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INTRODUCCION

El desarrollo de técnicas de epitaxia en ultra alto vacio, como la epitaxia
de haces moleculares, en las dos tltimas décadas ha dado lugar a un desarrollo
vertiginoso de nuevos dispositivos micro y optoelectrénicos basados en

semiconductores compuestos que no existen en la naturaleza.

Una familia muy importante dentro de estos semiconductores son los
compuestos III-V. En estos materiales los portadores libres tienen masas efectivas
menores que en los semiconductores tradicionalmente utilizados (Si, Ge) y por tanto
es posible conseguir movilidades mayores. Ademads la posibilidad de cambiar el ancho
de banda prohibida, sin que para ello sea necesario combinar materiales con distintos
pardmetros de red, ha dado lugar al desarrollo de nuevas estructuras semiconductoras
basadas en pozos cudnticos, modulacién de dopado, etc., que ofrecen un interesante
campo de investigacién tanto a nivel tecnolégico como a nivel de la fisica de estado

solido.

Sin embargo, el Si es indiscutiblemente el semiconductor que ocupa el
primer lugar en cuanto a desarrollo industrial se refiere, y por el momento la
posibilidad de que sea desbancado por el GaAs (el mds desarrollado de los compuestos
1II-V) es muy remota si tenemos en cuenta el coste econémico que supondria y el gran

drea de necesidades que queda cubierto con la tecnologfa de Si.



Una solucién ideal serfa poder combinar en un mismo circuito integrado
las interesantes propiedades Gpticas y eléctricas del GaAs con las ventajas tecnoldgicas
del Si, lo cual supone conseguir epitaxias de GaAs de buena calidad crecidas sobre

substratos de Si.

- Por un lado desapareceria la limitacién de tamafio que existe en la
tecnologia III-V, dado que sélo es posible obtener obleas de 3" de

didmetro, frente a las 8" de didmetro que se consiguen en Si.

- Se reduciria considerablemente el coste del material, puesto que el
precio de una oblea de GaAs es aproximadamente de 25-30 veces

superior al coste de una oblea de Si.

- La mayor resistencia a la fractura del Si que del GaAs, aumentaria la

probabilidad de que las obleas superaran todo el proceso tecnoldgico.

- Ademds la conductividad térmica del Si es superior a la del GaAs en
un factor 4, lo que hace al Si muy interesante como substrato para

dispositivos de alta potencia tales como FETs o l4seres.



Desgraciadamente existen problemas intrinsecos al sistema heteroepitaxial

GaAs/Si que estdn todavia por resolver:

- Por un lado la diferencia entre los pardmetros de red del GaAs y el Si,
que es de 4%, va a provocar la aparicién de una alta densidad de
dislocaciones, 10" cm?, en la intercara GaAs/Si. Una parte de estas
dislocaciones es capaz de propagarse a través de la epitaxia de GaAs
desde la intercara hasta la superficie, degradando seriamente el

comportamiento 6ptico y eléctrico de estas capas.

- Existe ademds una diferencia del 60% entre los coeficientes de
expansién térmica del GaAs y del Si. Este hecho da lugar a la aparicién
de un radio de curvatura, en el sistema epitaxial GaAs/substrato de Si,
durante el proceso de enfriamiento desde la temperatura de crecimiento
hasta la temperatura ambiente; si el espesor de GaAs o ¢l tamafio de la
oblea de Si es grande puede producirse el resquebrajamiento de la
epitaxia de GaAs quedando pues inutilizada para cualquier utilidad

posterior.

- Por ¢l hecho de ser el GaAs un material polar y el Si un material no
polar van a aparecer en la zona de GaAs mds cercana a la intercara
dominios de antifase; las fronteras entre dominios, fronteras de antifase,

estdn formadas por enlaces As-As y Ga-Ga que originan la aparicién de



altos campos eléctricos internos. Ademds los enlaces As-As se
comportan como centros donores y los Ga-Ga como centros aceptores.

Todo ello de nuevo, degrada seriamente la calidad de la epitaxia.

Desde que en 1981 se consiguiera la primera epitaxia de GaAs sobre Si
(R.P. Gale et al. IEEE electron. Lett. EDL2,169 (1981) ), grandes progresos se han
logrado en la mejora de la calidad de este tipo de capas. Aunque todavia su desarrollo
estd a nivel experimental, ya se han conseguido algunos dispositivos tales como
MODFETs o MESFETs cuyo funcionamiento es comparable a los crecidos sobre
substratos de GaAs. Sin embargo en células solares, ldseres o guias de ondas todavia
queda mucho por hacer si se quiere igualar su funcionamiento, al obtenido en sistemas

homoepitaxiales (ver revisién de resultados en:J. Appl. Phys. 68 R31 (1990) ).

En esta memoria de tesis se estudian y se aportan alternativas a todos los
problemas intrinsecos, anteriormente expuestos, que presenta el sistema heteroepitaxial
GaAs/Si. Para conseguir una mayor claridad en la exposicion, en cada capitulo se trata
un problema y consta de introduccién, estudio y caracterizacién, para terminar con la

exposicién de los resultados obtenidos.
Expondremos brevemente el contenido de cada capitulo:

Capitulo 1: en este capitulo se explica en qué consisten las técnicas de

epitaxia utilizadas en este trabajo: epitaxia por haces moleculares (MBE) y epitaxia por



haces moleculares de capas atémicas (ALMBE), y se¢ describe el sistema de
crecimiento en el que se han realizado las muestras, asi como todas las técnicas de

caracterizacion que se han utilizado.

Capitulo 2: en este capitulo se describen los tratamientos a los que se

ha sometido el substrato de Si antes de ser introducido a la cdmara de crecimiento.

Capitulo 3: en este capitulo se estudia el problema de la nucleaciéon del
GaAs sobre Si. Se hace una revisidn de los resultados aparecidos hasta el momento

en la literatura y se estudia mediante AES, RHEED y TEM la nucleacién en muestras

crecidas por MBE y por ALMBE.

Capitulo 4: en este capitulo se hace un estudio de la distribucién de
tensiones en profundidad en la epitaxia de GaAs sobre Si; a partir de los resultados
experimentales obtenidos se disefian y fabrican estructuras para compensar el efecto

de las tensiones térmicas en GaAs sobre Si.

Capitulo 5: aqui se realiza el estudio mediante RDS de la evolucién del
proceso de amiquilacién de los dominios de antifase en GaAs sobre Si en un amplio

rango de condiciones de crecimiento.

Capitulo 6: en este capitulo se desarrolla el crecimiento de estructura I11-

V a baja temperatura por ALMBE (Ts = 300°C) sobre substratos de Si también



tratados a baja temperatura.

Capitulo 7: resumen de las conclusiones derivadas de los capitulos

anteriores.



I- TECNICAS EXPERIMENTALES.
1-.Epitaxia por haces moleculares (MBE).

1.1.- Introduccién.

Se denomina epitaxia por haces moleculares (MBE) al proceso de
crecimiento de ldminas delgadas mediante la reaccién de uno o mds haces moleculares
térmicos con la superficie de un substrato cristalino en condiciones de ultra alto vacio

(UHV) [1].

Las ideas fundamentales en las que se basa esta técnica estdn en el "método
de las tres temperaturas” desarrollado por Glinther en 1958 [2]. Con este método se
obtenian ldminas delgadas estequiométricas y policristalinas de semiconductores compues-
tos IIT-V. Serd Arthur en 1968 [3] quien estudie por primera vez la cinética y estructura
de la superficie de GaAs cuando interaccionan con €sta haces moleculares de Ga y As,.
El posterior desarrollo de las técnicas de UHV hicieron posible, ya en 1975 [1], el

crecimiento de ldminas delgadas de GaAs de gran pureza con una morfologia excelente.

Cdmo se lleva a cabo el proceso de evaporacidn que da lugar al crecimiento
de un compuesto sobre un substrato monocristalino,se ilustra esquemdticamente en la
figura I[.1.El proceso tiene lugar en una cdmara de ultra alto vacio (UHV), cubierta
interiormente por criopaneles por los que circula nitrégeno liquido,para mantener la

presion residual tan baja como sea posible y asi evitar la incorporacién de impurezas no
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deseadas durante el crecimiento. Los haces moleculares se obtienen a partir de la
evaporacién de los elementos correspondientes que se encuentran en forma sélida en
c€lulas de efusidon (convencionalmente tipo Knudsen). Estas c€lulas van provistas de una
pantalla que permite cortar el flujo de cada material en el momento deseado. También es
necesario un sistema de sujecién y caldeo del substrato, asi como una precimara de
introduccién y un sistema de transferencia de muestras que permita meter y sacar los

substratos sin romper el vacio de la cdmara de crecimiento.

CAMARA UHYV

TERMOPAR
'{ /FILAMENTO
PANTALLA W SUSTRATO 3
RHEED - cARON e
@ O —
~~_PANTALLA
DOPAN{ DOPANTE
tipo-n{Si
tipo-p (Be) ipo-n{(Si)
GRUPOYV
(As,P)
CELULAS DE EFUSION
Figura 1.1: Esquema bisico del proceso MBE para el crecimiento de semiconductores III-V.



son:

Las ventajas mds destacables del MBE frente a otras técnicas de epitaxia

- Es posible interrumpir el flujo de cualquiera de los componentes
rdpidamente y en el momento deseado, obteniendo intercaras abruptas a
nivel atémico (el tiempo de abierto-cerrado de las pantallas ha de ser menor

que el tiempo que tarda en depositarse una monocapa).

- Bajas velocidades de crecimiento (0.2 - 1.5 um/h), permitiendo un control
preciso del espesor crecido y, por tanto, cambiar la composicién y el
dopado en la direccién perpendicular a la superficie del substrato con

resolucidn atdmica y de forma reproducible.

- Temperatura de crecimiento moderada (~ 600°C en MBE convencional)
que reduce los problemas de interdifusién de elementos y dopantes en las

intercaras.

- Posibilidad de realizar andlisis "in-situ" durante el crecimiento con
técnicas de andlisis de superficies como RHEED, espectroscopia Auger o

de masas, etc.

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

crecimiento predominante en dptimas condiciones.



Todas ellas hacen del MBE una técnica idénea para crecer con mucha
precision complicadas estructuras semiconductoras de alta calidad, que pueden utilizarse

en un nimero creciente de dispositivos opto y microelectrénicos.

1.2.- Descripcion del sistema experimental.

El crecimiento de las muestras que constituyen la base de este trabajo se ha
realizado en un equipo MBE cuyo esquema bdsico puede verse en la figura 1.2. Estd
disefiado y construido parcialmente en nuestro laboratorio. Consta bdsicamente de:

- 2 cdmaras de crecimiento.

- 4 cdmaras auxiliares:esclusa y sputtering, precdmara 1, cdmara Auger y

precdmara 2.

- Sistema de transferencia.

- Técnicas de caracterizacién: espectroscopia de masas, RHEED, RDS y

espectroscopia Auger.

Ambas cdmaras de crecimiento estdn bombeadas por iénicas VARIAN y
estdn recubiertas internamente por criopaneles por los que circula nitrégeno liquido. En
su interior existe un mandmetro de ionizacidon que se puede enfrentar a las células
(posicién muestra) para medir el flujo de los haces moleculares,lo que se denomina
presion del haz equivalente (BEP);durante el crecimiento este mandmetro estd retirado
para evitar su metalizacién. Las células, con sus respectivas pantallas, van montadas

sobre bridas en la parte posterior del sistema. Estas células estdn rodeadas por serpentines
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de refrigeracién que forman parte de un circuito cerrado de agua, cuya temperatura €s
controlada y mantenida constante (12°C) por un recirculador. Cada pantalla es accionada
mediante un pistén de aire comprimido y una electrovdlvula, que obedece al sistema
general de control de MBE. Las células de los elementos del grupo IIT (Ga, Al, In) y las
de dopante (n: Si, p: Be) llevan un crisol de nitruro de boro pirolitico (PBN) con
resistencias de caldeo de tdntalo corrugado y varias camisas antiradiacién de chapa de
tantalo. Estdn provistas de un termopar que toca ¢l fondo de la célula y cuya referencia
estd en los serpentines de refrigeracién,lo que permite obtener una lectura reproducible
de la temperatura del crisol. Las células del elemento de grupo V (As y P) han sido
especialmente desarrolladas y diseiiadas en el laboratorio [4] para conseguir una relacién
de flujos (¢ = mimero de dtomos de determinado elemento que alcanza la superficie por
unidad de tiempo y superficie), entre la posicién de abierto (ON) y cerrado (OFF),

don/Porr = 130, frente a don/dope ~ 20 que se obtiene en células convencionales,

Ambas cdmaras estdn equipadas con un sistema de caracterizacién in-situ
de RHEED y de una ventana que permite acoplar en el exterior sistemas de
caracterizacién 6ptica (RDS, ER,...) asi como realizar la medidas de la temperatura del
substrato con pirémetro éptico, ambas también durante el crecimiento.La introduccién de
muestras se hace a través de la esclusa que estd bombeada por una turbo-molecular y a
la que estd acoplada una cdmara de guantes que se mantiene con sobrepresién de N, seco
para reducir al minimo la posible humedad que pueda contaminar esta cdmara durante el

proceso de carga de los substratos.Estos se introducen en un portasubstratos que tiene

11
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Figura 1.2: Esquema i):isico del sistema de crecimiento MBE desarrollado en el CNM.



capacidad para 4 obleas de 3". Las cuatro cdmaras auxiliares cuentan con un sistema de

railes que permite desplazar el portasubstratos de una cdmara a otra.

El horno, que sirve al mismo tiempo de sistema de sujecién del substrato
durante el crecimiento, estd acoplado a la barra de transferencia, la cual estd accionada
de forma magnética. Esto hace que la precdmara (bombeo de idnica) esté en contacto con
la cdmara de MBE durante el crecimiento. Este sistema permite girar la muestra durante
el crecimiento, con velocidades entre 10 y 35 s/vuelta que son controladas por un motor
paso a paso. Al girar la muestra se consigue una mayor uniformidad en espesor de Ia
epitaxia. El control de la temperatura de células y substrato y del funcionamiento de las
electrovdlvulas de las pantallas se realiza por ordenador. Con este control, desarrollado
en el laboratorio [5] (hardware y software) se consigue alcanzar la temperatura (células

o substrato) previamente programada con un error AT < + 1°C y con una velocidad de

respuesta de las electrovdlvulas ~ 0.05 s. La rapidez con la que cada pantalla pasa de
estar abierta a cerrada o viceversa, es un problema de tipo mecdnico y por tanto del
disefio particular de cada célula. No obstante, en todas las células del sistema se consigue

que las pantallas pasen de ON a OFF en tiempos, ton..opr = torr.on <0.1 5.

1.3.- Cinética de crecimiento:
Estudios detallados de la cinética de crecimiento por MBE de compuestos
binarios I1I-V mediante espectroscopia con haces modulados [6] han permitido enunciar

modelos,hoy plenamente establecidos[7,8],de cinética de reaccidn entre dtomos de Ga con

13



moléculas de As, 6 As, sobre la superficie de un substrato monocristalino de GaAs (001).

En la figura 1.3 se muestran esquemdticamente Jos procesos de reaccion que
se producen en la superficie de GaAs (001) cuando sobre esta inciden haces moleculares

de Ga y As,.Para entender el proceso es necesario sefialar:

- Los dtomos de Galio tienen un coeficiente de incorporacién igual a la
unidad en un rango de temperatura del substrato, Ts, entre 450°C y 620°C.
Por tanto, la velocidad de crecimiento viene determinada en cada
crecimiento por el flujo de Ga que se esté utilizando, siempre que Ts esté

por debajo de la temperatura de evaporacién congruente del compuesto.

- Para que se incorporen los dtomos de arsénico es necesaria la presencia
de dtomos de Ga adsorbidos en la superficie.En condiciones tipicas de
crecimiento por MBE Ts = 580°C es mayor que la temperatura de
desorcion del As (superficie de GaAs (001): 550°C), pudiéndose describir

el proceso de crecimiento mediante las siguientes expresiones:

Ga + As, + Ga - 2GaAs + AS2

Ga + As, + Ga - 2GaAs + As, + As,l

14
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Figura L3: Esquema del modelo de crecimiento MBE, para Ga y As,, desarrollado por Foxon y
Joyce [7,8].

A partir de los experimentos realizados por Foxon y Joyce [7,8] se ha
podido establecer que las moléculas de As, son inicialmente adsorbidas en un estado
precursor mévil con una energia de migracion baja. Ante la presencia de dos parejas de
dtomos de Ga, dos moléculas de As, se disocian respectivamente en dos moléculas de
As,. Una de estas dos moléculas de As,, procedentes de cada una de las dos moléculas
de As,, reacciona con una pareja de Ga. Las otras dos moléculas de As, reaccionan entre
si para dar una molécula de As, que es desorbida. De aquf se deduce que el coeficiente

de incorporacién para el As, es < 0.5.
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Hasta aqui hemos explicado las reacciones bdsicas que tienen lugar en la
superficie de GaAs durante ¢l crecimiento por MBE. En lo que sigue describiremos los
distintos mecanismos que pueden darse durante el crecimiento por MBE dependiendo de
los pardmetros experimentales utilizados y que como se ha determinado

experimentalmente,influyen directamente en la morfologia de las capas epitaxiales.

Para entender los mecanismos de crecimiento por MBE es imprescindible
el estudio de la evolucién del diagrama RHEED durante el crecimiento, lo que hace

necesaria la descripcion de esta técnica experimental, antes de seguir adelante.

1.4.- Difraccién de electrones reflejados de alta energia (RHEED).

A partir de un diagrama de difraccién de electrones de alta energia (10 keV)
obtenido en la geometria RHEED (incidencia rasante) obtenemos informacion estructural
de las capas mds superficiales de la muestra. Dado que la red reciproca de una estructura
bidimensional consiste en una distribucién periddica de lineas en la direccién normal al
plano que la contiene, el diagrama de difraccién RHEED de una superficie perfecta y
plana serd una distribucién de puntos de difraccién bien definidos, dispuestos a lo largo
de arcos concéntricos que resultan de la interseccién de la esfera de Ewald con los

segmentos de la red reciproca.

En la pridctica, ni la superficie del cristal ni la resolucién instrumental son
perfectas, y se obtiene un ensanchamiento de estos puntos de difraccién. En la geometria

16



que se utiliza en RHEED (incidencia rasante), el desorden superficial produce un
ensanchamiento de los mdximos de difraccién casi exclusivamente en la direccidn
perpendicular a la superficie [9]. Se obtiene asi, un diagrama de difraccién de barras,
perpendiculares al borde de sombra en el caso de una superficie real. Estas barras de
difraccién son la proyeccién de la red reciproca superficial sobre un plano perpendicular

al haz de electrones incidentes.

Si la superficie es rugosa o presenta nucleos tridimensionales el diagrama
de difraccién se obtiene por transmisién a través de los mismos. La forma e intensidad
de los puntos de difraccion depende de la forma y distribucién de los centros dispersores
[10]. Si ademds la superficie de estos nicleos son planos atémicos bien definidos (facetas)
aparecen en el diagrama de difraccién lineas de intensidad,no perpendiculares al borde
de sombra, que nos permiten identificarlos [11]. Es por tanto esta técnica una poderosa

herramienta para conocer en cada momento la morfologia de la superficie del cristal.

La disposicién usual de esta técnica puede verse en la figura 1.4a y el
montaje experimental en la figura 1.4b. Este iltimo consta de un cafién de electrones
Riber con una energia para el haz primario variable entre 0 y 10 keV. Enfrentada al
cafién se encuentra una pantalla fluorescente (recubierta por una pelicula de Al) en la que

se recoge el diagrama de difraccién de la muestra.
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HAZ REFLEJADO ESPECULAR

CANON DE ELECTRONES

HACES DIFRACTADOS
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PICOAMPERIMETRO

Figura I.4: a).- Esquema de la geometrfa usual de experimentos RHEED.
b}.- Esquema de] equipo experimental utilizado.
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La visualizacién del diagrama de difraccién se puede hacer mediante
observacién directa de la pantalla RHEED o, como en nuestro caso, transmitiendo esta
imagen a un monitor de TV mediante una cimara CCD de alta sensibilidad. Este tltimo
sistema de registro va acoplado a un equipo de video que permite grabar el diagrama de
difraccién para un posible estudio posterior al crecimiento. Para analizar la intensidad de
los puntos del diagrama de difraccidn se utiliza un fotodiodo enfocado convenientemente

bien directamente sobre la pantalla de RHEED, bien sobre la pantalla del monitor de TV.

La distribucién atémica de un plano superficial y un plano del interior del
volumen del material, no tiene por qué ser la misma ya que sus entornos son
completamente distintos. De hecho en la superficie tiene lugar un proceso de reordenacién
que resulta de la hibridacién de orbitales de los dtomos superficiales para reducir la
energia libre superficial. Esta configuracién de minima energia libre (reconstruccidn)
depende en cada caso de la temperatura y la estequiometria de la superficie. Por ejemplo,
en condiciones de crecimiento MBE, la reconstruccion mds usual de la superficie de
GaAs (001} es Ia denominada (2x4), en la que la periodicidad de las posiciones atémicas
estd reducida (mayor distancia entre posiciones atémicas}) en un factor 2 y 4,
respectivamente, a lo largo de dos direcciones ortogonales [110]. Este aumento de la
celda unidad en el espacio real se traduce en una disminucién en el espacio reciproco, por
lo que aparecen nuevas barras de difraccién entre las correspondientes a las del material

en volumen en el diagrama RHEED.
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La observacidn del diagrama RHEED correspondiente a distintos azimuts
conocidos, permite determinar univocamente la reconstruccién que en cada momento
presenta la superficie. Ademds, en el caso del GaAs (001) estin perfectamente
determinadas las reconstrucciones superficiales que aparecen para distintos recubrimientos
de As [12]. Asi, a partir del diagrama de RHEED podemos conocer cualitativamente la

estequiometria de la superficie durante el crecimiento.

Experimentalmente se ha demostrado que la intensidad de las distintas
reflexiones del diagrama de difraccién presentan durante el crecimiento un
comportamiento oscilatorio [13, 14, 15]. La magnitud de dichas oscilaciones es mds
acusada para el haz reflejado (00) (haz especular) y su periodo corresponde al tiempo
requerido para la formacién de una monocapa (monocapa de GaAs: una capa completa
de Ga mds y una capa completa de As, que tiene un espesor igual a a/2, siendo a el
pardmetro de red). Asi,la medida del periodo de las oscilaciones RHEED permite deter-
minar de forma absoluta y muy precisa la velocidad del crecimiento del material. Tipica-
mente,la intensidad del haz especular experimenta un rdpido descenso al comenzar el cre-
cimiento, seguido de oscilaciones que se van amortiguando progresivamente, cuya ampli-

tud y duracién dependen fuertemente de las condiciones de crecimiento(ver figura 1.5).

Para justificar este comportamiento oscilatorio de la intensidad de] diagrama
RHEED, Neave et al. [16] proponen el mecanismo de crecimiento que se ilustra en la

figura 1.6. En la parte derecha de ésta se muestra el comportamiento esperado de la
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intensidad del haz especular (1), dentro de una aproximacién cinemdtica de la difraccidn,

correspondiente a los distintos estados de la superficie.

Ga on Al on

-

Intensity

Figura L.5: Registro tipico de oscilaciones RHEED al principio del crecimiento por MBE.

Si suponemos que I, estd directamente relacionada con la reflectividad de
la superficie, ésta serd maxima cuando la rugosidad sea minima, es decir, en condiciones
estaticas. Una vez comenzado el crecimiento aparece en la superficie una distribucién
aleatoria de nicleos bidimensionales, islas, cuya presencia reduce I, dado que aumenta
la dispersién difusa del haz incidente (de longitud de onda A ~ 0.1 A menor que la altura
de dichas islas, 2.83 A). El minimo de intensidad corresponderd, pues, a un
recubrimiento de 1/2 monocapa, que es cuando la superficie presenta una mdxima
rugosidad. A partir de este momento, [, volverd a aumentar hasta alcanzar un méximo

cuando el espesor depositado corresponda a una monocapa.
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Figura 1.6:

2 = number o monoloyers
depasited

Modelo idealizado del proceso de crecimiento sobre una superficie inicialmente plana; el

comportamiento esperado de [, esta representado en la parte derecha de la figura.
Tomado de la referencia [16]. i
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En este modelo el amortiguamiento de las oscilaciones parece debido a que
la segunda monocapa (ml), puede empezar a formarse antes de completar la primera, por
lo que aparece una distribucién aleatoria de recubrimientos en la superficie de la muestra.
De esta forma se produce una pérdida de coherencia de los haces difractados entre las

distintas zonas de la muestra.

