (001) esexpuestaa un
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flujo de As4 a Ts = 650
0C, se forma una capa de As establementeligada a la

superficiede Si. Debidoa queel enlaceSi-As esmuy fuerte,estacapaes muy poco

reactiva y por tanto puede comportarsecomo pasivante[10] de la superficie de

Si,evitandoasí la posible contaminaciónde la superficie del substratoantes de

comenzar el crecimiento. El hecho de conseguir reproduciblementeun misma

superficiedepartida,hacequela mayoríadelos experimentosdenucleaciónselleven

a cabosobreestetipo de superficiespasivadascon As.

Ademásde utilizar superficiesde Si con una capaadsorbidade As,las

condicionesexperimentalesmasusualespara el sistemaGaAs/Si son las siguientes:

- El substratode Si (001) espreparadopreviamentemedianteun ataque

químicoy posteriormente,yaen la cámaradeUHV,es sometidoa un tra-

tamientoa alta temperatura(8000C =Ts = 1 1000C) duranteun tiem-

Po (10 mm. =t=30 min.)paraconseguirla desorcióndeloxido de Si.

- La superficie de Si,una vez quitado el oxido,y con Ts ~ 6500 es

expuesta a un flujo de As
4 para conseguir una monocapade As

establementeligadaa la superficiede Si (001).

- Temperaturasdecrecimientorelativamentebajas:25000=Ts=50000.

- Velocidadesde crecimientolentas:0.2 ml/s =rg =0.4 mlIs.
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- Razón de flujos As y Ga alta: .~AS/~G~~2O-4O.La presión de As

correspondientea estaaltarelaciónde flujos essimplementela utilizada

en condiciones óptimas durante el crecimiento de GaAs por MBE

(Ts=580 0C,superflciede GaAs exhibiendouna reconstrucción2x4,

rg= lml/s y ~As’~Ga l0).Sin embargo,paracrecimientode GaAs sobre

Si abajaTs,manteniendola presiónde As
4 aumentala relaciónde flujos

‘~As’~Ga porque sereducela velocidadde crecimientoy la temperatura

del substratoesinferior a la de desorcióndel As.

CuandosecreceGaAssobreSi en lascondicionesanteriormentecitadas

seobservaexperimentalmente:

2.1-.La nucleaciónes tridimensional.

Este hecho puede justificarse [11] suponiendoque incluso a bajas

temperaturas,losátomosGa tienengran movilidad sobre la superficiede Si pasivada

con As debidoa la gran estabilidady portanto bajareactividadde estasuperficie.De

esta forma es másfavorableenergéticamenteque seformen núcleosde Ga queson

inmovilizadoscuandoel As4 llega ala superficiey reaccionaconellos,apareciendoen

estemomentounadistribución de islas sobre la superficiede Si.

2.2-.La distribución y el tamaño de las islas dependede Ts.

Se observaqueel tamañode las islas y la distanciaentreéstasaumenta

con aumentaTs [12,13,14]. Esto sepuedeentender[12,14] si tenemosen cuentaque
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segúndecreceTs el crecimientopor núcleospredominasobre el crecimientopor

propagacióndeescalones.Así,cuantomásbajaesTs,paraunamismacantidadde ma-

terial depositado,tenemosmayornúmerodenúcleossiendoéstosademásde menorta-

mañoy consecuentementeobtenemosun recubrimientomásuniformedela superficie.

2.3-.Relajacióndel material.

Cuandola nucleaciónes tridimensionaly el régimen de coalescencia

comienzaa espesoresmayoresqueel crítico,elprocesode relajacióntiene lugar en

cadaisla independientemente.Debidoa quelas islas tienentamañofinito en vez de

tener un espesorcrítico vamos a tener una relación base-alturacrítica [11,15].

Intuitivamenteesfácil entenderesteconcepto.En GaAssobreSi (001) unadislocación

de tipo 1 cada 25 planos atómicos en las direcciones [110] y [110] relaja

completamentela tensióndebidaa la diferenciade parámetrosde red. Si en unaisla

cuyabaseesmenorque25 planosatómicosaparecieraunadislocaciónde tipo I,envez

de relajar el material,lodejaríasometidoa unatensiónde carácteropuestoa la que

sufríael material antesde aparecerestadislocación.

Existenademásotro tipo dedefectos(defectosplanares:stackingfaults,

microtwins; dislocacionesdetipo II...) nodeseablesenunarelajaciónideal (confinada

en la intercara).Estosdefectosrelajan menostensióny puedenaparecera espesores

menores.Deeste modo cuandola superficie presentaislas de tamañosdiferentes

(nucleaciónno uniforme)la cantidaddetensiónrelajadano tienepor quéser la misma

entodasellas.Así,cuandoempiezael régimende coalescencia,tienelugarun segundo
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procesode relajacióndebidoaqueen cadaisla el grado de relajacióny por tanto su

parámetrode red esdiferente.De estaforma las regionesdondeseunenlas islas son

muy desordenadas(grandensidadde defectos).

Por ejemploparaTs ~4000Cseobservan,pormicroscopiaelectrónicade

transmisióndealtaresolución(HRTEM) [12], islasde hastasoÁ dealturaquetodavía

son coherentes(no han sufrido relajación) con el substrato.Otrosexperimentos

utilizando difracción de RX con incidencia rasante (GIXRD) [16] muestran sin

embargoque en el GaAs el parámetrode red en el plano va cambiandoprogresi-

vamentedesdeel principiodelcrecimiento.La aparentecontradicciónentreesteresul-

tado y las observacionesrealizadascon HRTEM desaparecesi se admite que el

procesode relajaciónempiezaaproducirsemediantepequeñosdesplazamientosde los

átomospertenecientesa los planossituadosen la superficiede las islas. Estosdespla-

zamientosno seríanvisiblespor HRTEM, ya quesu resoluciónestálimitadaa 2.5 Á.

Un comportamientogeneral es la presenciade tensionesresiduales

[12,14,16] en estascapascrecidasa bajatemperatura.Paracompletarel procesode

relajaciónsiempreesnecesariosometera la muestraa un ciclo térmico.

Pasamosahoraa describirla influenciaen el procesode nucleaciónde

GaAs sobre Si(0Ol) de otros parámetrosexperimentales.
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3-.Influencia de los distintos parámetros experimentales.

3.1-.Influencia de la desorientación del substrato.

La presenciade una alta densidad de escalonesen una dirección

preferenteen la superficie de un substratode Si (001) ligeramentedesorientado

(superficievicinal) ,provocaunaanisotropíaen la formade las islasdeGaAs[12,14].

Las islas tienenahoraforma alargaday son paralelasa los escalones.Esteefectoes

más acusado cuanto más alta es Ts.Con este tipo de substratos se observa

experimentalmente:

- La nucleación de dislocaciones tipo 1 [17,18]tiene lugar

preferentementeen los escalonesdebidoa la interacciónisla-escalón.

- La relajaciónde la red se producemáslenta y uniformementeen la

dirección paralelaa los escalones[12,19] durantelos primeros1000 Á

de GaAs.

- Paradesorientacionessuficientementegrandes(5.60 off,Ts=4000C)los

núcleos de GaAs se agrupanen el borde de los escalonesformando

“cuerdas” de aproximadamente1000 Á de longitud [19].

- La distanciaentrenúcleosdisminuyeal aumentarla desorientacióndel

substrato[19].
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Salvo los puntos relacionadoscon la relajación de la red,los demás

resultadossepuedenentendersi suponemosquelos escalonesdel substrato,oalguna

estructurasuperficial que su presenciaocasiona,sonsitios de nucleaciónpreferente

parael GaAs. De estaforma, amayor desorientacióndel substrato,menorlongitudde

terraza,mayorprobabilidadde que un átomo de Ga alcanceun sido de nucleación

preferente(formaciónde “cuerdas’).Por otro lado ,paraunadesorientacióndada,a

mayor Ts,mayormovilidad del Ga en la superficie, mayor probabilidadde que un

átomode Ga alcanceun lugar de nucleaciónpreferente(mayorTs,mayoranisotropía

de las islas).

3.2-.Influencia de una precapa de Ga.

Si la superficiede Si en vez de ser pasivadacon unamonocapade As

establementeligada,lo primero que recibe es una monocapade Ga,el procesode

nucleaciónsufre modificaciones[20].La presenciade unamonocapade Ga reduceel

ángulo de “mojado” 43 (ánguloque forma la paredde la isla con la superficiedel

substrato),comose representaen la figura 111.1. Este ángulo está directamente

relacionadocon el balancede energíaslibres superficiales,u,mediantela siguiente

expresión:

0sustrato-vado~0sztstraIo-epÚaxia
cos~= ~~epitaxia-+acío (111.1)

A partir de estaecuaciónclaramentesededucequeunareducciónen fi

significa unadisminuciónde la energíade la intercarasubstrato-epitaxiarelativaa la
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energíasuperficialcorrespondientea las regionesentreislas (substrato-vacío).

GaAs
/3

Si (001)

Figura 111.1: Esquemadel ángulo de mojadoen una islade GaAs sobreuna superficiede Si (001).

Comoconsecuenciaseobtienenrecubrimientosmayoresde la superficie

de Si,sealcanzael régimendecoalescenciaaespesoresmenoresy esposiblealcanzar

antesun frente de crecimientoplano.

3.3-.Influencia de la preparación del substrato.

Cuandola limpiezadel substratode Si esdeficiente,sobrela superficie

del substratoquedan restos de carburos y óxidos de Si. Sobre estas regiones

contaminadasaparecen[14,21] tanto defectos planarescomo regiones de GaAs

altamentedesordenadas(prácticamenteamorfas).

La temperaturaa la quetiene lugar la desorcióndel óxido deSi antesde

iniciar el crecimiento,dependedel método químico utilizado previamente.A altas

temperaturasy con tiemposde calentamientosuficientementelargos [22] los átomos

de Silicio migran por la superficiede Si, produciéndoseuna reestructuraciónde la

misma. De estaforma en los substratosdesorientados,el tamañode la terrazay la

alturade los escalonesdependecríticamentedel tratamientotérmicoquehayansufrido
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y de la posiblecontaminacióndel substrato.

En substratos que han sufrido tratamientos prolongados a altas

temperaturas(Si (001), 3•70 off: 20 mm. a 9000C)sehavisto [23] queenla superficie

tienen lugar agrupaciones de escalones que originan grandes facetas (200)

superficiales.Comola desorientaciónde la superficie permanececonstante(es un

procesodemigración)cuantomayoresseanlas facetasmásdispersasestarán.Dadoque

estasfacetas son sitios de nucleaciónpreferente,sobre estetipo de superficiesel

procesode nucleacióntiene lugarmediantegrandesislas muy alejadasunasde otras.

Por tanto paraevitarunanucleacióndrásticamente3D esnecesarioreducir al mínimo

la temperaturay el tiempo del procesode desorcióndel óxido.

3.4-.Modo de crecimiento.

La introducciónde modificacionesal modoconvencionaldecrecimiento

MEE, hapermitidoel desarrollodenuevosmodosdecrecimientotalescomoALMBE

[24], MEE [25] quepermitenobtenerepitaxiasde alta calidadinclusoa temperaturas

tan bajascomo 3000 C [25,26]. Por tanto, esesperableconseguiruna mejora de la

calidadde la capade nucleaciónsi escrecidapor unade estastécnicas.

El hecho de que estas técnicas de crecimiento consistan

fundamentalmenteen pulsaro alternarlos hacesde los elementosel grupo III y V,

cíclicamentecon período igual al de una monocapa,hace que la cinética de

crecimientodependafuertementede la presiónresidualdeAs propia de cadasistema
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de crecimientoy por tantode suspeculiaridadestécnicas,esdecir, de la velocidadde

cambio abierta-cerradade las pantallasde las célulasy de la capacidadde cierrede

las células (~ON/~OFF).De estemodoesnecesarioestudiarel procesode nucleaciónen

cadasistemaexperimental.

MedianteespectroscopiaAuger sehapuestodemanifiesto[27] quepara

una misma temperaturade crecimiento se consiguenmayores y más uniformes

recubrimientosde GaAsde la superficiede Si cuandosecrecepor MEE quecuando

secrecepor MBE. Se consigueaumentaresterecubrimientomásaún, si las primeras

capasdepositadasson de AlAs en vez de GaAs.

Experimentalmenteseha puestode manifiestoquepara conseguiruna

nucleaciónbidimensionalcon MEE esnecesario[28] evitar la presenciade unacapa

de As establementeligadaa la superficiede Si y empezarel crecimientodepositando

Ga.De esta forma se consigue que en ningún caso aparezcancaracterísticasde

transmisiónen el diagramade difracciónRHEED, esdecir mantenerun diagramade

barrasdurantetodo el crecimientoa baja temperatura.Sise quiere optimizar en lo

posiblela calidaden estaprimeraetapadel crecimientoesnecesarioajustaral mínimo

la relación t’As~~~Oa. Un excesivoflujo deAs sólo daríalugara la presenciadedefectos

quedegradaríanla calidad de estacapade nucleación.
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4-.Estudio de la nucleacién de GaAs sobre Si en nuestro sistemaexperimental.

En todo lo anteriorhemosvisto queel procesode nucleacióndepende

críticamentede todoslosparámetrosrelacionadosconel crecimiento.Esimprescindible

por ello el estudiode esteprocesoen nuestraspropiascondicionesexperimentalessi

queremosconoceren realidadcomoselleva acaboestaetapacrucial del crecimiento

en nuestrasepitaxiassobre Si. Paraello, hemosestudiadomedianteRHEED, TEM

y AES las primeras etapasdel crecimientoen las capasde nucleación de GaAs

crecidas tanto por ALMBE como por MBE.Además con vista a conseguiruna

nucleación bidimensional hemos estudiado el crecimiento de GaAs sobre Si

introduciendoentreambosmaterialesunaspocascapasde AlAs.

Previamente a presentar los resultados experimentales expondré

detenidamentelas condicionesen quehan sido crecidasestascapasde nucleación.En

el caso de las muestrascrecidas por MBE las condiciones utilizadas son las

convencionalesparacrecerMBE a bajatemperatura:

- Ts = 3000C

- rg = 0.3 ml/s

- BEP(As
4) = 4x10

6 Torr (idéntica a la utilizadaparacrecerpor MBE

a 5800C)

- Partimosde unasuperficieen la queno seha incorporadounacapade

As establementeligaday abrimossimultáneamentela célula deGa y As.
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Antes de detallarlas condicionesde crecimiento,paralas muestrasde

GaAscrecidaspor ALMBE sobreSi recordaremosbrevementelas característicasde

estemodode crecimiento.

Como vimos en el capítulo 1 de estamemoriael ALMEE consisteen

interrumpir cíclicamenteel haz del elementoV (As4) con períodoigual al tiempo de

formacióndeunamí, paraconseguirunaperturbacióncíclicadel frentedecrecimiento

enfaseconla formacióndecadamonocapa,promoviendoasíun mododecrecimiento

capaa capade manerasimultáneay periódicasobre toda la superficie [24].

A partir de la evolución del parámetrode red en el plano (RHEED)

duranteel crecimientode un gran númerode sistemasepitaxialescon grandesajuste

de parámetrode red (7% en JnAs/GaAs,4%GaAs/GaPentre otros [29]) se ha

observadoquela relajaciónde la red tiene lugar en unaregión muy estrechaa la vez

quecercanaa la intercara.

La capacidadde estemodode crecimientopara mantenerun frente de

crecimientoplano asícomode confinar en la intercarala zonadondetiene lugar la

relajaciónde la red hacendel ALMBE un buencandidatoparamejorarel procesode

nucleaciónen el sistemaGaAs/Si.
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En el casodel estudiode la nucleaciónde GaAs sobre Si crecidopor

ALMBE,se han crecido tres tipos de muestrasbajo las siguientes condicionesde

crecimiento:

-ALMBE GaAssobreSi pulsandoel haz deAs:

- Is = 3000C

- BEP (As
4) = 4x10

6Torr

- rg = 0.54 ml/s

- tA¾ON= 0.4 s

- tAs
4OFF = 1.45 s

- Primeraoperación:Ga ON.

-ALMBE GaAs sobre Si alternandotanto el haz de As4 como el haz de

Ga,utilizando velocidadesmenores,todoello para controlar mejor el

procesode deposición;esdecir,unavez depositadala cantidadde Ga

correspondientea 1 ml sedepositaAs4 paracompletarla formaciónde

1 ml de GaAs.Enestecaso:

- Ts = 300
0C

- BEP (As
4) = 4x10

6 Torr

- rg = 0.3 ml/s

- tGaON = 3.33 s

- tASON = 0.4 s

- Primeraoperación:Ga ON

-ALMBE GaAs sobre Si depositandopreviamente6 ml de AlAs para

aumentarel recubrimientoinicial de la superficiede Si.El espesorde la

capade AlAs fue elegido durantela realizacióndel estudiodelproceso
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de nucleaciónmedianteAES y es justo el espesorde AlAs, al cual

correspondela desaparicióndel pico de bajaenergíacorrespondienteal

substratode Si.

Paraestesistemalas condicionesde crecimientofueron las siguientes:

AlAs: GaAs

-Ts = 300”C -Ts =300”C

- BEP(As4) = 4x10-6Torr - BEP(As4) = 4x10-6Torr

- rg = 0.46ml/s - rg = 0.54 ml/s

- tAs4ON 0.37 s - tAs4ON = 0.4 s

- tAs4OFF = 1.8 s - tAs4OFF = 1.45 s

- Primeraoperación:Al QN

4.1-.Estudiodel procesode nucleaciónmediante AES.

A partir de la evolución que sufren la amplitud de los picos Auger

asociadosa substratoy epitaxiaduranteel procesode crecimiento,esposibleobtener

informacióndecómoseestáproduciendoel procesodenucleación.Paraello secalcula

a partir de modelosfenomenológicos,yaestablecidos,elcomportamientoesperadoen

una nucleación bidimensional.Comparando el comportamiento observado

experimentalmenteconel previstoteóricamentepodemosconocerel tipo denucleación

queestáteniendolugar.

El modelo con el que hemos trabajadoes ampliamentedescrito y
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discutido en la literatura (ver por ejemplo referencias [30] y [31]) por lo que

únicamentenos limitaremos aquí a explicar lo necesariopara poder entenderlos

resultadosexperimentales.

En estemodelosesupone:

- La alturapico apico en el espectrodN(E)/d(E)esproporcionala la

intensidadAuger.

- La atenuaciónsufrida por el haz de electronesAuger, desdequeson

emitidos a una profundidadz, hastaque escapanal vacío, es de tipo

exponencialy viene determinadapor el recorridolibre medio inelástico

de los electronesAuger (IMPF = X).Si suponemosademásque los

electronesAuger son emitidos en una estrechalínea en la dirección

normala la superficie,siendoz la distanciaquedebenrecorrerdesdeel

átomo emisor hasta el vacío,10 la corriente Auger emitida a esa

profundidad, la señal que emerge de la superficievendrádadapor:

12 exp (-zIX).Ennuestrocasoel ángulodeentradaal analizadorCMA es

a= 420 18’, el recorridoefectivo de los electronesAuger seráz/cosa

y por tanto la intensidad1 quemedimosserá:

¡ = I0exp (zJAcosa) (111.2)

- Sólo consideraremosla dependenciade X con la energía de los

electronesAuger. La determinaciónde IMPF de los electroneses
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esencial en los análisis AES. Ello ha dado lugar a numerosas

publicaciones,en las quesepresentanestimacionesteóricasy valoresde

X obtenidosexperimentalmente.Existenvariascurvasuniversales[32,33]

que muestranlos valores de X para transicionesAuger de distintos

elementosquímicosen funciónde la energíade los electrones.Nosotros

hemosestimadolos IMPF delos electronesAuger apartirde las curvas

[34] presentadasen la figura 111.2,debidoa queseelaboranapartir de

resultados experimentales llevados a cabo en superficies

semiconductoras.Hemos escogidolos valoresde X para las distintas

energíasde los electronesAuger analizadosque mejor se ajustan a

nuestrosresultadosexperimentales:

-
5’LMM (92 eV) : 5.3 Á, - S~KLL (1619 eV) : 27.1 A

- AlLMM (68 eV) : 4.6 A - AlKLL (1396 eV) : 25.1 A

- GaLMM (1070eX’) : 21.8 Á

- Tanto el substratocomola epitaxiapuedenserdescritosmedianteuna

estructurade capas,la cual nos permite:

* Suponer que cubrir la superficie del substrato con una

monocapade adsorbatoes equivalentea atenuar la señal del

substratopor unamonocapa.
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* Descomponerla señalAuger recogidapara un elementodado

A, como sumade las contribucionesde cadacapa[30].
100
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Figura 111,2:

10

1
10 100 1000

ELECTRON ENERGY, E(eV)

Curvas de el IFMP de los electronesAuger en función de su energía,obtenidosen
superficiessemiconductoras;tomadasde la referencia[34].

También hay que señalar, que la evolución de cadapico se estimaa

partir de la comparacióncon un patrón.Estepatrón, no es másque la amplitud de

dichopico cuandoestamosanalizandounamuestraenvolumendedichomaterial.Por

supuesto,en estetrabajola amplitud del pico patrón se ha determinadoen nuestro

sistemade AES.Debidoa que el sistemaAuger en el que seha realizadoesteestudio

no estaincorporadoenla cámaradecrecimientoMBE,esnecesarioalineary optimizar

la óptica del sistemade medida cadavez que realizamosun espectroa espesores

diferentes;estova a originar unadispersiónde nuestrosresultadosy va a limitarnos

a obtenerinformaciónúnicamentecualitativadel procesode nucleación.
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4.1.1-.Evoluciónde los picos Auger en un procesode nucleaciónbidimensional.

En el casode GaAs sobre Si, deberemosconocercómo seatenúanlos

picos del substratode Si, a la vez de cómo aumentanlos picos asociadosal GaAs.

Empezaremosobteniendola señalcorrespondientea Si y GaAsen volumensiguiendo

un modelo de capas.Sean:

I~: IntensidadAugerdeun materiali de semi-infinitascapas,medida

en la superficielimpia.

Jo: SeñalAugeremitidaporunacapacompletay aisladade material

1.

XT: IFMP de los electronesAuger en la transiciónT.

La señal Auger de cada una de las monocapasserá la señal

correspondientea unamonocapadematerial,multiplicadopor el factorde atenuación

correspondientea la distanciade la superficiea queéstaseencuentre;enel casode un

cristal de Si semi-infinito,la contribuciónde cadamonocapasería(ver figura 111.3):

Si (001)
~ El _______________

2
3
/4

5

J
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Figura 111.3: Esquemadel apilamientodeplanosen la dirección(001)deun cristalsemi-infinitode Si.
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monocapa1: ~

monocapa2:

monocapa3:

monocap¿2n:

exp (

¡Si exPI~ SI ji

exp ((Jd)dsiji

cosa

h1cos« ji + is¿exP(

+I~exp~-
(J—1)d5~

1+...