El estudio de la evolucién de las oscilaciones RHEED para distintas
temperaturas y razones As,/Ga [15,17] asi como sobre superficies intencionalmente
escalonadas [18] han permitido establecer las bases para interpretar cémo crece un

semiconductor en un sistema MBE.

1.5.- Mecanismos de crecimiento por MBE.

1.5.1.- Crecimiento bidimensional o capa a capa.
Es el mecanismo predominante cuando el crecimiento se lleva a cabo sobre
un substrato ideal (plano, libre de contaminacidén y de defectos) y en condiciones Gptimas

de MBE.Por condiciones éptimas de MBE entendemos:

- Ts ~ 580°C: esta temperatura permite a los dtomos del grupo III cierta
movilidad para migrar por la superficie y encontrar un sitio de nucleacién

adecuado.
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- @As,/PpGa ~ 10: que asegura una superficie (2x4) estabilizad en As en un
amplio rango de temperaturas. El flujo molecular de As, es suficiente para
contrarrestar la desorcién térmica del mismo y al mismo tiempo, aportar la
cantidad necesaria para mantener la estequiometria del material que se estd

creciendo.

Con estas condiciones y sobre un substrato ideal, los dtomos del grupo III
tienen energfa suficiente para migrar por la superficie hasta alcanzar otro dtomo del grupo
IIT (itinerante también) y que se produzca la reaccién quimica segin la cinética de
crecimiento explicada en la seccién 1.3. Aparece asi una distribucién aleatoria de nicleos
sobre la superficie. Estos nucleos son ahora centros de nucleacién preferentes para los
siguientes dtomos del grupo Il que alcanzan el substrato. Asf, las islas bidimensionales
formadas se extienden sobre la superficie hasta completar una monocapa y recuperar la
situacién de partida de la superficie. El comportamiento oscilatorio de I, es el mismo que
el descrito en la figura 1.6 y estd cualitativamente justificado en el modelo

esquemdticamente ilustrado en la misma,

1.5.2.- Propagacién de escalones.

Si mantenemos estas mismas condiciones de crecimiento pero ahora el
substrato presenta una distribucién regular de escalones, los bordes de éstos son ya
centros de nucleacidn preferentes "propios" del sistema, de forma que el crecimiento se

traducird en un corrimiento progresivo de estos bordes. La planitud de la superficie y por
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tanto su reflectividad permanecen constantes durante el crecimiento y asi I, no presenta

oscilaciones [18].

1.5.3.- Crecimiento tridimensional.

Si la temperatura del substrato es baja o la relacién ¢As,/¢Ga no es la
adecuada, disminuye la movilidad superficial de los 4tomos del grupo III. Esto ocasiona
un crecimiento tridimensional de los micleos inicialmente formados, incluso sobre
substratos planos. Répidamente se produce un aumento de la rugosidad (degradacién de
la superficie) que se refleja en el diagrama de difraccién por Ia aparicién de puntos
difusos y poco intensos.Este tipo de crecimiento puede darse,audn cuando las condiciones
de crecimiento son Optimas,si el substrato de partida tiene una alta densidad de defectos,
zonas contaminadas o una morfologia rugosa.Las zonas defectuosas o la presencia de
impurezas actian como centros de nucleacién preferente distribuidos por la superficie del

substrato.

Resultados experimentales y modelos tedricos [18,19] apuntan a que la diso-
ciacién y por tanto la cinética de incorporacién de las moléculas del grupo V es depen-
diente de la configuracion atémica del grupo III en la que tiene lugar. De esta forma la

reaccidn quimica es mds probable en ¢l borde de un escalén que en una superficie plana.

Una consecuencia de esta fuerte dependencia de la cinética de reaccién con

la configuracién atémica local,es que el proceso MBE en condiciones reales sea una
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competicidn entre crecimiento bidimensional y propagacién de escalones, dado que una

superficie real siempre presenta una densidad determinada de éstos.

Esta dependencia de la cinética de incorporacion con la
morfologia,explicaria la habilidad del MBE para conseguir superficies planas aunque la
superficie de partida del substrato presente cierta rugosidad, pero por otro lado invalida
completamente la explicacién propuesta en el modelo de Neave et al. [16], anteriormente
expuesto, para justificar el amortiguamiento de las oscilaciones del haz especular.Como
veremos en ¢l préximo apartado, el estudio del comportamiento de I, ha llevado al

desarrollo de un nuevo modo de crecimiento.

1.6.- MBE con Haces Modulados.
Briones et al. [20] han propuesto un modelo que explica el amortiguamiento
de las oscilaciones del haz especular y al mismo tiempo es compatible con los

mecanismos de MBE.

Consideremos que el drea de la superficie sondeada por el haz de electrones
estd formada por un gran mimero de dominios, cada uno de ellos con la cinética de creci-
miento propia que determina su morfologia particular (superficie plana ~ cinética lenta;
escalones — cinética rdpida). En este caso la velocidad de crecimiento en cada
dominio se desvia del valor de la velocidad media de crecimiento que determina el flujo

de dtomos del grupo III. Ademds, como la morfologia de cada dominio va cambiando
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durante el crecimiento,la velocidad de crecimiento va a ser una magnitud local y variable

con el tiempo.

Si se supone que I, es la suma de las intensidades reflejadas en cada uno
de los dominios en cada instante t, se obtiene un tren de oscilaciones que se amortiguan
con el tiempo y cuyas caracteristicas (duracién, amplitud) dependen del intercambio de
masa (difusidn) que consideramos que existe entre un dominio u otro,lo que experimental-
mente se produce por las condiciones de crecimiento que tengamos en cada caso .Parece,
pues, que el mecanismo responsable de la amortiguacion de la oscilaciones de I es que

la cinética de reaccién no tiene la misma fase en todos los puntos de la muestra.

Si durante un crecimiento convencional de GaAs por MBE (superficie
estabilizada en As, Ts = 580°C) interrumpimos durante un tiempo suficientemente corto
para que no se produzcan catdstrofes irremediables (formacién de gotas de Ga sobre la
superficie), el flujo de As, se observa experimentalmente una recuperacién del tren de

oscilaciones de 1.

Teniendo en cuenta el modelo propuesto por Briones et al. [20] es sencillo
explicar que es lo que estd pasando en la superficie: la supresién del flujo de As, desplaza
momentdneamente la estequiometria de la superficie hacia una situacion rica en Ga. Este
hecho aumenta la reactividad de igual forma a través de toda la superficie, de manera que

al restablecer el flujo de As, toda ella responde simultdnea y uniformemente (se igualan
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las fases en todos los puntos de la muestra), promoviéndose asi una nucleacién
bidimensional sobre toda la superficie del substrato. Si repetimos la interrupcién del flujo
de As, con la frecuencia de la formacién de una monocapa (a intervalos At = 1/r;

r,:velocidad de crecimiento) aseguramos un crecimiento bidimensional capa a capa.

La puesta en prédctica del modo de crecimiento desarrollado a partir del
modelo expuesto anteriormente ha sido realizada por Briones et al.[21]. A primera vista
podria parecer que es condicién necesaria trabajar a temperaturas por encima de la de
desorcién del As (Ts > 550°C) para conseguir una desviacion efectiva de la
estequiometria de la superficie en cada monocapa, sin embargo como veremos ¢s posible
inducir un crecimiento capa a capa en un amplio rango de temperaturas. Para ello es
necesario analizar cuidadosamente, para cada temperatura, la evolucién de I, durante el

crecimiento.

En la figura [.7 [22] se muestra la evolucién de I, y de la estequiometria
superficial (exceso de Ga, exceso de As) para distintas temperaturas, durante el
crecimiento de GaAs (001).La evolucién de la estequiometria de la superficie se puede
estimar a partir de los resultados obtenidos por Neave et al. [23] sobre el comportamiento

del haz especular en funcién de la temperatura para una presion de As, constante.
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Figura 1.7:
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Comportamiento de I, durante el crecimiento por ALMBE, segin la secuencia de
pantallas que se indica, a diferentes temperaturas del substrato. En la parte inferior puede
verse un diagrama esquemadtico de como evoluciona la estequiometria superficial en cada
proceso,
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También se muestran en esta figura los tiempos de operacién de las
pantallas. Estos tiempos de operacidn se determinan mediante un calibrado previo de la
velocidad de crecimiento (Ts = 580°C) con oscilaciones RHEED.E] intervalo de tiempo
en ¢l que se mantiene el flujo de dtomos del grupo IILt; oy,es el necesario para depositar
aproximadamente una capa completa de dtomos de este tipo (periodo de oscilaciones

RHEED).

El valor de ty oy aunque no es critico, se fija en un valor parecido a ty; on.
Analizaremos por separado y detalladamente varias de estas curvas para entender

claramente qué es lo que estd pasando en la superficie para cada Ts.

- Ts = 600°C: partimos de una superficie estabilizada en As que presenta
una reconstruccién (2x4), lo que indica que el flujo de As, es suficiente
para compensar las pérdidas por desorcién térmica de este elemento a
600°C. Es esta superficie a la que asignamos el nivel 0 en la grifica de
evolucién de la estequiometria superficial. A partir del momento en que
simultdneamente cortamos el flujo de As, y suministramos dtomos de Ga,
teaon, S€ produce un rapido decaimiento de [, que corresponde a un
enriquecimiento en Ga de la superficie. En el momento en que se restablece
el flujo de As,, I, recupera su valor inicial y la estequiometria de la
superficie vuelve a ser la de partida. Este comportamiento se repite

periédicamente, ciclo por ciclo, o lo que es o mismo capa a capa.
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- Ts = 500°C: a esta temperatura, menor que la de desorcién del As, dado
que en la cdmara de crecimiento hay una presién residual de As, la
superficie de partida serd més rica en As que en el caso anterior. Segiin se
ha demostrado [24] en una superficie de GaAs (001) sometida a un exceso
de As, aparecen escalones en la direccidn [110] para que esta superficie
pueda albergar un mayor nimero de 4tomos de As. Esto provoca una cierta
rugosidad en la superficie que se refleja en una disminucién de I, Al llegar
los dtomos de galio sobre la muestra, la superficie pasa de un exceso As a
un exceso de Ga pasando por el nivel de estequiometria Sptima (nivel 0)
que corresponde al primer médximo que presenta I, en este registro. Cuando
el As incide de nuevo sobre esta superficie, este proceso tiene lugar en la
direccidn contraria (exceso de Ga — exceso de As) y se produce el segundo
mdximo de [,,. Este comportamiento vuelve a ser peridédico y su periodo es

igual al tiempo de formacién de una monocapa.

- Ts = 400°C: a esta temperatura tan baja, la superficie de partida se
encuentra recubierta de As y la intensidad del haz especular es débil.
Cuando el Ga llega a la superficie, se compensa este exceso de As y la
superficie tiende a acercarse a un nivel de estequiometria optima: I,
aumenta. Como en ningin momento la superficie alcanza la condicién de
rica en Ga, la llegada de nuevo de los dtomos de arsénico a la superficie

devolverd a ésta su situacién de partida y por tanto I, recupera su valor
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inicial. También en este caso el comportamiento es periddico y su periodo

vuelve a ser el tiempo de formacién de una monocapa.

Por tanto, en todo el rango de temperaturas se puede conseguir una
variacién periédica de la estequiometria superficial, cuyo perfodo coincide con el tiempo
de formacién de una monocapa de GaAs, cuando el semiciclo t; oy corresponde al tiempo
necesario para depositar una capa atémica de Ga y por lo que puede considerarse que el
crecimiento tiene lugar en ciclos repetitivos en cada uno de los cuales se forma una
monocapa de GaAs. Este hecho, y dado que el proceso tiene lugar en una cimara MBE,
ha llevado a denominar este método de crecimiento "Atomic Layer Molecular Beam

Epitaxy” (ALMBE).

Una forma mds prdctica de conseguir un cambio periddico de la
estequiometria superficial es mantener constante el flujo de dtomos del grupo III y
suministrar el flujo de dtomos del grupo V en pulsos cortos con la periodicidad
determinada por la velocidad de crecimiento (ver figura 1.8).Este modo de proceder es
mucho mds conveniente puesto que se reduce a la mitad el tiempo de crecimiento
(comparando con el caso de alternar los dos haces) y evitamos la operacién continua de
la pantaila en uno de los elementos.El comportamiento del haz especular es andlogo al
mostrado en la figura 1.7, y no se obtienen diferencias significativas entre muestras

crecidas en condiciones similares por uno y otro método [25].
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ALMBE shutter operation

ON__ -
G
a OFF
ON _ ¢ Ly oFE
VON
As L
QOFF _ .-
—il/rg
TIME —
Figura 1.8; Operacién de las pantallas en un crecimiento por ALMBE pulsando tinicamente el haz de
As,.
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2-.Espectroscopia de diferencia de reflectancias (RDS):

Fs una técnica de caracterizacion de superficies que fue desarrollada por
primera vez por Aspnes et al. [26].Consiste en detectar la variacién de diferencia de
reflectancias,entre dos direcciones mutuamente perpendiculares, que se produce en una
superficie al cambiar su composicién quimica,ddndonos una medida de la anisotropia
superficial.La magnitud de este cambio,para cada elemento quimico,depende fuertemente
de la longitud de onda utilizada para iluminar la muestra.En el caso particular de una
superficie de GaAs (001),la presencia de dimeros de Ga en la superficie provoca un
cambio en la reflectancia en la direccién en la que éstos se encuentran,[110],que es
mdxima para una longitud de onda de 2-2.5 eV.Cuando la superficie estd terminada en
As,la reflectancia superficial permanece constante para este rango de longitudes de
onda,es decir se comporta isétropamente.Por tanto,en el caso de GaAs,esta técnica es
sensible a la anisotropia superficial inducida por la presencia de dimeros de Ga en la

superficie.

Si sobre una superficie de GaAs (001) terminada en As depositamos Ga y
simultdneamente registramos la diferencia de reflectancias entre las direcciones
[110](direccién en la que se alinean los dimeros de Ga) y [110],observamos que la
amplitud de la sefial pasa progresivamente de ser cero (superficie saturada en As) a un
valor maximo,que se alcanza cuando la cantidad de Ga depositado es una monocapa.Por
tanto la diferencia de reflectancias, ( Ry;q - Riyyq ),que en adelante llamaremos sefial

RD,es proporcional a la concentracién superficial de dimeros de Ga.
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Esta técnica,compatible con un sistema de crecimiento de ultra-alto vacio
(UHV),es una poderosa herramienta para estudiar in-situ,durante el crecimiento,la
evolucién de la estequiometria superficial.Por otro lado es un complemento ideal a la
técnica RHEED, que como ya hemos visto,nos permite conocer la morfologia superficial

durante el crecimiento.

El montaje experimental utilizado,que puede verse en la figura 1.9,
desarrollado por Fernando Briones en nuestro laboratorio es mucho mds sencillo que los
descritos en la literatura [27] y permite alcanzar una relacién senal ruido excelente.Consta
de un liser de He-Ne que emite luz monocromética (A=6328 A = 2 eV)linealmente
polarizada ,que incide casi perpendicularmente en la muestra después de atravesar una
ventana de vidrio.El plano de polarizacidn de la [uz del ldser puede ser variado de forma
que es posible fijarlo ,en cada caso,a 45° de las direcciones [110] y [110] de la
muestra.Con esto conseguimos iluminar con la misma intensidad las direcciones [110] y
[110] de la muestra y obtener una sefial RD nula para una superficie isétropa frente a la
luz (estabilizada en As) en la que R;;,;=R;y,o-La luz reflejada en la muestra atraviesa la
ventana del sistema y llega a un prisma de Rochon que separa la luz en dos haces

perpendicularmente polarizados con una divergencia de 15°.
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Figura 1.9: Esquema del montaje experimental del sistema utilizado para detectar la sefial RD.
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Estos dos haces (que con el prisma convenientemente alineado corresponden
a las direcciones [110] y [110] de la muestra) son recogidos por dos fotodiodos
idénticos,en cuya salida detectamos una corriente eléctrica proporcional a la intensidad
de luz que les estd llegando.Estas corrientes son amplificadas y llevadas a un amplificador
de tensién con dos canales de entrada,siendo posible detectar a la salida cada uno de los
canales independientemente(R, o, ¥y Ri14g)) 0 bien la diferencia entre las sefales de cada

canal (Ry;,5-R1)0) que es justamente la sefial RD que queremos obtener.

Para una superficie de GaAs (001) las variaciones de reflectancia que sufre
la superficie de la muestra son muy pequefias frente a su reflectancia, es decir,
( Ri10R(11g) )/R 6 AR/R =5x107.Sin embargo ,con este simple montaje experimental se
consigue reducir la amplitud del ruido superpuesto a la sefial a 5x107 sin necesidad de

procesarla electrénicamente.
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3-.Espectroscopia de electrones Auger (AES):

Cuando un haz de electrones,iones o rayos X de mds de 1000 eV
interacciona con los dtomos de un material,los electrones de los niveles internos del
atomo pueden ser excitados al vacio quedando éste ionizado.El hueco creado puede ser
llenado por otro electrén que ocupe un nivel de energia mds alto.La energfa liberada en
esta desexcitacién puede ser transferida por interaccién electrostdtica a otro electrén del
dtomo.Si la energia de enlace de este electron es menor que la energia de desexcitacién

que se le ha transferido , puede escapar al vacio.

Los electrones emitidos de esta forma se llaman electrones Auger (Pierre
Auger los observé por primera vez en 1923  [29]) y su energia depende
fundamentalmente de la separacién entre los niveles de energia de los electrones
implicados en el proceso.Los electrones Auger son por tanto caracteristicos del dtomo
del que proceden.Ademds debido a que el recorrido libre medio de estos electrones es
muy pequefio (longitud de escape A= 5 -30 A) solo escapardn del sélido aquellos
electrones que provengan de las capas mds superficiales.La deteccién y andlisis de los
electrones Auger,AES,es pues una herramienta muy util para conocer la composicién
quimica de las capas mds superficiales de un material.Debido a que es necesaria la
participacion de al menos dos electrones para que ¢l proceso Auger tenga lugar,los

dtomos de Hidrégeno no son detectables con esta técnica de caracterizacién.
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La fuente de excitacién mds comin es un haz de electrones.En este caso hay
que tener en cuenta que la seccién eficaz de ionizacién,Q;,de un dtomo, cuando el proceso
de ionizacidn tiene lugar mediante impacto electrénico,depende fuertemente de la energfa
de ligadura del electrén, E;,cuya excitacién origina el hueco inicial,asi como de la energia
de los electrones incidentes,E .Esta dependencia es tal que Q; sicmpre presenta un
médximo para E, = 3Ei.Por tanto dependiendo del rango de energias que queramos

estudiar,cambiaremos la energia del haz de electrones incidente.

3.1-.Descripcién del sistema experimental.
En nuestro caso hemos trabajado con un equipo Auger de la marca Riber
que consta de:
- Cafidn de electrones: fuente de excitacién.
- Analizador cilindrico especular (CMA): detector del sistema.
- Cafiodn de iones: permite bombardear la superficie de la muestra con un
haz de iones ,bien para limpiar la superficie ,bien decapar Ia muestra
controladamente si queremos realizar un andlisis de composicién en
profundidad.
- Sistema de barrido para la obtencidn de imdgenes: permite seleccionar el

drea de la muestra que va a ser analizada.

3.1.1-.Candn de electrones:

En este sistema el caiidn de electrones,modelo CER 107 ,es coaxial e interno
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al CMA siendo la incidencia del haz prdcticamente perpendicular a la superficie.Este
caidn de electrones puede trabajar , segun las especificaciones,en un rango de energias
de 50-4000 eV y corriente del haz de electrones de hasta 50 pA El didmetro del haz,

¢=0.1 mm cuando trabaja a 3 KeV y 10 pA.

El cafién consta de un filamento de hilo de Tungsteno.Los electrones
emitidos son acelerados y focalizados por el extractor y el conjunto de lentes que le
siguen.Finalmente son desviados hacia el punto deseado de la superficie de Ia muestra

mediante las placas deflectoras,horizontales y verticales,situadas al final del candn.

3.1.2-,Analizador cilindrico especular (CMA):

Es un analizador electrostdtico que consta de dos cilindros coaxiales que
constituyen un condensador.Una rendija permite el paso de los electrones emitidos por
la muestra al espacio comprendido entre los dos cilindros. Dependiendo del potencial
aplicado al cilindro exterior,el interior estd conectado a tierra,se consigue que sélo los
electrones con energia comprendida entre E y E + AE sean capaces de llegar hasta la
rendija de salida. Estos electrones son focalizados hacia un multiplicador de electrones
en cuya salida recogemos,para cada energia,una sefial proporcional al mimero de
electrones,N(E),que le estdn llegando.La relacién entre el potencial aplicado al cilindro
externo y la energia de los electrones que consiguen alcanzar la rendija de salida,depende
de la geometria particular de cada CMA y es constante en todo el rango de energias.En

nuestro caso (Riber OPC 1035) esta constante es igual a 1.72 cuando el CMA est4 situado
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a 7 mm de la muestra,el potencial aplicado al cilindro externo es variable entre 0 y
3000V, la transmisidén (nimero de electrones que penetran en el multiplicador) es del
10% v el dngulo medio de escape,«,de los electrones que alcanzan la rendija de entrada

del CMA es 42° 18°.

Si registramos el nimero de electrones secundarios N(E) detectados por el
CMA para cada energia E comprobaremos que las transiciones Auger suponen solo
pequefias,pero sin embargo agudas,variaciones de N(E) superpuestas sobre un fondo que
varia lentamente. Por tanto si en vez de detectar N(E),somos capaces de obtener su
primera derivada,N’(E),serd mucho mds f4cil detectar las transiciones Auger.N’(E) se
obtiene mediante la técnica convencional de modulacién y sintonizacién del primer
arménico mediante un amplificador lock-in [29],por lo que es necesario superponer al
potencial aplicado al cilindro externo del CMA juna sefial alterna de amplitud y frecuencia
determinadas (en nuestro caso la amplitud es 4V pico a pico y la frecuencia 44 KHz).La
sefial obtenida a la salida del multiplicador de electrones del CMA es llevada hasta la
entrada de un lock-in (EGG Modelo 128A),que tiene una sefial con la misma frecuencia
de modulacién que la sefial superpuesta al CMA.De esta manera obtenemos a la salida

del lock-in N’(E), cuando detectamos el primer armdnico.

3.1.3-.Caindn de iones:
El cafién de iones (Riber ACI 40) estd bdsicamente formado por un

filamento,una cdmara de ionizacién y una serie de lentes que nos permiten deflectar y
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enfocar el haz de 1ones emitidos. Al pasar una corriente por el filamento,de Tungsteno en
este caso,éste emite electrones que son acelerados hacia una rejilla que estd a un determi-
nado potencial.Si en la cdmara de UHV introducimos una cierta presién (hasta 10 Torr)
de un gas inerte (Argon en nuestro caso),los dtomos de este gas situados entre la rejilla
y filamento (cdmara de ionizacidn) serdn ionizados por los electrones que estdn siendo
acelerados hacia la rejilla. Estos iones son extraidos y enfocados por el conjunto de lentes
del caifién y pueden ser desviados por los dos pares de placas deflectoras (horizontales y

verticales) situadas al final del cafién,para alcanzar el punto deseado de la muestra.

Las especificaciones de este caiién son las siguientes:

-Rango de energia de los iones: 0 - 3 KeV.

-Didmetro del haz de iones: 2.5 mm a 3 KeV,cuando la muestra estd
situada a 5 cm y la incidencia es perpendicular.

-Foco: ajustable hasta 10cm de distancia.

-Corriente de emisién: 0 - 30 mA.,

-Presién de trabajo: hasta 10 Torr de un gas inerte.

En nuestro sistema la incidencia no es perpendicular,y la distancia a la
muestra es mayor de 5 cm,lo cual disminuye mucho la eficiencia del cafién.Por otro
lado,la rigidez geométrica de nuestro sistema imposibilita la realizacién de un decapado
controlado de la muestra,por lo que su uso se limita a la limpieza de superficies cuando

estdn contaminadas (O, o C),antes del registro de un espectro Auger.
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3.1.4-.Sistema de barrido para la obtencién de imdgenes.

Con la unidad de barrido (Riber UBR 100) tenemos la posibilidad de
realizar un barrido,sobre la muestra,con el haz de electrones.Este barrido estd centrado
en el punto en el que se realiza andlisis Auger.En cada punto del barrido del haz de
electrones es posible detectar o la corriente trasmitida por la muestra,o la emisién de
electrones secundarios que se produce.Para detectar esta emisidn la cdmara Auger cuenta
con un detector de electrones secundarios que consta de un preamplificador (PDS 100)
a través del cual llegan los electrones a un multiplicador (MDS 100).Mediante la unidad
de barrido (UBR 100) podemos seleccionar si queremos detectar en cada punto,la
corriente de muestra o la emisién de electrones secundarios. Ademds es posible sincronizar
la deteccidn de una de estas dos magnitudes en cada punto del barrido del haz de
electrones,con el barrido de un monitor de televisién.De esta forma,cada punto de la
pantalla corresponde a un punto del barrido del haz de electrones.El contraste que aparece
en el monitor de TV es por tanto proporcional a la emisién de electrones secundarios o
a la corriente de muestra en ese punto,dependiendo de la magnitud que hayamos decidido
detectar.Como ambas magnitudes,emisién de electrones secundarios y corriente de
muestra,dependen fuertemente de la naturaleza del punto donde se produce la incidencia
del haz de electrones,la imagen que aparece en la pantalla nos da informacién del estado
de la superficie que estamos analizando (rugosidad y composicién quimica).Como este
barrido estd centrado en el punto en el que estamos realizando andlisis Auger,en el centro
de la pantalla aparecerd el contraste correspondiente a la zona que estamos analizando.Por

otro lado,como es posible desplazar la muestra,podemos tener informacién de toda la
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superficic de la muestra y posteriormente seleccionar el punto a analizar mediante
espectroscopia Auger.La resolucién de este sistema de imagen,viene dada por el tamaiio

del haz de electrones,que en nuestro caso ¢s como minimo 0.1 mm.

3.2-.Control electrénico del sistema Auger.
Para coordinar todos los aparatos que forman el sistema de medida Auger

es necesaria la utilizacién de una electrénica de control formada por varias unidades:

3.2.1-.Unidad de control TCA 380.

Permite seleccionar el rango de energias a analizar,la velocidad del barrido
de energias y la frecuencia,y amplitud de modulacién de la senal que se superpone al
cilindro externo del CMA.Ademds tiene una salida que da una sefial proporcional al
barrido de energias (OV:origen del barrido;1V:final del barrido)que podemos llevar al eje
X de un registrador o a la coordenada horizontal de un osciloscopio.También es posible
sacar de esta unidad una sefial con la misma frecuencia de modulacién que la aplicada

al cilindro externo del CMA,que se utiliza como sefal de referencia para el lock-in.

3.2.2-.Fuente del candn de electrones ACE 576N.

Desde esta unidad elegimos la energia del haz de electrones que incide sobre
la muestra y la corriente que pasa por el filamento del caiién de electrones.Podemos
ajustar toda la dptica del caiién de electrones (extractor,foco y deflectores) para optimizar

la sefial Auger. También desde esta unidad podemos medir la alta tensién con la que estd
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siendo alimentado el multiplicador de electrones situado a la salida del CMA.

3.2.3-.Fuente de alta tensién HT 3815.

Proporciona la alimentacién del multiplicador de electrones,que se puede

variar entre 350V y 3000V.La tensién normal de trabajo es de 1500V.

3.2.4-.Fuente del cafion de iones.
Con esta unidad seleccionamos la corriente de emision del cafién de 1ones,la
energia del haz de iones y ajustamos la dptica del cafién para alcanzar con el haz de iones

la zona de la muestra seleccionada previamente.

3.2.5-.Unidad de barrido UBR 100.

Existen dos unidades de barrido UBR 100 incorporadas al sistema.Una
conectada al caidn de electrones y otra conectada al cafién de iones.La unidad UBR 100
conectada al cafidén de electrones suministra a las placas deflectoras del mismo tensiones
en forma de diente de sierra.La tensién aplicada a Ias placas deflectoras horizontales se
coordina con la aplicada a las placas deflectoras verticales de forma que el haz de
electrones barra sobre la superficie de la muestra una zona rectangular cuyo centro es el
punto en el que incide el haz de electrones cuando las tensiones diente de sierra no son
aplicadas a las placas deflectoras.Variando la amplitud de las tensiones diente de sierra

podemos cambiar el tamafio del 4rea barrida por el haz de electrones.
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Como ya hemos visto antes,esta unidad también se encarga de obtener la
imagen de la muestra.Con ella podemos seleccionar el tamafio del drea que queremos
observar,es decir los aumentos.Hay que tener en cuenta que como el didmetro del haz de
electrones que llega a la muestra siempre es el mismo, disminuir el tamafio de la zona
a observar ( > aumentos) no significa ganar en resolucién.Desde esta unidad también
seleccionamos el modo en el que queremos obtener la imagen,bien a partir de corriente

trasmitida por la muestra,bien mediante la deteccién de electrones secundarios.

La unidad UBR 100 conectada con el cafién de iones nos sirve para barrer
con el haz de iones parte de la superficie de la muestra,de forma que la limpieza o ¢l
decapado controlado de la misma es posible realizarlo en dreas de mayor tamaiio que el

del haz de iones.

3.2.6-.Lock-in EGG modelo 128A.

Como he explicado anteriormente,nos permite obtener N’(E).Con este
modelo podemos detectar sefiales desde +1 uV hasta +250 mV de amplitud con
frecuencia comprendida entre 0.5 Hz a 100 KHz. A la salida del lock-in obtenemos,para
todas las escalas de sensibilidad,una sefial de 1 V a fondo de escala.Esta seiial es la que
se lleva al eje Y de un registrador X-Y o a la entrada de la coordenada vertical de un

osciloscopio, para de esta manera obtener los espectros Auger.



3.3-.0Obtencién de un espectro Auger.
En la figura 1.10 podemos ver un esquema del sistema experimental utilizado

para obtener los espectros Auger.En primer lugar seleccionariamos:

ACE 576:
- Corriente que pasa por el filamento del candn de electrones,I;.

- Energia del haz de electrones incidentes,E,.

TCA 380:
- Amplitud y frecuencia de modulacién de la sefial de modulacién aplicada
al CMA.

- Barrido en energias alrededor de E, y tiempo de duracidn del barrido.

HT 3815:

- Alta tension de alimentacién del multiplicador de electrones.

Lock-in EGG 128A:
- Sensibilidad y constante de tiempo adecuadas a la velocidad de barrido

seleccionada con la unidad TCA 380.
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Figura 1.10: Esquema del montaje experimental utjlizado para obtener espectros Auger.




Una vez situada la muestra frente al CMA procederiamos a optimizar la
distancia CMA - muestra,mediante un mecanismo que va acoplado al CMA.S1 durante
esta operacion,observamos al mismo tiempo la pantalla del osciloscopio,veremos que a
determinada distancia CMA - muestra aparece en la pantaila el pico eldstico,es decir el
pico correspondiente a los electrones que se reflejan en la superficie de la muestra sin
sufrir practicamente perdidas de energia.Una vez detectado el pico eldstico procedemos
a optimizar la dptica del cafdén de electrones,la distancia CMA - muestra y la fase del
lock-in de forma que el pico eldstico tenga una amplitud mdxima,su minimo aparezca en
E, y la distancia en energias entre su mdximo y su minimo,AE,sea lo mds pequeiia
posible.Esta distancia,AE,es la que nos da la resolucién del CMA,AE/E,que permanece

constante en todo el rango de energias.En nuestro caso AE/E =0.3% .

Una vez optimizado el pico eldstico,podemos realizar el barrido en energias
que nos interese cambiando convenientemente los pardmetros relacionados con la
deteccién de la senal (barrido,sensibilidad ,constante de tiempo...) y dejando constante

todo lo relacionado con la éptica del sistema.
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I1.- PREPARACION DE SUBSTRATOS DE Si PARA CRECIMIENTO DE GaAs

La preparacién de los substratos es una etapa fundamental en el proceso
de crecimiento epitaxial: para asegurar la calidad de la epitaxia es imprescindible que

la superficie del substrato sea una superficie limpia a nivel atdmico.

El método de limpieza que hemos utilizado para la superficie de silicio

incluye, entre otros pasos, diversos tratamientos quimicos, para asegurar:

- Eliminacién de los contaminantes de carbono sobre substratos de Si.
- Formacién de una capa de 6xido para proteger la superficie limpia de
Si de contaminacién por adsorcién de carbono antes del crecimiento

por MBE.
- Desorcién a alta temperatura de la fina capa de éxido pasivante en

UHV.

Los tratamientos quimicos se basan en la oxidacién de Si con diversas
soluciones conteniendo perdxido de hidrégeno (H,0,) que como es sabido es un

potente agente oxidante tanto en soluciones 4cidas como bdsicas,

La superficie de éxido de silicio es mucho menos reactiva que la de Si,
y por tanto es menos probable la adsorcién de dtomos de carbono. Posteriormenite esta

capa de 6xido pasivante es atacada mediante una solucidn de HF. Repitiendo este
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proceso de oxidacién-ataque del 6xido se consigue una superficie plana con una fuerte
disminucién de los sitios activos del 6xido donde se adsorben preferentemente las

impurezas.Finalmente la capa de éxido desaparece mediante calentamiento en UHV.

Previamente al proceso de oxidacién las obleas de silicio suelen

someterse a un paso de desengrase con disolventes orgdnicos.

Los diversos procedimientos que aparecen en la literatura persiguen
como objetivo la formacién de una capa de 6xido de Si de pequeiio espesor (10-20 A)
y cuya composicion no sea estequiométrica (Si0,, x < 2) para conseguir rebajar la
temperatura de desorcion en UHV. Asi, el estudio mas completo [1] que conocemos
sobre limpieza de Si incluye hasta tres tratamientos quimicos dcidos y bdsicos para
conseguir una capa de dxido cuya temperatura de desorcién sea Ts~850-900°C (en

lugar de 1200°C) crecida sobre una superficie de silicio libre de contaminantes.

Nosotros hemos probado distintos procesos quimicos recogidos en la
literatura con la idea de escoger entre ellos un proceso standard que fuera lo mads

sencillo posible y diera resultados reproducibles.

En primer fugar hemos observado que podemaos ahorrar el paso de desen-
grasado mediante disolventes orgédnicos: los substratos procedentes de Wacker
Chemitronic estdn pulidos y perfectamente empaquetados en condiciones de alta

limpieza.

53



Basdndonos en el trabajo anteriormente citado de Ishizaka y Shiraki [1], los

procesos quimicos probados fueron los siguientes:

1) - 10 min. en SO,H,:H,0, (2:1) a temperatura ambiente (RT) seguido de
aclarado en agua desionizada.
- 1 min. en HF (10%) seguido de aclarado.

- 10 min. en SO,H,:H,0, (2:1), aclarado y secado en spinner.

2) - 10 min en NO;H en ebulliciéon seguido de aclarado en agua
desionizada.
- 1 min. en HF (10%) y aclarado.

- 10 min. en NO,;H en ebullicién y aclarado y secado en spinner.

3) Repeticién de los dos primeros pasos del apartado 2) seguido de:
- 10 min. en NH,OH:H,0,:H,0 (1:1:3) en ebullicién mds aclarado.
- I min. en HF (10%) y aclarado.

- 10 min. en NH,OH:H,0,:H,0 (1:1:3) + aclarado y secado en spinner.

4)  Repeticién de proceso 3, excepto la tltima etapa para formar la capa de
éxido pastvante, seguido de:
- 10 min. en HCI:H,0,:H,0 (3:1:1) para hacer una capa de éxido.

- aclarado y secado en spinner.
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Unos procesos se distinguen de otros fundamentalmente en la fina capa
de 6xido final, producida en cada uno por una distinta reaccién quimica de oxidacién
del silicio, que previsiblemente dard como resultado un 6xido de distinta

estequiometria.

Para evaluar los distintos procesos de limpieza seguidos, hemos valorado

los siguientes aspectos:

- Temperatura de desorcién de los distintos éxidos SiQ,

- Control de la limpieza de la superficie por AES después de la
desorcién térmica del dxido.

- Control de la limpieza y morfologia de la superficie de Si mediante

RHEED.
En todos los procesos de preparacion de Si estudiados, hemos observado:

- La temperatura de desorcidn de la capa pasivante de 6xido de Si estd
en el rango de 800-850°C, siendo menor la correspondiente al proceso

nimero 4 descrito anteriormente.

- Después de la desorcién del éxido, todas las superficies tratadas se
muestran invariablemente limpias, sin trazas de carbono y de oxigeno

dentro del limite de deteccién AES (< 0.01 ml).
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- Las superficies limpias de Si observadas muestran una excelente
reconstruccién superficial 2x1 como corresponde a una superficie (001)

de Si con una morfologia plana.

A través de la reconstruccién superficial inducida por pequefios
recubrimientos de Ga (0.1 < f0g, < 0.4 ml) sobre Si (001) también hemos podido
comprobar que las superficies de silicio no muestran traza alguna de contaminacién
de carbono. En este caso el diagrama RHEED corresponde [2] a una reconstruccién
(3x2) en lugar de una C (4x4) que se observa cuando se deposita Ga sobre superficies

ligeramente contaminadas con carbono (6. < 0.05 ml}).

En conclusién sélo hemos podido observar una pequeiia diferencia en la
temperatura de desorcién en los distintos procesos de preparacién de substratos de Si
estudiados. Por ello hemos escogido de entre ellos el que nos resulta mds facil de

manejar que es el proceso mimero 1.

El proceso que siguen los substratos de Si desde que se sacan de la caja
hasta el comienzo del crecimiento epitaxial es el siguiente: las obleas de St son
sometidas a un proceso de oxidacién/ataque del 6xido/oxidacién con una mezcla de
SOH, y H,0,. Después de este proceso se introducen en la esclusa donde se

desgasifican a 200°C durante 1 hora.
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Una vez desorbido el agua, cada oblea de Si pasa a la precimara en
UHV donde se calienta a Ts = 800°C durante 20 min en un horno especialmente
disefiado para asegurar en lo posible la uniformidad de la temperatura en toda la

superficie de la oblea (3 pulgadas).

Finalmente, se baja la temperatura del substrato hasta la temperatura
tipica de crecimiento (Ts ~ 300°C) y se introduce en Ja cdmara MBE. El substrato

de Si estd ya preparado para comenzar el crecimiento.

En todo lo dicho anteriormente hemos senalado la capacidad de los
distintos métodos enunciados para preparar superficies de Si para el crecimiento
epitaxial. Todos ellos producen una capa de SiO,, x < 2, cuya temperatura de
desorcidn (Ts < 900°C) es inferior a la del Si0, nativo (Ts ~ 1200°C). Sin embargo,
la temperatura atin elevada de la desorcidn de SiO, produce la aparicién de planos de
deslizamiento y cierta curvatura en la oblea de Si debido a las tensiones térmicas que
aparecen por el inevitable gradiente de temperatura. Mds importante atin es que todo
proceso a temperatura elevada (Ts > 400°C) hace incompatible el crecimiento

epitaxial de GaAs sobre obleas de Si ya procesadas.
De este modo los métodos enunciados de preparacién de substratos de

Si para crecimiento epitaxial son incompatibles con el Gltimo objetivo tecnoldgico, que

es la integracién monolitica de dispositivos III-V en silicio.
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Nosotros hemos abordado el problema de la preparacién de superficies
de Si desde otros puntos de vista, para conseguir reducir dristicamente la temperatura
de este proceso. El estudio de dichos métodos serd descrito en el capitulo VI de esta

memoria.
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III-NUCLEACION DE GaAs SOBRE Si.

1-.Introduccién.

La gran importancia de la nucleacién en cualquier proceso epitaxial se
puede comprender intuitivamente a partir de la propia definicién de epitaxia:
crecimiento de cristales sobre un substrato cristalino que determina su orientacién. Es
decir, el cristal crece copiando la estructura cristalina del substrato. Cada vez que
depositamos una monocapa de material, €sta pasa a ser parte del substrato para la
monocapa siguiente, por lo que si degradamos la planifud de la superficie en las
primeras monocapas, esto se va a reflejar en el resto del crecimiento del material. Por
tanto la etapa de la nucleacidn va a ser la mds critica de todo el proceso epitaxial y

va a determinar la calidad del material crecido.

Para realizar un crecimiento perfecto seria necesario conseguir una
intercara abrupta, sin defectos y perfectamente plana. Sin embargo en la préctica las

primeras etapas del crecimiento pueden tener lugar de tres formas diferentes:

I: Nucleacién bidimensional (Frank-van der Merwe): no empieza a
formarse una monocapa de material hasta que estd completa la anterior

(capa a capa).

II: Nucleacién tridimensional (Volmer - Weber): la segunda monocapa

empieza a formarse antes de que la segunda esté completa, dando lugar
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a la aparicién de islas de material (micleos tridimensionales) sobre la

superficie del substrato.

III: Combinacién de los dos procesos anteriores (Stranski - Krastanov): Ia
nucleacién empieza siendo bidimensional, pero crecido un cierto niimero

de capas aparecen nicleos tridimensionales.

Bauer [1] demostré que en condiciones de equilibrio termodindmico, lo
que determina el modo de crecimiento inicial es el balance relativo entre las energfas
superficiales de substrato y epitaxia: si el material que se estd depositando tiene una
energia superficial mayor que la del substrato, entonces aparecen mucleos

tridimensionales.

Posteriormente se predijo tedricamente [2,3] que no es posible, en
condiciones de equilibrio, una nucleacién bidimensional cuando existe diferencia de
pardmetros de red entre substrato y epitaxia. En este caso seria mucho mds favorable
una nucleacién del tipo IIl,o directamente tridimensional (tipo II) si la interaccién
entre substrato y epitaxia es mucho mds débil que la interaccién entre las capas del

material depositado.

Sin embargo cuando la técnica epitaxial utilizada es MBE, nunca se
trabaja en condiciones de equilibrio termodindmico y el estudio de los procesos de

nucleacién tiene que hacerse fundamentalmente a través de observaciones
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experimentales.El hecho de no trabajar en condiciones de equilibrio ofrece la posibili-
dad de cambiar todas las variables implicadas en un crecimiento para modificar el pro-

ceso de nucleacidn y acercarnos lo mds posible a una nucleacién bidimensional ideal.

Ademds de la dependencia del proceso de nucleacién con las condiciones
de crecimiento,también hay que tener en cuenta que dicho proceso depende
criticamente tanto de los materiales implicados (substrato y epitaxia) como del estado
de la superficie del substrato.Por todo ello vamos a centrarnos exclusivamente en el

sistema estudiado en este trabajo, es decir en GaAs sobre Si.

Ya hemos visto detalladamente las diferencias que existen entre estos dos
materiales y las consecuencias que éstas tienen durante el proceso epitaxial.

Recordemos brevemente las que se ponen de manifiesto en la intercara:

- Diferencia entre pardmetros de red de GaAs y Si (4%): las primeras
capas de GaAs crecen bajo tensidon lo cual hace energéticamente

favorable que la nucleacién sea tridimensional.

- Crecimiento de un material polar (GaAs) sobre un material no polar
(S1):1gual que dentro de un volumen de GaAs los enlaces As-As y Ga-Ga
no tienen un comportamiento neutro [4] eléctricamente hablando, los
enlaces Si-As y Si-Ga en una-supcrﬁcie de Si (001) presentan una

determinada densidad de carga positiva en el caso de enlaces Si-As,y de
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cardcter negativo para los enlaces Si-Ga.La tendencia del material a
conseguir la neutralidad de carga en la intercara, va a hacer posible en
determinadas ocasiones la redistribucién de los dtomos de las primeras

monocapas depositadas, lo cual puede afectar al proceso de nucleacién.

S1 intentamos iniciar el crecimiento de GaAs por MBE sobre Si (001) en
las mismas condiciones utilizadas convencionalmente para crecer GaAs sobre GaAs
(T, = 580°C, alta presién de As,, rg=1 ml/s) el resultado es una drédstica nucleacién
tridimensional que degrada seriamente todo ¢l crecimiento posterior. Para conseguir
un recubrimiento mds uniforme del substrato de Si se ha desarrollado lo que se conoce
como “crecimiento en dos etapas [5]. La primera etapa de este método consiste en
depositar GaAs sobre Si a Ts lo suficientemente bajas para que la desorcién de As
(desde 1a superficie de GaAs) sea pricticamente nula y la migracién de Ga sobre la
superficie se reduzca considerablemente. Como consecuencia se reduce el tamafio y
aumenta el nimero de las islas formadas durante el proceso de nucleacién y por tanto
se produce un mayor recubrimiento inicial. Pero por otro lado el hecho de crecer por
MBE a tan baja temperatura degrada la calidad cristalina del material pudiendo llegar
a ser policristalino e incluso amorfo para Ts suficientemente baja.Para evitar en lo po-
sible esta degradacién se reduce mucho la velocidad de crecimiento(~0.3 ml/s) y se
limita al minimo posible el espesor de esta capa inicial(~300 A).Para mejorar la cali-
dad de esta primera capa de GaAs antes de proseguir e} crecimiento,se sube Ts como
minimo a la temperatura convencional de crer;imiento por MBE(~ 580° C) hasta que

se observa un diagrama de difraccién RHEED correspondiente a un material cristalino.
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Otro problema que presentan estas capas de material crecidas a baja
temperatura es que debido a la falta de estequiometria durante el crecimiento se forma
una alta densidad de defectos (aglomerados de As, As situado en sitios de Ga...) [6]
que son los responsables del fuerte cardcter aislante de este tipo de epitaxias. Este
cardcter aislante muchas veces no es compatible con el disefio de determinados

dispositivos.

Como hemos visto anteriormente las primeras etapas de la nucleacién de
un material sobre otro dependen dristicamente de una variedad de pardmetros experi-
mentales.Por ello,muchos de los resultados experimentales que aparecen en la lite-

ratura dificilmente aportan una visién general sobre la nucleacion de GaAs sobre Si.

En adelante describiremos lo que se conoce sobre la nucleacién de GaAs
sobre Si(001) en unas condiciones muy concretas(apartado 2),asi como la influencia

que sobre el proceso de nucleacion tienen otros pardmetros experimentales(apartado3).

2-.Nucleacién de GaAs sobre una superficie de Si pasivada con una capa de As.

Cuando las células utilizadas para evaporar el elemento del grupo V
(As,), son convencionales (tipo Knudsen), la presién parcial de este elemento en el
sistema es importante atin cuando Ja célula esté cerrada. El hecho de que el substrato
de St esté en contacto con esta atmdsfera rica en As, antes de iniciar el crecimiento
de GaAs, puede cambiar la estructura de ia superficie de partida del substrato

[7,8,9]1. Un hecho conocido es que cuando la superficie de Si (001) es expuesta a un
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flujo de As, a Ts= 650°C, se forma una capa de As establemente ligada a la
superficie de Si. Debido a que el enlace Si-As es muy fuerte, esta capa es muy poco
reactiva y por tanto puede comportarse como pasivante [10] de la superficie de
Si,evitando asi la posible contaminacién de la superficie del substrato antes de
comenzar el crecimiento. El hecho de conseguir reproduciblemente un misma
superficie de partida ,hace que la mayoria de los experimentos de nucleacién se lleven

a cabo sobre este tipo de superficies pasivadas con As.

Ademds de utilizar superficies de Si con una capa adsorbida de As,las

condiciones experimentales mas usuales para el sistema GaAs/Si son las siguientes:

- El substrato de Si (001) es preparado previamente mediante un ataque
quimico y posteriormente,ya en la cimara de UHV ,es sometido a un tra-
tamiento a alta temperatura (800°C < Ts =< 1100°C) durante un tiem-

po (10 min. <t< 30 min.)para conseguir la desorcion del oxido de Si.