A cosaSi

quees la sumade infinitos términosde unaprogresióngeométricade razón

I~ ex~(
%~cosaji

Entonces:

‘coSi =

2d5~ ji
X51cosa
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exp (— X55§s«J

Por tanto:

¡ =

1. - exp

o
ISj

(111.3)

X cosa)Si

En el casodeGaAs(001) tenemosunasecuenciaalternadadeplanosde

As y Ca(ver figura JII.4).Escogemosel planosuperficialcompuestoporAs, dadoque

a la hora de registrarlos espectrosAuger siempretenemosunasuperficierecubierta

de As.

Ca As ( 001>
d GaAs LI

Figura 111.4:

1-As
2-Ca
3-As
/4—Ca
5—As
6-Ca

($1 )—As
J-Ga

Esquemadel apilamientode planos en la dirección (001)de un cristal semi-infinito de
GaAs.
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En estecaso:

¡o + exp NI o A cosa
~~4s As (i— 3 ~ ‘As Ii- (J-2)dC~ji

1~

I-exn( ~taAsrj~ A~cosa)
(111.4)

1 d ( 3dC~
y0 ~0 GaAs + 1+•••

ooCa ‘Ca + ~Ga exp A cosa 1 A
Ca ) ~ aacosa)

o ( (J-l)dGO NI
~ ‘Ca exp ¡—

A ~« cosa}
‘Ca

1- exp (2dG«A~)

En el casode depositarGaAs sobreSi, el GaAsva aestarformado por

un número finito de capas, por tanto la señalAuger va ser una suma de finitos

términos.Siguiendoel mismoprocedimientoqueel utilizadoparaun materialinfinito,

seobtienenlas siguientesexpresiones:

1 =1 (1 ~eL- Jd
0~ ‘iNIAs -As [~ XP( AMeosa)) (111.6)

(111.5)
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(111.7)
‘Ca = ‘coCa

expI - CacoS«~J

)

Donde J es el número de planos atómicos (As y Ga) que estamos

analizando.

Por el mismoprocedimientopodemosobtenerla atenuaciónquesufrela

señaldel Si por haberdepositadoencimaJ12 monocapasde GaAs (J/2 planosde Ga

y J/2 planosde As):

~Si = ‘Sic. exp
( Jd~’i

1 A cosa!Si

Determinandoen nuestro sistema‘coAs, ‘coCa e ‘coSi (patrones)podemos

conocerel porcentajede señal: (IjL~ x 100) quetenemosen cadamomento.

Paraestudiarcómotiene lugar el procesode nucleaciónen GaAs sobre

Si, hemoshechodos tipos de seguimientos:

- Atenuacióndel pico de alta energíadel substrato,SiKLL(1619 eV):

durantela deposiciónde las primerasml de GaAs la atenuaciónque

sufreva a ser muy poco sensibleal mecanismode nucleacióndebidoa

quesu IMFP es 27 Á.Sin embargosi persistela presenciadenúcleos

tridimensionales,unavez depositadaslas primerascapas,la atenuación
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de su amplitud va a

que la esperadaen

continuaen la figura

islas)provienede un

de GaAs [35].

Dl

o

1-
0
EJ
Cf)

uJ
o
EJ

ser más lenta

un proceso

111.5),pues

volumende

(línea discontinuaen la figura 111.5)

de nucleación bidimensional (línea

gran partede la señal(regionesentre

Si cubiertocomomuchopor 1 ó 2 ml

10 20
RECU6R!M(ENTO (mt)

Figura 111.5: Evolución deJa intensidadAugerde un pico de alta energíadel substratoen funcióndel
recubrimientoen el caso de un proce~ode nucleación2D (líneacontinua)y 3D (línea
discontinua).
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- Otra forma más sensible de detectar un alejamiento de la

bidimensionalidades representarla atenuaciónde un pico de baja

energíadel substratofrente al aumentode un pico de alta energíadel

adsorbato.La forma y el tipo de información que se puedeobtenera

partir deestetipo de representacionesseilustra esquemáticamenteen la

figura 111.6.Un cambio de pendiente,con respectoal comportamiento

bidimensional ideal (línea continua en la figura 111.6) en el origen

corresponderíaa una nuc]eación 3D desdeel principio.Un cambio

posterior, nos indicada una nucleación tipo Stransld-Krastanov,

diciéndonosademáscuantasmonocapascompletashay depositadasen el

momentoen queaparecenlos núcleostridimensionales.

4.1.2-.Resultadosexperimentales.

Como ya hemos comentado,el sistemade análisis Auger no está

incorporadoa la cámarade crecimientoMBE, lo que suponeque para seguir el

procesode nucleaciónconestatécnicatengamosquetrasladarla muestrade la cámara

MBE a la cámaraAuger cada vez que queremosregistrar un espectro.Las dos

cámarasestánconectadasa travésde la precámaradel sistemade crecimiento,por lo

queen todo momentola muestraestáenUHV. Otra consecuenciaesquelos registros

Auger sonobtenidosa temperaturaambientey no a la temperaturaa la quetiene lugar

el crecimiento.Antesde cada registro Auger,la óptica del sistemase ajusta para

obtenerun máximode señaly resoluciónen el pico elástico.
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Todoslos espectrosAugerhansidoobtenidosenlasmismascondiciones:

energía del haz primario de electrones, E~=3000eV,alta tensióndel multiplicador

de electronesde 1 .5 KV,velocidadde barrido 100 eV/mm, y presiónresidualen la

cámaraAuger < 5xltY9 mbar.

En la figura 111.7 podemosver la evoluciónqueexperimentael pico de

alta energíadel S~KLL (1619eV) en funcióndelnúmerodemonocapasdepositadas.La

línea continua correspondea la evolución esperadaen un proceso de nucleación

bidimensionalestimadoapartir de un modelocapaa capay los distintos caracteres

correspondena los distintos experimentosrealizados(O MBE GaAs/Si,O ALMBE

GaAs/Si,~ALMBE GaAs/AlAs/Si y A ALMBE GaAs/AlAs/Si).

En estetipo de representaciónhay que teneren cuentaque podemos

tenerdiversasfuentesdeerror,tantoen la intensidad(eje y) como en la determinación

del espesor(eje x).Esperamosuna ciertadispersiónen la intensidaddado quecada

punto suponeun paso previo por el ajuste de toda la óptica del sistema.Porotro

lado,conobjetode observaral mismo tiempo el diagramade difracciónRHEED, la

muestrano se gira durantela deposiciónde material. Esto hace que tengamosun

gradienteen la velocidadde crecimiento(10%) a lo largo de la oblea de Si de 3”.

Como esimposible determinarla velocidadde crecimientoexactamenteen el mismo

puntode la muestraenel queselleva acaboel análisis Auger,estointroduceun error

en la determinacióndel espesordepositado.
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Sin olvidar estas dos frentes de dispersión en los valores representados,

de la gráfica podemosextraerlas siguientesconclusiones:

- El recubrimiento de la superficie es total en los tres sistemas

estudiados.

- De existir núcleos tridimensionales en alguno de los procesos

estudiados,son lo suficientementepequeñoscomo para no ponersede

manifiestoen estetipo de representación.

- En ningún casoexisteincorporaciónde Si, procedentedel substrato,a

la red de GaAs queseestádepositando.

Sí somoscapacesdeobservardiferenciasentrelos distintosprocesosde

nucleaciónestudiadossi representamosla disminución de un pico debajaenergíadel

substrato,frente al aumentode un pico de alta energíadel adsorbato.

En la figura 111.8 vemosrepresentadala evolución del pico asociadoa

la transiciónS~Lw« (92 eV) frente a la delpico asociadoaGa~M (1070eV).La línea

continuaesel comportamientoesperadoen unanucleaciónbidimensionaly los puntos

blancosy negroscorrespondenrespectivamentea MBE GaAs/Siy ALMBE GaAs/Si.

Los resultadosrepresentadosindicanqueambossistemassealejandelcomportamiento

bidimensionalentre la primeray segundamonocapade GaAs.
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Figura UI.&:

Ga (lO7OeV)(u.a.)

Evolución de la intensidad Auger de la transición SI~M (92 eX’) en función de la
correspondientevariacióndela intensidaddeJatransiciónGaLMM (1070eV),paradistintos
recubrimientosen capasde nucleaciónde GaAs crecidaspor MI3E y ALMBE. La línea
continuaes la evoluciónesperadasi el procesode nucleaciónfuera2D.

En vista de los resultados obtenidos en la figura III.7,podemos pensar

que el tamaño de los núcleos tridimensionalesque aparecenes muy pequeñoy que

estos son muy numerosos.

Sin embargo,esta técnica no nos permite poner de manifiesto las posibles

diferencias entre estos dos procesos de nucleación, ya que una vez que el

comportamiento se separa de la bidimensionalidad, la pendiente con la que continúa
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el proceso es la misma para MBE GaAs que para ALMBE GaAs.Posteriormente

veremos,medianteTEM y RElEED,cómola nucleaciónesclaramentedistintaenestos

dos sistemas.

Cuando representamos los resultados obtenidos de esta forma en el

sistemaGaAs/AlAs/Si el resultadoes claramentedistinto.Podemosver en la figura

111.9 comola nucleación es completamentebidimensionalcuandodepositamosAlAs

sobre Si medianteALMBE.Además, si sobre estapequeñacapa de AlAs (6 ML)

depositamosGaAs, éstecrecetambiéncapaa capa(figura 111.10).
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u
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Figura 111.9: Evolución de Ja intensidad Auger de la transición SÍLMM (92 e’V) en función de la
correspondientevariaciónde Ja intensidadde la transiciónAJK~ (1396e’Vtparadistintos
recubrimientosen capasde nucleaciónde AlAs cTecidaspor ALMEE. La líneacontinua
es la evoluciónesperadasi el procesode nucleaciónfuera20.
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Figura 111.10:

Ga (lO7OeV)(u.a.)

Evolución de la intensidad Auger de la transición AILMM (68 eX’) en función de la
correspondientevariaciónde la intensidaddela transiciónGaLMM (1070eX’) paradistintos
recubrimientos,enepitaxiasde GaAs crecidaspor ALMBE sobrecapasde nucleación
AlAs/Si. La líneacontinuaes la evoluciónespetadasi el procesodenucleaciónfuera20.

Por tanto y como conclusión práctica importante,a la hora de crecer

GaAs sobre Si es posible evitar la aparición de núcleos tridimensionales en la primera

etapa del crecimiento si las primeras capas depositadas son de AlAs en vez de GaAs.
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4.2-.Estudiodel procesode nucleaciónmediante RHEED.

Un estudio por RHEED que nos permitiera obtener información

cualitativa (tamaño,densidad,forma, ... de las islas) durantelas primerasetapasdel

crecimientoseríael temadeunatesisensí misma.Porotro ladotanto nuestrosistema

de RHEED como nuestrosistemade posterioranálisis son muy básicosy no tienen

la precisión necesariapara llevar a cabo estudiosde este tipo. Sin embargo, la

informacióncualitativade la morfologíasuperficialquepodemosobtenerduranteel

procesode crecimientocon nuestrosistemaRHEED, como veremos,hacequeesta

técnicaseaimprescindiblea la hora de seguirel procesode nucleación.

Hemosvisto como la contaminaciónde la superficie de partida del

substratodeSi potenciala formacióndenúcleostridimensionalesdurantelas primeras

etapasde crecimiento.Otra forma de favorecerla formaciónde islas en la etapade

nucleaciónes depositardirectamentesobre la superficiede Si (001) másde 1 ml de

Ga. En estosdos casos,la nucleaciónesdrásticamentetridimensional.Un ejemplode

diagramaRHEED característicode estasituaciónse muestraen la fotografía n01.

Correspondeal azimut [110] y en ella se ven claramentepuntos de difracción

tridimensionalasícomolíneasde intensidadno perpendicularesal bordede sombra,

que nos indicanla presenciade facetasen la superficie [36].

Mediante caracterizaciónAES, hemosvisto previamenteque no es

posibledetectardiferenciasen el procesode nucleacióncuandoel crecimientode

GaAsesiniciado medianteMBE ó ALMBE. Las fotografíasn02 y n03 corresponden
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al azimut [l lo] del diagrama RHEED de la segunda ml de GaAs depositada mediante 

MBE (Ts =300”9 y ALMBE (Ts =300”9 respectivamente. El espesor escogido es 2 

ml pues corresponde al espesor al que claramente se desvía el proceso de nucleación 

(para ambos modos de crecimiento) de la bidimensionalidad según los resultados 

obtenidos mediante AES. Las diferencias en este caso son notables. En el diagrama 

correspondiente a crecimiento por MBE (fotografía n02) aparecen puntos de difracción 

tridimensional y se detectan rasgos característicos de la existencia de facetas en la 

superficie. Por el contrario, cuando el método de crecimiento utilizado es ALMBE 

(fotografía n03) se mantiene perfectamente un diagrama de barras, que de no ser por 

los resultados obtenidos mediante AES asociaríamos a un proceso de nucleación 

bidimensional. 

Fot. n’l: azimut [ 1 lo], l’ml GaAs;nucleación drásticamente 3D. 



0 

Fot. n’2: azimut [110],2’ml MBE GaAs. Fot. n’3: azimut [110],2’ml ALMBE GaAs. 

Fot. n-4: azimut [llO],lOO A MBE GaAs. Fot. n-5: azimut [llO], 100 A ALMBE GaAs. 
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También la evolución del diagrama de RElEED durante el crecimiento

denota acusadas diferencias entre estos dos métodos de crecimiento. Las fotografías

n04 y n05 corresponden al azimut [110] del diagrama de difracción Rl-lEED de iOOÁ

de GaAs depositados sobre Si, mediante MBE(Ts =304Y) y ALMEE (Ts 3000c)

respectivamente. En el caso de MEE(fotografía n04) los rasgos de facetas son menos

intensos que cuando sólo se había depositado 1 mi, indicándonos que seguramente el

proceso de coalescencia ya se ha iniciado. Sin embargo, la difracción sigue siendo

claramente tridimensional para este espesor. En el caso de ALMEE(fotografía n05)

el diagrama de difracción está constituido por barras,aunque la continuidad en

intensidad en estas se pierde. No se observa ningún rasgo característicode facetas

tampoco en este espesor.

Una comparación cualitativa de las fotografías n04 y n05 nos lleva a

concluir que claramente el frente de crecimiento es menos rugoso en el caso de GaAs

crecido por ALMEE.

Los resultados AES,por otro lado,mostrabanclarasdiferenciasentrelos

procesos de nucleación correspondientesaGaAsy AlAs crecidosambospor ALMBE.

Las fotografías n0 6 y n08 corresponden al azimut [110] del diagrama RHEEDde

2 ml y 4 ml de GaAs sobre Si depositados mediante ALMBE (3000C)respectivamente.

Las fotografías n0 7 y n0 9 son las equivalentes a las n0 6 y n0 8 respectivamente,

pero depositando AlAs en lugar de GaAs. En las cuatro fotografías se mantiene el

carácter de barras del díagrama de difracción y en ninguna de ellas aparecen rasgos
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l 

Fot. n’6: azimut [ 1 lo] ,2’ml ALMBE GaAs. 

---m- 

Fot. n-7: azimut [ 110],2’ml ALMBE AIAs. 

Fot. n’8: azimut [110],4’ml ALMBE GaAs. Fot. n”9: azimut [110],4’ml ALMBE AlAs. 

99 



característicos de facetas. Desde el punto de vista de RHEED, no es posible

diferenciar estos dos procesos de nucleación.

Sin embargo,cuandola superficiede partidadel substratode Si (001)

presentados tipos deterrazas(2x1 y 1x2), no esposibledepositarespesoresmayores

de 35 ml [27] sin queaparezcaunaestructurade mosaicoen la epitaxiaquedegrada

seriamentela calidad de la misma. Esta estructurade mosaicopudieraoriginarse

debido a la gran energíade los enlacesAl-Al que aparecenen las fronterasente

distintosdominiosde antifase.Estaestructurade mosaicopuededetectarsefácilmente

durante el proceso de crecimiento ya que originan una alta densidad de microtwins que

danlugar a un diagramade difracción RHEED característico[37].

Lafotografían0 10 correspondeal azimut[110] deunaepitaxiadeGaAs

crecidasobre600 A de AlAs depositadosobre un substratode Si; estediagramade

difracciónRHEEDesel característicode unaepitaxiade GaAscon unaalta densidad

de microtwins.

Afortunadamente,comohemosvisto apartir de los resultadosde AES,

esposiblecrecerGaAs sobre Si depositandopreviamenteúnicamente6 ml de AlAs,

sin que en ningún caso aparezcan núcleos 3D y evitandola apariciónde la estructura

de mosaicoque hemosmencionadoanteriormente.
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Fot. n’10: azimut [llO],diagrama RHEED caracteristico de una epitaxia con una alta 
densidad de microtwins. 

A partir de las observaciones RHEED, y teniendo en cuenta los resultados 

obtenidos por AES, podemos concluir que el mecanismo de nucleación cuando la capa 

inicial consiste en GaAs crecido por MBE (Ts = 300°C) es claramente 3D; cuando 

ésta es GaAs crecida por ALMBE (Ts = 3OO”C), tiene un fuerte carácter 2D y en el 

caso de AlAs crecido por ALMBE (Ts=300°C), es claramente bidimensional. 
. 
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4.3.-Estudio del procesode nucleaciónmediante microscopia de transmisión de

alta resolución (ILRTEM~

Otra forma de obtenerinformacióndecómoseproducela nucleaciónen

el sistemaGaAs/Sidependiendodelas condicionesy modosdecrecimientosasícomo

delos materialesimplicados,esestudiarlasdiferenciasqueexistenentrelas intercaras

de las muestrasmedianteHRTEM.

Con esta técnica se han estudiado(Albert Cornet, Departamentode

Física Aplicada y Electrónica,Universidadde Barcelona)las intercarasde epitaxias

de GaAs crecidaspor MBE y por ALMBE sobre Si. Al igual que mostrabanlos

resultadosdeRl-lEED, aparecenclarasdiferenciasentrelas muestrasdependiendodel

modo de crecimientoutilizado.

Las fotografíasn0 11 y n0 12 correspondena una intercaraGaAs/Si

donde el GaAs ha sido crecido por MBE. En la fotografía n0 11 se puedenver

dislocacionesde tipo ¡(señaladascon unaL) y de tipo II (denotadaspor un 600). La

distanciaentrelas dislocacionesdependedel puntode la intercaraqueconsideremos

y además,comoseapreciaclaramenteen la fotografían0 12, tambiénapareceunaalta

densidaddedefectosde apilamiento(defectosplanares).Parecepor tanto queen este

casoel procesode relajaciónde la red no hasido muy uniformecomocorrespondería

a un procesode nucleacióntridimensionalen el que la relajaciónde la red seproduce

independientementeen cadaisla.
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Fot. 11’11: intercara GaAs/Si donde el GaAs ha sido crecido por MBE;donde: 
L : señala la posición de una dislocación de tipo 1. 
60”:señala la posición de una dislocación de tipo II. 

Fot. n’12: detalle de la intercara mostrada en la Fot.n”ll donde se aprecia la presencia de 
defectos planares. 
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En lasintercarasGaAs/Si,dondeel GaAsha sido crecidopor ALMBE,

la distribuciónde dislocacionesque aparecees muchomásuniforme comosepuede

apreciar en la fotografía n0 13; tal es así, que la red de dislocaciones que aparece en

la intercarada lugar a la apariciónde unasuperperiodicidad[38] en los puntosdel

diagramade difraccióncomosepuedeapreciarenla fotografíano 14. A partir deesta

superperiodicidad,es posible obtener el espacio medio que existe entre las

dislocacionesen la intercara.Estosignificaademásquelasdislocacionesqueaparecen

duranteel procesode relajaciónson fundamentalmentede tipo 1 ya queuna mezcla

de ambasharía que corno en el caso de MEE la distanciaentre dislocaciones

dependieradel punto de la intercaraque estemosconsiderando.Esta regularidadde

la reddedislocaciones,apareceindependientementede la desorientacióndelsubstrato,

ya quela superperiodicidaddeldiagramadedifracciónsehaobservadoparasubstratos

desorientados00, 20 y 40 off. No seobservandefectosplanares,conlo quela densidad

de estosestadapor debajodel límite de detecciónde estatécnica(— 1 Q6 cm2).

Todo apunta,por tanto, a queel procesode relajaciónde la red tiene

lugarde formauniformeentodala intercaracomocorresponderíaa un mecanismode

nucleaciónbidimensional.

Mediante esta técnica, por tanto, se vuelve a poner de manifiesto el

fuertecarácterbidimensionalde la nucleaciónen epitaxiasdeGaAscrecidassobreSi

medianteALMBE.
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Fot. n’13: intercara GaAs/Si donde el GaAs ha sido crecido por ALMBE;donde: 
L : señala la posición de una dislocación de tipo 1. 
60”:señala la posición de una dislocación de tipo II. 

Fot. n-14: superperiodicidad que aparece en el diagrama de transmisión debido a la 
regularidad de la red de dislocaciones de tipo 1 mostrada en la Fot. n”13. 
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Conclusiones.

A partir del estudio del procesode nucleaciónen epitaxias de GaAs

crecidassobre Si mediantelas técnicasde caracterizaciónAES, RHEED y HRTEM,

hemosobtenido:

- GaAs sobreSi crecidopor MBE:

* La nucleaciónesclaramente3D (AES, RHEED y TEM).

* En la intercaraGaAs/Siaparecendislocacionestanto de tipo 1

comode tipo II y unaalta densidadde defectosplanares.

- GaAs sobreSi crecidopor ALMBE:

* La nucleacióntieneun fuertecarácter2D (RHEED,HRTEM).

* En la intercaraGaAs/Siapareceunared regularde dislocacio-

nestipo 1, independientementede la desorientacióndelsubstrato;

de existir defectos planaressu densidades lo suficientemente

bajaparano ser detectablepor HRTEM (< 106 cnt2).
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- GaAs sobreSi crecidopor ALMBE depositandopreviamenteAlAs:

* La nucleaciónes2D (AES, RHEED).

* Es necesarioreduciral mínimo posible el espesorde AlAs si

queremosevitar la aparicióndeunaestructuratipo mosaicoen las

epitaxias.
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IV-DISTRIBUCION DE TENSIONES

EN EPITAXIAS DE GaAs CRECIDAS SOBRE Si.

Comose ha mencionado en la introducción de esta memoria,entre el GaAs

y el Si existe una diferenciadel 4% entresus parámetrosde red y del 60% entre sus

coeficientes de expansión térmica.Estas diferencias van a originar la aparición de

tensiones internas en las epitaxias afectando seriamente la calidad de las mismas.

Es necesario por tanto,realizar un estudio de la distribución de tensiones en

el sistema GaAs/Si,para una vez conocida poder diseñar estructuras capaces de mejorar

la calidad de estas epitaxias.

1-. Debidas a la diferencia de parámetros de red entre el GaAs y el Si.

A la hora de crecer GaAs sobre Si hay que tener en cuenta que entre ambos

materiales existe una diferencia de parámetros de red del 4%:

a =5.6532k a -a
000.43

a =5.4307k — 0<~¿, ~0S1 a00a,4s

Las primeras monocapas de GaAs depositadas sobre Si acoplan

elásticamente su parámetro de red en el plano de crecimiento (XY) al parámetro de red

del substrato;de esta forma la red de GaAs sufre una comprensión en el plano XYy como

consecuencia una extensión en la dirección d& crecimiento (z) (ver figura IV.l).Así la
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epitaxia va acumulando una cierta cantidad de energía elástica que va a ser directamente

proporcional al espesor depositado [lj¡.