- La superficie de Si,una vez quitado el oxido,y con Ts=650° es

expuesta a un flujo de As, para conseguir una monocapa de As

establemente ligada a la superficie de Si (001).

- Temperaturas de crecimiento relativamente bajas:250°C <Ts <500°C.

- Velocidades de crecimiento lentas: 0.2 ml/s < rg < 0.4 ml/s.
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- Razén de flujos As y Ga alta: ¢, /dg, =20-40.La presidn de As
correspondiente a esta alta relacion de flujos es simplemente la utilizada
en condiciones Optimas durante el crecimiento de GaAs por MBE
(Ts=580 °C,superficie de GaAs exhibiendo una reconstruccién 2x4,
r,=1ml/s y ¢,./bg,=~10).Sin embargo,para crecimiento de GaAs sobre
Si a baja Ts,manteniendo la presion de As, aumenta la relacién de flujos
¢/ bc. porque se reduce la velocidad de crecimiento y la temperatura

del substrato es inferior a la de desorcién del As.

Cuando se crece GaAs sobre Si en las condiciones anteriormente citadas

se observa experimentalmente:

2.1-.La nucleacién es tridimensional.

Este hecho puede justificarse [11] suponiendo que incluso a bajas
temperaturas,los dtomos Ga tienen gran movilidad sobre la superficie de St pasivada
con As debido a la gran estabilidad y por tanto baja reactividad de esta superficie. De
esta forma es mds favorable energéticamente que se formen miicleos de Ga que son
inmovilizados cuando el As, llega a la superficie y reacciona con ellos,apareciendo en

este momento una distribucién de islas sobre la superficie de Si.

2.2-.La distribucion y el tamano de las islas depende de Ts.
Se observa que el tamafio de las islas y la distancia entre éstas aumenta

con aumenta Ts [12,13,14]. Esto se puede entender [12,14] si tenemos en cuenta que
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segin decrece Ts el crecimiento por nicleos predomina sobre el crecimiento por
propagacion de escalones. Asi,cuanto mds baja es Ts,para una misma cantidad de ma-
terial depositado,tenemos mayor mimero de nicleos siendo éstos ademds de menor ta-

mafio y consecuentemente obtenemos un recubrimiento mds uniforme de la superficie.

2.3-.Relajacion del material.

Cuando la nucleacién es tridimensional y el régimen de coalescencia
comienza a ¢spesores mayores que el critico,el proceso de relajacién tiene lugar en
cada isla independientemente. Debido a que las islas tienen tamaifio finito en vez de
tener un espesor critico vamos a tener una relacién base-altura critica [11,15].
Intuitivamente es facil entender este concepto. En GaAs sobre Si (001) una dislocacion
de tipo I cada 25 planos atémicos en las direcciones [110] y [110] relaja
completamente la tensién debida a la diferencia de pardmetros de red. Si en una isla
cuya base es menor que 25 planos atémicos apareciera una dislocacién de tipo I,en vez
de relajar el material,lo dejarfa sometido a una tensién de cardcter opuesto a la que

sufria el material antes de aparecer esta dislocacion.

Existen ademds otro tipo de defectos (defectos planares: stacking faults,
microtwins; dislocaciones de tipo II...} no deseables en una relajacion ideal (confinada
en la intercara).Estos defectos relajan menos tensién y pueden aparecer a espesores
menores.De este modo cuando la superficie presenta islas de tamainos diferentes
(nucleacién no uniforme) la cantidad de tension relajada no tiene por qué ser la misma

en todas ellas. Asi,cuando empieza el régimen de coalescencia, tiene lugar un segundo
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proceso de relajacion debido a que en cada isla el grado de relajacién y por tanto su
pardmetro de red es diferente. De esta forma las regiones donde s¢ unen las islas son

muy desordenadas (gran densidad de defectos).

Por ¢jemplo para Ts =400°C se observan,por microscopia electrénica de
transmisién de alta resolucién (HRTEM) [12], islas de hasta 50A de altura que todavia
son coherentes (no han sufrido relajacién) con el substrato.Otros experimentos
utilizando difraccion de RX con incidencia rasante (GIXRD) [16] muestran sin
embargo que en ¢l GaAs el pardmetro de red en el plano va cambiando progresi-
vamente desde el principio del crecimiento. La aparente contradiccién entre este resul-
tado y las observaciones realizadas con HRTEM desaparece si se admite que el
proceso de relajacién empieza a producirse mediante pequeiios desplazamientos de los
dtomos pertenecientes a los planos situados en la superficie de las islas. Estos despla-

zamientos no serfan visibles por HRTEM, ya que su resolucién estd limitada a 2.5 A.
Un comportamiento general es la presencia de tensiones residuales
[12,14,16] en estas capas crecidas a baja temperatura. Para completar el proceso de

relajacién siempre es necesario someter a la muestra a un ciclo térmico.

Pasamos ahora a describir la influencia en el proceso de nucleacién de

GaAs sobre Si(001) de otros pardmetros experimentales.
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3-.Influencia de los distintos pardmetros experimentales.

3.1-.Influencia de la desorientacién del substrato.

La presencia de una alta densidad de escalones en una direccién
preferente en la superficie de un substrato de Si (001) ligeramente desorientado
(superficie vicinal),provoca una anisotropia en la forma de las islas de GaAs [12,14].
Las islas tienen ahora forma alargada y son paralelas a los escalones. Este efecto es
mds acusado cuanto mds alta es Ts.Con este tipo de substratos se observa

experimentalmente:

- La nucleacién de dislocaciones tipo I [17,18}tiene lugar

preferentemente en los escalones debido a la interaccién isla-escalén.

- La relajacién de la red se produce mds lenta y uniformemente en la
direccidén paralela a los escalones [12,19) durante los primeros 1000 A

de GaAs.

- Para desorientaciones suficientemente grandes (5.6° off, Ts=400°C) los
nicleos de GaAs se agrupan en el borde de los escalones formando

"cuerdas” de aproximadamente 1000 A de longitud [19].

- La distancia entre niicleos disminuye al aumentar fa desorientacion del

substrato [19].
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Salvo los puntos relacionados con la relajacién de la red,los demds
resultados se pueden entender si suponemos que los escalones del substrato,o alguna
estructura superficial que su presencia ocasiona,son sitios de nucleacién preferente
para el GaAs. De esta forma, a mayor desorientacién del substrato, menor longitud de
terraza,mayor probabilidad de que un dtomo de Ga alcance un sitio de nucleacién
preferente (formacidn de "cuerdas"). Por otro lado ,para una desorientacién dada,a
mayor Ts,mayor movilidad del Ga en la superficie, mayor probabilidad de que un
dtomo de Ga alcance un lugar de nucleacién preferente (mayor Ts,mayor anisotropfa

de las islas).

3.2-.Influencia de una precapa de Ga.

Si la superficie de Si en vez de ser pasivada con una monocapa de As
establemente ligada,lo primero que recibe es una monocapa de Ga,el proceso de
nucleacién sufre modificaciones [20].1La presencia de una monocapa de Ga reduce el
dngulo de "mojado”,B (dngulo que forma la pared de la isla con la superficie del
substrato),como se representa en la figura III.1. Este dngulo estd directamente
relacionado con el balance de energias libres superficiales,o,mediante la siguiente

expresion:

COSﬂ= %mmh:gmm

g epitaxia ~vacio

(1L 1)

A partir de esta ecuacién claramente se deduce que una reduccién en 3

significa una disminucién de la energia de la intercara substrato-epitaxia relativa a la
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energia superficial correspondiente a las regiones entre islas (substrato-vacio).

m GaAs

Si{001)

Figura I11.1: Esquema del dngulo de mojado en una isla de GaAs sobre una superficie de Si (001).

Como consecuencia se obtienen recubrimientos mayores de la superficie
de Si,se alcanza el régimen de coalescencia a espesores menores y es posible alcanzar

antes un frente de crecimiento plano.

3.3-.Influencia de la preparaciéon del substrato.

Cuando Ia limpieza del substrato de Si es deficiente,sobre la superficie
del substrato quedan restos de carburos y d6xidos de Si. Sobre estas regiones
contaminadas aparecen [14,21] tanto defectos planares como regiones de GaAs

altamente desordenadas (practicamente amorfas).

La temperatura a la que tiene lugar la desorcién del éxido de Si antes de
iniciar el crecimiento,depende del método quimico utilizado previamente. A altas
temperaturas y con tiempos de calentamiento suficientemente largos [22] los dtomos
de Silicio migran por la superficie de Si, produciéndose una reestructuracién de la
misma. De esta forma en los substratos dcsc;rientados, el tamafio de la terraza y la

altura de los escalones depende criticamente del tratamiento térmico que hayan sufrido
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y de la posible contaminacién del substrato.

En substratos que han sufrido tratamientos prolongados a altas
temperaturas (Si (001), 3.7° off: 20 min. a 900°C) se ha visto [23] que en la superficie
tienen lugar agrupaciones de escalones que originan grandes facetas (20°)
superficiales.Como la desorientacién de la superficie permanece constante (es un
proceso de migracién) cuanto mayores sean las facetas mds dispersas estardn.Dado que
estas facetas son sitios de nucleacién preferente, sobre este tipo de superficies el
proceso de nucleacidn tiene lugar mediante grandes islas muy alejadas unas de otras.
Por tanto para evitar una nucleacién drédsticamente 3D es necesario reducir al minimo

la temperatura y el nempo del proceso de desorcién det 6xido.

3.4-.Modo de crecimiento.

La introduccién de modificaciones al modo convencional de crecimiento
MBE, ha permitido el desarrollo de nuevos modos de crecimiento tales como ALMBE
[24], MEE [25] que permiten obtener epitaxias de alta calidad incluso a temperaturas
tan bajas como 300° C [25,26]. Por tanto, es esperable conseguir una mejora de la

calidad de la capa de nucleacion si es crecida por una de estas técnicas.

El hecho de que estas técnicas de crecimiento consistan
fundamentalmente en pulsar o alternar los haces de los elementos el grupo Ill y V,
ciclicamente con perfodo igual al de una monocapa, hace que la cinética de

crecimiento dependa fuertemente de la presién residual de As propia de cada sistema
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de crecimiento y por tanto de sus peculiaridades técnicas, es decir, de la velocidad de
cambio abierta-cerrada de las pantallas de las células y de la capacidad de cierre de
las células (don/Porr).De este modo es necesario estudiar el proceso de nucleacién en

cada sistema experimental.

Mediante espectroscopia Auger se ha puesto de manifiesto [27] que para
una misma temperatura de crecimiento se consiguen mayores y mds uniformes
recubrimientos de GaAs de la superficie de Si cuando se crece por MEE que cuando
se crece por MBE. Se consigue aumentar este recubrimiento mds aun, si las primeras

capas depositadas son de AlAs en vez de GaAs.

Experimentalmente se ha puesto de manifiesto que para conseguir una
nucleacién bidimensional con MEE es necesario [28] evitar [a presencia de una capa
de As establemente ligada a la superficie de Si y empezar el crecimiento depositando
Ga.De esta forma se consigue que en mingdn caso aparezcan caracteristicas de
transmisién en el diagrama de difraccién RHEED, es decir mantener un diagrama de
barras durante todo el crecimiento a baja temperatura.Si se quiere optimizar en lo
posible la calidad en esta primera etapa del crecimiento es necesario ajustar al minimo
la relacién ¢, -¢g,. Un excesivo flujo de As sélo daria lugar a Ia presencia de defectos

que degradarian la calidad de esta capa de nucleacidn.
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4-.Estudio de la nucleaciéon de GaAs sobre Si en nuestro sistema experimental.
En todo lo anterior hemos visto que el proceso de nucleacién depende
criticamente de todos los pardmetros relacionados con el crecimiento. Es imprescindible
por ello el estudio de este proceso en nuestras propias condiciones experimentales si
queremos conocer en realidad como se lleva a cabo esta etapa crucial del crecimiento
en nuestras epitaxias sobre Si. Para ello, hemos estudiado mediante RHEED, TEM
y AES las primeras etapas del crecimiento en las capas de nucleacidn de GaAs
crecidas tanto por ALMBE como por MBE.Ademds con vista a conseguir una
nucleacién bidimensional hemos estudiado el crecimiento de GaAs sobre Si

introduciendo entre ambos materiales unas pocas capas de AlAs.

Previamente a presentar los resultados experimentales expondré
detenidamente las condiciones en que han sido crecidas estas capas de nucleacién.En
el caso de las muestras crecidas por MBE las condiciones utilizadas son las

convencionales para crecer MBE a baja temperatura:

- Ts = 300°C

-rg = 0.3 ml/s

- BEP(As,) = 4x10° Torr (idéntica a la utilizada para crecer por MBE
a 580°C)

- Partimos de una superficie en la que no se ha incorporado una capa de

As establemente ligada y abrimos simultdneamente 1a célula de Ga y As.
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Antes de detallar las condiciones de crecimiento,para las muestras de
GaAs crecidas por ALMBE sobre Si recordaremos brevemente las caracteristicas de

este modo de crecimiento.

Como vimos en el capitulo I de esta memoria el ALMBE consiste en
interrumpir ciclicamente el haz del elemento V (As,) con periodo igual al tiempo de
formacién de una ml, para conseguir una perturbacion ciclica del frente de crecimiento
en fase con la formacién de cada monocapa, promoviendo asf un modo de crecimiento

capa a capa de manera simultdnea y periédica sobre toda la superficie [24].

A partir de la evolucién del pardmetro de red en el plano (RHEED)
durante el crecimiento de un gran mimero de sistemas epitaxiales con gran desajuste
de pardmetro de red (7% en InAs/GaAs,4% GaAs/GaP entre otros [29]) se ha
observado que la relajacion de la red tiene lugar en una regién muy estrecha a la vez

que cercana a la intercara.

La capacidad de este modo de crecimiento para mantener un frente de
crecimiento plano as{ como de confinar en la intercara la zona donde tiene lugar la
relajacién de la red hacen del ALMBE un buen candidato para mejorar el proceso de

nucleacién en el sistema GaAs/Si.
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En el caso del estudio de la nucleacién de GaAs sobre Si crecido por
ALMBE,se han crecido tres tipos de muestras bajo las siguientes condiciones de

crecimiento:

-ALMBE GaAs sobre Si pulsando ¢l haz de As:

- Ts = 300°C - tAs,ON = 0.4 s
- BEP (As,) = 4x10° Torr -tAs,OFF = 1.45 s
-rg = (.54 ml/s - Primera operacién: Ga ON.

-ALMBE GaAs sobre Si alternando tanto el haz de As, como el haz de
Ga,utilizando velocidades menores,todo ello para controlar mejor el
proceso de deposicidn;es decir,una vez depositada la cantidad de Ga
correspondiente a 1 ml se deposita As, para completar la formacién de

1 ml de GaAs.En este caso:

- Ts = 300°C - te:ON = 3.33 s
- BEP (As,) = 4x10° Torr -1, ON =045
-rg = 0.3 ml/s - Primera operacién: Ga ON

-ALMBE GaAs sobre Si depositando previamente 6 ml de AlAs para
aumentar el recubrimiento inicial de la superficie de Si.El espesor de la

capa de AlAs fue elegido durante la realizacién del estudio del proceso
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de nucleacién mediante AES y es justo el espesor de AlAs, al cual
corresponde la desaparicién del pico de baja energfa correspondiente al

substrato de Si.

Para este sisterna las condiciones de crecimiento fueron las siguientes:

AlAs: GaAs

- Ts = 300°C - Ts = 300°C

- BEP(As,) = 4x10-6 Torr - BEP(As,) = 4x10-6 Torr
-rg = 0.46 ml/s -rg = 0.54 ml/s

- tAs;,ON = 0.37 s - tAs,ON = (0.4 s

- tAs,OFF = 1.8 s - tAs,OFF = 1.45s

- Primera operacién: Al ON

4.1-.Estudio del proceso de nucleacién mediante AES.

A partir de la evolucién que sufren la amplitud de los picos Auger
asociados a substrato y epitaxia durante el proceso de crecimiento, es posible obtener
informacién de cémo se estd produciendo el proceso de nucleacidn.Para ello se calcula
a partir de modelos fenomenolégicos,ya establecidos,el comportamiento esperado en
una nucleacién bidimensional.Comparando el comportamiento observado
experimentalmente con el previsto tedricamente podemos conocer el tipo de nucleacién

que estd teniendo Jugar.

El modelo con el que hemos trabajado es ampliamente descrito y
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discutido en la literatura (ver por ejemplo referencias [30] y [31]) por lo que
tnicamente nos limitaremos aqui a explicar lo necesario para poder entender los

resultados expernimentales.

En este modelo se supone:
- La altura pico a pico en el espectro dN(E)/d(E) es proporcional a la

intensidad Auger.

- La atenuacién sufrida por el haz de electrones Auger, desde que son
emitidos a una profundidad z, hasta que escapan al vacio, es de tipo
exponencial y viene determinada por el recorrido libre medio ineldstico
de los electrones Auger (IMPF = A).Si suponemos ademds que los
electrones Auger son emitidos en una estrecha linea en la direccién
normal a la superficie, siendo z la distancia que deben recorrer desde el
dtomo emisor hasta el vacio,I° la corriente Auger emitida a esa
profundidad, Ja sefial que emerge de la superficie vendrd dada por:
I° exp (-z/N).En nuestro caso el dngulo de entrada al analizador CMA es
a= 42° 18’, el recorrido efectivo de los electrones Auger serd z/cos o

y por tanto la intensidad I que medimos sera:

I = I%xp (zfAcosa) (I11.2)

- Sé6lo consideraremos la dependencia de A con la energia de los

electrones Auger. La determinacidn de IMPF de los electrones es
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esencial en los andlisis AES. Ello ha dado lugar a numerosas
publicaciones, en las que se presentan estimaciones tedricas y valores de
A obtenidos experimentalmente. Existen varias curvas universales [32,33]
que muestran los valores de A\ para transiciones Auger de distintos
elementos quimicos en funcién de la energia de los electrones. Nosotros
hemos estimado los IMPF de los electrones Auger a partir de las curvas
[34] presentadas en la figura III.2, debido a que se elaboran a partir de
resultados  experimentales llevados a cabo en  superficics
semiconductoras. Hemos escogido los valores de A para las distintas
energias de los electrones Auger analizados que mejor se ajustan a

nuestros resultados experimentales:

- Sipyy 92 V) 1 5.3 A, - Sig (1619 eV) 1 27.1 A
- Al (68 eV) 1 4.6 A - Al (1396 eV) 1 25.1 A

- Gagy (1070 eV) : 21.8 A

- Tanto ¢l substrato como la epitaxia pueden ser descritos mediante una

estructura de capas, la cual nos permite:
* Suponer que cubrir la superficie del substrato con una

monocapa de adsorbato es equivalente a atenuar la sefial del

substrato por una monocapa.
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* Descomponer la sefial Auger recogida para un elemento dado

A, como suma de las contribuciones de cada capa [30].

100 — T YT T T T T

ELECTRON ATTENUATION LENGTH, A(A)

[

3

~— MA)=935 E 2+ 054 E®

[

I

1 ] Lot gl t IR EEEE
10 100 1000

ELECTRON ENERGY, E(eV)

Figura IIL2:  Curvas de el IFMP de los electrones Auger en funcién de su energia,obtenidos en

superficies semiconductoras; tomadas de la referencia [34].

También hay que sefialar, que la evolucién de cada pico se estima a
partir de la comparacién con un patrén. Este patrén, no es mds que la amplitud de
dicho pico cuando estamos analizando una muestra en volumen de dicho matenal. Por
supuesto, en este trabajo la amplitud del pico patrén se ha determinado en nuestro
sistema de AES.Debido a que el sistema Auger en el que se ha realizado este estudio
no esta incorporado en la cdmara de crecimiento MBE,es necesario alinear y optimizar
la 6ptica del sistema de medida cada vez que realizamos un espectro a espesores
diferentes;esto va a originar una dispersién cie nuestros resultados y va a limitarnos

a obtener informacién vinicamente cualitativa del proceso de nucleacién.
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4.1.1-.Evolucion de los picos Auger en un proceso de nucleacién bidimensional.

En el caso de GaAs sobre Si, deberemos conocer cémo se atemian los
picos del substrato de Si, a la vez de c6mo aumentan los picos asociados al GaAs.
Empezaremos obteniendo la seiial correspondiente a Si y GaAs en volumen siguiendo

un modelo de capas.Sean:

I.: Intensidad Auger de un material 1 de semi-infinitas capas, medida
en la superficie limpia.

I°:  Sefial Auger emitida por una capa completa y aislada de material

A IFMP de los electrones Auger en la transicion T.

La sefial Auger de cada una de las monocapas serd la sefal
correspondiente a una monocapa de material, multiplicado por el factor de atenuacién
correspondiente a la distancia de la superficie a que ésta se encuentre;en el caso de un

cristal de Si semi-infinito,la contribucién de cada monocapa seria (ver figura II1.3):

Si(001)
dsi]: ;
3
7
" 5
- J

Figura IIL.3:  Esquema del apilamiento de planos en la direccién (001) de un cristal semi-infinito de Si.
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[/
monocapa 1: I

o dSi
monocapa 2: Ig exp| - ————

o 2dSi
monocapa 3: Ig exp |-
A, cosa
0 -Dd,,
monocapa n: Ig exp | -————
Ag cosa

Entonces:

I 1° 4+ 78 dSi 12 2d5i
C=J2 s Il expl- —2 | + I exp |- ———| + ...
S Si si ©XPp ASI-COSG i p AS‘-COSd

. U-1)d,
w + Ig exp |~ T oosa + .
5Cosa

que es la suma de infinitos términos de una progresion geométrica de razdén
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Por tanto:

I;
L = 1 (11.3)
1 - exp (— w-——‘gi—]

En el caso de GaAs (001) tenemos una secuencia alternada de planos de
Asy Ga (ver figura I11.4). Escogemos el plano superficial compuesto por As, dado que

a la hora de registrar los espectros Auger siempre tenemos una superficie recubierta

de As.
Ga As(001)
d “AS
GaAs l 7-Ga
3-As
4-Ga
5-As
- 6- CGa
(J-1)-As
. J - Ga
Figura IIL.4:  Esquema del apilamiento de planos en la direccidn (001) de un cristal semi-infinito de

GaAs.
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En este caso:

d J-2)d
Lo = 15+ I exp [~ =208 ) o g onp [ T 20oaur)
A.ASCOS(X.} k A COST }
I
B 2d (111.4)
1-ex ___._(ES__
A COS&

wGa

d 3ot
= Io + I, exp (— —gﬁs-—) + I, exp (— -——-——J + .

A G2 COS A GCOs

.+ I exp |- ———-——~=-(J_1)d6“ = loa
Ga A.GaCOS{Z 2dGaAs (HIS)
AgaCOS @

En el caso de depositar GaAs sobre Si, el GaAs va a estar formado por
un mimero finito de capas, por tanto la sefial Auger va ser una suma de finitos
términos. Siguiendo el mismo procedimiento que el utilizado para un material infinito,

se obtienen las siguientes expresiones:

Jd
I =1 1~ _ Gads _ (111.6)
As =ds ( exp( A, COSC D
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_’_Ifli‘.‘_s__]) (I11.7)

aCOS 14

I.. =1, [1 fexp(—
G

Donde J es el nimero de planos atémicos (As y Ga) que estamos

analizando.

Por el mismo procedimiento podemos obtener la atenuacién que sufre la

sefal del Si por haber depositado encima J/2 monocapas de GaAs (J/2 planos de Ga

. = 1. expl- _i_d__ (I11.8)
st = Lsim OFP Agcosa

Determinando en nuestro sistema I ., l.c € J.g (patrones) podemos

y J/2 planos de As):

conocer el porcentaje de senal: (I/I..; x 100) que tenemos en cada momento.