WIE~
~1~~~

—J

d1» d2

d2c h~ h
31<ca23

Figura IV.1: En estafigura se muestraesquemáticamentela distorsiónque sufrela red de GaAs (2)
al serdepositadasobreun substratodeSI(13,por el hechode existir un 4% de diferencia
entresusparámetrosde red.

Llegadocierto espesor,(espesorcrítico) es energéticamentefavorableque

esta tensión se relaje mediante la aparición de dislocaciones, desapareciendo así la

distorsión elástica que sufría la red de GaAs.Existen varias teorías (J. FI. van der Merwe

[2], Matthews and Blackeslee [3] y People and Bean [1]) para estimar el valor de h0 en

función de la diferencia de parámetros de red relativa, f, que exista en cada caso (ver

figura IV.2). Cuando f ~.. 4% (GaAs/Si) el espesor crítico calculado es de —20Á. Sin

embargo,resultados experimentales [4],demuestranque h0 depende fuertemente de las

condiciones de crecimiento y por tanto debe determinase a través del experimento.

a2

a1

4
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LATIICE MIS MATCH (Ola)

Figura IV.2: Valores de hc, estimadosa partir de las distintas teoríasexistentes,en función de la
diferenciade parámetrosde red entresubstratoy epítaxia.
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Las dislocacionesmediantelas queserelajala tensiónen el sistemaGaAs/Si

son fundamentalmentededos tipos [5], conocidoscomo tipo 1 y tipo II.

- Dislocaciones tipo 1: son dislocaciones puramente en ansta, con vector de

Burgers 1/2 a [110] ó 1/2 a [110] (a: parámetro de red del GaAs) y líneas

de dislocación paralelas a las direcciones [110] y [110] respectivamente.

Tanto las líneas de dislocación como los vectores de Burgers están

contenidos en el plano de crecimiento, que en nuestro caso es (001).Dado

que la cantidad de tensión que relaja una dislocación es directamente

proporcional a la proyección de la componente en arista de su vector de

Burgers sobre el plano de crecimiento (intercara), este tipo de dislocaciones

van a ser efectivas en un 100%.

Concretamente para relajar la tensión debida al 4% de diferencia en

parámetros de red, sería necesaria una dislocación del tipo 1 cada 25 planos

atómicos de GaAs, que es equivalente a tener una densidad de dislocaciones

de SxIO” cnt2 en la intercara del cristal. Afortunadamente, la familia de

planos {l00} en una estructura zinc-blenda no es de fácil deslizamiento, y

este tipo de dislocaciones permanecen confinadas en la intercara. Al no

propagarse por el cristal,no degradan la calidad de la epitaxia durante el

crecimiento posterior a su formación.
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- Dislocacionestipo II: son dislocacionesmixtas (componenteen arista y

componentehelicoidal) tambiénllamadasde 600. En estecasoel vectorde

Burgers forma 450 con el plano de crecimiento y 600 con la línea de

dislocación.Los posiblesvectoresdeBurgersb1, con suscorrespondientes

líneasdedis]ocación, dí = vectoren la direcciónde la líneadedislocación

correspondiente al vector de Burgers b~, son:

= 1/2 a [101] u~1 = [110], [170]

= 1/2 a [Oil] u~ = [110], [110]

= 1/2 a [101] = [110], [110]

= 1/2 a [Oil] ud4 = [110], [110]

La proyecciónde la componenteen arista sobre el plano de

crecimientova a ser en estecaso.justola mitad que el casode las disloca-

ciones tipo 1, siendo al mismo tiempo la mitad del módulo del vector de

Burgers;por tanto su efectividad para acoplar el parámetro de red es sólo

del 50%. Esto significa además,que para relajar la tensión asociada al desa-

coplo de red entre el GaAs y el Si es necesaria una densidad de disloca-

ciones de 2x10
12 cnt2 en la intercara. Además, debido a que los vectores de

Burgers de este tipo de dislocaciones pertenecen a planos de la familia

f lii } que son planos de fácil deslizamientoen unaestructurazinc-blenda,

estas dislocaciones se propagan desde la intercara hacia la superficie del

material degradando seriamente la calidad cristalina de éste.
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Una vez descritoslos dos tipos de dislocaciones,fácilmentese sacala

conclusióndequehayquehacertodo lo posiblepor evitar la formacióndedislocaciones

detipo II en la intercara,y en casode queseproduzcan,evitar por todos los mediossu

propagaciónhaciala superficiedel material.

Antes de exponerlos métodosque se utilizan para evitar la formación o

evitar la propagación de las dislocacionesdel tipo II, vamos a intentar mostrar

gráficamenteel efectode los dos tipos de dislocacionesenunared de GaAs.

1.1-.Distorsiónde la red de GaAs debidoa la presenciade dislocaciones.

Paraconoceresteefectohemostenido en cuentael efectodel campode

tensionesasociadoa cada tipo de dislocación.Esconocido [6] que todadislocaciónse

puededescomponeren unacomponenteen arista y otra helicoidal. Por tanto veremos

primero cómo se puede considerarel efecto por separadode estos dos tipos de

dislocaciones.

Antes de continuar, hay que señalar que hemos considerado a las

dislocacionesen un volumende GaAs,y no tenemosencuentael efectode las tensiones

de compresiónqueaparecenen la intercaraGaAs/Si.Estaaproximaciónestájustificada

por el hechode quenuestroobjetivo esconseguirunadescripciónpuramentecualitativa

de la distorsiónquelas dislocacionescausanen el cristal.
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Todo punto deuna red cristalinaquedaperfectamentedeterminadopor su

vectorde posición(x,y,z). Cuandoun cristal esdeformado,los átomosde la red sufren

desplazamientos,de formaquesu nuevovectordeposiciónes (x + u~, y + uy, z + uy).

Si somos capacesde obtenerexpresionespara u~, u~ y u~ conoceremosel campode

deformaciónasociadoa cadadislocación.

Dislocacionesenarista:elcampodedeformaciónasociadoaunadislocación

en arista se puede simular mediantela deformaciónque sufre un cilindro de material

elástico cuando es distorsionadocomo se indica en la figura IV.3. Los ejes de

coordenadassehanelegidoparaquela disposiciónde la dislocaciónseala mismaquela

de una dislocacióntipo 1 en nuestrosistema,es decir, el vector de Burgersesparalelo

al eje x y estácontenidoen el planode la intercaraXY; el plano extraesparaleloa la

direccióndecrecimiento,z,yesportanto perpendicularal planode la intercara.Elcampo

de deformaciónserá[7]:

- b xz _ —É~.tag-1 X (IV.1)4ir(1 —y) (x2-i-z2) 2% Z

(IV. 2)
u =0

y

= Wit(1—v) L (x2;z2
1 + (IV.3)

(x
2+z2)
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Donde:

b: módulo del vectorde Burgers.

u: módulode Poisson.

Estasexpresionestienenunasingularidaden x = z = O, queesjustamente

la línea de dislocación. Esta zona, es la que se conoce como núcleo (core) de la

dislocaciónconun radio, r0,estimado,4b< r0 < b.En estazonano sepuedesuponerun

comportamientoelásticodel materialy por tanto no son válidaslasexpresionesanteriores

parau~, u~ y u3,siendonecesarioutilizar modelosatómicosno lineales;comoa nosotros

sólo nos interesauna descripcióncualitativa de los efectosde las dislocaciones,nos

vamosa limitar a no consideraresazonadel material.

Dislocaciónhelicoidal:análogamenteal casode una dislocaciónen arista,

el campodedeformaciónpuedesimularsemediantela deformaciónquesufreun cilindro

de material elástico,pero ahorala distorsiónes paralelaal eje del cilindro comopuede

verseen la figura IV.4. En estecasolos ejesseescogenparaqueseancoherentescon la

disposición,quecomoveremos,presentala componentehelicoidaldeunadislocacióntipo

II en el sistemaGaAs/Si.Así el vectorde Burgersesparaleloal eje x y estácontenido

en el plano de crecimiento (XY) siendo a su vez perpendiculara la dirección de

crecimiento,z.
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Figura IV.3:
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a).- Representaciónesquemáticadeunadislocaciónen aristaen un cristal.
b).- Simulacióndel efectode unadislocaciónen aristamediantela deformaciónquesufre
un cilindro de materialelásticoal serdistorsionadocomo se indica en la figura; tomado
de la referencia[6].
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Figura IV.4: a).- Representaciónesquemáticadeunadislocaciónhelicoidal en un cristal.
b).- Simulacióndel efecto de unadislocaciónhelicoidalmediantela deformaciónquesufre
un cilindro de material elásticoal serdistorsionadocomo se indica en la figura; tomadode
la referencia[6].
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El campode deformaciónserá[7]:

= ~ tag’~ (IV.4)
X

u~ =u~ =0 (IV.5)

Como en el casoanterior, estasexpresionessólo tienenvalidez fuera del

núcleo de la dislocación.Veamosahora cual es el efecto de las dislocaciones

característicasde la intercaraGaAs/Si.

1.1.1-.Dislocacionescaracterísticasde la intercaraGaAs/Si.

Paralas dislocacionestipo 1, como son puramenteen arista, únicamente

tendremosque aplicar a cada posición atómica de la red de GaAs,el campo de

deformaciónmostradoen la ecuaciones(IV.1),(IV.2) y (IV.3).

En la figura IV.Sb podemosver la distorsión,creadaporunadislocacióntipo

1 con vector de Burgers b = 1/2 a [110], en el plano (TlO).En la figura IV.5a se

muestranel vectordeBurgersy la trazadelplano(110) deGaAsqueva adesaparecer;la

línea de dislocaciónpasaríapor el origen del vectorde Burgersy seríaperpendicularal

planodel papel.
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Figura IV.5: a).- Plano (Tío) de GaAs en el que están representadosel vector de Hurgers de una
dislocacióntipo 1, b = 1/2 a [110], y la trazadel pianoque va a desaparecer;la líneade
dislocaciónsedaperpendicularal plano del papel.
b).- Distorsióncausadapor la dislocaciónmostradaen la partea) de estafiguraen el plano
(Ti O).
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En el caso de una dislocaciónde tipo II, el procesoes un poco más

complicado. Dado que son dislocacionescon caráctermixto primero tendremosque

descomponerlasen sus componentesen aristay helicoidal.Paraello hay que teneren

cuentaquetodadislocaciónen arista tiene su vectorde Burgersperpendiculara la línea

de dislocacióny que todadislocaciónhelicoidal tiene el vectorde Burgersparaleloa la

líneade dislocación.

Consideremosla dislocaciónconvectorde Burgers1/2 a [101] conlínea de

dislocacióna lo largo de la dirección [110]. Su componentehelicoidal, b~, será la

proyeccióndelvectorde Burgerssobrela línea dedislocación;como la sumade los dos

componentestiene que ser igual al vector de Burgers de la dislocación, es inmediato

obtenerla componenteen arista, be:

1
1 b~= —a [110]—a [101]
2 = 1

— a [112]4

La distorsiónquecausaestadislocaciónva a serla sumade lasdistorsiones

quecausencadauna de sus componentespor separado.

Las expresionesque correspondena la deformación causadapor una

dislocaciónenarista, fueron obtenidasen relacióna unosejesde coordenadastal que:
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x: esparaleloal vectorde Burgers.

y: esparaleloa la línea de dislocación.

z: esparaleloa la traza del planoquedesaparece.

Si queremosutilizar lasmismasexpresionesenel casode b~,deberemosrea-

lizar primero un cambiodebasea un nuevosistemade ejes coordenadosde forma que:

seaparalelo

y’: seaparalelo

seaparalelo

a [112] (vector de Burgers).

a [110] (líneade dislocación).

a ¡411] (trazadel planoquedesaparece).

En la figura IV.6 semuestranen unacelda

así como los dos conjuntosde ejes de coordenadas(x,

calculadala deformacióncon respectoa los ejes (x’, y’,

baseparaconocerla deformacióncon respectoa los ejes

unidadde GaAs,

y, z) y (x’, y’,

z’), deshacemos

de coordenadas

b, b0y b~,

z’).Una vez

el cambiode

(x, y, z).

Al obtenerel campode deformaciónasociadoaunadislocaciónhelicoidal

seescogieronlos ejes coherentementecon la disposicióngeométricade la componente

helicoidal deunadislocacióntipo II. Por tanto sólotendremosqueaplicarlasexpresiones

(IV.4) y (IV.5) a las posicionesatómicas(x, y, z) de la red de GaAs.Ahorasólo queda

sumarlas deformacionescausadaspor las dos componentes,para obtenerel campode

deformaciónasociadoa unadislocacióntipo 11.
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Figura IV.6:

[010]

Celdaunidadde unared deGaAsen la queestánrepresentadasla componenteen arista(be)
y la componentehelicoidal(S3 de unadislocacióntipo II con vectorde Burgers b = 1/2 a
[101]. Tambiénse muestranen esta figura los dosconjuntosde ejes coordenados(x,y,z) y
(x’ ,y’ ,í) utilizadosparacalcular el campode deformaciónasociadoa estadislocacion.

Para ver más fácilmente el efecto de cada una de las componentes, vamos

a representarpor separadosu efecto. En la figura IV.7 se puedever:

IV.7a :plano (110) de GaAsen el queestándibujadosb, b~ y b~ y la traza

delplanoqueva adesaparecer;lalíneadedislocaciónsería perpen-

dicular al plano del papel.

IV.7b :distorsiónde la red, causadapor b~, en el plano (110).

IV.7c :distorsiónde la red, causadapor b5, en el plano (110).
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a).- Plano (110) de GaAs en el queestánrepresentadosb, b5 y h, (perpendicularal plano
del papel)deunadislocacióntipo II, asícomo la trazadel planoqueva adesaparecer;la línea
de dislocaciónes perpendicularal plano del papel.
h).- Distorsióncausadapor la componenteen aristade la dislocacióntipo II mostradaen la
partea) de estafigura, en el plano (110).
c)Distorsióncausadapor la componentehelicoidal de la dislocacióntipo II mostradaen la
partea) de estafigura,enel plano (110).
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1.1.2-.Degradaciónde las propiedades del material debido a la presenciade

dislocaciones.

El hechodequelasdislocacionesdel tipo JI sepropaguendesdela intercara

hastala superficiedel materialcrecido degradaseriamentesus propiedadeseléctricasy

ópticas.La presenciade defectosen el semiconductorda lugara la apariciónde niveles

profundosen la bandaprohibidaque actúancomo trampasy centrosde dispersiónde

portadores.Portanto, se reduce la densidad de portadoreslibres (mayoritarios y

minoritarios)y el tiempo de vida mediade estos[8, 9, 10, 11]. El funcionamientode los

dispositivosseve seriamenteafectado,pues,por la presenciade defectos.

En dispositivoseléctricos,por ejemplo, se observaunadisminuciónde la

movilidad de los portadoresy de los potencialesde ruptura. La disminución de los

potencialesde ruptura [9] podría ser debidaa quelos núcleosde las dislocacionesson

zonasdondese generangrandescamposeléctricosinternosque originan corrientesde

fugas muy grandes;la presenciadedefectostambiénpuedeaumentarla probabilidadde

quese produzcaefectotúnel a travésde la zonavaciada.

La presenciade centrosno radiativosjunto con la disminucióndel tiempo

de vida media de los portadoresproduce una disminución de la eficiencia de la

luminiscenciay va aaumentar,portanto, la corrienteumbralnecesariaparaquefuncione

un láserde semiconductor[8].
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El logro deepitaxiasconbajadensidadde dislocacioneses,pues,unode los

condicionantesparael desarrollode la tecnologíaen GaAs sobre Si.

1.2-.Métodospara mejorar la calidad de las epitaxias.

Los métodosquehastala fechasehandesarrolladoparamejorarla calidad

cristalinade las epitaxiasson:

- Crecimientodegrandesespesores[12]: dadoquelas dislocacionesde 600

se propaganpor planos {111}, segúnva creciendoel material pueden

encontrarsedos de ellasy aniquilarsemutuamente,y por tanto, no seguir

propagándosehacia la superficie del cristal.La probabilidadde que se

encuentrendos dislocacioneses proporcionala la densidadde éstasque

hayaenel cristal, y portanto, segúnaumentael espesor,disminuyetambién

la efectividaddel proceso.Por otro lado estemétodo espoco efectivo, ya

queparauna1 gm de GaAstodavíapermanecenen la superficiedel cristal

— ío~ cm2, y además,como veremos,la apariciónde tensionestérmicas

duranteel procesode enfriamientodesdela temperaturade crecimientoa

temperaturaambientelimita el espesormáximo de GaAs que puedeser

crecido.

- Superredestensadas(SLS): unasuperredesun apilamientode capas(de

determinadoespesor)alternadasdedos materialesdistintos.La ideade las
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SLS esqueestosdos materialestenganparámetrosdered distintos, siendo

al mismotiempoel espesorde cadaunade lascapaslo suficientementebajo

(inferior al crítico) para que en ningún casoaparezcandislocaciones.De

estaforma los camposde tensionesque aparecenen las intercarasde la

superredpuedeninteraccionarcon las líneasde dislocación,desviándolas

haciael bordedel material(ver figura IV.8).Paraevitar quesurjannuevas

dislocacionespararelajar la tensióndebidaal desacoplode parámetrosde

red,lo ideal esque el parámetrode red medio de la SLS seaigual al del

GaAs;portanto,enel casoconcretodelGaAssobreSi [13],la superreddebe

estar formadapor un material con parámetrode red mayor y otro con

parámetrode red menorqueel del GaAs.Unbuencandidatopuedeser el

sistemaIn~Ga1.~As/GaAs1.~P~(y rn 2x) (ver figura IV.9).

Las SLS actúandentro de la epitaxia como un freno a la

propagacióndedislocacionesdetipo II haciala superficie.Sin embargo,su

efectividad no es del 100% como seda lo ideal. Es necesarioque la

densidadde dislocacionesqueva a atravesara la superredseamenorque

la necesariapararelajar la tensiónacumuladaen la propia SLS [14J,pues

si esta tensiónes completamenterelajada,no queda campode tensiones

para desviar las dislocaciones. Si además la distribución de dislocaciones

que llega a la primera intercarade la SLS no es uniforme,puede haber

zonas en las que las dislocaciones relajen completamente la tensión en la
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Figura IV.9:

En estafigura se muestraesquemáticamenteel efectoquesobrelas dislocacionesproduceel
introduciruna SUS en un material.
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SLS y otrasen las queno, esdecir, habrázonasen las quela SLS va a ser

efectiva y otraszonasen las queno lo será;asíhabrázonasdel cristal en

las que sepropaganlas dislocaciones,y en otrasen las quela densidadde

dislocacionesesreducida.Es muy difícil, por tanto,cuantificarla reducción

de dislocacionesqueseconsigueen cadacaso.

Además,en la prácticano esfácil conseguirun perfectoajuste

entreel parámetrode red medio de la SLS y el GaAspor lo que a veces

resulta difícil controlar el espesormáximo que se puede crecer sin la

aparicióndedislocacionesen la propia SLS.

Otro problema,quemás tardeseexpondráen detalle,esque

cuandola técnicade crecimientoutilizadaesMBE existengrandesdificul-

tadesparacrecercompuestosternariosquecontenganAs y P (GaAs1.~P~)

al mismo tiempo.

- SuperredesGaAs/Al~Ga1.~As:elefectoqueseconsigueesel mismo queen

el caso de las SLS, es decir, la desviaciónde las dislocacionesen las

intercarasde la superred.Aquí,estadesviaciónse creeque es debía a la

mayor resistencia que ofrece el AI~Ga1.~As a la propagación de

dislocacionesen su interior [l5ttambién es posible que intervengade

algunamanerala interacciónentrelas dislocacionesy los camposeléctricos
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queexistenen las intercarasGaAs/Al~Ga1~As[16].

- Dopado del material:estemétodo es utilizado tambiénpara mejorar la

calidad cristalinade materialescrecidosportécnicasde volumen[17], y en

sistemashomoepitaxiales[18].

Hay evidenciaexperimentaldequela introducciónde dopado

en el material reduce la densidadde dislocaciones.Dependiendodel

carácterdel dopado (n, p ó isoelectrónico)es reducidala densidadde

distinto tipo de dislocaciones[19]. El dopado másutilizado, y al mismo

tiempo másestudiadoes el isoelectrónicocon In. No se sabecon certeza

por qué actúa este método. Por un lado se cree que el mecanismo

responsablees el endurecimiento(es necesariauna tensión mayor para

producir el movimientode unadislocacióndentrodel cristal) del material

queproducela incorporaciónde dopado[19]; por otro lado secreequela

incorporación de In aumenta el rango de condiciones en las que el material

puedecrecerestequiométricamente[17], por lo tanto unamenorcantidad

de defectosaparecenduranteel crecimiento.

En GaAs sobre Si se ha reducido la densidadde dislocaciones

en un factor 7 mediantedopadocon Jn [20] y en un factor2.5 dopandocon

Si [21].
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- Substratosdesorientados:enestecasoel objetivo pretendidoesevitar la

formaciónde dislocacionesde tipo II. Comohemosvisto en el capítulode

nucleación,los escalonesquepresentanestetipo de substratosson sitiosde

nucleaciónpreferentesde dislocacionesde tipo 1 [22, 23], por tanto se

reducela densidaddedislocacionesdetipo II enel procesoderelajaciónde

la red de GaAs.
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2-.Debidasa la diferencia de coeficientesde expansióntérmica.

Enprincipioesnecesariosaberexactamenteaquenosestamosrefiriendo

cuandohablarnosde coeficientede expansióntérmica(a):

(Be ) = constante

cx = vanaciónde la deformación,e con la temperatura,T, cuandoel

material estasometidoa unatensiónconstante.

El coeficientede expansióntérmicanos da,pues,unaideadel cambiode

tamañorelativo quesufreun materialduranteun procesodecalentamiento(dilatación)

o enfriamiento(contracción).

Entre los coeficientesde expansióntérmica del GaAs y del Si, a

temperaturaambiente,existe unadiferenciadel 60%

aGaÁs 5.8 x 10/C «GaAs Si = 60%

2.6 x 10-6f”C

A temperaturade crecimiento(Is=580 0C para crecimiento MBE) el

GaAs crecido sobre Si tendrásu propioparámetrode red,yaque a estatemperatura

tiene lugarel procesode relajación,mediantela formacióndedislocaciones,debidoal

desacoplode red existenteentreel GaAsy el Si.Sin embargo,duranteel procesode

enfriamientodesdela temperaturadecrecimientohastatemperaturaambientedadoque
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cxs1 < aG~5 ,el substratode Si va a limitar el procesode contracciónde la epitaxiade

GaAs, de forma queel GaAs quedasometidoa extensiónen el planode crecimiento

(XY).Esta extensiónen el plano XY origina la correspondientecompresiónen la

dirección de crecimiento(z), cuandofinaliza el procesode enfriamiento.Al mismo

tiempo el substratode Si sufre un compresiónen el plano XY (esteprocesoesta

esquemáticamenterepresentadoen la figura IV.1O).

Si 1 y 2 se
enfrian por

se parad o

T2

113

LID
T2 <

d » d 2

Si ly 2 se

e nfri an
conjuntamente

4-

c

Figura IV.1O: Esquemadela distorsiónqueapareceduranteel procesode enfriamientodel sistemaGaAs/Si
por el hechode existir entreambosmaterialesunadiferenciadel 60% entresuscoeficientes
de expansióntérmica.

2
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Esta distribución de tensionesda lugar a la aparición de un radio de

curvatura[24] en la muestra,quepuedeproducir (dependiendodel tamañodel substrato

y del espesorde GaAsdepositado)el resquebrajamientode la epitaxia(cracking) lo que

la inutilizaparacualquierposibleaplicacióntecnológica.En concreto,cuandoel substrato

deSi tieneun diámetrode2” seobservala apariciónde“grietas”,enla epitaxiade GaAs,

apartir de4 pm deespesor,produciéndoseal mismo tiempo unasenadegradaciónde las

propiedadeseléctricasde la muestra[25]. Por tanto, la posibilidadde mejorarla calidad

de lasepitaxias,creciendoespesorescadavez másgruesosdejade serunasoluciónválida

parael sistemaGaAs/Si.

Sin embargo, como veremos,laposibilidadde introducir tensionesen el

cristal variandosu temperaturatiene sus ventajas.

2.1-.Tratamientostérmicos para mejorar la calidad de las epitaxias.

Es conocidoqueel movimientode las dislocacionesenunared cristalinaes

función de su temperaturay de la tensión a la que ésta esté sometida [26]. Un

movimientode las dislocacionesdentrodel cristal aumentala probabilidadde queéstas

se encuentrene interaccioneny asíseproduzcanprocesosde aniquilacióny anclajede

dislocacionesendistintospuntosdel material[27,28]. Comoconsecuencia,ladensidadde

dislocacionesen el material se reduce.Basándoseen estasideas,se han desarrollado

numerososmétodosparamejorarla calidadcristalinade lasepitaxiasde GaAssobreSi:
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- Recocidotérmicoin-situ: en la mismacámarade crecimiento,unavez

crecido cierto espesor, se sube la temperatura de la muestra (en algunos

casoshasta8500C)en atmósferade As, duranteun cierto tiempo (puede

llegar hasta30 mm).

- Recocidotérmico ex-situ: el procesoesidénticoal anteriorsalvo que

tiene lugar unavezsacadala muestradelsistemade crecimiento,y por

tanto la temperaturade partidaes — 200C.

- Ciclos térmicos(TC): a un espesordeterminadoseparael procesode

crecimiento y la muestra es sometida cíclicamente a cambios de

temperatura,cuyoslímites inferiory superiorsonrespectivamentemenor

y mayor quela T a la queseestádesarrollandoel crecimiento.

A partir de estostres procesosbásicosse han desarrolladootros más

complejos como son las superredesde tensión térmica [29] (thermal strained

superlattices),en la que los TC son aplicadosduranteel crecimiento.

Existen múltiples estudioscomparativosde estos tres procesosen la

literatura [29,30,31] y aunqueno se sabecon certezapor qué, el máseficiente en

mejorar de la calidad cristalinaes la aplicación de TC. También hay evidencia

experimental[32] dequeexiste un límite inferior en el espesorquetiene quetenerla

capa de GaAs cuando sufre el primer tratamiento térmico. Si el espesorno es
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suflciente,duranteel proceso de calentamientose observa mediante RHEED la

apariciónde núcleos3D.

El resultadomás espectacular,es una reducción de prácticamente2

órdenesde magnitud (l0~ —. 2x106cmt en la densidadde dislocacionesen epitaxias

de 3-4 ¡ini de GaAs sometidasperiódicamenteduranteel crecimientoa TC (en total

13) que consisten en enfriar la muestra a temperatura ambiente y posterior

calentamientoa 8000C durante5 mm, para despuésvolver a la temperaturade

crecimiento[31].

La combinación de tratamientos térmicos con SLS y superredes

AlAs/GaAs (campos eléctricos en la intercara) consigue reducir la densidadde

dislocacioneshasta— 3x105 cm2 [33].

Sin embargo,en la práctica, si queremosconseguirintegrar sobre Si

compuestos11EV, el límite detemperaturaestáimpuestoporla tecnologíadeSi. Esto

significaquedebemossercapacesde conseguirepitaxiasdebuenacalidadsobreobleas

de Si previamenteprocesadas,normalmentemediantetecnologíasCMOS.Estasobleas

estánmetalizadasy la pistasdemetalizaciónconvencionalesno soportantemperaturas

superioresa4000C.Es necesariopor tantoseguirestudiandoel efectode lastensiones

térmicasparaintentarconseguirsolucionesal problema.
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En principio, desarrollaremosun pequeñocálculo, paraconocerel orden

de magnitudy los efectosde la tensióntérmicaen el sistemade GaAs/Si,para discutir

despuéslas posibilidadesde soluciónquehoy tiene esteproblema.

2.2-.Estimaciónde la magnitud y efectode las tensionestérmicas.

Suponemosque la extensiónque apareceen el plano de crecimientodel

GaAsduranteel procesode enfriamientoes uniaxial, esdecir, es igual en la dirección

x que en la dirección y. A partir de la definición de coeficientede expansióntérmica,

podemosexpresarla deformaciónqueapareceen el planode crecimiento,EXXT = Eyy~,

como [34):

«GaAs - «si) dT (IV.6)

Ti: Temperaturadesdela queparteel procesode enfriamiento.

Tf: Temperaturaen la queterminael procesodeenfriamiento.

En la figura IV. 11 [35] semuestrala expansióntérmicaen función de la

temperaturaparaGaAsy Si envolumen.Apartir deestafiguraparecelógico suponerque

(aG~«S - cx5~) tiene un comportamientolineal con T entretemperaturaambientey 900 K.

Concretamenteseobtiene(300K <1< 900 K):
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(IV.7)
— «~~) = 3.18x106-2.844x10’0T(K)

Por tanto, en esterangode temperaturas:

= — [3.ísxírn6T — 1.422x1W’0

Temperature (K)

Figura IV.11: Expansióntérmicaqueexperimentanel- GaAsy el Si (ambosen volumen)en función de la
temperatura.
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Si ademássuponemosqueel materialsecomportaelásticamenteduranteel

procesode enfriamiento,podemosobtenerutilizando relacioneselásticas:

- Ladeformacióndebidoa la tensióntérmicaenla direccióndecrecimiento,

E ZZ
7:

e
2

ciÉ
(IV.9)

Siendo C1~ las constanteselásticasdel GaAs.

- La tensióntérmicaen el planode crecimiento:

T~=:Tyy = + Cí2 (í -.

- El radio de curvatura,RT:

Si

r6Td
n~ GaAs

Y
Si

(1 —y51)

d51: espesordel substratode Si

d0~5: espesorde la epitaxiade GaAs

Y51: modelo de Young del Si.

y51: modelode Poissondel Si.

e
nr

(IV. 10)

» d~M) (IV.ll)
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A partir de estos cálculosse obtieneque en el rangode temperaturas

intere-santeen un procesodecrecimientoepitaxial (MEE, ALMBE), 6000C < Is <

3000C,duranteel procesodeenfriamientoa temperaturaambiente,lasdeformaciones

que aparecenen el plano de crecimiento son del orden de 10~. A priori pueden

parecerinsignificantespero, comovamosaver, susefectosno son despreciablesen

absoluto.

El efecto más destructivo de las tensiones térmicas es el

resquebrajamientode las epitaxias que se produce por apareceren ellas un

determinadoradio decurvatura.Si miramosla expresióndel radiode curvatura,para

queéstetiendaa la planitud, esdecir, seainfinito, esnecesarioreducirel espesorde

GaAsdepositadoo bien reducirla tensióntérmica.Dado quela calidadde la epitaxia

mejoracon el espesorcrecido,serádeseableconseguirunadisminuciónde TXXT.

La únicaformadereducirTXXT es reducirla temperaturade crecimiento,

que como sabemoses posible si crecemosmedianteALMBE.Sin embargo,como

podemosver en la figura IV.12,un aumentoconsiderableen RT sólo seconseguiríasi

existieraun métodoepitaxialcapazde crecerprácticamentea temperaturaambiente;

desgraciadamenteestemétodono existe.Sin embargo,cabedestacarquela capacidad

del ALMBE de crecer epitaxias con excelente calidad, incluso a 3500C

compatibilizaríael crecimientode GaAs conlas tecnologíasde Si.Tenemos,pues,que

intentar reducir el espesorde GaAs;como podemosver en la figura IV.13, sería

necesarioquedarnosen espesoresmenoresde0.5 gm, esdecir, prácticamenteconla
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zona del material donde tiene lugar el proceso de relajación y por tanto altamente

defectuosa.

Dado que el resquebrajamientode las epitaxias se produce debido al

desplazamiento,t, que con respectoa la planitud (ver figura IV. 14) sufre la epitaxia, y

comoesteefectoes mayor cuanto mayor es el tamañode la muestra,otra solución sería

reducir el tamaño de los substratos. Si una de las aspiraciones del GaAs/Si es poder procesar

dispositivosIII-V sobresubstratosde hasta8” (asequiblesen Si), el reducirel tamañodel

substratoobviamenteno esunasolución. Otra forma de disminuirel tamañode la epitaxia

de GaAs es crecersobresubstratosde Si con máscaras(SiO-,, SiN3, ...) con ventanasde

reducidasdimensionesqueseríadondeen realidadseproduciríael crecimientoepitaxial.Por

desgracia,en la actualidad,estecrecimientosobre substratosgrabadosno estáoptimizado

y por sí sólo presentagrandesproblemas.

La magnituddel efectodel tamañodel substratoseilustra gráficamenteen la

figura IV.15. No es raroqueserompala epitaxiade GaAssiseproducendesplazamientos,

t, de hasta — 200 gm en el bordede una obleade 5” cuandoel espesorde la epitaxiaes

de sólo 5 ¡im.

Es necesariopor tanto el diseñode capasquedealgunamaneracompensenel

efectode las tensionestérmicas.Apriori, pareceríalógico hacerun diseñosobreel papelde

las posiblesestructurascapacesde compensarel efectode estastensionestérmicas. Sin

embargo,en la prácticase sabequeel comportamientobajo tensiónde láminasdelgadas
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presentaseriasdesviaciones[36,37] de la elasticidad,sobretodo en regionescercanasa la

rntercara.

si

Figura IV.14: Representaciónesquemáticade la desviaciónde la planitud, t, queexpenmentaun sistema
heteroepitaxialpor el hechode apareceren él un determinadoradio de curvatura.

Si ademástenemosen cuentaqueel estadode tensionesde unaepitaxia de

GaAs sobreSi, esun balance,entre lasposiblestensionesresiduales(no relajadasmediante

dislocaciones)de compresióndebidasa la diferenciadel4% queexisteentrelos parámetros

de red y las tensionesde extensiónde origen térmicoque aparecenduranteel procesode

enfriamiento a temperaturaambiente,es claro que previamentea cualquier diseño, es

necesarioel estudio experimentalde la distribución de tensionesen estas epitaxias.Este

estudioseráel objeto del apartado3 de estecapítulo.

1o3
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Figura TV.I5: Variación del parámetrot en el sistema GaAs/Sien función del diámetrode la obleadel
substratode Si, paravarias temperaturasdecrecimientoy paravadosespesoresde GaAs.
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3- Estudio de la distribución de tensionesen profundidad

en GaAs sobre Si crecido por MEE.

El objetivo de esteestudio,esconocerla distribución real de tensiones

que existeen unaepitaxiade GaAs sobreSi crecidapor MBE [38]. Paraello se han

utilizado como técnicas de caracterización,difracción de RX de doble cristal

(DCXRD) y fotoluminiscencia(PL).

3.1.- Estructura de las epitaxias estudiadas.

Las muestrasestudiadasconsistenen 12 pm de GaAs crecido sobre

substratosde Si (001) desorientados20 haciala dirección [110]. El GaAsfue crecido

por MBE por el método de ‘las dos etapas”previamentedescritoen el capítulode

nucleación.La etapainicial del crecimientoabajatemperaturaconsistebien en 250k

de GaAs crecidos a Ts = 2500C por MBE con una velocidad de crecimiento,

rg=0.3m1/s o bien en 2000 ¿4 de GaAs crecidos por ALMBE a Ts=3000C y

rg=0.Sml/s. En amboscasosse sube la temperaturadel substratoa 5800C y se

continuael crecimientopor MBE convencionalhastallegar a un espesorde 1.2 ¡im.

Una vezlasmuestrasfueradelsistemadecrecimiento,éstassontrocea-

das,y sometidasaataquequímicodedistintaduración.Así en cadatrozo conseguimos

decaparespesoresdistintosy podremosconocerel estadode deformacióna distintas

distanciasde la intercaraGaAs/Si.EIataquequímicoutilizadoconsisteensumergirlas
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muestrasen una solución de HCl:CH3-COOH:(IN-K2Cr2O7) (1:1:1) durantevarios

segundos.Esteprocesoes un ataquede pulido de forma que no degradala planitudde

la superficieni revelalos defectosquepuedatenerel material [39]. Posteriormenteal

ataquequímico el espesorde las capasde GaAs es determinadomediantemicroscopia

electrónicade barrido(SEM) y seprocedea su caracterización.

3.2.-Resultadosexperimentales.

3.2.1.-Caracterización mediante RX.

Con esta técnica de caracterizaciónse puedendeterminarcon mucha

precisióntanto el parámetrodered en el planode crecimiento(a ¡¡) y el parámetrodered

en la direcciónde crecimiento(at. A partir de las desviacionesde a11 y ax de su valor

en GaAssin deformarpodremosconocerel estadodedeformaciónde la muestrasometida

a caracterización.Hay quenotar,sin embargo,quelos rayosx penetrana travésde toda

la epitaxia y, por tanto, la informaciónque se obtienees un promediodel estadode

deformaciónde la capaqueseestácaracterizando.

En la figura IV.16, podemosver los valoresexperimentalesde a~y a11 en

función de la distanciaa la intercara.a~~a11 se determinana partir de la reflexión de

Bragg (004) y (115) respectivamente.Losvalores experimentalesobtenidosseñalan

claramentecomo a~ permaneceprácticamenteconstantea travésde toda la epitaxia.

Ahora bien, si el materialsecomportaraelásticamenteobtendríamosel valor de a11
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caracterizada,obtenidospor DCXRD a partir de las reflexionesdb Bragg (115) y (004)
respectivamente.La línea discontinuaen la parte de a~1 correspondeal comportamiento
obtenido para este parámetro,a partir de los valores de aw obtenidos
experimentalmente,utilizandola teoríaelástica.
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simplementeaplicandola expresión:

a11 = a0 + 2Cm) — (21¿) a1 (IV. 12)

El valor de 11 obtenido medianteestaexpresiónestárepresentadoen la

figura IV.16 (en la zonade a), medianteunalínea discontinua.Sorprendentemente,el

valor de a11 sedesvíadel comportamientoelástico,y estadesviaciónes mayor cuanto

menoresla distanciaa la intercara.Ademásel valor de a11 aumentacuandola distancia

a la intercaradisminuye, es decir pareceque el GaAs está sometidoa una extensión

biaxial. De existir tensiones residuales de compresión (no relajadas mediante

dislocaciones)ésta sería la zona en la que más se pondrían de manifiesto, y el

comportamientode a11 seríajustamenteel contrario. Por tanto, la tensióna la que está

sometido el GaAs es de caráctertérmico, por lo menoshastalos espesoresmínimos

(— 1000 ¿4) quesehan caracterizado.

Tambiénseha medidola anchurade pico de RX amitaddealtura(FWHM)

en la reflexión deBragg(004), paradistintasdistanciasa la intercara(ver figura IV.17).

Esta magnitud nos da una cota superior de la densidadde dislocacionesque tiene el

material [40] mediantela expresión:
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D = FWHM2 (IV. 13)
9b2

Donde:

D:densidadde dislocaciones.

b:módulodel vectorde Burgerscorrespondiente.

Se ve claramentecómoparadistanciasa la intercaramenoresde 4000 ¿4,

este parámetrosufre un drástico aumento, lo que estáen completo acuerdocon las

observacionesTEM, en las que se ve como una gran densidadde dislocacionesse

concentracercade la intercaraGaAs/Si.Tanto en los datosexpuestosen la figura 1V46

como en la figura IV.17, hemosde tener en cuentael carácterpromediadode la

información,y por tanto las evolucionesrealesde ~y FWHM frentea la distanciaa la

intercaraseránmásabruptas.

Estos resultadosde RX muestranclaramentela existenciade dos regiones

diferentes,una cercanaa la intercaradondeel material no se comportaelásticamente

(región altamentedefectuosa),y otra cercanaa la superficie donde si se comporta

elásticamenteel GaAs.

3.2.2.-Caracterización por fotoluminiscencia.

Cuandoun material con estructurazinc-blendaes sometidoa una tensión

149



biaxial, su estructura de bandas se modifica sustancialmente.Se produce un

desplazamientodela bandade valenciaconrespectoa la bandadeconduccióny al mismo

tiempo la primera sedesdoblaen bandade huecopesado(HH) y bandade huecoligero

(Lii). La magnitudy el signotantodel desplazamientocomodeldesdoblamientodepende

del tipo de tensión a la que el material esté sometido. Cuando la tensión es de

compresión,el anchodebandaprohibidodelsemiconductor(E) aumenta,y la banda1-IR

estápor encimade la bandaLH. Si la tensiónesdeextensiónocurrejustamenteel efecto

contrario. Así, abajatemperatura,los espectrosde PL de estasmuestrasde GaAssobre

Si, muestrandos picos quesepuedenasociara transicionesdesdenivelesasociadosa la

bandade conducciónhastala bandaHH y Lii [41].

Si queremosevaluarel estadode deformaciónen el plano de crecimiento

(611) apartir de los espectrosdePL, tendremosqueutilizar las siguientesexpresiones[42]

que relacionan611 con la energíaa la queaparecenlas transicionesdesdela bandade

conducciónhastalas bandasHH (EH) y LH (EL):

FC—e C +
E,!,! = E0 + {2a 12 b “ ~j~j~ (IV.14)

CH

C -C C +
EL,! = + 11 + b “ (IV.l5)

e11 C?c’12l

dondea y b son potencialesdedeformacióndel GaAsy hemossupuestoe~ = y = e
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En la figura IV.l8, sepuedenver los espectrosdePL obtenidos.a4.2 K,

para distintasdistanciasa la intercaraGaAs/Si. Concretamentelas distanciasestudiadas

varían entre 1.2 pm (superficie)y 0.6 t¿m ya que en capas con menor espesor, la

intensidadde los espectrosdePL no erasuficienteparaobtenerresultadosfiables.El pico

A correspondea ELH y el pico B a EHH. Todoslos picosestándesplazadosaenergíasmás

bajas quela correspondientea E0 del GaAs libre de tensiones(señaladaen la figura con

unaflecha). Es decir, el materialestásometidoen todo momentoaunaextensiónbiaxial

en el plano de crecimiento.e sepuedeestimardirectamentea partir de la distanciaen

energíaque hay entreEHH y ELH, ya que:

(EH,! - EL4)« b ~ (IV.16)

En la figura IV. 19 podemosver cómo varía con la distancia a la

intercara.Igualmentea los resultadosde RX, obtenemosqueel materialestásometido

a una tensiónde tipo extensiónen el plano de crecimiento,y queéstaesmás acusada

cuantomáscercaestamosde la intercara.
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3.3.- Discusiónde los resultados.

A partir de los resultados(DCXRD, PL) expuestosen el apartadoanterior

surgendos problemasa resolver:

- Los valoresde al son másgrandesen la región de GaAs cercanaa la

intercara (región 1) que en la región en la que el material presentauna

mejor calidadcristalina(región II: desde4000 ¿4 hastala superficie).

- El materialno secomportaelásticamenteen la región máscercanaa la

intercara(región 1: altamentedefectuosa).

En primer lugar, intentaremosexplicarel comportamientode

Los valores de 11 medidos en la región JI, al ser mayoresqueel quele

corresponderíaauna red de GaAssin deformar(a11 = a.~ = 5.6532¿4) nos dicen que

el GaAs está sometidoa una extensiónbiaxial en el plano, lo cual es lógico por la

presenciade tensionestérmicasen la epitaxia.

Si mediante el cálculo expuestoen el apartado2.2 de este capítulo,

estimamosla deformaciónque correspondeal procesode enfriamientoquehansufrido

las ¡nuestrasestudiadas,esdecir, de580
0C a temperaturaambiente,obtenemosun valor

para la deformaciónen el plano: EXXT = 0.17 %.Sin embargo, el valor obtenido

experimentalmente,(e~ = 0.13 %, ver figura IV.16) correspondea un procesode
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enfriamiento desde 4500C hasta temperaturaambiente. Una posibilidad es que la

deformaciónrestantehasta0.17%, esdecir, el 0.04% quecorrespondeal intervalo de

temperaturas5800C - 4500C,serelajemediantela aparicióndedislocacionesen el cristal.

La cantidadde dislocacionesnecesariaspararelajar una deformacióndel 0.04 % es de

— 5 x 1W cml lo cual tambiénexplicaríapor quéen GaAs crecido sobre Si sólo se

consiguebajarla densidadde dislocacionesmásde — l0~ cm2 cuandolas epitaxiasson

sometidasa procesosmuy específicos(grannúmerode TC, SLS, A1As/Ga.AsSL, ...).

En la región altamentedefectuosa,región 1, los valores de a
11 aumentan

según nos vamosacercandoa la intercaraGaAs/Si. Creemosque en estaregión del

material, la alta densidad de dislocacionesexistente puede inhibir este proceso de

relajaciónmedianteformación de aún más dislocaciones,y por tanto, toda la tensión

térmica,0.17% es acopladadeformandoel material.

Otro puntoa explicar, esel comportamientono elásticoquepresentanlas

epitaxiasde GaAs sobre Si en la región cercanaa la intercara.Dado que esta región

contieneunaaltadensidaddedislocaciones,veamosen quésentidoafectaríael campode

tensionesasociadoa las dislocacionesal comportamientodel material.

Paraello, vamosa utilizar los camposde tensionescorrespondientesa las

dislocacionescaracterísticasdel sistemaGaAs/Si. Estos camposde tensioneshan sido

explicadospreviamenteen el apartado1.1 de estecapítulo.
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Consideremosunaregióndel materialconunadensidaddedislocacionesde

loto cm2; si éstasestándistribuidasformandouna red cuadradaregular en el plano,

significa que tendremosuna dislocacióncada 1000 Á en dos direccionesmutuamente

perpendiculares.Veamosen un volumen de 1000¿43, que esatravesadoen su basepor

una dislocación(bien de tipo 1, biende tipo II) cuál seríael efectodel campode tensión

asociadoalasdislocaciones.Despreciandola interacciónentredislocaciones,e integrando

en todo el volumen el efecto del campode deformaciónasociadoa una dislocación,

obtenemos:

e~ (tipol) — e~ (tipoil) — 0.2%

e~ (tipol) - e~ (tipoll) 0.01%

c>~ (tipol) — e» (tipoil) — 0.01%

El efectodelcampode deformaciónasociadoa lasdislocacionesesprácticamente

despreciableen el plano, sin embargoproduceunaextensióndel 0.2% enla direcciónde

crecimiento(z).