Para estudiar cdmo tiene lugar el proceso de nucleacién en GaAs sobre

Si, hemos hecho dos tipos de seguimientos:

- Atenuacidn del pico de alta energfa del substrato,Sig; (1619 eV):
durante la deposicidn de las primeras ml de GaAs la atenuacién que
sufre va a ser muy poco sensible al mecanismo de nucleacién debido a
que su IMFP es ~ 27 A.Sin eml-)argo si persiste la presencia de nicleos

tridimensionales,una vez depositadas las primeras capas, la atenuacién
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de su amplitud va a ser mds lenta (linea discontinua en la figura I11.5)
que la esperada en un proceso de nucleacion bidimensional (linea
continua en la figura 1I.5), pues gran parte de la sefial (regiones entre
islas) proviene de un volumen de Si cubierto como mucho por 1 6 2 ml

de GaAs [35].

©

3
@,
b—

<
i
’._.
8

2
oy
o
L
O

2

<

10 20
RECUBRIMIENTO (mt)
Figura III.5:  Evolucién de la intensidad Auger de un pico de alta energia del substrato en funcién del

recubrimiento en el caso de un proceso de pucleacién 2D (linea continua) y 3D (linea
discontinua).
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- Otra forma mds sensible de detectar un alejamiento de la
bidimensionalidad es representar la atenuacién de un pico de baja
energia del substrato frente al aumento de un pico de alta ener;gl’a del
adsorbato. La forma y el tipo de informacién que se puede obtener a
partir de este tipo de representaciones se ilustra esquemdticamente en la
figura II1.6.Un cambio de pendiente, con respecto al comportamiento
bidimensional ideal (linea continua en la figura III.6) en el origen
corresponderia a una nucleacién 3D desde el principio.Un cambio
posterior, nos indicaria una nucleacidn tipo Stranski-Krastanov,
diciéndonos ademds cuantas monocapas completas hay depositadas en el

momento en que aparecen los nicleos tridimensionales.

4.1.2-.Resultados experimentales.

Como ya hemos comentado, el sistema de andlisis Auger no estd
incorporado a la cdmara de crecimiento MBE, lo que supone que para seguir el
proceso de nucleacién con esta técnica tengamos que trasladar la muestra de la cdmara
MBE a la cdmara Auger cada vez que queremos registrar un espectro. Las dos
cdmaras estdn conectadas a través de la precdmara del sistema de crecimiento, por lo
que en todo momento la muestra estd en UHV. Otra consecuencia es que los registros
Auger son obtenidos a temperatura ambiente y no a la temperatura a la que tiene lugar
el crecimiento.Antes de cada registro Auger,la éptica del sistema se ajusta para

obtener un mdximo de sefial y resolucién en el pico eldstico.
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Figura II1.6:  Variacién de la intensidad Auger de un pico de baja energia del substrato, con la

correspondiente variacién para un pico Auger de alta energia del adsorbato, para
diferentes procesos de nucleacidén.
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Todos los espectros Auger han sido obtenidos en las mismas condiciones:
energia del haz primario de electrones, E ,=3000 eV ,alta tensién del multiplicador
de electrones de 1.5 KV,velocidad de barrido 100 eV/min. y presién residual en la

camara Auger < 5x10° mbar.

En la figura I11.7 podemos ver la evolucién que experimenta el pico de
alta energia del Siy ;. (1619 e¢V) en funcidn del nimero de monocapas depositadas. La
linea continua corresponde a la evolucién esperada en un proceso de nucleacidn
bidimensional estimado a partir de un modelo capa a capa y los distintos caracteres
corresponden a los distintos experimentos realizados (® MBE GaAs/Si, ¢ ALMBE

GaAs/S1,0 ALMBE GaAs/AlAs/Siy a ALMBE GaAs/AlAs/Si).

En este tipo de representacién hay que tener en cuenta que podemos
tener diversas fuentes de error,tanto en la intensidad (eje y) como en la determinacién
del espesor (eje x).Esperamos una cierta dispersién en la intensidad dado que cada
punto supone un paso previo por el ajuste de toda la Optica del sistema.Por otro
lado,con objeto de observar al mismo tiempo el diagrama de difraccién RHEED, la
muestra no se gira durante la deposicién de material. Esto hace que tengamos un
gradiente en la velocidad de crecimiento (10%) a lo largo de la oblea de Si de 3".
Como es imposible determinar la velocidad de crecimiento exactamente en el mismo
punto de la muestra en el que se lleva a cabo el andlisis Auger, esto introduce un error

en la determinacién del espesor depositado.
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INTENSIDAD AUGER Si(i619eV){u.a.)

« MBE Ga As/ 5i

o ALMBE AlAs /Si

& ALMBE GaAs/AlAs/Si
¢ ALMBE GaAs/Si
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5 10 15 20
ESPESOR DEPOSITADO (ml)

Figura 111.7:  Evolucién de la intensidad Auger de la transicién Si,,, (1619 eV) en funcién del
recubrimiento,obtenida experimentalmente para distintos tipos de capas de nucleacin. La
linea continua es ¢l comportamiento esperado si el proceso de nucleacién fuera 2D.



Sin olvidar estas dos fuentes de dispersidn en los valores representados,

de la gréfica podemos extraer las siguientes conclusiones:

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

estudiados.

- De existir niicleos tridimensionales en alguno de los procesos
estudiados, son lo suficientemente pequefios como para no ponerse de

manifiesto en este tipo de representacion.

- En ningin caso existe incorporacién de Si, procedente del substrato,a

la red de GaAs que se estd depositando.

Si somos capaces de observar diferencias entre los distintos procesos de
nucleacién estudiados si representamos la disminucién de un pico de baja energia del

substrato, frente al aumento de un pico de alta energia del adsorbato.

En la figura III.8 vemos representada la evolucién del pico asociado a
la transicién Sij v (92 eV) frente a la del pico asociado a Gagyyy (1070 eV).La linea
continua es el comportamiento esperado en una nucleacién bidimensional y los puntos
blancos y negros corresponden respectivamente a MBE GaAs/Si y ALMBE GaAs/Si.
Los resultados representados indican que ambt;s sistemas se alejan del comportamiento

bidimensional entre la primera y segunda monocapa de GaAs,
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o MBE GaAs/ Si
e ALMBE Ga As/Si

. AUGER Si ( 92 eV){u.a.)

I.LAUGER Ga (1070eV)(u.a.)

Figura ITL8:  Evolucidn de la intensidad Auger de la transicién Sij,,, (92 eV) en funcién de la
correspondiente variacién de la intensidad de la transicién Ga,y,, (1070 eV),para distintos
recubrimientos en capas de nucleacién de GaAs crecidas por MBE y ALMBE. La linea
continua es la evolucidn esperada si el proceso de nucleacién fuera 2D.

En vista de los resultados obtenidos en la figura III.7,podemos pensar
que el tamafio de los nucleos tridimensionales que aparecen es muy pequefio y que

estos son muy nUMeErosos.

Sin embargo,esta técnica no nos permite poner de manifiesto las posibles
diferencias entre estos dos procesos de nucleacién, ya que una vez que el

comportamiento se separa de la bidimensionalidad, la pendiente con la que continda
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el proceso es la misma para MBE GaAs que para ALMBE GaAs.Posteriormente
veremos,mediante TEM y RHEED, cémo la nucleacién es claramente distinta en estos

dos sistemas.

Cuando representamos los resultados obtenidos de esta forma en el
sistema GaAs/AlAs/Si el resultado es claramente distinto.Podemos ver en la figura
II1.9 como la nucleacidén es completamente bidimensional cuando depositamos AlAs
sobre Si mediante ALMBE.Ademds, si sobre esta pequefia capa de AlAs (6 ML)

depositamos GaAs, éste crece también capa a capa (figura I11.10).

ALMBE AlAs / 5i

. AUGER Si (92 eV ) (u.a.)

I.AUGER AL (1396eV) (u.a.)

Figura II1.9:  Evolucién de la intensidad Auger de la transicidn Sijy (92 eV) en funcién de la
corres?or‘:diente variacion de la intensidad de la transicién Al (1396 eV),para distintos
recubrimientos en capas de nucleaciSn de AlAs crecidas por ALMBE. La linea continua
es la evolucidn esperada si el proceso de nucleacion fuera 2D,
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ALMBE GaAs/AlAs/Si

. AUGER Al (68eV ) (u.a.)

. AUGER Ga (1070eV){u.a.)

Figura 111.10: Evolucién de la intensidad Auger de la transicidn Alj,,, (68 eV) en funcién de Ja
correspondiente variacidn de la intensidad de la transicién Ga ), (1070 eV) para distintos
recubrimientos,en epitaxias de GaAs crecidas por ALMBE sobre capas de nucleacién
AlAs/Si. La linea continua es la evolucién esperada si el proceso de nucleacién fuera 2D.

Por tanto y como conclusién prictica importante,a la hora de crecer
GaAs sobre Si es posible evitar la aparicién de nicleos 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-.Estudio del proceso de nucleacién mediante RHEED.

Un estudio por RHEED que nos permitiera obtener informacién
cualitativa (tamafio, densidad, forma, ... de las islas) durante las primeras etapas del
crecimiento seria el tema de una tesis en s{ misma. Por otro lado tanto nuestro sistema
de RHEED como nuestro sistema de posterior andlisis son muy bédsicos y no tienen
la precisién necesaria para llevar a cabo estudios de este tipo. Sin embargo, la
informacién cualitativa de la morfologia superficial que podemos obtener durante el
proceso de crecimiento con nuestro sistema RHEED, como veremos, hace que esta

técnica sea imprescindible a la hora de seguir el proceso de nucleacién.

Hemos visto como la contaminacién de la superficie de partida del
substrato de Si potencia la formacién de niicleos tridimensionales durante las primeras
etapas de crecimiento. Otra forma de favorecer la formacidn de islas en la etapa de
nucleacion es depositar directamente sobre la superficie de Si (001) mds de 1 mi de
Ga. En estos dos casos, la nucleacién es drdsticamente tridimensional. Un ejemplo de
diagrama RHEED caracteristico de esta situacién se muestra en la fotografia n°l.
Corresponde al azimut [110] y en ella se ven claramente puntos de difraccién
tridimensional asi como lineas de intensidad no perpendiculares al borde de sombra,

que nos indican la presencia de facetas en la superficie [36].

Mediante caracterizacién AES, hemos visto previamente que no es
posible detectar diferencias en el proceso de nucleacién cuando el crecimiento de

GaAs es iniciado mediante MBE 6 ALMBE. Las fotografias n°2 y n°3 corresponden
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al azimut [110] del diagrama RHEED de la segunda ml de GaAs depositada mediante
MBE (Ts=300°) y ALMBE (Ts=300°C) respectivamente. El espesor escogido es 2
ml pues corresponde al espesor al que claramente se desvia el proceso de nucleacién
(para ambos modos de crecimiento) de la bidimensionalidad segin los resultados
obtenidos mediante AES. Las diferencias en este caso son notables. En el diagrama
correspondiente a crecimiento por MBE (fotografia n°2) aparecen puntos de difraccién
tridimensional y se detectan rasgos caracteristicos de la existencia de facetas en la
superficie. Por el contrario, cuando el método de crecimiento utilizado es ALMBE
(fotografia n°3) se mantiene perfectamente un diagrama de barras, que de no ser por
los resultados obtenidos mediante AES asociariamos a un proceso de nucleacién

bidimensional.

Fot. n'1: azimut [110],1°'ml GaAs;nucleacién drésticamente 3D.
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Fot. n2: azimut [110],2'ml MBE GaAs. Fot. n'3: azimut [110],2'ml ALMBE GaAs.

Fot. n'4: azimut [110],100 A MBE GaAs. Fot. n’5: azimut [110],100 A ALMBE GaAs.
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También la evolucién del diagrama de RHEED durante el crecimiento
denota acusadas diferencias entre estos dos métodos de crecimiento. Las fotografias
n°4 y n°5 corresponden al azimut {110] del diagrama de difraccién RHEED de 100A
de GaAs depositados sobre Si, mediante MBE (Ts=300"°) y ALMBE (Ts=300)
respectivamente. En el caso de MBE (fotografia n®4) los rasgos de facetas son menos
intensos que cuando sélo se habia depositado 1 ml, indicdndonos que seguramente €l
proceso de coalescencia ya se ha iniciado. Sin embargo, la difraccién sigue siendo
claramente tridimensional para este espesor. En el caso de ALMBE (fotografia n°®5)
el diagrama de difraccidn estd constituido por barras,aunque la continuidad en
intensidad en estas se pierde. No se observa ningin rasgo caracteristico de facetas

tampoco en este espesor.

Una comparacién cualitativa de las fotografias n°4 y n°5 nos lleva a
concluir que claramente e} frente de crecimiento es menos rugoso en ¢l caso de GaAs

crecido por ALMBE.

Los resultados AES,por ofro lado, mostraban claras diferencias entre los
procesos de nucleacidn correspondientes a GaAs y AlAs crecidos ambos por ALMBE.
Las fotografias n°® 6 y n°8 corresponden al azimut {110] del diagrama RHEED de
2 mly 4 ml de GaAs sobre Si depositados mediante ALMBE (300°C) respectivamente.
Las fotografias n® 7 y n° 9 son las equivalentes a las n® 6 y n° 8 respectivamente,
pero depositando AlAs en lugar de GaAs. En las cuatro fotograffas s¢ manticne el

cardcter de barras del diagrama de difraccién y en ninguna de ellas aparecen rasgos
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Fot. n'6: azimut [110],2°'ml ALMBE GaAs. Fot. n'7: azimut [110],2°'m] ALMBE AlAs.

Fot.n'$:  azimut [110],4'ml ALMBE GaAs. Fot.n'9:  azimut [110],4'ml ALMBE AlAs.
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caracteristicos de facetas. Desde el punto de vista de RHEED, no es posible

diferenciar estos dos procesos de nucleacidn.

Sin embargo, cuando la superficie de partida del substrato de Si (001)
presenta dos tipos de terrazas (2x1 y 1x2), no es posible depositar espesores mayores
de 35 ml [27] sin que aparezca una estructura de mosaico en la epitaxia que degrada
seriamente la calidad de la misma. Esta estructura de mosaico pudiera originarse
debido a la gran energia de los enlaces Al-Al que aparecen en las fronteras ente
distintos dominios de antifase. Esta estructura de mosaico puede detectarse facilmente
durante el proceso de crecimiento ya que originan una alta densidad de microtwins que

dan lugar a un diagrama de difraccién RHEED caracteristico [37].

La fotograffa n°® 10 corresponde al azimut [110] de una epitaxia de GaAs
crecida sobre 600 A de AlAs depositado sobre un substrato de Si; este diagrama de
difraccién RHEED es el caracteristico de una epitaxia de GaAs con una alta densidad

de microtwins.

Afortunadamente, como hemos visto a partir de los resultados de AES,
es posible crecer GaAs sobre Si depositando previamente tdnicamente 6 ml de AlAs,
sin que en ninguin caso aparezcan micleos 3D y evitando la aparicién de la estructura

de mosaico que hemos mencionado anteriormente.
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Fot. n’10: azimut [110],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 nucleacién cuando la capa
inicial consiste en GaAs crecido por MBE (Ts = 300°C) es claramente 3D; cuando
ésta es GaAs crecida por ALMBE (Ts = 300°C), tiene un fuerte cardcter 2D y en el

caso de AlAs crecido por ALMBE (Ts=300°C), es claramente bidimensional.
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4.3.-Estudio del proceso de nucleacién mediante microscopia de transmisién de
alta resolucion (HRTEM)

Otra forma de obtener informacién de cémo se produce la nucleacién en
el sistema GaAs/Si dependiendo de las condiciones y modos de crecimientos asi como
de los materiales implicados, es estudiar las diferencias que existen entre las intercaras

de las muestras mediante HRTEM.

Con esta técnica s¢ han estudiado (Albert Cornet, Departamento de
Fisica Aplicada y Electrénica, Universidad de Barcelona) las intercaras de epitaxias
de GaAs crecidas por MBE y por ALMBE sobre Si. Al igual que mostraban los
resultados de RHEED, aparecen claras diferencias entre las muestras dependiendo del

modo de crecimiento utilizado.

Las fotografias n® 11 y n° 12 corresponden a una intercara GaAs/Si
donde el GaAs ha sido crecido por MBE. En la fotografia n® 11 se pueden ver
dislocaciones de tipo I (sefialadas con una L) y de tipo II (denotadas por un 60°). La
distancia entre las dislocaciones depende del punto de la intercara que consideremos
y ademds, como se aprecia claramente en la fotografia n® 12, también aparece una alta
densidad de defectos de apilamiento (defectos planares). Parece por tanto que en este
caso el proceso de relajacion de la red no ha sido muy uniforme como corresponderia
a un proceso de nucleacidn tridimensional en el que la relajacién de la red se produce

independientemente en cada isla.
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Fot. n'11: intercara GaAs/Si donde el GaAs ha sido crecido por MBE;donde:
L : sefiala la posicién de una dislocacién de tipo I.
60°:sefiala la posicién de una dislocacién de tipo II.

Fot. n"'12: detalle de la intercara mostrada en la Fot.n'11 donde se aprecia la presencia de
defectos planares.
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En las intercaras GaAs/Si, donde ¢l GaAs ha sido crecido por ALMBE,
la distribucién de dislocaciones que aparece es mucho mds uniforme como se puede
apreciar en la fotograffa n® 13; tal es asi, que la red de dislocaciones que aparece en
la intercara da lugar a la aparicién de una superperiodicidad {38] en los puntos del
diagrama de difraccién como se puede apreciar en la fotografia n® 14. A partir de esta
superperiodicidad, es posible obtener el espacio medio que existe entre las
dislocaciones en la intercara. Esto significa ademds que las dislocaciones que aparecen
durante el proceso de relajacion son fundamentalmente de tipo I ya que una mezcla
de ambas harfa que como en el caso de MBE la distancia entre dislocaciones
dependiera del punto de la intercara que estemos considerando. Esta regularidad de
la red de dislocaciones, aparece independientemente de la desorientacidn del substrato,
ya que la superperiodicidad del diagrama de difraccidn se ha observado para substratos
desorientados 0°, 2° y 4° off. No se observan defectos planares, con lo que la densidad

de estos estaria por debajo del limite de deteccidn de esta técnica (~ 10° cm™®),

Todo apunta, por tanto, a que el proceso de relajacién de la red tiene
lugar de forma umiforme en toda la intercara como corresponderia a un mecanismo de

nucleacién bidimensional.

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

fuerte caracter bidimensional de la nucleacidén en epitaxias de GaAs crecidas sobre Si

mediante ALMBE.
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Fot. n"13: intercara GaAs/Si donde el GaAs ha sido crecido por ALMBE;donde:
L : sefiala la posicién de una dislocacién de tipo I.
60°:sefiala la posicién de una dislocacién de tipo II.

Fot. n'14: superperiodicidad que aparece en el diagrama de transmisién debido a la
regularidad de la red de dislocaciones de tipo I mostrada en la Fot. n’13.
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Conclusiones.

A partir del estudio del proceso de nucleacién en epitaxias de GaAs

crecidas sobre St mediante las técnicas de caracterizacién AES, RHEED y HRTEM,

hemos obtemdo:

- GaAs sobre Si crecido por MBE:

* La nucleacién es claramente 3D (AES, RHEED y TEM).

* En Ja intercara GaAs/Si aparecen dislocaciones tanto de tipo I

como de tipo II y una alta densidad de defectos planares.

- GaAs sobre Si crecido por ALMBE:

* La nucleacion tiene un fuerte cardcter 2D (RHEED, HRTEM).

* En la intercara GaAs/Si aparece una red regular de dislocacio-
nes tipo I, independientemente de la desorientacién del substrato;
de existir defectos planares su densidad es lo suficientemente

baja para no ser detectable por HRTEM (< 10° cm®).
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- GaAs sobre Si crecido por ALMBE depositando previamente AlAs:

* La nucleacidn es 2D (AES, RHEED).

* Es necesario reducir al minimo posible el espesor de AlAs si

queremos evitar la aparicién de una estructura tipo mosaico en las

epitaxias.

107



REFERENCIAS

(1]
{21
(3]

[4]
[5]
[6]
[7]

(8]

(9]

[10]

[11]

[12]

[13]

(14]

[15}

E. Bauer, Z. Krist 110, 372 (1958).

R. Bruinsma and A. Zangwill, Europhys. Lett. 4, 729 (1987).

M. H. Grabow and G. H. Golmer "Layered structures and epitaxy"

edt.:J.M.Gibson, G. C. Osbourn and R. M. Tromp, (MRS, Pittsburgh, PA

(1986)), p. 13.

H. Kroemer, J. Cryst. Growth 81,193 (1987).

M. Akiyama, Y. Kawarada nad K. Kaminishi, J. Cryst. Growth 68, 21(1984).

R. S. Berg, N. Mavalvala and T. Steinberg, J. Electr. Mat. 19, 1323 (1990).

M. Kawabe, T. Ueda and H. Takasugi, Jpn. J. Appl. Phys. 26, L114
(1987).

P. R. Pukite and P. 1. Cohen, Appl. Phys. Lett. 50, 1739 (1987).

T. R. Ohno and D. Williams, J. Vac. Sci. Technol. B 8, 874 (1990).

Z. T. Zhong, D. W. Wang, Y. Fan and C. F. Li, J. Vac. Sci. Technol. B 7,

1084 (1989).

R. Hull and Fischer-Colbrie, Appl. Phys. Lett. 50, 851(1987).

S.J. Rosner, S. M. Koch and J. S. Harris, Appl. Phys. Lett. 49, 1764 (1986).

D. K. Biegelsen, F. A. Ponce, A. J. Smith and J. L. Tramontana, J. Appl.

Phys. 61, 1856 (1987).

S. M. Koch, S. J. Rosner, R. Hull, G.N. Yoffe and J. S. Harnis, J. Cryst.

Growth 81, 205 (1987).

S. Luryi and E. Suhir, Appl. Phys. Lett. 49, 140 (1986).

108



[16]

[17]

[18]

[19]

[20]

[21]

{22]

[23]

[24]

[25]

(26}

[27]

[28]

N. Jedrecy, M. Sauvage, R. Pinchaux, J. Massies, N. Greiser and V. H.
Etgens, J. Cryst. Growth 102, 293 (1990).

Y. H. Lo, M. C. Wy, H. Lee, S. Wang and Z. L. Weber, Appl. Phys. Lett.
52, 1386 (1988).

N. Otsuka, L. Chot, Y. Nakamura, S. Nagakura, R. Fisher, C. K. Peng and
H. Morkoc, Appl. Phys. Lett. 49, 277 (1986).

S. J. Rosner, S. M. Koch and J. S. Harris, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 91,
155 (1987).

R. D. Bringans, M. A. Olmstead, F. A. Ponce, D. K. Bielgensen, B. S.
Krusor and R. D. Yingling, J. Appl. Phys. 64, 3472 (1988).

H. Takasugi, M. Kawabe, Y. Bando, Jpn. J. Appl. Phys. 26, L584 (1987).
M. Mundschau, E. Baver and W. Telieps, Surf. Sci. 223, 413 (1989).

R. Hull, A. Fisher-Colbrie, S. J. Rosner, S. M. Koch and J. S. Harris, Appl.
Phys. Lett. 51, 1723 (1987).

F. Briones, D. Golmayo, L. Gonzdlez and A. Ruiz, J. Cryst. Growth 81, 19
(1987).

Y. Horikoshi, M. Kawashima and H. Yamaguchi, Jpn. J. Appl. Phys. 27, 169
(1988).

F. Briones, L. Gonzdlez, M. Recio and M. Vizquez, Jpn. J. Appl. Phys. 26,
L1125 (1987).

H. Kobayashi and M. Kawabe, Jpn. J. Appl. Phys. 29, 1.1342 (1990).

W. Stolz, Y. Horikoshi, M. Naganum;t and K. Nozawa, J. Cryst. Growth 95,

87 (1989).

109



[29]

[30]

[31]

[32]
[33]

[34]

[35]

{36]

[37]

[38]

L. Gonzdlez, A. Ruiz, Y. Gonzdlez, A. Mazuelas and F. Briones
"Heterostructures on Si: One step further with silicon”, Y. I. Nilssim and E.
Rosencher, eds. Kluwer Academic Publishers (1989), p. 37.

T. E. Gallon, Surf. Sci. 17, 486 (1969).

M. Alonso Prieto "Estudio de la interaccién de oxigeno con superficies de
GaAs (111) y su activacién por bombardeo electrénico”, Tesis Doctoral,
Universidad Complutense de Madrid (1986).

M. P. Seah and W. A. Dench, Surface and Interface Analysis 1, 2 (1979).
H. Gant and W. Monch, Surf. Sci. 105, 217 (1981).

M. L. Gonzdlez, M. Alonso and F. Soria, Surface and Interface analysis 14,
347 (1989).

D. K. Bielgensen, F. A. Ponce, B. S. Krusor, J. C. Tramontana, R. D.
Yingling, R. D. Bringans and D. B. Fenner, Mat. Res. Symp. Proc. 116, 33
(1988).

B. A. Joyce, J. H. Neave, P. J. Dobson and P. K. Larsen, Phys. Rev. B 29,
814 (1984).

M. Lépez, T. Ikei, Y. Takano, K. Pak and H. Yanezu, Jpn. J. Appl. Phys. 29,
551 (1990).

A. Vila, A. Cornet, A. Herms, J. R. Morante, Y. Gonzilez, L.. Gonzdlez and
F. Briones,Seventh Oxford Conf. on Microscopy of Semiconducting Materials,

Oxford 25-28 March 1991.

110



I'V-DISTRIBUCION DE TENSIONES

EN EPITAXIAS DE GaAs CRECIDAS SOBRE Si.

Como se ha mencionado en la introduccién de esta memoria,entre el GaAs
y el Si existe una diferencia del 4% entre sus parametros de red y del 60% entre sus
coeficientes de expansion térmica.Estas diferencias van a originar la aparicién de

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

Es necesario por tanto,realizar un estudio de la distribucidén de tensiones en
el sistema GaAs/Si,para una vez conocida poder disefiar estructuras capaces de mejorar

la calidad de estas epitaxias.

1-.Debidas a Ia diferencia de pardmetros 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 pardmetros de red del 4%:

a = 5.6532A a -a
Gads

o ? Gads 5i
o fo e T _ g
a, =5407A TS

[}

Las primeras monocapas de GaAs depositadas sobre Si acoplan
eldsticamente su pardmetro de red en el plano de crecimiento (XY) al pardmetro de red
del substrato;de esta forma la red de GaAs sufre una comprensién en el plano XY y como

consecuencia una extensién en la direccién de crecimiento (z) (ver figura IV.1).Asf la
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epitaxia va acumulando una cierta cantidad de energia eldstica que va a ser directamente

proporcional al espesor depositado [1].

d, —— T
a, dys>d, — =
dy N Y IO O

SN RN RN O N PO PN A a1<a2 SR N N SR NN NN YO T
a4 S R T R D I S T O R Y ) O

Figura IV.1:  En esta figura se muestra esquemdticamente la distorsién que sufre la red de (_iaAs (%)
al ser depositada sobre un substrato de Si (1), por el hecha de existir un 4% de diferencia
entre sus pardmetros de red.

Llegado cierto espesor, (espesor critico) es energéticamente favorable que
esta tensién se¢ relaje mediante la aparicién de dislocaciones, desapareciendo asi la
distorsion eldstica que sufria la red de GaAs.Existen vanas teorias (J. H. van der Merwe
[2], Matthews and Blackeslee [3] y People and Bean [1]) para estimar el valor de h, en
funcién de la diferencia de pardmetros de red relativa, f, que exista en cada caso (ver
figura IV.2). Cuando f ~ 4% (GaAs/Si) el espesor critico calculado es de ~20 A. Sin
embargo,resultados experimentales [4],demuestran que h, depende fuertemente de las

condiciones de crecimiento y por tanto debe determinase a través del experimento.
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Valores de hc, estimados a partir de las distintas teorfas existentes, en funcién de la

diferencia de pardmetros de red entre substrato y epitaxia.
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Las dislocaciones mediante las que se relaja la tension en el sistema GaAs/Si

son fundamentalmente de dos tipos [5], conocidos como tipo I y tipo IL.

- Dislocaciones tipo I: son dislocaciones puramente en arista, con vector de
Burgers 1/2 a [110] 6 1/2 a [110] (a: pardmetro de red del GaAs) y lineas
de dislocacién paralelas a las direcciones [110] y [110] respectivamente.
Tanto las lineas de dislocacién como los vectores de Burgers estdn
contenidos en el plano de crecimiento, que en nuestro caso es (001).Dado
que la cantidad de tensién que relaja una dislocacién es directamente
proporcional a la proyeccién 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 tensién debida al 4% de diferencia en
pardmetros de red, seria necesaria una dislocacién del tipo I cada 25 planos
atémicos de GaAs, que es equivalente a tener una densidad de dislocaciones
de 5x10" c¢cm? en la intercara del cristal. Afortunadamente, la familia de
planos {100} en una estructura zinc-blenda no es de fdcil 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 formacién.
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- Dislocaciones tipo 1I: son dislocaciones mixtas (componente en arista y
componente helicoidal) también llamadas de 60°. En este caso el vector de
Burgers forma 45° con el plano de crecimiento y 60° con la linea de
dislocacidn. Los posibles vectores de Burgers b, con sus correspondientes
lineas de dislocacién, Uy = vector en la direccién de la linea de dislocacidn

correspondiente al vector de Burgers b;, son:

b, = 1/2 a [101] u,, = [110], [110]
b, = 1/2 a [011] u, = [110], [1T0]
b, = 1/2 a [101] U, = [110), [1T0]
b, = 1/2 a [011] w, = [110], {1T0]

La proyeccién de la componente en arista sobre el plano de
crecimiento va a ser en este caso,justo la mitad que el caso de las disloca-
ciones tipo I, siendo al mismo tiempo la mitad del médulo del vector de
Burgers;por tanto su efectividad para acoplar el pardmetro de red es sélo
del 50%. Esto significa ademds,que para relajar la tensién asociada al desa-
coplo de red entre ¢l GaAs y el Si es necesaria una densidad de disloca-
ciones de 2x10" c¢m™ en la intercara. Ademds, debido a que los vectores de
Burgers de este tipo de dislocaciones pertenecen a planos de la familia
{111} que son planos de ficil deslizamiento en una estructura zinc-blenda,
estas dislocaciones se propagan desde la intercara hacia la superficie del
material degradando seriamente I‘a calidad cristalina de éste.
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Una vez descritos los dos tipos de dislocaciones, facilmente se saca la
conclusidén de que hay que hacer todo lo posible por evitar la formacién de dislocaciones
de tipo II en la intercara, y en caso de que se produzcan, evitar por todos los medios su

propagacién hacia la superficie del material.

Antes de exponer los métodos que se utilizan para evitar la formacién o
evitar la propagacién de las dislocaciones del tipo II, vamos a intenfar mostrar

grificamente el efecto de los dos tipos de dislocaciones en una red de GaAs.

1.1-.Distorsién de la red de GaAs debido a la presencia de dislocaciones.

Para conocer este efecto hemos tenido en cuenta el efecto del campo de
tensiones asociado a cada tipo de dislocacidén.Es conocido [6] que toda dislocacién se
puede descomponer en una componente en arista y otra helicoidal. Por tanto veremos
primero cémo se puede considerar el efecto por separado de estos dos tipos de

dislocaciones.

Antes de continuar, hay que sefialar que hemos considerado a las
dislocaciones en un volumen de GaAs, y no tenemos en cuenta el efecto de las tensiones
de compresién que aparecen en la intercara GaAs/Si. Esta aproximacion estd justificada
por el hecho de que nuestro objetivo es conseguir una descripcién puramente cualitativa

de la distorsién que las dislocaciones causan en el cristal.
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Todo punto de una red cristalina queda perfectamente determinado por su
vector de posicién (x,y,z)..Cuando un cristal es deformado, los dtomos de la red sufren
desplazamientos, de forma que su nuevo vector de posiciénes (x + u,, y + u,, z + u,).
Si somos capaces de obtener expresiones para u,, u, Y u, conoceremos el campo de

deformacidn asociado a cada dislocacion.

Dislocaciones en arista:el campo de deformacién asociado a una dislocacion
en arista se puede simular mediante la deformacién que sufre un cilindro de material
eldstico cuando es distorsionado como se indica en la figura IV.3. Los ejes de
coordenadas se han elegido para que la disposicidn de la dislocacién sea Ia misma que la
de una dislocacion tipo I en nuestro sistema, es decir, el vector de Burgers es paralelo
al eje x y estd contenido en el plano de la intercara XY; el plano extra es paralelo a la
direccidn de crecimiento,z,y es por tanto perpendicular al plano de la intercara.El campo

de deformacién serd [7]:

u - 2 X2 b e X av.1y
dn(T-v) ?+z9) 2n Z
. -0 (Iv.2)
y - _A-2v) o (x2e2) b z* av.3)
z STE(I—V) b2 ) dn(l-v) (x2+Z2)
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Donde:
b: mdédulo del vector de Burgers.

v: médulo de Poisson.

Estas expresiones tienen una singularidad en x = z = 0, que es justamente
la linea de dislocacién. Esta zona, es la que se conoce como nicleo (core) de la
dislocacién con un radio, r,,estimado,4b < r, < b.En esta zona no se puede suponer un
comportamiento eldstico del material y por tanto no son vdlidas las expresiones anteriores
para u,, u, y u,,siendo necesario utilizar modelos atémicos no lineales;como a nosotros
s6lo nos interesa una descripcidn cualitativa de los efectos de las dislocaciones, nos

vamos a limitar a no considerar esa zona del material.

Dislocacidon helicoidal:andlogamente al caso de una dislocacidn en arista,
el campo de deformacién puede simularse mediante la deformacién que sufre un cilindro
de material eldstico, pero ahora la distorsién es paralela al eje del cilindro como puede
verse en la figura IV.4. En este caso los ejes se escogen para que sean coherentes con la
disposicién, que como veremos, presenta la componente helicoidal de una dislocacién tipo
Il en el sistema GaAs/Si. Asi el vector de Burgers es paralelo al eje x y estd contenido
en el plano de crecimiento (XY) siendo a su vez perpendicular a la direccién de

crecimiento,z.
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Y4

{0l (b)

Figura TV.3:  a}.- Representacién esquemdtica de una dislocacidn en arista en un cristal.
b).- Simulacidn del efecto de una dislocacidn en arista mediante la deformacién que sufre
un cilindro de material eldstico al ser distorsionado como se indica en la figura; tomado
de la referencia [6].

Figura IV.4: a).- Representacién esquemdtica de una dislocacitn helicoidal en un cristal.
b}.- Simulacién del efecto de una dislocacién helicoidal mediante la deformacién que sufre
un cilindro de material eldstico al ser distorsionado como se indica en la figura; tomado de
la referencia [6].
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El campo de deformacién serd [7]:

. __“Q“mgq Yy (1V.4)

¥ 2n X

Y o-u =0 av.s)

Como en el caso anterior, estas expresiones sélo tienen validez fuera del
micleo de la dislocacién.Veamos ahora cual es el efecto de las dislocaciones

caracteristicas de la intercara GaAs/Si.

1.1.1-.Dislocaciones caracteristicas de la intercara GaAs/Si.
Para las dislocaciones tipo I, como son puramente en arista, unicamente
tendremos que aplicar a cada posicién atdmica de la red de GaAs,el campo de

deformacion mostrado en la ecuaciones (IV.1),(IV.2) y (IV.3).

Enla figura IV.5b podemos ver la distorsién,creada por una dislocacién tipo
I con vector de Burgers b =12a [110], en el plano (110).En la figura IV.5a se
muestran el vector de Burgers y la traza del plano (110) de GaAs que va a desaparecer;la
linea de dislocacion pasarifa por el origen del vector de Burgers y serfa perpendicular al

plano del papel.
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Figura IV.5: a).- Plano (110) de GaAs en el que estin representados el vector de Burgers de una
dislocacidn tipo I, b =172a [110], y la traza del plano que va a desaparecer; la linea de

dislocacién serfa perpendicular al plano del papel.
b).- Distorsién causada por la dislocacién mostrada en la parte a) de esta figura en el plano

(T10).
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En el caso de una dislocacién de tipo II, el proceso es un poco mds
complicado. Dado que son dislocaciones con cardcter mixto primero tendremos que
descomponerlas en sus componentes en arista y helicoidal.Para cllo hay que tener en
cuenta que toda dislocacion en arista tiene su vector de Burgers perpendicular a la linea
de dislocacién y que toda dislocacién helicoidal tiene el vector de Burgers paralelo a fa

linea de dislocacién.

Consideremos la dislocacién con vector de Burgers 1/2 a [101] con linea de

—r

dislocacién a lo largo de la direccion [110]. Su componente helicoidal, b,, serd la
proyeccion del vector de Burgers sobre la linea de dislocacién; como la suma de los dos

componentes tiene que ser igual al vector de Burgers de la dislocacidn, es inmediato

el

obtener la componente en arista, b.:

=)

1 b, - i- a [110]
b==apol] - __ | _
2 b, - 4 alll2]

La distorsién que causa esta dislocacién va a ser la suma de las distorsiones

que causen cada una de sus componentes por separado.

Las expresiones que corresponden a la deformacién causada por una

dislocacion en arista, fueron obtenidas en relacidn a unos ejes de coordenadas tal que:
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x: es paralelo al vector de Burgers.
y: es paralelo a Ia linea de dislocacién.

z: es paralelo a la traza del plano que desaparece.

Si queremos utilizar las mismas expresiones en el caso de b,,deberemos rea-

lizar primero un cambio de base a un nuevo sistema de ejes coordenados de forma que:

x’: sea paralelo a [112] (vector de Burgers).

y’: sea paralelo a [110] (linea de dislocacidn).

z’: sea paralelo a [111] (traza del plano que desaparece).

En la figura IV.6 se muestran en una celda unidad de GaAs, b, _t;; y B-S,

2

asi como los dos conjuntos de ejes de coordenadas (x, y, z) y (x’, y’, z’).Una vez
calculada la deformacidn con respecto a los ejes (x°, y’, z’), deshacemos el cambio de

base para conocer la deformacién con respecto a los ejes de coordenadas (X, vy, z).

Al obtener el campo de deformacién asociado a una dislocacién helicoidal
se escogieron los ejes coherentemente con la disposicién geométrica de la componente
helicoidal de una dislocacidn tipo II. Por tanto sélo tendremos que aplicar las expresiones
(IV.4) y (IV.5 ) a las posiciones atémicas (x, y, z) de la red de GaAs.Ahora sélo queda
sumar las deformaciones causadas por las dos componentes, para obtener el campo de

deformacion asociado a una dislocacién tipo II.

123



[100) —

Figura IV.6: Celda unidad de una red de GaAs en la que estdn representadas la componente en _'E'l'ista (E)
y la componente helicoidal (b)) de una dislocacién tipo IT con vector de Burgers b = 1/2 a
[101]. También se muestran en esta figura los dos conjuntos de ¢jes coordenados (X,y,2} y
(x',y’,z’) utilizados para calcular el campo de deformacién asociado a esta dislocacién.

Para ver mds fdcilmente el efecto de cada una de las componentes, vamos

a representar por separado su efecto. En la figura IV.7 se puede ver:

IV.7a :plano (110) de GaAs en el que estdn dibujados b, _l'): y b, y la traza
del plano que va a desaparecer;la linea de dislocacion seria perpen-
dicular al plano del papel.

IV.7b :distorsién de la red, causada por —5:, en el plano (110).

IV.7c :distorsién de la red, causada por _5';, en el plano (110).
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Figura IV.7: a).- Plano (110) de GaAs en el que estdn representados hl;-, _1;: y E (perpendicular al plano
del papel) de una distocacién tipo II, asi como la traza del plano que va a desaparecer; la linea
de dislocacién es perpendicular al plano del papel.

h).- Distorsién causada por la componente en arista de la dislocacidn tipo Il mostrada en la
parte a) de esta figura, en el plano (110).
¢)Distorsién causada por la componente helicoidal de la dislocacidn tipo II mostrada en Ia
parte a) de esta figura,en el plano (110).
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1.1.2-.Degradacién de las propiedades del material debido a la presencia de
dislocaciones.

El hecho de que las dislocaciones del tipo II se propaguen desde la intercara
hasta la superficie del material crecido degrada seriamente sus propiedades eléctricas y
Opticas. La presencia de defectos en el semiconductor da lugar a la aparicién de niveles
profundos en la banda prohibida que actian como trampas y centros de dispersién de
portadores.Por tanto, se reduce la densidad de portadores libres {mayoritarios y
minoritarios) y el tiempo de vida media de estos [8, 9, 10, 11]. El funcionamiento de los

dispositivos se ve seriamente afectado, pues, por la presencia de defectos.

En dispositivos eléctricos, por ejemplo, se observa una disminucién de la
movilidad de los portadores y de los potenciales de ruptura. La disminucién de los
potenciales de ruptura [9] podria ser debida a que los micleos de las dislocaciones son
zonas donde se generan grandes campos eléctricos internos que originan corrientes de
fugas muy grandes; la presencia de defectos también puede aumentar la probabilidad de

que se produzca efecto tunel a través de la zona vaciada.

La presencia de centros no radiativos junto con la disminucién del tiempo
de vida media de los portadores produce una disminucién de la eficiencia de la
luminiscencia y va a aumentar, por tanto, la corriente umbral necesaria para que funcione

un ldser de semiconductor [8].
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El logro de epitaxias con baja densidad de dislocaciones es,pues,uno de los

condicionantes para el desarrollo de la tecnologia en GaAs sobre Si.

1.2-.Métodos para mejorar la calidad de las epitaxias.
Los métodos que hasta la fecha se han desarrollado para mejorar la calidad

cristalina de las epitaxias son:

- Crecimiento de grandes espesores [12]: dado que las dislocaciones de 60°
se propagan por planos {111}, segin va creciendo el material pueden
encontrarse dos de ellas y aniquilarse mutuamente, y por tanto, no seguir
propagdndose hacia la superficie del cristal.La probabilidad de que se
encuentren dos dislocaciones es proporcional a la densidad de éstas que
haya en el cristal, y por tanto, segiin aumenta el espesor,disminuye también
la efectividad del proceso. Por otro lado este método es poco efectivo, ya
que para una 1 um de GaAs todavia permanecen en la superficie del cristal
~ 10° cm™, y ademds, como veremos, la aparicién de tensiones térmicas
durante el proceso de enfriamiento desde la temperatura de crecimiento a
temperatura ambiente limita el espesor mdximo de GaAs que puede ser

crecido.

- Superredes tensadas (SLS): una superred es un apilamiento de capas (de

determinado espesor) alternadas de dos materiales distintos. La idea de las

127



SLS es que estos dos materiales tengan pardmetros de red distintos, siendo
al mismo tiempo el espesor de cada una de las capas lo suficientemente bajo
(inferior al critico) para que en ningun caso aparezcan dislocaciones. De
esta forma los campos de tensiones que aparecen en las intercaras de la
superred pueden interaccionar con las lineas de dislocacién, desvidndolas
hacia el borde del material (ver figura IV.8).Para evitar que surjan nuevas
dislocaciones para relajar la tensién debida al desacoplo de pardmetros de
red,lo ideal es que el pardmetro de red medio de la SLS sea igual al del
GaAs;por tanto,en el caso concreto del GaAs sobre Si [13],]a superred debe
estar formada por un material con parimetro de red mayor y otro con
pardmetro de red menor que el del GaAs.Un buen candidato puede ser el

sistema In,Ga, ,As/GaAs, P, (y ~ 2x) (ver figura IV.9).

Las SLS actian dentro de la epitaxia como un freno a la
propagacién de dislocaciones de tipo I hacia la superficie. Sin embargo, su
efectividad no es del 100% como seria lo ideal. Es necesario que la
densidad de dislocaciones que va a atravesar a la superred sea menor que
la necesaria para relajar la tensién acumulada en la propia SLS [14],pues
si esta tensidn es completamente relajada, no queda campo de tensiones
para desviar las dislocaciones. Si adem4s la distribucién de dislocaciones
que llega a la primera intercara de la SLS no es uniforme, puede haber

zonas en las que las dislocaciones relajen completamente la tensién en la
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Figura IV.8: En esta figura se muestra esquematicamente el efecto que sobre las dislocaciones produce el
introducir una SLS en un material.

InGaAs
{(Compression)
; N AAC
T
w
« GaAs GaAs
o R U I O N N D D I B
[ I
[y}
QL =
Q
= ..—J L e _.J L}
o
- GaAsP
(Tension)
SLS
51

Figura 1V.9: Esquema de una SLS ideal para el sistema GaAs/Si.
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SLS y otras en las que no, es decir, habr4 zonas en las que la SLS va a ser
efectiva y otras zonas en las que no lo serd; asi habrd zonas del cristal en
las que se propagan las dislocaciones, y en otras en las que la densidad de
dislocaciones es reducida. Es muy dificil, por tanto, cuantificar ]a reduccién

de dislocaciones gue se consigue en cada caso.

Ademds, en la prdctica no es facil conseguir un perfecto ajuste
entre el pardmetro de red medio de la SLS y el GaAs por lo que a veces
resulta dificil controlar el espesor mdximo que se puede crecer sin la

aparicién de dislocaciones en la propia SLS.

Otro problema, que mds tarde se expondrd en detalle, es que
cuando la técnica de crecimiento utilizada es MBE existen grandes dificul-
tades para crecer compuestos ternarios que contengan As y P (GaAs, P,)

al mismo tiempo.

- Superredes GaAs/AlLGa, As:el efecto que se consigue es el mismo que en
el caso de las SLS, es decir, la desviacién de las dislocaciones en las
intercaras de la superred. Aquf,esta desviacién se cree que es debia a la
mayor resistencia que ofrece el AlGa,,As a la propagacién de
dislocaciones en su interior [15];también es posible que infervenga de

alguna manera la interaccion entre las dislocaciones y los campos eléctricos
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que existen en las intercaras GaAs/Al Ga, As [16].

- Dopado del material:este método es utilizado también para mejorar la
calidad cristalina de materiales crecidos por técnicas de volumen [17], y en

sistemas homoepitaxiales [18].

Hay evidencia experimental de que la introduccién de dopado
en el material reduce la densidad de dislocaciones. Dependiendo del
caracter del dopado (n, p 6 isoelectrénico) es reducida la densidad de
distinto tipo de dislocaciones [19]. El dopado mds utilizado, y al mismo
tiempo mds estudiado es el isoelectrénico con In. No se sabe con certeza
por qué actia este método. Por un lado se cree que el mecanismo
responsable es el endurecimiento (es necesaria una tensién mayor para
producir el movimiento de una dislocacién dentro del cristal) del material
que produce la incorporacién de dopado [19]; por otro lado se cree que la
incorporacién de In aumenta el rango de condiciones en las que el material
puede crecer estequiométricamente [17], por lo tanto una menor cantidad

de defectos aparecen durante el crecimiento.

En GaAs sobre Si se ha reducido la densidad de dislocaciones
en un factor 7 mediante dopado con In [20] y en un factor 2.5 dopando con

Si [21].
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- Substratos desorientados: en este caso el objetivo pretendido es evitar la
formacién de dislocaciones de tipo II. Como hemos visto en el capitulo de
nucleacidn, los escalones que presentan este tipo de substratos son sitios de
nucleacién preferentes de dislocaciones de tipo I [22, 23], por tanto se
reduce la densidad de dislocaciones de tipo I en el proceso de relajacién de

la red de GaAs.
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2-.Debidas a la diferencia de coeficientes de expansién térmica.
En principio es necesario saber exactamente a que nos estamos refiriendo

cuando hablamos de coeficiente de expansidn térmica (o):

de
a = U—
(aT

]tensirin = constante

« = variacion de la deformacidn, e con la temperatura, T, cuando el

material esta sometido a una tensidn constante.

El coeficiente de expansidn térmica nos da,pues,una idea del cambio de
tamafio relativo que sufre un material durante un proceso de calentamiento (dilatacién)

o enfriamiento (contraccién).