Además la compresiónque apareceduranteel procesode enfriamiento

(5800C - 200C) en estadirección es: EZZT — 0.15%. Es decir, la deformacióntérmica
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(compresión)podría ser compensadapor la deformacióncausadapor las dislocaciones

(extensión)en la direccióndecrecimiento(z) ya queéstaesdel mismoordende magnitud

y de carácteropuestoa la primera.

de estructuras para compensarel efectode las tensionestérmicas.

Nuestro objetivo era conocer la distribución de tensionesen la epitaxia

GaAs/Sipara posteriormentediseñarestructurascapacesde compensarel efectode la

tensióntérmica.

En primer lugar. hemosvisto

acoplatodala tensióndeformándose.Peroen

4000 ¿4 hastala superficie) sólo un 0.13%

permanecey ademásel material secomporta

cómo la región máscercanaa la intercara

la región conmejorcalidadcristalina(desde

de extensiónen el plano de crecimiento

elásticamente.

Estosresultadosnos indican:

* Unavezcompletadoel procesode relajaciónde la red,esnecesarioman-

tener la temperaturade la muestrapor debajode 4500C,si no queremos

inducir la formaciónde másdislocaciones.

* Si queremosevitar la aparicióndeun radio decurvaturaduranteelproce-

so de enfriamientoentre4500Cy temperaturaambiente,seránecesarioin-

troduciren lasepitaxiasunapequeñatensiónde compresiónenel planoque
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compenseexactamentela tensióntérmicadeextensiónqueaparecedurante

esteproceso.

3.4.1.-Estructuras con superredes(GaP)n(GaÁs)m.

Para conseguiresta tensión de compresiónduranteel crecimiento, una

posibilidadesintroducircapasconun parámetrode red ligeramenteinferior al del GaAs.

Un buen candidatopor tanto va a ser el GaAs1.~P~ con bajo contenido en fósforo

(a0~5-ao~p 4%).

El crecimientopor MBE de materialesque contienenP y As presenta

grandesproblemas.La mayor probabilidadde incorporacióndel As frente al P durante

crecimientoMBE sobreGaAs(001) [431,hacequeseaprácticamenteimposibleel control

de la composicióndemanerareproducibleen estetipo decompuestos.Unasoluciónsería

crecersuperredesde períodocorto (GaAs)n(GaP)mcuyacomposiciónmediaen P fuera

la deseada.Sin embargo,las grandespresionesresiduales(~ 1O~ Torr) de As4 en los

sistemasdeMBE, cuandolascélulasdeevaporaciónson del tipo convencional,hacenque

la incorporaciónde P siga siendo un problema incluso cuandola célula de As está

cerrada.

En nuestro laboratorio se han conseguidoestetipo de superredes [44] de

manerareproduciblemedianteALMBE, utilizando las célulasde evaporaciónpara los

elementos del grupo V especialmente diseñadaspara conseguir una relación
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kvoN/&OFFS 150 (recordemosqueen célulasconvencionalesestarelaciónes — 20).

En una primera aproximación a resolver el problema de las tensiones

térmicas,se han introducidoen las epitaxiasde GaAs sobreSi superredesde período

corto (GaAs)jGaP)~,a distinta distanciade la intercaraGaAs/Si. Un esquemade la

estructurade las muestrassepuedever en la figura IV.20.

Concretamente, las superredes utilizadas fueron:

- (GaAs)6(GaP)3

- (GaAs)6 (GaP)4

Veamosquédiferencia,f, existeentreel parámetrode red mediode estas

superredesy el parámetrode red de GaAs, así como el espesorcrítico, he, que

correspondea estadiferencia. he ha sido estimadoa partir de la teoríade Matthwes y

Blakeslee[3]:

- (GaAs)6 (GaP)3 f = -1.2 % hc 100 ¿4

- (GaAs)6(GaP)4 : f = -1.4 % hc 70k

En todaslas muestrasel espesorde la superredesde 300 A; el númerode

vecesqueseintroducenlas superredeses distinto en cadamuestra.
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Hay quehacerdos observacionesantesde exponerlos resultados:

El espesorde la superredsiempreesmayor que su he.

- f, enmódulosiempreesmayorquela deformacióntérmicaquequeremos

compensar(0.17 %).

Ambasquedanjustificadassi tenemosen cuentaquepara f relativamente

pequeños(< 4%) [45] y para espesoresmayores que he, el material se relaja sólo

parcialmente;esdecir, partede la tensiónserelaja mediantedislocacionesy partede la

tensiónes acomodadaelásticamente.

Dado quelas superredescrecidassevan a relajarparcialmentey por tanto

van a introducir nuevasdislocaciones,sólo deberemosnotar su efecto en cuanto a

disminuciónde la tensióntérmica;la disminuciónde la tensióntérmicadependeráen cada

casode la cantidadde tensiónque hayasido relajadapor dislocacionesen la superred,

que es lo que determinacuánto máspequeñoque el parámetrode red de GaAs es su

parámetrode red, y por tanto la magnitud de la tensión de compresiónque hemos

introducido.

En todaslas muestras,los 2000 A primerosde GaAs fueroncrecidospor

ALMBE a Ts = 3000C; tambiénpor ALMBE, pero a Ts = 4000C se crecieron las

superredes(GaAst (GaP)~. El restode las capasde GaAs fueroncrecidaspor MBE a
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5800C. En todaslas muestrasel espesortotal crecidoes 1.2 ¿ím.

El estado de tensionesde estas muestrasse ha determinadomediante

caracterización de DCXRD. Del valor de a~ obtenido a partir de la reflexión de Bragg

(004) del GaAs sepuedeobtenera
11 aplicandola relaciónelástica(IV. 12) ya quehemos

visto que para estos espesoresel material se comportaelásticamente.A partir de 11

calculamose ~,ya que:

— a0e11 (IV. 17)
a0

Los resultadosobtenidosse muestran esquemáticamenteen la tabla 1.

Claramentese observaque e es menor cuanto mayor es la tensión de compresión

introducida,o lo quees lo mismocuantomásP contienenlas estructuras.La cantidadde

P se cambia,bien por aumentarel contenidode esteelementoen la superred,bien por

aumentar el número de capasde superreden la epitaxia. Además, la tensión de

compresiónintroducidaen GaAs ha sido lo suficientementegrandecomoparaque no se

relajecompletamenteen la etapade crecimientoen la queTs > 450
0C, esdecir, durante

el crecimientode GaAs por MBE (Ts = 5800C).

Por tanto, introduciendotensionesdecompresiónduranteel crecimientode

GaAs conseguimosreducir la tensióntérmicaen la muestra.
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1/sm GaAs

0.2 ktm GaAs

Si (001) 2~0FF

(GaAs) 6 (Sa P>
3

300Á

0.5¡~mGaAs

0.Bpm GaAs

0.2>..xm GaAs

Si (001) 2~OFF

GaAs

0.2 kim GaAs

SI(O01) 2~OFF

(GaAs)6 (SaR)4

300A

0.2 [xm GaAs

Si (001) 220FF

(GaAs)6 (SaR)3 (GaAs)e(GaR )3

300Á 300Á

Figura IV.20: Estructurade las diferentesmuestrascrecidasconteniendosuperredes(GaAs)m(GaP)

- TABLA 1-

Muestra Tipo de SLS
Númerode 51,3

(300 ¿4)
Distanciaa la

intercara
GaAs-Si

e

582-2 (GaAs)6(GaP)3 1 0.2 gm l.2x10
3

382-3 (GaAs)
6(GaP)4 1 0.2 gm 9x10~

582-4 (GaAs)6(GaP)3 2 0.2-0.7gm 6.6xlW

384-1 (GaAst~1GaPS 3 0.2-0.45-0.7Mm 3.3x10
4
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Introducirla tensióndecompresióndeseadamedianteestetipo cte superredes

supone,porunaparte,laaparicióndedislocacionesnecesariaparaquesuparámetrode red

promediosealigeramenteinferior al del GaAs; por otro lado, no esposibleun diseño

precisode la estructura,ya queno controlamosel procesode relajaciónen estetipo de

capas.

Lo ideal seríapoderintroducir directamentesobreel Si unaprimeracapa

de GaAs1~ crecidaabajatemperatura,en la que tuviera lugarel procesode relajación

debidoa la diferenciade parámetrosdered entreel GaAs1~P~y el Si. Paracompletarel

procesode relajaciónesnecesario,comohemosvisto enel capítulode nucleación,subir

la temperaturade la muestra(en nuestrocasolas epitaxiasson mantenidasdurante10

minutos a 580
0C). Una vez completadoel proceso de relajación se proseguiríael

crecimientoa baja temperatura.Dado que la capade GaAs
1~P~ha de estaraltamente

dislocada, acoplaríala tensión térmica duranteeste primer procesode enfriamiento

deformándose.Teniendoencuentaestadeformación,la composiciónde P tiene queser

la necesariaparaqueel parámetroderedenel planodelGaAs1.~P~sealigeramentemenor

que el del GaAsquevamosa depositarencima,y asíconseguircompensarel efectode

la tensióntérmica; esteprocesoestárepresentadoesquemáticamenteen la figura IV.21.

Hay por tanto queresolverel problemade crecimientodel GaAs1~P~.
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GaAs~ P~-~

Si

Ts z20000

ti

ti

TC(10 min.5800C)

Crecimiento GaAs

Ts z30000

Ts = 300% Ts n2O0C

Figura IV.21: Representaciónesquemáticadel diseñodeestructurasconteniendocapasde GaAs
5.~P~capaces

de compensarel efectode las tensionestérmicas.

Tsz300
0C
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3.4.2.-Crecimientodel GaAs1~P~.

A partir de estudios realizados en la superficie de GaAs (001), variando la

estequiometríasuperficial y la temperaturadel substrato,medianteRElEED y RDS [46]

se ha deducidoque cuandosobre una superficie de GaAs (001) estabilizadaen As a

temperaturasmenoresquela de desorciónde esteelemento,seempiezaa depositarGa,

lasprimeras0.25ml de Ga quellegana la superficiereaccionanconel excesodeAs que

hay en ella para formar GaAs y que a partir de este recubrimientode Ga, éste se

incorporaa la superficieformandodímerosde estemismo elemento.

Ademáshemosvisto, cómopor ALMBE crecemoscapaa capacambiando

en cada ciclo la estequiometríade la superficie,pulsandoúnicamenteel elementodel

grupoV. UnaposibilidaddecrecerGaAs1.~P~seríamantenerdurantetodoel crecimiento

de GaAspor ALMBE la célulade P4 abierta,de forma que, unavezcerradala célula de

As4 y depositadas0.25 ml de Ga, el Ga queposteriormenteseincorporaa la superficie

lo hagareaccionandocon el P quetambiénestállegandoa ella. Dado queexiste dentro

de la cámaradecrecimientoun manómetrode ionizaciónquenospermitemedirlos flujos

de los distintos elementos,y que las constantesde ionización de éstos son conocidas,

podemosestimarel flujo necesariode P para conseguiren cadacaso la composición

deseada.Sin embargo, a priori, existe la posibilidad de que una vez el que P ha

reaccionadoconel Ga y seabrede nuevola célulade As4, el As4 queincide nuevamente

sobre la superficiedesplaceal P ya incorporado. Si esto sucedierao bien el material

crecido no contendríaP o bien la composiciónobtenidano seríala deseada.
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Para comprobar la posibilidad de crecer GaAs1.~P~ controlando la

composicióncon estemétodo de crecimiento, se estimó el flujo de P2 necesariopara

obtenerunacomposicióndel2% cuandosecrecea0.8 ml/s medianteALMBE y sellevó

a cabo el crecimientode 0.5 pm de GaAs1~P~sobreun substratode GaAs(001).

Concretamentelas condicionesde crecimientofueron:

Ts = 300
0C

BEP(As
4) = 3.5 x lO~ Torr

BEP(P2) = 5.5 x 10.8 Torr

D

O
<cf
O

(2
uJ
-J
u-
Ji

rg = 0.8 ml/s

tAs4-ON = 0.5 s

6.0
ANGULO (rad) x i0

3
Figura IV.22: DifractogramaobtenidoporDCXRD enunacapade0.5pmGaAs~j

00, crecidapor ALMBE
sobreun substratode GaAs(001).

- 2.0 -1.0 0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0
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Los resultadosobtenidosson sorprendentes.En la figura IV.22 semuestra

el difractogramade DCXRD obtenido. Existen dos picos bien diferenciadosque

correspondena la reflexión de Bragg (004) del GaAsy del GaAs1.~P~.Claramenteseha

incorporadoel P2 en la estructura, y ademáscomparandolas anchurasde los dos picos

se ve que el GaAs1.~P~crece coherentemente,es decir, no se ha relajado mediante

dislocaciones.

A partir de la distanciaangularentrelos dos picospodemosobtenera~ del

GaAs1.~P~mediantela ley de Bragg:

nX =2 d senO (IV.18)

n: esel ordende difracción

X: longitud de ondadel haz de RX incidente

d: distanciaentreplanosatómicos,a los que correspondeestareflexión de

Bragg.

O: posiciónangulardel pico de difracción.

El valordea1; , puestoqueel crecimientoescoherente,esigual al parámetro

de red del GaAs, y el de a~ quese ha obtenidoexperimentalmenteson:
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5.6532Á
= 5.6447Á

Si la distorsiónde la red eselástica,podemosutilizar la expresión(IV.12)

para obtenerel contenidode fósforo de la epitaxia.

En este caso C~ son las constanteselásticasdel GaAs1.~P~,que pueden

calcularsemedianteunainterpolaciónlineal de los valoresde los materialesvolúmicos

GaAs y GaP:

C1~ (GaAs1 P,~) = (1-x) C1~ (GaAs) + x ~ (GaP) (IV. 18)

El valorde la composiciónobtenidaesx=2%;portanto tenemosun 2% de

P en la epitax.ia;esdecir el P2 se ha incorporadoal 100% y es posibleun control de la

composiciónen el material ternario.

3.4.3.-Estructuras con capas de GaAs1.~P~.

Unavez quesabemoscrecerGaAs1~P~vamosacalcular la composiciónde

P necesariaparacompensarla tensióntérmicaen un GaAscrecidopor ALMBE a 300
0C

ya quede estetipo van a ser las capasepitaxialesquenos interesan.

Recordemosalgunoshechosexperimentalesqueseránde utilidad a la hora

de diseñarestructurastensadas:
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- Paracompletarla relajaciónde la red (diferenciade parámetrosde red

entre GaAs y Si) es necesario elevar la temperatura del substrato

(Ts—5800).

- Duranteel procesode enfriamientodesdeTs = 5800ChastaTs = 200C,

aparecentensionesde compresióndebidasa lasdiferenciasencoeficientes

de dilatacióntérmicade ambosmateriales.

Recordemosbrevementetambiénnuestrasvaloracionesde los resultados

obtenidossobre la distribución de tensionesen la epitaxia de GaAs sobre Si (3.3).

Habíamosconcluidoquela tensióntérmica(decompresión)afectade formadistintaadis-

tintas zonasde la epitaxiadependiendode su distancia,d,ala intercaracon el substrato.

- d > 4000 k: la tensión térmica producida en el intervalo

4500C<Ts<5800Cserelaja medianteformación de dislocaciones.En el

rango200<Ts <4500C la tensiónproducedeformaciónen estazonade la

epitaxia.

2.- d < 4000 ¿4: la tensióntérmicaproducedeformacióndelcristaldurante

el enfriamientoen todo el rangode temperaturas200C < Ts < 5800C.
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El contenidoen fósforo de las capastensadasha sido diseñadocon la

ideade conocerel gradode validez de las conclusionesambasexpuestas.Paraello

hemosconsideradotresposibilidades:

1).- La tensióntérmica(decompresión)apareceduranteel ciclo térmico

realizadoparacompletarla relajaciónde la red (3000C < Ts < 5800C)

y no producedeformaciónen la región máscercanaa la intercara.

2).- La tensióndecompresiónintroducidamediantecapasde GaAsPno

serelaja a T > 4500C, sin embargola tensiónqueapareceduranteel

ciclo térmiconecesarioparacompletarel procesoderelajaciónde la red

seacoplamediantedeformaciónen la región máscercanaa la intercara

(en contra de lo supuestoen el apartadoanterior).

3).- Consideramosqueen la regiónmáscercanaa la intercara,la tensión

que aparecedurante el ciclo térmico necesariopara completar la

relajaciónde la red se acoplamediantedeformación,mientrasque la

tensiónde compresiónintroducidamediantecapasde GaAsPserelajasi

en algúnmomentoposterioral crecimientola Ts supera4500C.

En todo lo que sigue, hemos consideradoque los coeficientesde

expansióntérmicadel GaAs y del GaAs
1.~P~son idénticos,dado que los contenidos

en P van a ser pequeños.
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Analizaremosprimero el apartado1: en el casode que la tensióntérmica

duranteel procesode calentamientopararelajar completamenteel material,y posterior

enfriamientono seaacopladapor deformación,elparámetrodereddel GaAs1.~P~a 300
0C

antesde crecerel GaAs tiene queser un 0.09 % (ExXT (3000C -. 200C) = 0.09%)más

pequeñoqueel parámetrodered del GaAs a 3000C.

A partir de la figura IV. 11 se obtienequela expansiónqueexperimentael

GaAs (y por tanto el GaAs
1~PD al pasarde temperatura ambientea 300

0C es del

0.17%.Por tanto:

~ (3000C) - aGa
4s (2000 = 0.17%

aG~4S (2000

aG~4S (2000 = 5.6532k

aaa4s (30000 = 5.6628k

Del cálculo, previamenteexpuesto,para estimar tensionestérmicas, se

obtieneque:

%~L4S (3QQOQ - %a~4s/ (30000 -. 0.09%

~ (30000

aG~4S, (30000 = 5.6577k
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quea temperaturaambiente:

(30000 - a0~~ (2O~Q
- 0.17%

%at4s1P (20vq

~ (2O~0 = 5.6481k

Suponiendodenuevoqueel parámetrodered deGaAs1.~P~puedeobtenerse

medianteuna interpolaciónlineal de los parámetrosvolúmicosde ambosmateriales:

= (1—x) aGan + X %aP (IV. 19)

Obtenemosquela concentraciónde P necesariaen estecasoes:

x = 2.5 % GaAs0975P0025

Los apartados2 y 3, sepuedenanalizarconjuntamente:despuésde acoplar

la tensióntérmicadebidaal procesoderelajaciónde la red elásticamenteel parámetrode

red del GaAs1.~P~debede ser tal que:

- Apartado2: compensela tensióntérmicaqueaparecedesdela temperatura

máximaa la queva a estarla muestraduranteel procesode crecimiento,

en nuestrocasoTs =580
0C , hastatemperaturaambiente:

EXXT (5800C -* 200C) = 0.17 %
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El parámetrode red del GaAs1~P~a 300
0C tiene que ser un 0.17% más

pequeñoqueel del GaAs a estamismatemperatura:

aGOAS (3OO~~ — %aÁs
1~P (3~Q 0.17%

%a4s (30000

a0~1 (300W) = 5.6532 ¿4

- Apartado3: sólo habráquecompensarla tensióntérmicacorrespondiente

al intervalo de temperaturas300
0C —CO0C, que es EXXT = 0.09 %. Por

tanto:

a
0~4~ (300vC) - %aÁs/ (3000(9

U.tJY7o
~ (30000

a0~~ (30000 = 5.6577 ¿4

Como hemos supuesto que la tensión térmica asociada al proceso de

relajaciónde la red seha acopladoelásticamente,y la deformaciónquele

correspondees EXXT = 0.08 %, tendremosque el parámetrode red del

GaAs1.~P~antesde sufrir estadeformación,a0, paracadaapartadoserá:
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(3000(9 - c1~ (3000(9
apartado 2:

a0 (300~’(9

a (3000(9 = 5.6486 Ao

apartado3:
aGa4s, (30000 - a<, (30000

a0 (3000(9

a0 (300~O = 5.6532 A

El parámetro de red y la composición de P que les corresponde a

temperaturaambienteserán:

apartado 2:
a0 (3000(9 - a0 (200(9

a0 (2000

a0 (2000 = 5.6390A

x = 7 % -. GaAs093P007

a
apartado 3: 0

(3000(9 - a0 (2000

a0 (200(9

a0 (2000 = 5.6436A

x = 4.7% -. GaAs0953

= 0.08%

= 0.08%

- 0.17%

- 0.17%
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Una vez conocidaslas composicionesdefósforo necesarias,seprocedióal

crecimientode distinto tipo de muestras,sobresubstratosde Si (001) desorientados20

haciala dirección [110], de 3 pulgadas.

En primer lugar, secrecieronestructuras(ver figura IV.23) quecontienen

una primeracapade 0.5 ~m de GaAs095P0~quees sometidaa un ciclo térmico (TC)

(lOmin a 580
0C)paracompletarel procesoderelajacióndebidoa diferenciasdeparáme-

tro de red. Posteriormentesecrecen0.5 gm GaAsy una estructurade pozoscuánticos

múltiples (MQW) queconsisteen 10 períodosde (150 ¿4 GaAs/60¿4 AU
3Ga0.7As).Toda

la estructuraes crecidapor ALMEE a Ts = 300
0C. Algunas de estasestructurasson

sometidasde nuevoa un TC antesde crecerel MQW.

AL MB E
Ts =300%

0.2gtrn MOW

0.5km GaAs

O.Shm GaAs
098 ~~o.o2

Si (001 2~0FF

—‘-(TC opchnal)

Figura IV.23: Estructurade las muestrascrecidasconteniendocapasde GaA%~P002.
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Los resultadosobtenidosson los siguientes:

- Muestrasconun sóloTC: seconsiguereducirla tensióntérmicaun factor

— 2, es decir, se mantieneun 5 x lO~ de deformaciónen el plano de

crecimiento(recordemosqueEXXT (3000C -. 200C) = 0.09% = 9 x lot.

- Muestrascon dos TC: la tensióntérmicano escompensadaen absoluto,

puesCII = 1 x 101.

A partir de estosresultadospodemosdeducir:

- Que la tensión de compresiónintroducida se relaja a temperaturas

superioresa 4500C,ya queno observamosningún efectoen las estructuras

quehan sufridodos TC.

- Quela cantidadde P necesariapara contrarrestartotalmenteel efectode

las tensionestérmicases superiora la utilizada. Parece,pues, quehay que

tener en cuentala deformaciónque sufre la primera capade GaAs~P
1~

duranteel primer TC.