Entre los coeficientes de expansién térmica del GaAs y del Si, a
temperatura ambiente, existe una diferencia del 60% :

Cguss = 38 x 10°°C “oars™ %5 (o
ag = 2.6 x 10-5/°C ®

ads

A temperatura de crecimiento (Ts=580 °C para crecimiento MBE) el
GaAs crecido sobre Si tendrd su propio pardmetro de red,ya que a esta temperatura
tiene lugar el proceso de relajacién,mediante la formacidn de dislocaciones,debido al
desacoplo de red existente entre el GaAs y el Si.Sin embargo,durante el proceso de

enfriamiento desde la temperatura de crecimiento hasta temperatura ambiente dado que
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a5 < Qs >l substrato de Si va a limitar el proceso de contraccién de la epitaxia de
GaAs, de forma que el GaAs queda sometido a extensién en el plano de crecimiento
{XY).Esta extensién en el plano XY origina la correspondiente compresién en la
direccion de crecimiento (z), cuando finaliza el proceso de enfriamiento. Al mismo
tiempo el substrato de Si sufre un compresién en el plano XY (este proceso esta

esquemdticamente representado en la figura IV.10).

2
2 Si ly 2 se
1 enfrian por —> |
separado
di>>djp
Grieta
T2
Si 1y 2 se I
enfrian :>*
conjuntamente 1

Figura IV.10:  Esquemadela distorsién que aparece durante el proceso de enfriamiento del sistema GaAs/Si
por el hecho de existir entre ambos materiales una diferencia del 60% entre sus coeficientes

de expansidn térmica.
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Esta distribucién de tensiones da lugar a la aparicién de un radio de
curvatura [24] en la muestra, que puede producir (dependiendo del tamafio del substrato
y del espesor de GaAs depositado) el resquebrajamiento de la epitaxia (cracking) lo que
la inutiliza para cualquier posible aplicacién tecnolégica. En concreto, cuando el substrato
de Si tiene un didmetro de 2" se observa la aparicién de "grietas”,en la epitaxia de GaAs,
a partir de 4 um de espesor,produciéndose al mismo tiempo una seria degradacién de las
propiedades eléctricas de la muestra [25]. Por tanto, la posibilidad de mejorar la calidad
de las epitaxias, creciendo espesores cada vez mds gruesos deja de ser una solucién vélida

para el sistema GaAs/Si.

Sin embargo, como veremos,la posibilidad de introducir tensiones en el

cristal variando su temperatura tiene sus ventajas.

2.1-.Tratamientos térmicos para mejorar la calidad de las epitaxias.

Es conocido que el movimiento de las dislocaciones en una red cristalina es
funcién de su temperatura y de la tension a la que ésta esté sometida [26]. Un
movimiento de las dislocaciones dentro del cristal aumenta la probabilidad de que éstas
se encuentren ¢ interaccionen y asi se produzcan procesos de aniquilacidn y anclaje de
dislocaciones en distintos puntos del material [27,28]. Como consecuencia,la densidad de
dislocaciones en el material se¢ reduce. Basdndose en estas ideas, se han desarrollado

numerosos métodos para mejorar la calidad cristalina de las epitaxias de GaAs sobre Si:
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- Recocido térmico in-situ: en la misma cdmara de crecimiento,una vez
crecido cierto espesor, se sube la temperatura de la muestra (en algunos
casos hasta 850°C) en atmésfera de As, durante un cierto tiempo (puede

llegar hasta 30 min).

- Recocido térmico ex-situ: el proceso es idéntico al anterior salvo que
tiene lugar una vez sacada la muestra del sistema de crecimiento, y por

tanto la temperatura de partida es ~ 20°C.

- Ciclos térmicos (TC): a un espesor determinado se para el proceso de
crecimiento y la muestra es sometida ciclicamente a cambios de
temperatura, cuyos limites inferior y superior son respectivamente menor

y mayor que la T a la que se estd desarrollando el crecimiento.

A partir de estos tres procesos bdsicos se han desarrollado otros mas
complejos como son las superredes de tensién térmica [29] (thermal strained

superlattices), en la que los TC son aplicados durante el crecimiento.

Existen multiples estudios comparativos de estos tres procesos en la
literatura [29,30,31] y aunque no se sabe con certeza por qué, el mds eficiente en
mejorar de la calidad cristalina es la aplicacién de TC. También hay evidencia
experimental [32] de que existe un limite infellior en el espesor que tiene que tener la

capa de GaAs cuando sufre el primer tratamiento térmico. Si el espesor no es
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suficiente,durante el proceso de calentamiento se observa mediante RHEED Ila

aparicién de micleos 3D.

El resultado mds espectacular, es una reduccién de prédcticamente 2
érdenes de magnitud (10® — 2x10° cm™?) en la densidad de dislocaciones en epitaxias
de 3-4 um de GaAs sometidas periédicamente durante el crecimiento a TC (en total
13) que consisten en enfriar la muestra a temperatura ambiente y posterior
calentamiento a 800°C durante 5 min, para después volver a la temperatura de

crecimiento {31].

La combinacién de tratamientos térmicos con SLS y superredes
AlAs/GaAs (campos eléctricos en la intercara) consigue reducir la densidad de

dislocaciones hasta ~ 3x10° cm? [33].

Sin embargo, en la prdctica, si queremos conseguir integrar sobre Si
compuestos III-V, el limite de temperatura estd impuesto por la tecnologia de Si. Esto
significa que debemos ser capaces de conseguir epitaxias de buena calidad sobre obleas
de Si previamente procesadas, normalmente mediante tecnologias CMOS.Estas obleas
estdn metalizadas y la pistas de metalizacidn convencionales no soportan temperaturas
superiores a 400°C. Es necesario por tanto seguir estudiando el efecto de las tensiones

térmicas para intentar conseguir soluciones al problema.
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En principio, desarrollaremos un pequeiio cdlculo, para conocer el orden
de magnitud y los efectos de la tensién térmica en el sistema de GaAs/Si, para discutir

después las posibilidades de solucién que hoy tiene este problema.

2.2-.Estimaciéon de la magnitud y efecto de las tensiones térmicas.

Suponemos que la extensién que aparece en el plano de crecimiento del
GaAs durante el proceso de enfriamiento es uniaxial, es decir, es igual en la direccién
x que en la direccidn y. A partir de la definicién de coeficiente de expansion térmica,

podemos expresar la deformacidn que aparece en ¢l plano de crecimiento, exxy = eyyr,

como [34]:

€, = 7 fg'(“c;m - ag) dT (IV.6)

Ti: Temperatura desde la que parte el proceso de enfriamiento.

Tf: Temperatura en la que termina el proceso de enfriamiento.

En la figura IV.11 [35] se muestra la expansién térmica en funcién de la
temperatura para GaAs y Si en volumen. A partir de esta figura parece 16gico suponer que
(QiGens - is;) tiene un comportamiento lineal con T entre temperatura ambiente y 900 K.

Concretamente se obtiene (300 K< T <900 K):
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Figura 1V.11;

(@G - &) = 3.18x107°-2.844x107°T(K) (Iv.7)

Por tanto, en este rango de temperaturas:

xxp

Ti

1

1 | |
400 600 800

Temperature (K)

l
0 200

e = -[318x10°T - 1422x107° 727 (IV.8)

Expansién térmica que experimentan el GaAs y el Si (ambos en volumen) en funcién de la

temperatura.
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S1 ademds suponemos que el material se comporta eldsticamente durante el

proceso de enfriamiento, podemos obtener utilizando relaciones eldsticas:

- La deformacién debido a la tensién térmica en la direccidn de crecimiento,

6ZZT:

Siendo C; las constantes eldsticas del GaAs.

- La tensién térmica en el plano de crecimiento:

2C,
Cyy + Cpp |1 - C €ur,

11

T =T =

X Y¥r

- El radio de curvatura, Ry

2
dSi YS:'

R. =
d 6T dgass (1-Vg)

(dg >> dgou)

dg;: espesor del substrato de Si
dgaas: €Spesor de la epitaxia de GaAs
Y. modelo de Young del Si.

vg;: modelo de Poisson del Si.

(Iv.9)

(IV.10)

(IV.11)
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A partir de estos cdlculos se obtiene que en el rango de temperaturas
intere-sante en un proceso de crecimiento epitaxial (MBE, ALMBE), 600°C < Ts <
300°C, durante ¢l proceso de enfriamiento a temperatura ambiente, las deformaciones
que aparecen en el plano de crecimiento son del orden de 10°. A priori pueden
parecer insignificantes pero, como vamos a ver, sus efectos no son despreciables en

absoluto.

El efecto mds destructivo de las tensiones térmicas es el
resquebrajamiento de las epitaxias que se produce por aparecer en ellas un
determinado radio de curvatura. Si miramos la expresion del radio de curvatura, para
que éste tienda a la planitud, es decir, sea infinito, es necesario reducir el espesor de
GaAs depositado o bien reducir la tensién térmica. Dado que la calidad de fa epitaxia

mejora con el espesor crecido,serd deseable conseguir una disminucién de Txxr.

I.a dnica forma de reducir Txx; es reducir la temperatura de crecimiento,
que como sabemos es posible si crecemos mediante ALMBE.Sin embargo,como
podemos ver en la figura IV.12,un aumento considerable en Ry sélo se conseguiria si
existiera un método epitaxial capaz de crecer pricticamente a temperatura ambiente;
desgraciadamente este método no existe. Sin embargo, cabe destacar que la capacidad
del ALMBE de crecer epitaxias con excelente calidad, incluso a 350°C
compatibilizarfa el crecimiento de GaAs con las tecnologias de Si.Tenemos,pues,que

intentar reducir el espesor de GaAs;como podemos ver en la figura IV.13, seria

necesario quedarnos en espesores menores de 0.5 um, es decir, précticamente con la
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zona del material donde tiene lugar el proceso de relajacién y por tanto altamente

defectuosa.

Dado que el resquebrajamiento de las epitaxias se produce debido al
desplazamiento, t, que con respecto a la planitud (ver figura IV.14) sufre la epitaxia, y
como este efecto es mayor cuanto mayor es el tamafio de la muestra, otra solucién serfa
reducir el tamafio de los substratos. Si una de las aspiraciones del GaAs/Si es poder procesar
dispositivos III-V sobre substratos de hasta 8" (asequibles en Si), el reducir el tamafio del
substrato obviamente no es una solucién. Otra forma de disminuir el tamafo de la epitaxia
de GaAs es crecer sobre substratos de St con mdscaras (S10,, SiN,, ...) con ventanas de
reducidas dimensiones que seria donde en realidad se produciria el crecimiento epitaxial. Por
desgracia, en la actualidad, este crecimiento sobre substratos grabados no estd optimizado

y por si sélo presenta grandes problemas.

La magnitud del efecto del tamaiio del substrato se ilustra grificamente en la
figura IV.15. No es raro que se rompa la epitaxia de GaAs si se producen desplazamientos,
t, de hasta ~ 200 um en el borde de una oblea de 5" cuando el espesor de la epitaxia es

de s6lo 5 um.

Es necesario por tanto el disefio de capas que de alguna manera compensen el
efecto de las tensiones térmicas. A priori, pareceria 16gico hacer un disefio sobre el papel de
las posibles estructuras capaces de compensar el efecto de estas tensiones térmicas. Sin

embargo, en la prictica se sabe que el comportamiento bajo tensién de Idminas delgadas
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presenta serias desviaciones [36,37] de la elasticidad, sobre todo en regiones cercanas a la

G

intercara. 34

S,' t

Figura IV.14:  Representacion esquemdtica de la desviacién de la planitud, t, que experimenta un sistema
heteroepitaxial por el hecho de aparecer en €l un determinado radio de curvatura.

Si ademds tenemos en cuenta que el estado de tensiones de una epitaxia de
GaAs sobre Si, es un balance, entre las posibles tensiones residuales (no relajadas mediante
dislocaciones) de compresion debidas a la diferencia del 4% que existe entre los pardmetros
de red y las tensiones de extension de origen térmico que aparecen durante el proceso de
enfriamiento a temperatura ambiente, es claro que previamente a cualquier disefio, es
necesario el estudio experimental de la distribucién de tensiones en estas epitaxias.Este

estudio serd el objeto del apartado 3 de este capitulo.
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DIAMETRO DEL SUSTRATO DE Si (PULGADAS)

Figura IV.15:  Variacién del pardmetro t en el sistema GaAs/St en funcién del didmetro de la oblea del
substrato de Si, para varias temperaturas de crecimiento y para varios espesores de GaAs.
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3.- Estudio de la distribucion de tensiones en profundidad

en GaAs sobre Si crecido por MBE.

El objetivo de este estudio, es conocer la distribucién real de tensiones
que existe en una epitaxia de GaAs sobre Si crecida por MBE [38]. Para ello se han
utilizado como técnicas de caracterizacién, difraccién de RX de doble cristal

(DCXRD) y fotoluminiscencia (PL).

3.1.- Estructura de las epitaxias estudiadas.

Las muestras estudiadas consisten en 1.2 um de GaAs crecido sobre
substratos de Si (001) desorientados 2° hacia la direccién [110]. El GaAs fue crecido
por MBE por el método de "las dos etapas” previamente descrito en el capitulo de
nucleacién. La etapa inicial del crecimiento a baja temperatura consiste bien en 250A
de GaAs crecidos a Ts = 250°C por MBE con una velocidad de crecimiento,
rg=0.3ml/s o bien en 2000 A de GaAs crecidos por ALMBE a Ts=300°C y
rg=0.8ml/s. En ambos casos se sube la temperatura del substrato a 580°C y se

continua el crecimiento por MBE convencional hasta llegar a un espesor de 1.2 pm.

Una vez las muestras fuera del sistema de crecimiento, éstas son trocea-
das, y sometidas a ataque quimico de distinta duracién. As{ en cada trozo conseguimos
decapar espesores distintos y podremos conocer el estado de deformacién a distintas

distancias de la intercara GaAs/Si.El ataque quimico utilizado consiste en sumergir las
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muestras en una solucién de HCl:CH,-COOH:(IN-K,Cr,0;) (1:1:1) durante varios
segundos. Este proceso es un ataque de pulido de forma que no degrada la planitud de
la superficie ni revela los defectos que pueda tener el material [39]. Posteriormente al
ataque quimico el espesor de las capas de GaAs es determinado mediante microscopfa

electrénica de barrido (SEM) y se procede a su caracterizacién.
3.2.- Resultados experimentales.

3.2.1.- Caracterizacion mediante RX.

Con esta técnica de caracterizacién se pueden determinar con mucha
precision tanto el pardmetro de red en el plano de crecimiento (a ) y el pardmetro de red
en la direccion de crecimiento (a.). A partir de las desviaciones de a y a. de su valor
en GaAs sin deformar podremos conocer el estado de deformacién de 1a muestra sometida
a caracterizacién, Hay que notar, sin embargo, que los rayos x penetran a través de toda
la epitaxia y, por tanto, la informacién que se obtiene es un promedio del estado de

deformacidén de la capa que se estd caracterizando.

En la figura IV.16, podemos ver los valores experimentales de a, y a; en
funcién de la distancia a la intercara.a, , a; se determinan a partir de la reﬂexién de
Bragg (004) y (115) respectivamente.Los valores experimentales obtenidos sefialan
claramente como a. permanece pricticamente constante a través de toda la epitaxia.

Ahora bien, si el material se comportara eldsticamente obtendriamos el valor de a
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caracterizada, obtenidos por DCXRD a partir de las reflexiones de Bragg (115) y (004)
respectivamente, La linea discontinua en la parte de a y corresponde al comportamiento
obtenido para este pardmetro,a partir de los valores de a, obtenidos
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simplemente aplicando la expresién:

C C
a = a, [1 T— [251 ) a (Iv.12)
~12 12

El valor de a; obtenido mediante esta expresion estd representado en la
figura IV.16 (en la zona de a), mediante una linea discontinua. Sorprendentemente, el
valor de ay se desvia del comportamiento eldstico, y esta desviacién es mayor cuanto
menor es la distancia a la intercara, Ademi4s el valor de a;, aumenta cuando la distancia
a la intercara disminuye, es decir parece que el GaAs estd sometido a una extensién
biaxial. De existir tensiones residuales de compresién (no relajadas mediante
dislocaciones) ésta seria la zona en la que mds se pondrian de manifiesto, y el
comportamiento de a; serfa justamente el contrario. Por tanto, la tensién a la que estd
sometido el GaAs es de cardcter térmico, por lo menos hasta los espesores minimos

(~ 1000 A) que se han caracterizado.

También se ha medido la anchura de pico de RX a mitad de altura (FWHM)
en la reflexién de Bragg (004), para distintas distancias a la intercara (ver figura IV.17).
Esta magnitud nos da una cota superior de la densidad de dislocaciones que tiene el

material [40] mediante la expresién:
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_ FWHM? (IV.13)

9p?

Donde:
D:densidad de dislocaciones.

b:mdédulo del vector de Burgers correspondiente.

Se ve claramente c6mo para distancias a la intercara menores de 4000 A,
este pardmetro sufre un drdstico aumento, lo que estd en completo acuerdo con las
observaciones TEM, en las que se ve como una gran densidad de dislocaciones se
concentra cerca de la intercara GaAs/Si. Tanto en los datos expuestos en la figura IV.16
como en la figura IV.17, hemos de tener en cuenta el cardcter promediado de la
informacidn, y por tanto las evoluciones reales de a; y FWHM frente a la distancia a la

intercara serdn mds abruptas.

Estos resultados de RX muestran claramente la existencia de dos regiones
diferentes, una cercana a la intercara donde el material no se¢ comporta eldsticamente

(region altamente defectuosa), y otra cercana a la superficie donde si se comporta

eldsticamente el GaAs.

3.2.2.- Caracterizacion por fotoluminiscencia.

Cuando un material con estructura zinc-blenda es sometido a una tensién
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biaxial, su estructura de bandas se modifica sustanciaimente. Se produce un
desplazamiento de la banda de valencia con respecto a la banda de conduccién y al mismo
tiempo la primera se desdobla en banda de hueco pesado (HH) y banda de hueco ligero
(LH). La magnitud y el signo tanto del desplazamiento como del desdoblamiento depende
del tipo de tensién a la que el material esté sometido. Cuando la tensién es de
compresidn, el ancho de banda prohibido del semiconductor (E,) aumenta, y la banda HH
estd por encima de la banda LH. Si la tensidn es de extensién ocurre justamente el efecto
contrario. Asi, a baja temperatura, los espectros de PL de estas muestras de GaAs sobre
Si, muestran dos picos que se pueden asociar a transiciones desde niveles asociados a la

banda de conduccidn hasta la banda HH y LH [41].

Si queremos evaluar el estado de deformacién en el plano de crecimiento
() a partir de los espectros de PL, tendremos que utilizar las siguientes expresiones [42]
que relacionan e, con la energia a la que aparecen las transiciones desde la banda de

conduccién hasta las bandas HH (Eyy) y LH (E ):

C C 2C
E, - E,+ |2a - 12 _ g u + 12} €" (IV.14)
Cit Cit
C, -C C 2
Egy =E cloa S ey Lu 20 & (IV.15)
¢ —C C
il 11

donde a y b son potenciales de deformacién del GaAs y hemos supuesto €,, = €,, = €.
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En la figura IV.18, se pueden ver los espectros de PL obtenidos a 4.2 K,
para distintas distancias a la intercara GaAs/Si. Concretamente las distancias estudiadas
varian entre 1.2 pm (superficie) y 0.6 um ya que en capas con menor espesor, la
intensidad de los espectros de PL. no era suficiente para obtener resultados fiables. El pico
A corresponde a E; ; y el pico B a Eyy. Todos los picos estdn desplazados a energfas més
bajas que la correspondiente a E, del GaAs libre de tensiones (sefialada en la figura con
una flecha). Es decir, el material estd sometido en todo momento a una extensién biaxial
en el plano de crecimiento.e se puede estimar directamente a partir de la distancia en

energia que hay entre Ey; y Eiy, ya que:

(Egg - Eo b g (IV.16)

En la figura 1V.19 podemos ver cémo varia €, con la distancia a la
intercara. Igualmente a los resultados de RX, obtenemos que el material estd sometido
a una tension de tipo extensién en el plano de crecimiento, y que ésta es mds acusada

cuanto mads cerca estamos de la intercara.
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Figura IV.18:  Espectros de PL obtenidos a 4.2 K para capas de GaAs con distintos espesores. El pico
denotado por A corresponde a la transicidn Ejy; y el denotado por B a Eyyy. La posicidn en
energfa que le corresponderia a la transicién E, en un GaAs libre de tensiones estd marcado
con una flecha en la figura.
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Figura IV.19:  Estimaciénde ¢ en funci6n del espesor de las capas de GaAs caracterizadas obtenida a partir
de los espectros de PL. mostrados en la figura IV.18.
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3.3.- Discusién de los resultados.
A partir de los resultados (DCXRD, PL) expuestos en el apartado anterior
surgen dos problemas a resolver:
- Los valores de a; son m4s grandes en la region de GaAs cercana a la
intercara (regién I) que en la regién en la que el material presenta una

mejor calidad cristalina (regién II: desde 4000 A hasta la superficie).

- El material no se comporta eldsticamente en la region mds cercana a la

intercara (regién I: altamente defectuosa).
En primer lugar, intentaremos explicar el comportamiento de a, .

Los valores de a; medidos en la region II, al ser mayores que el que le
corresponderia a una red de GaAs sin deformar (a; = a. = 5.6532 A) nos dicen que
el GaAs estd sometido a una extension biaxial en el plano, lo cual es l6gico por la

presencia de tensiones térmicas en la epitaxia.

S1 mediante el cédlculo expuesto en el apartado 2.2 de este capitulo,
estimamos la deformacién que corresponde al proceso de enfriamiento que han sufrido
las muestras estudiadas, es decir, de 580°C a temperatura ambiente, obtenemos un valor
para la deformacién en el plano: exxy = 0.17 %.Sin embargo, el valor obtenido

experimentalmente, (¢,, = 0.13 %, ver figura IV.16) corresponde a un proceso de
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enfriamiento desde 450°C hasta temperatura ambiente. Una posibilidad es que la
deformacidn restante hasta 0.17%, es decir, el 0.04% que corresponde al intervalo de
temperaturas 580°C - 450°C, se relaje mediante la aparicién de dislocaciones en el cristal.
La cantidad de dislocaciones necesarias para relajar una deformacién del 0.04 % es de
~ 5 x 107 cm™, lo cual también explicaria por qué en GaAs crecido sobre Si sélo se
consigue bajar la densidad de dislocaciones mds de ~ 107 cm? cuando las epitaxias son

sometidas a procesos muy especificos (gran mimero de TC, SLS, AlAs/GaAs SL, ...).

En la regién altamente defectuosa, regién 1, los valores de a; aumentan
segin nos vamos acercando a la intercara GaAs/Si. Creemos que en esta regién del
material, la alta densidad de dislocaciones existente puede inhibir este proceso de
relajacién mediante formacién de aiin mds dislocaciones, y por tanto, toda Ia tensién

térmica, 0.17% es acoplada deformando el material.

Otro punto a explicar, es el comportamiento no eldstico que presentan las
epitaxias de GaAs sobre Si en la regién cercana a la intercara. Dado que esta regién
contiene una alta densidad de dislocaciones, veamos en qué sentido afectaria el campo de

tensiones asociado a las dislocaciones al comportamiento del material,

Para ello, vamos a utilizar los campos de tensiones correspondientes a las
dislocaciones caracteristicas del sistema GaAs/Si. Estos campos de tensiones han sido

explicados previamente en el apartado 1.1 de este capitulo.
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Consideremos una regién del material con una densidad de dislocaciones de
10 cm?; si éstas estdn distribuidas formando una red cuadrada regular en el plano,
significa que tendremos una dislocacién cada 1000 A en dos direcciones mutuamente
perpendiculares. Veamos en un volumen de 1000 A%, que es atravesado en su base por
una dislocacién (bien de tipo I, bien de tipo II) cuél serfa el efecto del campo de tensién
asociado a las dislocaciones. Despreciando la interaccién entre dislocaciones, e integrando
en todo el volumen el efecto del campo de deformacién asociado a una dislocacion,

obtenemos:

€, (tipol) = ¢, (tipoll) ~ 0.2%

e, (tipol) ~ €_ (tipoll) ~ 0.01%

€,, (fipol) = e (tipoll) = 0.01%

El efecto del campo de deformacién asociado a las dislocaciones es practicamente
despreciable en el plano, sin embargo produce una extensién del 0.2% en la direccidn de

crecimiento (z).