Las muestras con un único TC, han sido caracterizadastambién

ópticamente. En la figura IV.24a y IV.24b se pueden ver los espectros de

fotorreflectancia(PR) y de PL respectivamente.
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En el espectrode PL seve el pico asociadoa la transicióndel primer

nivel de la estructuradepozosdel MQW. La anchuraa mitadde altura,FWHM, que

nos da una idea de la planitud de las intercaras,es de 8.7 meV, valor que es

comparablea los obtenidosenestructurassimilarescrecidassobresubstratosdeGaAs.

En el espectrode PR sedistinguentres transicionesmuy abruptas,E1,

E, y E3 quecorrespondenal primer, segundoy tercernivel de la estructurade pozos

delMQW. Estecomportamientofrentea la luz hacequeestetipo de capasepitaxiales

crecidas a baja temperaturamediante ALMBE sean muy interesantespara el

crecimientode dispositivostipo moduladorsobresubstratosde Si.

Estasmuestrashan sido examinadaspor TEM (Rafael GarcíaRojas

Universidad de Cádiz), y como se puedever en la fotografía n<1, en la intercara

GaAs/GaAs1~P~las dislocacionesson desviadasdesdesu trayectoriainicial haciael

bordede la muestra.Estasestructuras,por tanto, van a actuartambiéncomoSLS.

Teniendo en cuentaestosresultados,se modificó la estructurade las

epitaxiasen el sentidode aumentarla composiciónde P a un 5%, quecomovimos es

la cantidaddePnecesariaparacompensarlastensionestérmicas,si tenemosencuenta

la deformaciónque sufre el GaAs1~P~duranteel primer TC.
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Fot. n’l: imagen de TEM de la intercara GaAs/GaAs,,P,,. 
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Por otro ladovamosa introducirsuperredesGaAs1.~P~/GaAscuyacomposi-

ción mediade P seade un 5%, para tenerun mayor númerode intercarascapacesde

desviardislocaciones.Concretamentela estructuraconsisteen (ver figura IV.25):

- 0.5 pm GaAs095P05:con un posteriorTC (10 mm. a 580
0C).

- SLS: 3 x (1000 ¿4 GaAs
09P01 /1000 ¿4 GaAs).

- 0.5 ~m GaAs

- MQW: idénticoa los descritosanteriormente.

Todo el crecimientotiene lugar a Ts = 300
0Cpor ALMBE.

ALMBE

Ts 3000

Figura IV.25:

o

0.2>um MQW

&5pm GaAs

O.Skm SLS

O.5,Lim GaAs
095 RO.05

Si(0O1) 220FF

Estructurade la muestraen la quese ha conseguidocompensarpor completolas tensiones
termicas.

TC
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El resultadoen este casoes el esperado.La tensióntérmicaes relajada

completamentey el parámetrode red del GaAs sobreSi esigual al de un GaAslibre

de tensiones,esdecir, 5.6532¿4.Parece,pues, quetodas las conclusionesobtenidas

en el estudiode tensionesen epitaxiasde GaAssobre Si son acertadas.

Conclusiones.

A partir del estudiode la distribucióndetensionesen epitaxiade GaAs

sobreSi crecidaspor MBE sehaobtenido:

- Toda la tensióna la que estánsometidaslas epitaxiasesde carácter

térmico.

- La distribución de tensionestérmicas no es uniforme, pudiéndose

distinguir claramentedos zonasen estasheteroepitaxias:

* Región 1: comprendeaproximadamentelos 4000 ¿4 de GaAs

máscercanosa la intercara.

Estáaltamentedislocada.

- Acopla mediantedeformacióntoda la tensióntérmica.

- Su comportamiento no elástico se puede explicar

cualitativamente si tenemos en cuenta el campo de

deformaciónasociadoa las dislocaciones.
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* Región II: comprende,aproximadamente,desdeuna distancia

a la intercarade 4000 ¿4 hastala superficiede la epitaxia.

- Presentamejor calidad cristalinaquela región 1.

- Se comportaelásticamente.

- La tensióntérmicaesrelajadamediantela apariciónde

dislocacionesenel intervalode temperaturas5800C-4500C,

y deformaelásticamentela red enel intervalo 4500-200C.

- Seha conseguidocrecerGaAs~ conbuencontrol de la composición

medianteALMBE a Ts = 3000C.

- Sehandiseñadoy crecidoestructurasporALMEE a Ts = 3000C,que

compensancompletamente el efecto de las tensiones térmicas,

presentandoal mismo tiempo excelentespropiedadesópticas.
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y.- DOMINIOS DE ANTIFASE EN GaAs CRECIDO SOBRE Si POR MEE

La apariciónde dominiosde antifase(APDs), en las epitaxiasdeGaAs

crecidassobreSi (001) esunaconsecuenciadirectadecrecerun materialpolar(GaAs)

sobre un material no polar (Si) [1].

Paraentenderbien qué son y por quéaparecenlos APDs es necesario

primero conocerla superficiede Si (001) asícomo las diferenciasqueexistenentre

la red de GaAsy la red de Si.

1.- Estructura de las redes cristalinas de Si y de GaAs

1.1.- Red del Si

El Si cristaliza en una estructuratipo diamante.Esta estructuraestá

formadapor dosredescúbicascentradasen las carasinterpenetradasy desplazadauna

conrespectoala otra (1/4, 1/4, 1/4) (ver figuraV.la). En estecasolasdosredesque

llamaremosa partir de ahoraA y E, estánocupadaspor átomosde Si.

En unasuperficiedeSi (001) no reconstruida,cadaátomode Si tienedos

enlaceslibres, y dependiendode si el planoatómicosuperficialpertenecea la redA

o a la red E, estosenlaceslibres estaráncontenidosen un plano (110) o en un plano

(110) respectivamente(ver figura V. ib). Por tanto ambassuperficiesson idénticas

pero unaestágiradacon respectoa la otra 900.
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Figura VI: a).- Celdaunidadde una redcristalina de Si.
19.- Esquemade la distinta orientaciónde los enlacesen las dos subredes(A y B).

1.2.-Red de GaAs.

El GaAs cristalizaen una estructurazinc-blenda,queesidéntica a una

estructuratipo diamante,salvo queen ésta las dos redesA y 13 estánocupadaspor

elementosdistintos.En el casodel GaAs la red A estáocupadapor átomosde As y

la redB por átomosde Ga (ver figura V.2a). Dependiendode si la superficiedeGaAs

(001) que consideremosestá terminadaen As o en Ga tendrá los enlaces libres

contenidosen un plano(110) o en un plano(110) respectivamente(ver figura V.2b).
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Figura V.2: a).- Celdaunidadde unaredcristalinade GaAs.
19.- Esquemade la distintaorientaciónde los enlacesen las dossubredes(A y B).

2.- Superficie de Si

Toda superficiereal de un semiconductorpresentaescalonesa escala

atómica.En unasuperficiede Si (001) la presenciadeescalonesdeunaalturaatómica

(a/4) separaterrazascuyo planosuperficialperteneceadistintasredes,esdecir, a un

lado del escalónla superficiepertenecea la red A, terrazaA, y al otro ladopertenece

a la red B. terrazaB.

La superficiede Si (001) presentaunareconstrucción(2x1). El modelo

más aceptado[2] asumequeen la superficieexistenfilas de dímerosde Si y que la

direccióndedimerizaciónen la terrazaA esperpendicularadireccióndedimerización
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en la terrazaE. Existen dos posibles configuracionesatómicas establespara los

escalonesmonoatómicosen unasuperficiede Si (001); los bordesde escalónestána

lo largo bien de la dirección [110] o bien de la [TíO].

Llamaremosescalóntipo A, EA, a aquel que pasa de una terrazaA

(terrazasuperior)aunaterrazaB (terrazainferior) y escalóntipo B, ER, a aquelque

pasa de una terraza B a una terraza A. Estos dos tipos de escalonesestán

esquemáticamenterepresentadasen la figura V.3. En EA, los dimerosde Si son

paralelosal bordedel escalóny en EB estossonperpendiculares.

De entreestasdos configuracionesla másestable(reducemásla energía

superficial) es la que presentaE5 [3] por eso este tipo de escalón es el más

comúnmenteencontradoen la superficie de Si (001). Sin embargo,en superficies

desorientadas(que como veremosvan a jugar un papel fundamentalpara evitar la

presenciade APDs) esnecesariala presenciatantode EA como de E5 alternadamente

paramantenerel ángulode desorientación,‘y (ver figura V.3). Observacionesde este

tipo de superficiesmediantemicroscopiadeefectotúnel (STM) [4], hanreveladoque

mientrasel borde de E5 es prácticamenterecto, el borde de EA presentamuchas

irregularidades.Estas irregularidadesson debidas a que EA va a estar formado

parcialmentepor tramosde escalonesEB y asíel costeenergéticode formaciónde los

escalonesEA se reduce(ver figura V.4).
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Esquemade los dos tipos dc escalonesque aparecenen una superficie de Si (001)
desorientada‘y< haciala dirección[1101.

En estafigurase ilustran esquemáticamenteel bordede los dostipos de escalones,EA y
E,,, propios de una superficiede Si (001).
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La existenciade dos tipos de terrazasen la superficiede Si (001) se

puededetectarmedianteRElEED. El diagramade difracción superficialva a ser la

superposicióndel correspondientea una reconstrucción2x1 y 1x2. Así, tanto en el

azimut [110] como en el [110] observaremosunaperiodicidad2x

Existe evidencia experimental [5,6] de que después de sufrir un

tratamientotérmico, las superficiesde Si (001) desorientadaspresentanun únicotipo

de terraza.Esto esposiblesi los escalonesnecesariospara mantenerla desorientación

tuvierandoblealturaatómica(biatómicosh = a/2). Cálculosde energía[3] ponende

n1anifiestoquela presenciade escalonesbiatómicosconel bordedel escalónparalelo

a los dímerosde Si reduciría la energíasuperficial.

Comoveremosen lapróxima secciónla existenciadeescalonesdealtura

a/2 va ajugar un papel fundamentalpara evitar la presenciade APDs en la epitaxia

de GaAs.

3.- Formación de APDs en GaAs sobre Si

Si sobre un substrato de Si (001) con escalonesnmonoatómicos

depositamosunasecuenciaordenadadeplanosdeAs y Ga, justoencimadel bordedel

escalónse va a producir un desfasede una capaatómica entre las redesde GaAs

situadasa ambosladosdel escalón(ver figura V.5a). El hechode queenel GaAs las

dos redesA y B esténocupadaspor dos átomosdistintos,As y Ga respectivamente,

da lugar a queestedesfasede una altura atómicaprovoquela apariciónde enlaces
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a).- Esquemade la formaciónde APDsen unaredde GaAscrecidasobreunasuperficie
de Si (001) quecontieneescalonesmonoatómicos.
b).- Desapariciónde los APDs por el hechode crecer sobreunasuperficiede Si (001)
que sólo contieneescalonesbiatómicos y en la que se ha formado una capade As
establementeligada.

a APE

• Si

•As

OCa
b

Figura V.5:
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As-As y Ga-Ga en zonas(encimadel borde del escalónmonoatómicode Si) que

separandos redesde GaAsidénticaspero giradas900 unaconrespectoa la otra. Las

zonasde enlacesAs-As y Ga-Gase conocencon el nombrede fronterasde antifase

(APBs) y las redesde GaAsidénticaspero giradasunascon respectoa las otras900

recibenel nombrede dominiosde antifase.

Supongamosquesomoscapacesde obtenerunasuperficiede Si quesólo

tengaescalonesbiatómicos. Si el apilamientode planosAs y Ga fuera ordenadono

apareceríanAPDs en las epitaxiasde GaAssobre Si (ver figura V.5b). Sin embargo,

en la prácticasehademostradoquesalvo en el casoen el queintencionadamentese

forme una capa de As establementeligada a la superficie de Si, en la interfase

GaAs/Si existenenlacesSi-As y Si-Ga [7]; seproducepor tanto un desfasede una

altura atómico en la secuenciade apilamiento As y Ga entre distintas zonasdel

material,esdecir, de nuevoaparecenAPDs en las capasde GaAscrecidassobreSi.

La presenciade enlacesAs-As y Ga-Ga en el GaAs da lugar a la

presenciadealtoscamposeléctricosinternos[1]. Estaszonasson caminospreferentes

para las corrientes de fugas, por lo que los potencialesde rupturaen dispositivos

eléctricosseven reducidosconsiderablemente.Hay queteneren cuentaademásque

los enlacesAs-As actúancomo centrosdonoresy los enlacesGa-Ga como centros

aceptores.La presenciaen igual númerode estosdos tipos de enlacesen unaepitaxia

hace que estaesté fuertementecompensaday por tanto el funcionamientode los

dispositivosse va a degradarconsiderablemente.Es puesnecesarioo bien evitar la
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presenciade APDs en las epitaxiasde GaAs sobre Si, o bien confinar a unaregión,

lo másestrechaposible, cercanaa la intercaraGaAs/Si la presenciade éstos.

4.- Métodos para eliminar los APDs

4.1.- Escalonesbiatómicosmás precapa de As

Unaposible soluciónal problemaseríala utilización desubstratosdeSi

(001) quesólo contenganescalonesbiatómicosen los queseforma intencionadamente

unacapade As establementeligadaantesdecomenzarel crecimientode GaAs[8]. Sin

embargoambosprocesospresentanproblemas.

- Escalonesbiatómicos:El conseguirunasuperficiede Si (001) quesólo

presenteescalonesbiatómicosrequiereemplearsubstratosde Si (001)

desorientadosy además,éstossubstratoshande ser sometidosa fuertes

tratamientostérmicos, a temperaturassuperioresa los 10000Cdurante

tiempos superiores a 15 mm. Este proceso es absolutamente

incompatiblecon las tecnologíasde Si existentesy por tanto no viable

si queremosconseguircombinar las ventajasdel GaAs y del Si en un

mismo circuito integrado.

- Precapade As: comohemosvisto en el capítuloIII sobrenucleación,

la existenciade estetipo decapaspotenciala nucleacióntridimensional

al principio del crecimiento, lo cual puede degradarseriamentela

planitud del frentede crecimiento.
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4.2.- Substratos de Si (001) desorientados.

La utilización de substratosdeSi (001) desorientadoshaciala dirección

[110] permiteobteneral cabo de cierto espesorepitaxiasde GaAs libres de APDs,

incluso cuandola superficiede partidadel substratode Si presentalos dos tipos de

terrazas[9]. Hastala fechano es conocidoel mecanismopor el cual seproduceeste

procesode aniquilación de APDs, fundamentalmentedebido a la falta de técnicas

experimentalesquenospermitanseguirpasoapasola evoluciónde los APDsdurante

el crecimiento. Como veremosla utilización in-situ, duranteel crecimientode la

técnicaRDS, acopladaa nuestrosistemade MBE, nos hapermitidopor primeravez

realizarun seguimientode esteprocesoen tiempo real.

5.- Métodos de detecciónde la presenciade APDs.

5.1.-Ataque quun¡co.

La presenciadeAPDs enel materialpuederevelarse

epitaxía, si es atacadaquímicamente[10]. Dado quelas APBs son

del material, pues estánformadaspor enlacesAs-As y Ga-Ga,

ataquepreferente.En la fotografía n’1 se puede ver el aspecto

superficiede GaAs (001) con APDs despuésde sufrir uno de

revelado.

unavez crecidala

zonasdefectuosas

van a ser sitios de

que presentauna

estos procesosde

195



Fot.n’l: superficie de GaAs (001) con APDs después de sufrir un proceso de revelado químico. 

Esta es pues una técnica de detección a posteriori, y no nos permite 

llevar a cabo un seguimiento del proceso de aniquilación de dominios. 

5.2.- FUIEED. 

Antes de empezar a contar como se detecta la existencia de APDs en 

GaAs mediante RHEED vamos a intentar aclarar las direcciones que vamos a utilizar. 

Los azimuts siempre van a referirse a las direcciones del substrato de Si. 
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Salvo indicación contrarialos substratosquehemosutilizado son obleasde Si (001)

desorientadas20 haciala dirección [110] (ver figura V.3). Esto significa quevan a

presentarunadistribucióndeescalonescuyosbordesestaránalo largode la dirección

[TíO]. Por tanto, cuandonos refiramosal azimut [110] significa quela direcciónde

incidenciadel haz de electronesesparalelaa la dirección [110] del substratode Si,

y por tanto perpendiculara la direcciónde los escalonesde desorientación.Cuando

hablemosdel azimut [110] la direccióndel haz de electronesincidenteseráparalela

a la dirección [110] del substratoy por tanto paralelaal borde de los escalones.

Recordemosquela reconstruccióndeunasuperficiedeGaAsestabilizada

enAs tiene una reconstrucción2x4. Una superficiede GaAs conbidominios tendrán

terrazascon reconstrucciones2x4 pero giradas900 unas con respectoa otras.Esto

quiere decir que tanto en el azimut [110] como en el [110] vamos a ver la

superposiciónde unaperiodicidad2x y 4x. Comounaperiodicidades múltiplo de la

otra en ambosazimutsdetectaremosunaperiodicidad4x. Dado queen un GaAs sin

APDs la periodicidad2x seobservaen un azimut[110], unaforma de detectarAPDs

podríaserdetectarunaperiodicidad4x enesteazimut. Sin embargo,la orientaciónde

la red de GaAs unavez eliminadoslos APDs dependecríticamentedecomo sehaya

iniciado el crecimiento.

El dominio que al final prevalecees aquel que creceencima de las

terrazastipo A de Si, esdecir, los quetienenlos dímerosde Si paralelosal bordede

los escalonesde desorientación.La red de GaAs resultanteen este caso tiene los
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dímerosdeAs tambiénparalelosa estosbordesde escalóny portanto la periodicidad

2x correspondeal azimut 1110]. Si previamenteal crecimientode GaAsseforma una

capa de As establementeligada a la superficie de Si, esta reconstruyetambiénen

dímerosde As, queen todo puntode la superficieson perpendicularesa los dímeros

que presentabala superficiede Si. Como el dominio que prevaleceal final es el

mismo que en el caso anterior, ahorala periodicidad2x corresponderáal azimut

[110].Cuandoestosucedesedice quehagirado el azimuten el GaAs. NosotrossóJo

detectamosun giro de azimutcuandolas superficiesde Si sonexpuestasaun flujo de

As4 a temperaturas> 650
0C.

En la fotografía n02 sepuedever el aspectoquepresentael diagrama

RHEED correspondienteal azimut [110] en una epitaxia de GaAs sobre Si que

contiene APDs y en la que el dominio que prevaleceal final del crecimientono

presentagiro de azimut. La periodicidad4x en este caso evidenciaclaramentela

presenciade dos tipos de terrazasen la superficiede la muestra.

Sin embargo,el hechode quela primeraetapadel crecimientoen GaAs

sobre Si se realicea bajatemperatura,hacequelos diagramasRElEED seandébiles

en intensidad;si ademásun dominio es mucho mayor queel otro en un momento

dado, la intensidadque correspondeal dominio más pequeñoes prácticamenteno

detectableen el diagramaRElEED. Así,hay que esperara subir la temperaturadel

substratoalrededorde 6000C para sabercon seguridadsi la superficie de GaAs es

monodominioo bidominio.
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F0t.n’2: diagrama RHEED en el azimut [llO] de una superficie de GaAs sobre Si que contiene 
bidominios. 

Tampoco el RHEED nos permite, por tanto, hacer un seguimiento del 

proceso de aniquilación de dominio desde las primeras etapas del crecimiento. 

5.3. - Reflectancia Diferencial (RD) 

Como ya vimos en el capítulo correspondiente a técnicas experimentales, 

la señal RD (RI,,,, - Rti,,l es sensible a la anisotropía superficial (en reflectividad) 

inducida por la presencia de dímeros de Ga en la superficie de GaAs (001) [11,12]. 
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En el casode una superficiede GaAs (001) con un solo dominio, los

dímerosde Ga seformana lo largo de la dirección [1101y por tanto su presenciaen

la superficieoriginacambiosen R11101. Los dímerosde As se formana lo largo de la

dirección [110] y no inducen ningún cambio en la reflectividad superficial a la

longitud de ondaX utilizada. Por tanto la señalRD va a seren estecasoproporcional

a la concentraciónsuperficialde dímerosde Ga.

Cuandola superficiede GaAs tiene dos tipos de dominios,la dirección

[110] de los dímerosde Ga en la tenazaA esperpendiculara la dirección [110] de

los dímeros de Ga en la tenazaB (seguimosteniendocomo referenciapara las

direccionesal substratode Si).

En estecasoseproduciráncambiostantoen R[11o) comoenR[TIO] y dado

quela cantidadde dímerosdeGaquecabenen cadaterrazaesproporcionalal tamaño

de ésta, el cambio que experimentaR11101 (R[-i-lo]) seráproporcionalal tamañode la

terrazaen la que los dímerosde Ga estánen la dirección[110] ([110]). Si llamamos

A al tamañode la terrazaA y B al tamañode la terrazaB:

ARzR1jjqj R11101 A—B (110] — (Y. 1)
A+B (1?

Es decir, la señalRO va a serproporcionala la diferenciarelativaentre

las áreasde superficieocupadaspor terrazasde tipo A y de tipo B. Si normalizamos

estaseñalRO a su valor correspondientea una superficiede GaAs monodominio,
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sabremosdetectara quéespesorha concluidoel procesode aniquilaciónde APDs.

Como hemosvisto anteriormente,cuandocrecemospor ALMBE, en

cadamonocapala superficiecambiasu estequiometría:deestarenriquecidaen Ga a

estarenriquecidaen As. Por tanto si crecemosGaAs sobre Si por ALMBE, seremos

capacesde seguir in-situ, duranteel crecimiento la evolución de los APDs capaa

capa. Esta es la primera vez [13] que una técnica experimentales capazde dar

informacióncuantitativasobreel procesodeaniquilacióndeAPDs en GaAs sobreSi.

6.- Estudio del proceso de aniquilación de los APDs en epitaxias de GaAs sobre

Si mediante RD.

Todos los experimentossalvo indicación contrariasehanrealizadoen

epitaxias de GaAs crecidassobre substratosde Si (001) desorientadas20 hacia la

dirección[110].Previamenteal crecimientoestossubstratossontratadosquímicamente

para conseguiruna delgadacapade óxido libre de carburosde Si,por el método

explicado en el capítulo II de esta memoria. Una vez en atmósferade UElV los

substratosde Si son sometidosa un tratamientotérmico,queconsisteenestar20 miii.

a 8000C, con objeto de desorberesta capa de óxido. Invariablementetodas las

superficiesasítratadaspresentanundiagramaRElEEDmezclade reconstrucciones2x1

y 1x2; esdecir, la superficiede Si tiene dos tipos de terrazas.

Previamenteal crecimientode GaAssobreSi serealizael calibradodel

flujo de Ga a travésde oscilacionesRElEED en homoepitaxiasde GaAs; tambiénse
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determinanasílas condicionesdeALMBE, esdecir, la frecuenciadepulsadodelhaz

de As4; esnecesariointroducirun pulso de As4 por cada1.0 Ns dosisde Ga don de

Ns = 6.25 x 1014 átomos/cm
2que es la cantidad necesariade átomosde Gapara

recubrir una superficieideal de GaAs (001) con unamonocapade esteelemento.

Las condicionesde crecimientoen las capas de GaAs crecidaspor

ALMBE en las que seva a realizar esteestudio son:

- rg = 0.8 ml/s

-BEP(As
4) = 4 x 1O~ Torr

- Ts = 300”C

- tskoN. va a variar de unas muestrasa otras,ya que queremos

estudiarla evoluciónde los APDs en función de las condiciones

de crecimiento.

En la figura V.6 se puedever un registrotípico de la evoluciónde la

señalde RD desdeel principio del crecimientopor ALMBE de unaepitaxiade GaAs

crecida sobre Si. La parte superior de las oscilaciones,donde se observauna

saturaciónde la señal, correspondea una superficie totalmenterecubiertade As.

Desdeaquíen cadamonocapa,unavez cortadoel flujo de As4, la señalbajahastaun

nivel quedependepara cadaconjuntode condicionesde crecimientoescogido,de la

distribución relativa de APDs que contengala superficie de GaAs que se está

caracterizando.
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Figura V.6: Típico registro de la señal RD duranteel crecimiento por ALMBE de GaAs sobre Si
(001) desorientado2~ hacia la dirección [110] quepresentadostiposde terrazas.

El bruscodescensoinicial queexperimentala señal,no seha interpretado

hastala fecha; lo que sí sabemoses que se observadurantela formación de la

interfaseentrematerialesquetienengrandesdiferenciasde parámetrode red tales
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como mAs/GaAs(7%) o mP/GaAs(3.8%), aunqueno parezcanAPOs. Por eso es

posiblequeesté relacionadocon el procesode relajaciónde la red

En estafigura (V.6) se observaclaramentecomo la

aumentandoprogresivamentedesdeel principiodel crecimientohasta

máximo a partir del cual permanececonstante;este valor va a

correspondientea unahomoepitaxiade GaAsy por tanto nos indica

crecimientocon un único dominio ha sido alcanzado.

amplitud RO va

alcanzarunvalor

coincidir con el

queun frente de

Paraevitar posibleserroresen la determinaciónde la amplitud RO,

debidoapequeñasfluctuacionesde la presiónde As4 o dela temperaturadel substrato,

queproduciríancambiosen la amplitud de la señalrelacionadosconla estequiometría

de la superficiey no conla evolucióndelprocesodeaniquilaciónde los APDs, hemos

introducidocada100 ¿4 de GaAs,loquedenominaremosciclo-marca.

Un ciclo-marca consiste en interrumpir el flujo de As4 el tiempo

necesariopara quela superficie lleguea estarcompletamenterecubiertade Ga. Así

la señal RO pasa de ser O (superficie recubierta de As,que se comporta

isotrópicamente)a saturarsecuandohay depositadamásde unacapaatómicade Ga.

Así podemosdetectar la amplitud RO sin posibles fluctuaciones debidas a las

condicionesde crecimiento.
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Figura V.7: Evolución de la amplitudde la señalRD (ciclos-marca)en función del espesorde GaAs
depositado.

Si representamosla evoluciónde la amplitud RO de estosciclos-marcas

en funcióndel espesordeGaAs depositado,obtenemosgráficasdel tipo de lo quese

muestraen la figura V.7. Aquí vemosclaramentecomo la señal sufre un rápido

aumentoen los primeros50 nm hastaalcanzarunvalormediomáximoy constanteque

correspondeal términodel procesode aniquilaciónde los APDs.Lasoscilacionesde

la amplitud RO sondebidasa fenómenosde interferenciaentrela luz reflejadaen la

intercara GaAs/Si con la luz reflejada en la superficie de GaAs; de ahí su

comportamientoperiódicoy su amortiguacióncon el espesorde GaAsdepositado.
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Medianteextrapolaciónde la pendienteinicial de la señalRD, podemos

obtenerla amplitud RO quecorresponderíaa la superficiede Si ( silos dímerosde

Si produjerancambiosen la reflectividad) y así obtenerla distribuciónrelativa de

terrazasA y B en la superficiede partidadel substratode Si.

Paraintentarconocercuál es el mecanismoresponsabledel procesode

aniquilaciónde APOs, se ha seguidocon RD el crecimientode epitaxias de GaAs

tanto por MBE como por ALMBE variandolas condicionesde crecimientoen un

amplio rango [14]. En el casode crecerpor MBE, los ciclos-marcasconsistenen

interrumpir cada100 ¿4 el flujo de As4 hastaobservarquese saturala señalRO, es

decir, hastaquela superficieestarecubiertade Ga.

6.1.- Evolución de APDs y condicionesexperimentales.

6.1.1.-Condicionesde crecimiento en muestrascrecidas por ALMIBE.

RecordemosqueIs = 300
0C,rg =0.8m1/sy BEP(As

4)=4x10
6Torr.El

cambiodecondicionesdecrecimientocuandoestamoscreciendoporALMBE consiste

en cambiarel tiempo de los pulsosde As
4.Deesta forma variamosel recubrimiento

de Ga que tiene la superficieen el momentoen el queel As4 incide de nuevosobre

ella.El crecimientopuedetener lugar o bien manteniendola estequiometríade la su-

perfieie,siemprerelativamentecercadeunacondicióndesaturaciónenAs(tvoN=O.Ss),

en cuyo casodiremos que estamoscreciendoen condiciones “ricas en As” o bien

permitiendoencadaciclo quela estequiemetríade la superficiealcanceprácticamente
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un nivel de saturaciónde Ca, (tv.oN = 0.35 s) en cuyo caso diremos que las

condicionesson “ricas en Ga”.

En la figura V.8 se pueden ver los registros de señal RD

correspondientesa condiciones“ricas en As” (V.8a) y “ricas en Ca” (V.8b). Estos

registrosincluyenun ciclo-marcaparaver en cadacasolo alejadade la saturaciónde

Ga queseencuentrala estequlometríadela superficieen cadamonocapa.Tambiénse

puedever insertadoen estasfiguras como es la secuenciade tiemposutilizada para

pulsarel haz de As4 en cadacaso.

6.1.2.-Condicionesde crecimiento en muestrascrecidas por MIRE.

En este casovamosa tenerdos gruposde muestras.EIprimer grupo

consisteen capasde GaAs crecidaspor MBE a Ts = 300
0C, rg = 0.2 ml/s y

BEP(AsD= 4 x 106 Torr.

El segundo grupo de muestras consiste en una primera capa de

nucleaciónde 100 ¿4 crecidapor ALMBE en condiciones“ricas en As” paradespués

proseguir el crecimiento por MBE a temperaturas entre 5000C y 5800C con

rg=0.Sml/sy IBEP(As
4)= 4 x UY

6 Torr. El objeto de la capade 100 ¿4 crecidapor

ALMBE es evitar la apariciónde grandesnúcleos tridimensionalesal principio del

crecimiento.El objeto de variar Ts es necesarioexplicarlo detenidamente.
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A partir del estudiodel comportamientode ‘00 en superficiesde GaAs

(001) desorientadas,seha determinadola temperaturade transiciónpor debajode la

cual el mecanismodecrecimientopor MBE pasade serpor propagaciónde escalones

a serpor formaciónde núcleosbidimensionalesen las terrazas[15]. Estatemperatura

de transicióndependede la direcciónhaciala quela superficiede GaAs(001) esté

desorientaday esmásaltaen substratosdesorientadoshaciala dirección [110] queen

los desorientadoshaciala dirección [110].

En el caso de superficies desorientadashaca la dirección [110] los

escalonesde desorientaciónseencuentrana lo largo de direcciones[110] (escalones

[110]);si la desorientacióneshaciala dirección[Tío], los escalonessealineanen la

dirección[110], escalones[110]. En unasuperficiede GaAsla configuraciónatómica

de estosdos tipos de escalonesesdistinta (ver figura V.9).

Los escalones[110] sonescalonesterminadosenátomosde Ga, mientras

quelos [110] estánterminadosen átomosdeAs; estosúltimos son sitiosde nucleación

preferentepara los átomosde Ga frente a los primeros. Así el crecimiento por

propagaciónde escalonesse mantienehasta temperaturasmás bajas en caso de

superficiesque presentanescalonesterminadosen As.

En una superficie de GaAs desorientadaque presentadominios de

antifase, los escalonesde desorientación,aunqueparalelos,pertenecena redesde

GaAs giradasunas con respectoa otras 900; estosescalonesseránalternativamente
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terminadosen As o terminadosen Ga. Si crecemosa una temperaturatal que sea

superiora la temperaturade transiciónparala propagaciónde escalonesterminados

enAs peroinferior a la temperaturadetransiciónparala propagaciónde los escalones

terminadosenGa estaremosfavoreciendoel crecimientode un tipo deterrazafrente

al de la otra, en una superficiede GaAscon bidominios.

•®O As

©QO Ga

[001]

[110] [110]

FiguraV.9: Representaciónesquemáticade los dos tipos de escalonesque puedenapareceren una
superficiede GaAs (001).

6.2.- Resultadosexperimentales.

En todos los registros obtenidosse observainvariablementeque la

amplitud de la señal de RO aumentarápidamenteen los primeros 50 nm de GaAs

depositadossobrela superficiede Si. El comportamientode la señala partir de este

[001]

[TIC] [110]
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espesorpresentael siguientecomportamiento:

- Si un frente de crecimientocon un sólo dominio es alcanzadoa un

espesorde GaAs menor o igual a 50 nm el valor medio de la señal

permanececonstantedesdeel momento en el que el mecanismode

aniquilaciónde los APDs ha concluido.

- Si por el contrario este procesode aniquilación no ha terminado

cuandose han depositado50 nm de GaAs, el valor medio de la señal

RD sigue aumentandolentamentehastaalcanzarun valor máximo y

constanteen el momento en el que un frente de crecimientode GaAs

con un sólo dominio es alcanzado.

Vamos a centrarnosen el estudiode la evolución de la señalRD enla

primeraetapadel procesode aniquilaciónde los APOs, esdecir, en los primeros50

nrn de GaAs crecidos,queesdondela cinéticadel mecanismode aniquilaciónde los

APDs es másrápida.

En las figurasy. 10, V. 11 y V. 12 semuestrala evolucióndela señalRO

en los primeros500 A de GaAs crecidospor:

Figura V. 10: muestrascrecidaspor ALMBE en condiciones“ricas en As”.

Figura y. 11: muestrascrecidaspor ALMBE en condiciones“ricas en Ga”.

FiguraV.12: muestrascrecidaspor MEE a distintastemperaturas.
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Antesde hacerningdn comentadosobrelos resultadoshay queseñalar

queen todasellas serepresentala amplitud de. la señalRD normalizadaal valor de

estaseñalen unasuperficiede GaAsmonodominio.Por tanto cuandola amplitudRD

es igual a 1 significa queel procesode aniquilaciónde dominios ha terminado.

El punto de cortede cadaunade las rectasconel eje vertical (amplitud

RD) como vimos se puederelacionarcon la distribución relativa de tenazasque

presentala superficiede partidadel substratode Si. Concretamente:

- Amplitud RD 0: 50% terrazaA y 50% terrazaB.

- Amplitud RD = 0.5: 75% terrazaA y 25% terrazaB.

- Amplitud RD 1:100%tenazaA y 0% terrazaB.

Paraentenderla figura V. 12 hay querecordarqueexceptoen la muestra

en la queTs = 3000C,los 100 Á primerosdeGaAshansido crecidospor ALMEE.

Comolo quenos interesaesver comoevolucionael procesodeaniquilaciónparGaAs

crecidopor MBE a distintastemperaturas,solo representamoscomo se comportala

señal RD a partir de estos loo Á. Además si queremosrelacionarel procesode

evolucióncon la distribuciónrelativadedominiosen la superficiede partida,eneste

casodeberemosreferirnosa la superficiede GaAsantesde iniciar el crecimientopor

MBE, es decir, a la superficiede GaAsa los 100 Á de espesor.

En las tresfiguras seve claramentecómoparaunasmismascondiciones

de crecimiento,la pendientedel procesode evoluciónde los APDs es mayor cuanto
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mayor esla desigualdadenteel áreaocupadapor uno y otro tipo de terrazasen la

superficiede partida,o lo queeslo mismo, cuantomayor seael áreaocupadapor la

terrazaquehemosllamadoA. Comoya señalamosanteriormente,el dominiodeGaAs

quecrecesobrela terrazatipo A esel queprevaleceunavez terminadoel procesode

aniquilación.

Paraconocerla dependenciaconla distribucióninicial de terrazasen la

superficiedepartida,hemosrepresentadoen la figuraV. 13 el tamañoinicial en % del

dominioA frente a la pendientedelprocesode evolución de los APDs. Claramente,

paracadagrupo de muestras,estecomportamientoeslineal, es decir, el cambio de

pendientees proporcional al cambiodel tamañoinicial del dominio que al final va

prevalecer.Lo que no indica estecomportamiento,es quela cinética del procesoes

idénticadentrodecadagrupodemuestras:dependiendodel tamañoinicial deldominio

quedesaparece,la epitaxiade GaAs “consigue” o no “consigue” alcanzarun frente

de crecimientocon un solo dominio a los 50 nm de espesor.

A partir del comportamientolineal quepresentanen la figura V.13 las

muestrascrecidaspor MBE a distintas temperaturas,también obtenemosque el

favorecerel crecimientode un tipo deterrazano modifica en absolutola cinética del

procesode aniquilacióndelos APDs. La posibilidaddequeel mecanismoresponsable

delprocesode aniquilaciónd los APDs fuera el crecimientopreferenteen un tipo de

terrazaenla superficiedeGaAsbidominio hasido apuntadopor algunosautores[16];

sin embargo,nuestrosresultadosexperimentalesno van en estadirección.
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Paraver la influenciade lascondicionesdecrecimientoenla cinéticadel

proceso,deberemoscompararla evolución de ésteen muestrascuya superficie de

partidatengala mismadistribucióninicial de terrazas.En la figuraV.14 sepuedever

la evolucióndel procesode aniquilaciónde los APDsen tresmuestrascrecidassobre

superficiesde Si con la misma distribución inicial de terrazaspero con distintas

condicionesde crecimiento.

Estosresultadosseñalanquela cinéticadel procesoesmásrápidaen la

muestracrecida por MBE, que en muestrascrecidaspor ALMBE; dentro de estas

dítimas, la cinética del procesoes másrápida en muestrascrecidasen condiciones

ricas en Ga” queen aquellascrecidasen condiciones“ricas en As”.

El hecho de que la cinética sea masrápida en muestrascrecidasen

condiciones“ricas en Ga” podría significar quelas APDsestuvieranconstituidospor

enlacesGa-Gaya que la probabilidadde formación de éstossería mayor en estas

¡nuestrasqueen las crecidasen condiciones“ricas enAs”.Existen modelos [17] que

proponenqueel mecanismoresponsabledelprocesode aniquilaciónes quelas APBs

estánconstituidaspor enlaceso bien Ga-Gao bienAs-As.EnamboscasosestasAPBs

estánenplanosde la familia {l 1 l} y puedenencontrarsey aniquilarsemutuamente.

Dependiendode si las fronterasson tipo Ga-Gao As-As segira o no segira el azimut

respectivamente.Sin embargo,nosotrosen ningdn casohemosobservadoun giro del

azimut en el GaAs por el hecho de cambiar las condiciones de crecimiento, si

previamenteno hemosincorporadointencionadamenteunacapade As establemente
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ligadaa la superficiede Si.
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Figura V.14: Evolución de la señal RU, normalizada a su valor en una superficie de GaAs
monodominio,para muestrascrecidasen diferentescondicionesde crecimiento sobre
substratosde Si (001) 20 0FF cuyadistribuciónrelativainicial deterrazases similar.
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Por otro lado, en las muestrasde MEE crecidasa Ts = 3000C, la

presióndeAs
4 esidénticaa la utilizadaen las muestrascrecidaspor ALMBE, conla

diferencia de que en el caso de crecimiento por MBE la célula permanece

ininterrumpidamenteabiertadurantetodo el crecimiento;esdecir, las condicionesde

crecimiento son mucho más “ricas en As” que en cualquiermuestracrecida por

ALMBE. Por tanto en estetipo de muestras(MEE, Ts = 300
0C) sefavoreceríala

formación de enlacesAs-As frente a las enlaceGa-Gay si estasúltimas fueranlas

responsablesdel procesode aniquilaciónde las APDs, la cinética del procesoen el

casode MEE deberíade ser la máslenta. Como se puedecomprobaren la figura

V.14 experimentalmenteocurrejusto lo contrario: la cinética del procesoes más

rápida en el casode crecimientopor MBE a Ts = 3000C.

A la vistade estosresultadospodemosdecirque la cinéticadel proceso

de aniquilaciónde los APDsdependeligeramentede la condicionesde crecimientoy

queun frente de crecimientocon un solodominio seconsigueantescuantomenorsea

el tamañode la terrazaB en la superficiedepartidadel substratode Si,

Una forma, por tanto, de disminuir el espesorde GaAs al cual se

consigueque desaparezcanlos APOs seríareducir el tamaño de la terrazaB en la

superficiede partida del substratode Si, aumentandosu desorientación.

Hasta ahoralos resultadosexpuestoscorrespondena epitaxias sobre

substratosde Si desorientados20 haciala dirección [110]. Si crecemosahoraGaAs
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sobre substratosdeSi (001) desorientados40 haciala dirección[110], el tamañoinicial

de las terrazasseráaproximadamentela mitad que en el casoanterior y por tanto

deberíamosobtenerun frentede crecimientocon un únicodominio aproximadamente

con la mitad de espesorde GaAs depositado.

Sobreestetipo de substratosdesorientados40, hemoscrecidoepitaxias

de GaAspor ALMBE en condiciones“ricas enAs”. Increiblementeel comportamiento

del procesode aniquilación de los APDs es idéntico al obtenidopara epitaxiasde

GaAs crecidasen las mismascondicionessobre substratosde Si desorientados20. El

comportamientode estasmuestras(40 off) estárepresentadoen la figura y. 13. Los

puntoscorrespondientesseajustanperfectamenteal comportamientolineal quetienen

las epitaxiasde GaAs crecidassobresubstratosde Si desorientados20.

6.3.- Discusiónde los resultados

Antes de discutir nuestrosresultadosexperimentales,haremosun breve

resumende los mismos:

- La cinética del procesode aniquilación no cambia modificando la

probabilidadde formacióndeenlacesAs-As y Ga-Ga,ya queen ningún

caso se observa que la epitaxia de GaAs monodominio resultante

presenteun giro de azimut.
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- La cinética del procesode aniquilación no cambiafavoreciendoel

crecimientode una de la dos tenazasque presentauna superficie de

GaAsbidominio.

- La presenciade escalonesen la superficie de Si de partida en una

direcciónpreferentees necesariaparaconseguirunaepitaxiade GaAs

monodominiosobre un substratode Si con dos tipos de tenazas.

- La cinéticadel procesode aniquilaciónno dependede la densidadde

escalonesde desorientaciónque presentela superficie de partida del

substratode Si, esdecir, no dependede la desorientaciónde éste.

- La cinética del proceso de aniquilación depende del modo de

crecimientoutilizado paracrecerla epitaxiade GaAs

Comovimos en el capítuloIII sobrenucleacióndeGaAssobreSi, existe

unafuerte relaciónentreel modode crecimientode las primerascapasde GaAs y el

procesode relajaciónde la red. Por otro lado, hemosdemostradoquela cinéticade

la evoluciónde los APDsdependedel modode crecimientoutilizado.Todoello, junto

conel resto de los resultadosexperimentales,nos inducenapensarqueel procesode

aniquilaciónde dominios pudieradepender,a travésdel modo de crecimiento,del

procesode relajaciónde la red.
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Podríamosasí entenderpor qué se observaidéntica evolución de los

dominiosde antifaseen superficiesde Si con distinta densidadde escalones

Como expusimosen el capítulo III, la presenciade una distribución

periódicade escalonesen la superficiede Si intervieneen el procesode relajaciónde

la red, ya queéstosson sitios de nucleaciónpreferenteparalas dislocacionesdetipo

1 y por tanto es menor el númerode dislocacionesde tipo II que se forman en la

intercaraGaAs/Si. Asf, cambiandola desorientacióndel substrato,aúnmodificando

el tamaño de las terrazasen su superficie, no modificamos la distribución de

dislocacionesnecesariaspararelajar la tensiónqueapareceen la intercaradebidoal

4% de diferenciaentreel parámetrode red del GaAsy del Si (unadislocaciónde tipo

1 cada 25 planos atómicos de GaAs). Si en el procesode aniquilación de alguna

maneraintervinierala interaccióndislocación-escalónel númerode sitios dondeesta

interacciónseproduceno seva a modificarpor aumentaral doblela desorientación.

Parececlaropor tanto quetodo aquello que modifica de algunaforma

el procesode aniquilaciónde los APDs se puederelacionarcon el modo en que se

lleva a cabo el procesode relajaciónde la red de GaAs.

Para verificar este hecho sería necesarioestudiar el mecanismode

evolución de los APDs, por ejemploen:

- SistemasquepresentandoAPDs estuvieronformados por materiales

con idénticosparámetrosde red, de forma que no fuera necesarioun
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procesode relajaciónenla intercara.Posiblescandidatosseda:GaAs/Ge

ó GaP/Si.

- Cambiarla densidadde dislocacionesen la intercaradel material, es

decir, crecersobreSi compuestosconmayoro menorparámetrodered

queel GaAs.Posiblescandidatosserían:GaAs1~P~y In~Ga1.~Asvariando

la composición,x, en ambos.

- Utilizar substratos desorientados con longitudes de terrazas

completamentedistintas, y que no fueran múltiplo de la distancia

necesariaentredislocacionescomoen e] casodel sistemaGaAs/Si. Es

decir, utilizar substratoscon desorientaciónmenorde 20.

7.- HeteroestructurasGaAs/AlAs crecidaspor ALMBE sobreGaAs/Si dondeel

GaAsesmonodomirno.

La posibilidadquenos ofrecela técnicaRDS de conocerin-situ en que

momentodel crecimientola red de GaAs crecidasobreSi presentaun único dominio,

nos permite,comoveremos,obtenerepitaxiasde gran calidadóptica.

Sobreuna capade GaAsde sólo 750 Á crecidapor ALMBE en condi-

ciones “ricas en As” a Ts = 300
0C,en la queel procesode aniquilaciónde los APDs

ha concluido a los 500 Á y que ha sido sometidaa un TC (10 mm. 5800C) para

completar el proceso de relajaciónde la red , crecemos también por ALMBE a
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Is 300”C unaestructuraqueconsisteen un pozo cuánticode 50 A confinadopor

dos superredesdeperíodocorto (GaAs)7/(AIAs)3de0.1 ~m de espesor.Los espectros

de PL y PRcorrespondientea estaestructurapuedenverseen la figura V.15.

Es increíble que con una capa tan delgadade GaAs separandola

estructuradel substratode Si, se obtengaintensidadde luminiscenciaen el pozo

cuánticoy transicionesbien definidasparatodos los componentesde la epitaxiaen el

espectrodePR.

Si aumentamosel espesorde la capade GaAs a 1.2 pm la mejoradel

comportamientoóptico esmuy notable.Ahorala capade GaAspreviaal crecimiento

de la heteroestructuraconsisteen2000Á deGaAscrecidasporALMBE a Ts = 300
0C

y 1pm GaAs crecidopor MBE a 5800C. La estructuraes idéntica al casoanterior

salvo que las superredesde período corto en estas muestras consisten en

(GaAS)
7/(AIAs)5.

En la figura V. 16 se puedenver los espectrosde PL y PR de esta

muestra.Laanchuraa mitadde alturadelpico dePL asociadoal pozocuántico esde

‘7.5 meV y escomparablea los obtenidosen estemismo tipo de estructurascrecidas

sobre substratosde GaAs [18).
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Conclusiones.

A partir del estudiodel procesode aniquilaciónde los APDs en GaAs

crecido sobre substratosde Si (001), que presentandos tipos de terrazasen su

superficie,medianteel seguimientode la señalRD hemosobtenido:

- El procesode aniquilaciónde los APDsesoperativodesdeel principio

de] crecimiento.

- Es posibleobtenerun frente de crecimientomonodominiopara un

espesorde GaAsde 50 nm medianteALMBE.

- Todoslos resultadosexperimentalesparecenponerde manifiestoque

el mecanismode aniquilaciónde los APDsestádirectamenterelacionado

con el procesode relajaciónde la red de GaAs,pero parademostrarlo

seríanecesariomástrabajoexperimental.

- Se han obtenido estructurasGaAs/AlAs crecidaspor ALMBE con

excelentespropiedadesópticas,sobrecapasde GaAs monodominio,de

tan sólo 1 .2 pm deespesor,crecidassobre substratosde Si.
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VI.- CRECIMIENTO DE GaAs SOBRESUBSTRATOSDE S¡

TRATADOS A BAJA TEMPERATURA.

1.- Introducción

El objeto tecnológico último de nuestro estudio es conseguircrecer

epitaxias GaAs con calidad suficiente para poder integrar dispositivos de

semiconductorescompuestoshl-y sobresubstratosdeSi. Paraevitar la contaminación

con materialesIII-V de las líneasdeprocesadodeSi, los dispositivosIII-V hande ser

crecidos sobre substratos previamente procesadosmediante tecnologías de Si

(CMOS,...). El funcionamientode los circuitos de Si despuésde la integraciónde

dispositivosIIl-V imponequetodoprocesorelacionadoconéstosno superelos 4000C.

Hasta este momento hemos estudiadoy ofrecido alternativasa los

distintosproblemasintrínsecosquepresentael sistemaGaAs/Si,conobjetodemejorar

la calidad de las epitaxias, utilizando en la mayoría de los casoscrecimientopor

ALMBE aTs~ 3000C,temperaturaqueestápor debajodel límite previamentecitado.

Sin embargo,lapreparaciónconvencionalde los substratosde Si parael

crecimientoepitaxial(vercapítuloII) incluye unaetapaaaltatemperatura(800-9000C

durantedecenasde minutos) lo cual no escompatiblecon la tecnologíade circuitos

integradosde Si. Por lo tanto,paraqueel procesocompleto,desdela preparacióndel

substratohastael crecimiento epitaxial,seacompatible con los actualesprocesos

tecnológicosde Si, es absolutamentenecesariodesanollarun procesoalternativode

preparaciónde substratosqueno incluya ningún pasoa alta temperatura.

231



Recientementehanaparecidoen la literaturamétodosparaconseguirsu-

perficiesde Si limpias a nivel atómicoen las que no intervieneningún procesoa alta

temperatura.La combinaciónde estos nuevosmétodosde preparacióndel substrato

con el posteriorcrecimientode estructurasIIl-V por ALMBE, supondríaun gran

avancehaciaun real desarrollode la tecnologíade GaAs sobre Si.

2.-Métodosde preparaciónde substratosde Si a bajatemperatura.

2.1.- Limpieza de substratosde Si medianteplasmade 112•

El uso de plasmade H2 ha demostradoser efectivo para la limpiezaa

bajatemperatura(200-400
0C)de superficiessemiconductoras.Dosmodosdistintosde

producir átomosy moléculasde hidrógenoexcitadassehanpublicadorecientemente

en la literatura [1,2]. En un caso [1] el plasma, producidopor una descargade

microondas(2.45 GHz) apresionesdeU
2 entre5x10’

5 y 7x1O~Torr, esconfinadome-

dianteresonanciaciclotrón (ECR).Latemperaturadel substratosemantienea 4000C.

Otrosautores[2] producenel plasmamedianteradiofrecuenciaen unacámaraalejada

de la muestra.Las presionesde It utilizadasson de 3-50 mTorr a temperaturasdel

substratode 250-300”C.

En amboscasosantesde su introducciónen el reactorde 14,, las obleas

son sometidasa los procesosconvencionalesde ataquehúmedo, descritos en el

capítuloII de estamemoria.
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Sehademostradoqueel ataquedelóxidode Sipor reacciónquímicacon

átomosde hidrógenoesmuy efectivo,produciendosuperficiesde Si limpias y planas,

preparadasparael crecimientoepitaxial.Sin embargo,debidoa las altaspresionesde

hidrógenoutilizadas,senecesitantiemposlargosparabombearel ~2 unavezacabado

el procesode limpieza, haciéndolo inviable en sistemasde UHV. En particular,

despuésde quitar el óxido, la superficie de Si es extremadamentesensiblea la

contaminaciónpor hidrocarburos(bombaturbo-molecular)y al oxígenoresidualenel

sistema.

2.2.- Preparaciónde substratosde S¡ medianteformaciónde unacapapasivante

de hidrógeno.

Resultadosexperimentalesrecienteshandemostradoquela superficiede

Si queda terminadaen una capa de hidrógeno cuando se sumergeen soluciones

líquidas que contienenHF:comoHF y agua,HF y etanol [3] o exponiendola oblea

a vaporesde HP [4].

Esta capa de hidrógeno reduce en varios órdenes de magnitud la

incorporaciónde impurezas[3-5] sobre la superficie de Si (001) con respectoa la

superficieSi (001) no pasivada.La pasivaciónde la superficiedesilicio sepierdepor

la desorciónde hidrógenoa temperaturasdel substratoentre400y 5500C.

El ataquedel óxido de Si mediantetratamientoscon HF esun proceso

bien conocidode antiguo. Quedasin embargopor demostrarquela pasivaciónde la
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superficieproducidaporla capadeII adsorbidaessuficientementeestablecomopara

evitar totalmente la incorporación de impurezas durante las etapas previas al

crecimientoepitaxial.

3.- Resultadosexperimentales.

3.1.- Ataquede óxido de Si con plasmade ~

Nosotroshemoshechovadosexperimentosenestesentido,produciendo

el plasmade H2 en la esclusadel sistemaMBE, que estádotadode un sistemade

pulverizacióncatódica.El procesode pulverización se ha realizado sin polarizar

negativamentelos substratos,de forma que los iones H~ no son intencionadamente

aceleradossobre ellos, tratandode disminuir en lo posible el dañadoque acompaña

a este tipo de ataque.

Resultadospreliminaresdemuestranque el plasmade hidrógeno así

producidoes efectivo en el ataquedel óxido de silicio. Sin embargo,con las altas

presionesde hidrógeno(— l0’~ mbar) necesariasparamantenerel plasmaen nuestro

sistemaexperimentallos substratosde silicio son dañadosmostrandofacetas.

Teniendoen cuentaademáslos problemasrelacionadoscon el bombeo

del hidrógeno, hemos preferido estudiar los procedimientos de preparaciónde

superficiesde Si pasivadascon hidrógenoa los quenos referimosen el apartado3.2

de estecapítulo.

234



3.2.- Preparaciónde Si medianteformación de unacapapasivantede II.

Diversosexperimentoshan sido realizadoscon solucionesconteniendo

HE.En primer lugar, las muestras son sometidas a un proceso de limpieza

convencional,comoel descritoenel capítuloII. Unavez crecidasobrelasobleasuna

fina capade óxido pasivante,seintroducenenunacámaradeguantescon flujo de N2

secodirectamenteconectadocon la esclusadel sistemade crecimiento;es decir, el

ataquedel óxido de Si con FH serealizaen un ambientede N2 seco.

Hemosprobadodos métodosde ataque:

- Exposiciónde la muestradeSi avaporesde EH (25%) durante5 mm.

[4]. La obleasecolocaen un recipientede teflón del tamañoexactode

la obleade forma quetoda su superficieestéexpuestaa los vaporesde

FH. Despuésde pasadoeste tiempo, la obleaesintroducidaen la línea

de vacío.

- Ataquecon 5-6 gotas(1 mí) deunasoluciónFH:H20:alcohol(1:1:98),

siendola mezclade alcoholesetílico:metílico:isopropflico(90:5:5), con

el substratogirandoa 3000rpmen un spinner[3]. Previamenteal ataque

con estasoluciónseechanunasgotitas de la mezclade alcoholes.

Las ventajasdeestesegundométodo conrespectoal queutiliza vapores

de FH son varias:
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- Menor duración(unos segundosfrente a 5 minutos).

- Mejor uniformidad:el alcohol moja muy efectivamentela superficiede

Si, mientras que con el método de vaporesde HF puedenformarse

burbujasdehidrógenoen la superficiede la oblea impidiendoel ataque

del óxido.

- Es más fácil de manejar,puestoque el contenidoen HF es mucho

menor.

Independientementedel método de preparaciónseguido, el proceso

posterior al ataqueen la cámarade guanteses idéntico: los substratosde Si son

inmediatamenteintroducidos en la esclusa,calentadosa 1000C durante 1 hora y

pasadosdirectamentea la precámaraen UHV, y despuésa la cámarade crecimiento.

La estructurade la superficie de Si (001) pasivadacon H correspondea la del

volumen, (lxl). Cuandola temperaturadel substratoalcanza4000C,el diagramade

difracción RUEED correspondea una débil reconstrucciónsuperficial 2x1, la

observadaen la superficie(001) Si limpia, quesehacemucho máspatentecuandola

Ts — 500-5500C;estafasecorrespondea la completadesorciónde hidrógenode la

superficie;asípuesla superficiedeSi esplanay aparentementeestadapreparadapara

el crecimientoepitaxial.
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Este resultadoes corroboradocon los espectrosAuger, como seve en

la figura VJ.1, dondeno aparecentrazasdeC y O, y el pico del Si es característico

de una superficieatómicamentelimpia.

Fig. VL1: espectrosAugercorrespondientesa:
Partesuperior:superficiede Si tratadaa bajatemperatura(HF).
Parteinferior:superficiede Si tratadaconvencionalmente.
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Los experimentosde nucleaciónde GaAspor ALMBE a Ts = 300”C

sobre las superficies de Si así preparadasdemuestranque la nucleación es

fundamentalmentebidimensional como correspondea una superficie limpia.

Quedapuesdemostrado,por primeravez parael crecimientoepitaxial

de GaAs sobre Si [6], la posibilidad de preparar los substratosde Si a baja

temperatura.

4.- Crecimientosobresubstratosde Si tratadosa bajatemperatura.

Como se ha citadopreviamente,sobreestasuperficiede Si (001) se ha

conseguidoreproducirel procesode nucleaciónobtenidoen superficiessometidasa

tratamientostérmicos.

También hemosestudiadoel procesode aniquilación de dominios en

GaAs crecidopor ALMBE sobre estetipo de substratos.Debidoa queéstosno han

sufrido ningún tratamientotérmico, seobservaquela distribucióninicial de terrazas

A y B en la superficiede Si va es del 50%; es decir, el tamañode las terrazases

idéntico. Recordandolos resultadosobtenidosen el capítulo V de esta memoria,

podemospreveerqueen estecasova a ser necesarioun espesormayor de GaAs para

conseguirun frente de crecimientomonodominio.

En la figura VI.2 estánrepresentadoslos procesosde evoluciónde los

APDs en GaAscrecidosobreun substratopreparadoconvencionalmente,y sobre un
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substratotratadoabajatemperatura.Laúnica diferenciaesque,mientrasen el primer

caso(Si:alta temperatura)son necesanos50 nm de GaAs paracompletarel proceso

de aniquilación de los APDs, en el segundo(Si: baja temperatura),sonnecesanos

alrededorde 1000 Á. Es posible, por tanto, conseguirun frente de crecimiento

monodominioparareducidosespesoresde GaAsen este tipo de substratos.
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Fig. VI.2: evoluciónde la señalRD en funcióndel espesorde GaAsdepositadosobreSi cuandoéstees
tratadoconvencionalmente(puntosblancos)y a bajatemperatura(puntosnegros).

Estos métodosde preparacióna baja temperaturatambiénofrecen la

ventajadequeel substratodeSi no presenta,previamenteal crecimiento,ni los planos

de deslizamientoni el radio de curvatura,queaparecendebido a los gradientesde

temperaturaa travésde la obleade 3” duranteel procesode desorcióndel óxido en

substratostratadosconvencionalmente.
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Ademásla morfologíade la superficiede estructurasIII-V crecidasa

baja temperaturasobre estos substratostratados también a baja temperaturaes.

excelente.No esposibl.edetectarrugosidaden la superficiemedianteinterferometría

Nomarsky.Por ello hemostenido que acudir a utilizar microscopiaelectrónicade

barrido (SEM).

En la fotografía n”l puedeversela superficiede una muestracrecida

sobre un substratode Si preparadode forma convencionalqueconsisteen 1 pm de

GaAs crecido por MBE (Ts = 5800C) por el método “de las dos etapas”; en la

fotografía n02 la superficiecorrespondea unamuestracrecidasobre un substratode

Si tratadoa baja temperatura y consiste en 1 pm de GaAs crecido por ALMBE

(Ts=3000C).Larugosidaden esteúltimo casoesobviamentemuchomenosrelevante.

La excelentemorfologíade la superficiehacequeestetipo de epitaxias

seamuy interesanteparadispositivosoptoelectrónicos,talescomo los moduladores,

en los que los requisitosfundamentalesson, ademásde un buencomportamientoen

absorciónde luz (transicionesabruptasenfotorreflectancia),unagranreflectividadde

las intercaras(planitud de la superficieduranteel crecimiento).

Nosotroshemosdemostradola posibilidadde crecerepitaxiasdeGaAs

sobresubstratosde Si preparadosa baja temperatura.Tambiénhemosdemostrado

(figura IV.24) la calidadópticade las estructurasMQW y superredessobreSi crecidas

a baja temperatura.
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aspectode la superficiede unaepitaxiade l~m deGaAscrecidapor MBE sobreun substrato
substratode Si tratadoconvencionalmente.

aspectode la superficiede una epitaxia de l¡tm de GaAs crecidapor ALMHE sobreun
substratode Si tratadoa bajatemperatura.

Fot.n’1:

Fot. n~2:

241



Estamos,pues,encondicionesde abordarel crecimientode dispositivos

tipo moduladormonolíticamenteintegradoscon Si. En estalínea hemosrealizadoel

crecimientode un moduladorde reflexión tipo Fabry-Perotasimétrico[7] mediante

crecimientopor ALMBE a Ts = 3000CsobresubstratosdeSi tratadosabajatempera-

tura. Su estructura[8] puedeversedetalladaen la figura VI.3;estaestructuraha sido

diseñadapara que la longitud de onda de trabajo del moduladorseaX = 862 nm.

Previamentea la estructurase crecieron2000 Á de GaAs tambiénpor ALMBE a

Ts=3000C.

GaAs 50A (O.005km)

AlaS CaOsAs 0.289 gm

MQW

ThOA GaAs
EOA AIO.3GaO7As

10 Periods
0.21 um

hlcF tflCCx
Low ncex

Multí layer
ReflectorStack

Silicon

8 Periods
Alo.; GaO.9As 609A

AlAs 723A
(stsck=1.065~m)

estructuradetalladadel moduladorde reflexión tipo Fabry-Perotasimétricocrecidasobreun
por ALMBE sobreun substratode Si tratadoa baja temperatura.

Fig. VI.3:
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Básicamenteun moduladoresundispositivoquenospermitetransformar

señaleseléctricasen ópticas.Paraello el reflectoresdiseñadoparatenerun máximo

de reflectividad a la longitud de ondaa la queva a trabajarel modulador.El borde

de absorcióndel MQW se desplazaa longitudes de ondasmayores(efecto Stark)

cuando éstees sometidoa un campo eléctrico [811.Si esteborde de absorciónen

ausenciadepolarizacióncorrespondea la longitud de ondadetrabajodel modulador,

la reflectividadsufriráunacambioapreciablecuandoel campoeléctricoesaplicado,

ya quepartede la luz va a ser absorbidaen el MQW.

Paraobtenerunasbuenascaracterísticasdeldispositivos,esnecesarioque

las intercarasseanlo másplanasposibles,yasíconseguirunamáximareflectividad,en

ausenciade campo,máxima.Por otro lado tiene quehaberun control precisoen la

composición,para que coincidanel máximo de reflectividadde la estructuracon el

bordede absorcióndelMQW enausenciade campo.

Los resultadospreliminares obtenidos en esta estructura son muy

prometedores.En la figura VI.4 puedeverseel espectrodereflectividady de PRque

presentaestaestructuramodulador.La reflectividadmáximasuperael 80% en torno

a X = 862 nm que coincidecon el bordedeabsorciónde la estructuraMQW,como

puedeverseen el espectrode PR.

En la actualidadestamostrabajandoenel procesotecnológiconecesario

aúnparaconocerla respuestadela xeflectividadcuandoel MQW estásometidoapolarización.
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LONWTUD DEONDA(nm)

espectrosdereflectividadyPRobtenidosenla estructuramoduladormostradaenlaFig.vI.3.
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Conclusiones:

Se ha conseguidopor vez primera el crecimientode heteroestructuras

11EV por ALMBE (Ts = 3000) sobresubstratosde Si tratadosa baja temperatura,

demostrandoque:

- Es posibleunanucleaciónquasi-bidimensionalsobre estetipo de

substratos.

- Es posibleobtenerun frente de crecimientocon un sólo dominio con

espesoresde GaAsaproximadamentede 1000 A.

- La morfología superficialobtenidaes muchomejor quela que

presentanepitaxiasde GaAs crecidaspor MBE sobresubstratosde Si

tratadosconvencionalmente.

- Se ha crecidounaestructurade moduladorde reflexión Fabry-Perot

asimétrica,cuya caracterizaciónpreliminares muy prometedora,con

vista aunaposibleintegracióndedispositivosIIl-V sobresubstratosde

Si.
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VII.- CONCLUSIONESGENERALES

A lo largodeestamemoriasehanestudiadoy aportadosolucionesa los

problemasintrínsecamenteligadosal sistemaepitaxialGaAs/Si.A mododeresumen,

expondremoslos resultadosmás relevantesque hemos obtenido referentesa la

nucleación,distribucióndetensiones,procesodeaniquilaciónde dominiosde antifase

y procesosa bajatemperaturaenestesistema.

A partir del estudiodel procesode nucleaciónen epitaxias de GaAs

crecidassobreSi mediantelas técnicasde caracterizaciónAES, RHEED y HRTEM,

hemosobtenido:

- GaAssobreSi crecidopor MBE:

* La nucleaciónesclaramente3D (AES, RHEED y TEM).

* En la intercaraGaAs/Siaparecendislocacionestanto de tipo 1

comode tipo II y unaalta densidadde defectosplanares.

- GaAs sobre Si crecidopor ALMBE:

* La nucleacióntiene un fuertecarácter2D (RHEED, HRTEM).

* En la intercaraGaAs/Si apareceunared regularde dislocacio-

nestipo 1, independientementede la desorientacióndelsubstrato;

de existir defectos planaressu densidades lo suficientemente

bajapara no ser detectablepor HRTEM (< 106 cm%.
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- GaAssobreSi crecidopor ALMBE depositandopreviamenteAlAs:

* La nucleaciónes2D (AES, RHEED).

* Es necesarioreducir al mínimo posibleel espesorde AlAs si

queremosevitarla aparicióndeunaestructuratipo mosaicoen las

epitaxias.

A partir del estudiode la distribuciónde tensionesen epitaxiade GaAs

sobreSi crecidaspor MBE seha obtenido:

- Todala tensióna la que estánsometidaslas epitaxiasesde carácter

térmico.

- La distribución de tensionestérmicas no es uniforme, pudiéndose

distinguir claramentedoszonasen estasheteroepitaxias:

* Región 1: comprendeaproximadamentelos 4000 Á de GaAs

máscercanosa la intercara.

- Está altamentedislocada.

- Acopla mediantedeformacióntodala tensióntérmica.

- Su comportamiento no elástico se puede explicar

cualitativamente si tenemos en cuenta el campo de

deformaciónasociadoa las dislocaciones.

* Región II: comprende,aproximadamente,desdeuna distancia

a la intercarade 4000 A hastala superficiede la epitaxia.

- Presentamejor calidad cristalinaque la región 1.
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- Se comportaelásticamente.

- La tensióntérmicaesrelajadamediantela apariciónde

dislocacionesenel intervalodetemperaturas5800C-4500C,

y deformaelásticamentela red enel intervalo 450”-200C.

- SehaconseguidocrecerGaAs
1.~P~conbuencontrol de la composición

medianteALMBE a Ts = 300
0C.

- Sehandiseñadoy crecidoestructuraspor ALMBE aTs = 3000C,que

compensan completamente el efecto de las tensiones térmicas,

presentandoal mismo tiempo excelentespropiedadesópticas.

A partir del estudiodel procesode aniquilaciónde los APDsen GaAs

crecido sobre substratosde Si (001), que presentandos tipos de terrazasen su

superficie,medianteel seguimientode la señalRD hemosobtenido:

- El procesodeaniquilacióndelos APDs esoperativodesdeel principio

del crecimiento.

- Es posible obtenerun frente de crecimientomonodominiopara un

espesorde GaAs de 50 nm medianteALMBE.

- Todos los resultadosexperimentalesparecenponerde manifiestoque

el mecanismode aniquilaciónde los APDsestádirectamenterelacionado

con el procesode relajaciónde la red de GaAs, pero parademostrarlo

seríanecesariomástrabajoexperimental.

249



- Se han obtenidoestructurasGaAs/AlAs crecidaspor ALMBE con

excelentespropiedadesópticas,sobre capasde GaAs monodominio,de

tan sólo 1.2 pm de espesor,crecidassobresubstratosde Si.

Se ha conseguidopor vez primerael crecimientode heteroestructuras

III-V por ALMBE (Ts = 3000) sobresubstratosde Si tratadosa bajatemperatura,

demostrandoque:

- Es posibleuna nucleaciónquasi-bidimensionalsobreeste tipo de

substratos.

- Es posibleobtenerun frente de crecimientocon un sólo dominio con

espesoresde GaAs aproximadamentede 1000 Á.

- La morfologíasuperficialobtenidaesmuchomejor quela que

presentanepitaxiasde GaAs crecidaspor MBE sobresubstratosde Si

tratadosconvencionalmente.

- Se ha crecido unaestructurade moduladorde reflexión Fabry-Perot

asimétrica,cuyacaracterizaciónpreliminares muy prometedora,con

vistaaunaposibleintegracióndedispositivosIII-V sobresubstratosde

Si.
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