Ademds la compresion que aparece durante el proceso de enfriamiento

(5380°C - 20°C) en esta direccién es: ezzp ~ 0.15%. Es decir, la deformacién térmica
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(compresién) podria ser compensada por la deformacién causada por las dislocaciones
(extensidn) en la direccién de crecimiento (z) ya que ésta es del mismo orden de magnitud

y de cardcter opuesto a la primera.

3.4.- Diseiio de estructuras para compensar el efecto de las tensiones térmicas.
Nuestro objetivo era conocer la distribucién de tensiones en la epitaxia
GaAs/Si para posteriormente disefiar estructuras capaces de compensar ¢l efecto de la

tensién térmica.

En primer lugar, hemos visto cémo la regién mds cercana a la intercara
acopla toda la tensién deformédndose. Pero en la regién con mejor calidad cristalina (desde
4000 A hasta la superficie) sélo un 0.13% de extensién en el plano de crecimiento

permanece y ademds el material se comporta eldsticamente.

Estos resultados nos indican:
* Una vez completado el proceso de relajacién de la red,es necesario man-
tener la temperatura de la muestra por debajo de 450°C,si no queremos

inducir la formacidon de maés dislocaciones.

* S1 queremos evitar la aparicién de un radio de curvatura durante el proce-
so de enfriamiento entre 450°C y temperatura ambiente, serd necesario in-

troducir en las epitaxias una pequefa tensién de compresién en el plano que
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compense exactamente la tensién térmica de extensién que aparece durante

este proceso.

3.4.1.- Estructuras con superredes (GaP) (GaAs),,.

Para conseguir esta tensién de compresién durante el crecimiento, una
posibilidad es introducir capas con un pardmetro de red ligeramente inferior al del GaAs.
Un buen candidato por tanto va a ser el GaAs, P, con bajo contenido en fésforo

(Acans~8cp — 4%).

El crecimiento por MBE de materiales que contienen P y As presenta
grandes problemas. La mayor probabilidad de incorporacidn del As frente al P durante
crecimiento MBE sobre GaAs (001) [43], hace que sea practicamente imposible el control
de la composicién de manera reproducible en este tipo de compuestos. Una solucién serfa
crecer superredes de periodo corto (GaAs),(GaP), cuya composicién media en P fuera
la deseada. Sin embargo, las grandes presiones residuales (~ 10° Torr) de As, en los
sistemas de MBE, cuando las células de evaporacién son del tipo convencional, hacen que
la incorporacion de P siga siendo un problema incluso cuando la célula de As estd

cerrada.

En nuestro laboratorio se han conseguido este tipo de superredes [44] de
manera reproducible mediante ALMBE, utilizando las células de evaporacién para los

clementos del grupo V  especialmente disefladas para conseguir una relacién
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$von/Pvopr~ 150 (recordemos que en células convencionales esta relacién es ~ 20).

En una primera aproximacién a resolver el problema de las tensiones
térmicas, se han introducido en las epitaxias de GaAs sobre Si superredes de perfodo
corto (GaAs),(GaP),, a distinta distancia de la intercara GaAs/Si. Un esquema de la

estructura de las muestras se puede ver en la figura IV.20.

Concretamente, las superredes utilizadas fueron:
- (GaAs), (GaP),

- (GaAs)s (GaP),

Veamos qué diferencia, f, existe entre el pardmetro de red medio de estas
superredes y el pardmetro de red de GaAs, asi como el espesor critico, hc, que
corresponde a esta diferencia. hc ha sido estimado a partir de la teorfa de Matthwes y

Blakeslee [3]:

- (GaAs), (GaP), f=-12% hc = 100 A

- (GaAs)s (GaP), : f=-14% hc=70A

En todas las muestras el espesor de la superred es de 300 A; el nimero de

veces que se introducen las superredes es distinto en cada muestra.
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Hay que hacer dos observaciones antes de exponer los resultados:

- El espesor de la superred siempre es mayor que su hc.

- f, en mddulo siempre es mayor que la deformacién térmica que queremos

compensar (0.17 %).

Ambas quedan justificadas si tenemos en cuenta que para f relativamente
pequefios (< 4%) [45] y para espesores mayores que hc, el material se relaja sélo
parcialmente; es decir, parte de la fensién se relaja mediante dislocaciones y parte de la

tensién es acomodada eldsticamente.

Dado que las superredes crecidas se van a relajar parcialmente y por tanto
van a introducir nuevas dislocaciones, sélo deberemos notar su efecto en cuanto a
disminucidn de la tensién térmica; la disminucidn de la tensién térmica dependerd en cada
caso de la cantidad de tensién que haya sido relajada por dislocaciones en la superred,
que es lo que determina cudnto mds pequefio que el pardmetro de red de GaAs es su
pardmetro de red, y por tanto la magnitud de la tensién de compresién que hemos

introducido.

En todas las muestras, los 2000 A primeros de GaAs fueron crecidos por
ALMBE a Ts = 300°C; también por ALMBE, pero a Ts = 400°C se crecieron las

superredes (GaAs), (GaP),,. El resto de las capas de GaAs fueron crecidas por MBE a
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580°C. En todas las muestras el espesor total crecido es 1.2 pum.

El estado de tensiones de estas muestras se ha determinado mediante
caracterizacién de DCXRD. Del valor de a. obtenido a partir de la reflexién de Bragg
(004) del GaAs se puede obtener a aplicando la relacién eldstica (IV.12) ya que hemos
visto que para estos espesores el material se comporta eldsticamente. A partir de a,

calculamos €, ya que:

g =N % aIv.17)

Los resultados obtenidos se muestran esquemdticamente en la tabla I.
Claramente se observa que €, es menor cuanto mayor es la tensién de compresion
introducida, o lo que es lo mismo cuanto mas P contienen las estructuras. La cantidad de
P se cambia, bien por aumentar el contenido de este elemento en la superred, bien por
aumentar el mimero de capas de superred en la epitaxia. Ademds, la tensién de
compresion introducida en GaAs ha sido lo suficientemente grande como para que no se
relaje completamente en la etapa de crecimiento en la que Ts > 450°C, es decir, durante

el crecimiento de GaAs por MBE (Ts = 580°C).

Por tanto, introduciendo tensiones de compresion durante el crecimiento de

GaAs conseguimos reducir la tensién térmica en la muestra.
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Figura IV.20:
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Si(001) 2°0FF

—— (GaAs)g(GaP )y

300 A

300 A

Estructura de las diferentes muestras crecidas conteniendo superredes {GaAs), (GaP)
m "

-TABLAT -
Numero de SLS Distancia a la
Muestra | Tipo de SLS (300 A) intercara €]
GaAs-S1
S82-2 | (GaAs)(GaP); 1 0.2 um 1.2x107
S82-3 (GaAs)(GaP), i 1 0.2 um Ox104
$82-4 | (GaAs)(GaP), 2 0.2-0.7 pm 6.6x10*
S84-1 | (GaAs),(GaP), 3 0.2-0.45-0.7 pm | 3.3x10*
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Introducir la tensién de compresién deseada mediante este tipo de superredes
supone,por una parte,la aparicién de dislocaciones necesaria para que su parametro de red
promedio sea ligeramente inferior al del GaAs; por otro lado, no es posible un disefio
preciso de la estructura, ya que no controlamos el proceso de relajacién en este tipo de

capas.

Lo ideal seria poder introducir directamente sobre el Si una primera capa
de GaAs,P,, crecida a baja temperatura, en la que tuviera lugar el proceso de relajacién
debido a la diferencia de pardmetros de red entre el GaAs, P, y el Si. Para completar el
proceso de relajacion es necesario, como hemos visto en el capitulo de nucleacién, subir
la temperatura de la muestra (en nuestro caso las epitaxias son mantenidas durante 10
minutos a 580°C). Una vez completado el proceso de relajacién se proseguiria el
crecimiento a baja temperatura. Dado que la capa de GaAs, P, ha de estar altamente
dislocada, acoplaria la tensién térmica durante este primer proceso de enfriamiento
deformédndose. Teniendo en cuenta esta deformacidn, la composicién de P tiene que ser
la necesaria para que el pardmetro de red en el plano del GaAs P, sea ligeramente menor
que el del GaAs que vamos a depositar encima, y asi conseguir compensar el efecto de

la tensidn térmica; este proceso estd representado esquemdticamente en la figura IV.21.

Hay por tanto que resolver el problema de crecimiento del GaAs, P

X
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Figura IV.21:  Representacién esquemdtica del disefio de estructuras conteniendo capas de GaAs, P, capaces
de compensar el efecto de las tensiones térmicas.
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3.4.2.-Crecimiento del GaAs, P,.

A partir de estudios realizados en la superficie de GaAs (001), variando la
estequiometria superficial y la temperatura del substrato, mediante RHEED y RDS [46]
se ha deducido que cuando sobre una superficie de GaAs (001) estabilizada en As a
temperaturas menores que la de desorcidn de este elemento, se empieza a depositar Ga,
las primeras 0.25 m! de Ga que llegan a la superficie reaccionan con el exceso de As que
hay en ella para formar GaAs y que a partir de este recubrimiento de Ga, éste se

incorpora a la superficie formando dimeros de este mismo elemento.

Ademds hemos visto, cémo por ALMBE crecemos capa a capa cambiando
en cada ciclo la estequiometria de la superficie, pulsando tnicamente el elemento del
grupo V. Una posibilidad de crecer GaAs, P, serfa mantener durante todo el crecimiento
de GaAs por ALMBE la célula de P, abierta, de forma que, una vez cerrada la célula de
As, y depositadas 0.25 ml de Ga, el Ga que posteriormente se incorpora a la superficie
lo haga reaccionando con el P que también est4 llegando a ella. Dado que existe dentro
de la cdmara de crecimiento un mandmetro de ionizacién que nos permite medir los flujos
de los distintos elementos, y que las constantes de ionizacién de éstos son conocidas,
podemos estimar el flujo necesario de P para conseguir en cada caso la composicién
deseada. Sin embargo, a priori, existe la posibilidad de que una vez ¢l que P ha
reaccionado con el Ga y se abre de nuevo la célula de As,, el As, que incide nuevamente
sobre la superficie desplace al P ya incorporado. Si esto sucediera o bien el material

crecido no contendria P o bien la composicién obtenida no serfa la deseada.
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Para comprobar la posibilidad de crecer GaAs, P, controlando Ia
composicién con este método de crecimiento, se estimé el flujo de P, necesario para
obtener una composicién del 2% cuando se crece a 0.8 ml/s mediante ALMBE y se llevd

a cabo el crecimiento de 0.5 um de GaAs, P, sobre un substrato de GaAs (001).
Concretamente las condiciones de crecimiento fueron:
Ts = 300°C rg = 0.8 ml/s

BEP(As,) = 3.5 x 108 Torr  tAs, ON = 0.5 s

BEP(P,) = 5.5 x 10® Torr

GaAs(004)

GaAs(ygg Ppgp (004)
d=0.5Lm

REFLECTIVIDAD (u.a.)

| f | J ] !

-20  -10 0 0 20 30 40 SO0 60
ANGULO (rad) x 1073

FiguraIV.22:  Difractograma obtenido por DCXRD en una capa de 0.5 yum GaAs, %P2 crecida por ALMBE
sobre un substrato de GaAs (001). o
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Los resultados obtenidos son sorprendentes. En la figura IV.22 se muestra
el difractograma de DCXRD obtenido. Existen dos picos bien diferenciados que
corresponden a la reflexién de Bragg (004) del GaAs y del GaAs  P,. Claramente se ha
incorporado el P, en la estructura, y ademds comparando las anchuras de los dos picos
se ve que el GaAs, P, crece coherentemente, es decir, no se ha relajado mediante
dislocaciones.

A partir de la distancia angular entre los dos picos podemos obtener a, del

GaAs, P, mediante la ley de Bragg:

nik =2 dsen 9 (IV.18)

n: es el orden de difraccién

A: longitud de onda del haz de RX incidente

d: distancia entre planos atdmicos, a los que corresponde esta reflexién de
Bragg.

¢: posicién angular del pico de difraccién.

El valor de a;, puesto que el crecimiento es coherente, es igual al pardmetro

de red del GaAs, y el de a. que se ha obtenido experimentalmente son:
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g, = 5.6532A
a, = 5.6447A

Si la distorsion de la red es eldstica, podemos utilizar la expresién (IV.12)

para obtener el contenido de fésforo de la epitaxia.

En este caso C; son las constantes eldsticas del GaAs,,P,, que pueden
calcularse mediante una interpolacién lineal de los valores de los materiales volimicos
GaAs y GaP:

C; (GaAs, Py = (1-x) C; (GaAs) + x C; (GaP) (IV.18)

El valor de la composicion obtenida es x=2%;por tanto tenemos un 2% de
P en la epitaxia;es decir el P, se ha incorporado al 100% y es posible un control de la

composicién en el material ternario.

3.4.3.-Estructuras con capas de GaAs,P,.
Una vez que sabemos crecer GaAs, P, vamos a calcular la composicién de
P necesaria para compensar la tension térmica en un GaAs crecido por ALMBE a 300°C

ya que de este tipo van a ser las capas epitaxiales que nos interesan.

Recordemos algunos hechos experimentales que serdan de utilidad a la hora

de disefiar estructuras tensadas:
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- Para completar la relajacién de la red (diferencia de pardmetros de red
entre GaAs y Si) es necesario elevar la temperatura del substrato

(Ts~580°).

- Durante el proceso de enfriamiento desde Ts = 580°C hasta Ts = 20°C,
aparecen tensiones de compresidn debidas a las diferencias en coeficientes

de dilatacidn térmica de ambos materiales.

Recordemos brevemente también nuestras valoraciones de los resultados
obtenidos sobre la distribucién de tensiones en la epitaxia de GaAs sobre Si (3.3).
Habiamos concluido que la tensidn térmica (de compresidn) afecta de forma distinta a dis-

tintas zonas de la epitaxia dependiendo de su distancia,d,a la intercara con el substrato.

- d > 4000 A: la tensién térmica producida en el intervalo
450°C < Ts <580°C se relaja mediante formacién de dislocaciones. En el
rango 20° <Ts <450°C la tensién produce deformacién en esta zona de la

epitaxia.

2.-d < 4000 A: la tensién térmica produce deformacién del cristal durante

el enfriamiento en todo el rango de temperaturas 20°C < Ts < 580°C.
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El contenido en fosforo de las capas tensadas ha sido disefiado con la
idea de conocer el grado de validez de las conclusiones ambas expuestas. Para ello

hemos considerado tres posibilidades:

1).- La tensidn térmica (de compresién) aparece durante el ciclo térmico
realizado para completar la relajacién de la red (300°C < Ts < 580°C)

y no produce deformacién en la regién mds cercana a la intercara.

2).- La tensién de compresidn introducida mediante capas de GaAsP no
se relaja a T > 450°C, sin embargo la tensién que aparece durante el
ciclo térmico necesario para completar el proceso de relajacién de la red
se acopla mediante deformacion en la regién mds cercana a la intercara

(en contra de lo supuesto en el apartado anterior).

3).- Consideramos que en la regién mds cercana a la intercara, la tensién
que aparece durante el ciclo térmico necesario para completar la
relajacién de la red se acopla mediante deformacién, mientras que la
tensidn de compresién introducida mediante capas de GaAsP se relaja si

en alglin momento posterior al crecimiento la Ts supera 450°C.

En todo lo que sigue, hemos considerado que los coeficientes de
expansion térmica del GaAs y del GaAs, P, son idénticos, dado que los contenidos

en P van a ser pequefios.
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Analizaremos primero el apartado 1: en el caso de que la tensién térmica
durante el proceso de calentamiento para relajar completamente el material, y posterior
enfriamiento no sea acoplada por deformacion,el pardmetro de red del GaAs, P, a 300°C
antes de crecer el GaAs tiene que ser un 0.09 % (exxy (300°C ~ 20°C) = 0.09%) mds

pequefio que el pardmetro de red del GaAs a 300°C.

A partir de la figura IV.11 se obtiene que la expansién que experimenta el
GaAs (y por tanto el GaAs, ,P) al pasar de temperatura ambiente a 300°C es del

0.17%. Por tanto:

Agass (300°C) - a,,, 20°C)
(g, 20°C)

= 0.17%

Bgous 20°C) = 5.6532A
gy (300°C) = 5.6628A

Del cdlculo, previamente expuesto, para estimar tensiones térmicas, se

obtiene que:

Qs (300°C) - a,, . (300°C)
— = 0.09%

ag,., (300°C)

Agans, p. (300°C) = 5.6577A
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que a temperatura ambiente:

Bgats,. 7, BO°C) — Ay, p, 20°0)
%Gas,_p, (20°C)

= 0.17%

Bgaus, p, (20°C) = 5.6481A

Suponiendo de nuevo que ¢l pardmetro de red de GaAs, P, puede obtenerse

mediante una interpolacidn lineal de los pardmetros volimicos de ambos materiales:

Aaks, P, = (1-X) @z, * X Agup (IV.19)

Obtenemos que la concentracién de P necesaria en este caso es:

x = 2.5 % = GaAsgg75Po.005

Los apartados 2 y 3, se pueden analizar conjuntamente; después de acoplar
1a tensidn térmica debida al proceso de relajacién de la red eldsticamente el pardmetro de

red del GaAs, P, debe de ser tal que:

- Apartado 2: compense la tension térmica que aparece desde la temperatura
médxima a la que va a estar la muestra durante el proceso de crecimiento,

en nuestro caso Ts =580°C , hasta temperatura ambiente:

exxy (580°C = 20°C) = 0.17 %
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El pardmetro de red del GaAs, P, a 300°C tiene que ser un 0.17% mds

pequeiio que el del GaAs a esta misma temperatura:

Agoue 300°CY) - a..,. » (300°C)
s = 0.17%

gy (300°C)

Qjaus, p, (300°C) = 5.6532 A

- Apartado 3: sélo habrd que compensar la tensién térmica correspondiente
al intervalo de temperaturas 300°C —=20°C, que es exx; = 0.09 %. Por

tanto:

Agos, 300°C) - a,,. » (300°C)
— = 0.09%

A, (300°C)

Qgans, p, (300°C) = 5.6577 A
Como hemos supuesto que la tensién térmica asociada al proceso de
relajacién de la red se ha acoplado eldsticamente, y la deformacidn que le

corresponde es exx; = 0.08 %, tendremos que el pardmetro de red del

GaAs, P, antes de sufrir esta deformacién, a,, para cada apartado serd:

172



Ggass,_p, BO0°C) - a, (300°C)

apartado 2: = 0.08%
a, (300°C)
a, (300°C) = 5.6486 A
a (300°C) - a, (300°C)
apartado 3: Gotsidls = 0.08%

a, (300°C)

a, (300°C) = 5.6532 A

El pardmetro de red y la composicién de P que les corresponde a

temperatura ambiente serdn:

a, (300°C) - a, (20°C)

apartado 2: = 0.17%
a, (20°C)
a, (20°C) = 5.6390 A
x =7% ~ Gads, o3Py
a (300°C) - a_ (20°
apartado 3: -2 B00°C) - a, 20°C) = 0.17%

a, (20°C)

a, (20°C) = 5.6436 A

x =47% ~ GaAs,g,Py a7
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Una vez conocidas las composiciones de fésforo necesarias, se procedi al
crecimiento de distinto tipo de muestras, sobre substratos de St (001) desorientados 2°

hacia la direccién [110], de 3 pulgadas.

En primer lugar, se crecieron estructuras (ver figura IV.23) que contienen
una primera capa de 0.5 um de GaAsy Py que s sometida a un ciclo térmico (TC)
(10min a 580°C) para completar el proceso de relajacion debido a diferencias de pardme-
tro de red. Posteriormente se crecen 0.5 um GaAs y una estructura de pozos cudnticos
muiltiples (MQW) que consiste en 10 periodos de (150 A GaAs/60 A Al ,Ga,,As). Toda
la estructura es crecida por ALMBE a Ts = 300°C. Algunas de estas estructuras son

sometidas de nuevo a un TC antes de crecer el MQW.,

0.2 tm MQW

—(TC opcional)

ALMBE J 0.5}1m Ga As
Ts=300°C

—=TC

05um GaAsgggPgg2

Si{001) 22 0FF

Figura IV.23:  Estructura de las muestras crecidas conteniendo capas de GaAs; o3Py o
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Los resultados obtenidos son los siguientes:
- Muestras con un sélo TC: se consigue reducir la tensidn térmica un factor
~ 2, es decir, se mantiene un 5 x 10* de deformacién en el plano de

crecimiento (recordemos que exxp (300°C = 20°C) = 0.09% = 9 x 10%).

- Muestras con dos TC: la tensién térmica no es compensada en absoluto,

pues ¢, = 1 x 10°.

A partir de estos resultados podemos deducir:
- Que la tension de compresién introducida se relaja a temperaturas
superiores a 450°C, ya que no observamos ningiin efecto en las estructuras

que han sufrido dos TC.

- Que la cantidad de P necesaria para contrarrestar totalmente el efecto de
las tensiones térmicas es supertor a la utilizada. Parece, pues, que hay que
tener en cuenta la deformacién que sufre la primera capa de GaAs,P,,

durante e} primer TC.
Las muestras con un dnico TC, han sido caracterizadas también

Opticamente. En la figura IV.24a y IV.24b se pueden ver los espectros de

fotorreflectancia (PR) y de PL respectivamente.
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INTENSIDAD (u.a.}

PR

PLINTENSIDAD (u.a.)

1.

Figura IV.24;

£ Eq
| l L Ez| { 1 ] ] | !
13 15 1.7 19 2.1 23
ENERGIA{eV)
T=4.3K
Aex=5145A
L MQw
FWHM=8.7meV
! | 1 [ 3
4 16 18 20
ENERGIA {(eV]}

a).- Espectro de PR y b).- espectro de PE correspondiente a una estructura como la mostrada
en la figura 4.23 que sélo ha sido sometida a un TC,en la que se ha reducido un factor ~ 2

la tensidn térmica.
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En el espectro de PL se ve ¢l pico asociado a la transicién del primer
nivel de la estructura de pozos del MQW. La anchura a mitad de altura, FWHM, que
nos da una idea de la planitud de las intercaras, es de 8.7 meV, valor que es

comparable a los obtenidos en estructuras similares crecidas sobre substratos de GaAs.

En el espectro de PR se distinguen tres transiciones muy abruptas, E,,
E, y E; que corresponden al primer, segundo y tercer nivel de la estructura de pozos
del MQW. Este comportamiento frente a la luz hace que este tipo de capas epitaxiales
crecidas a baja temperatura mediante ALMBE sean muy interesantes para el

crecimiento de dispositivos tipo modulador sobre substratos de Si.

Estas muestras han sido examinadas por TEM (Rafael Garcia Rojas
Universidad de Cédiz), y como se puede ver en la fotografia n'l, en la intercara
GaAs/GaAs, P, las dislocaciones son desviadas desde su trayectoria inicial hacia el

borde de la muestra. Estas estructuras, por tanto, van a actuar también como SLS.

Teniendo en cuenta estos resultados, se modificé la estructura de las
epitaxias en ¢l sentido de aumentar la composicién de P a un 5%, que como vimos es
la cantidad de P necesaria para compensar las tensiones térmicas, st tenemos en cuenta

la deformacién que sufre el GaAs, P, durante el primer TC.
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Fot. n'1: imagen de TEM de la intercara GaAs/GaAs).gPo -
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Por otro lado vamos a introducir superredes GaAs, ,P,/GaAs cuya composi-
cién media de P sea de un 5%, para tener un mayor nimero de intercaras capaces de
desviar dislocaciones. Concretamente la estructura consiste en (ver figura IV.25):

- 0.5 um GaAs, 4P, 5s: con un posterior TC (10 min. a 580°C).

- SLS: 3 x (1000 A GaAs, P, , / 1000 A GaAs).

- 0.5 pum GaAs

- MQW: idéntico a los descritos anteriormente.

Todo el crecimiento tiene lugar a Ts = 300°C por ALMBE.

¢ 0.2 um MQW
05 um GaAs
ALMBE
Ts =300°C | |—— ggum SLS —
— TC
$ .
Si{001) 22 OFF

Figura IV.25:  Estructura de la muestra en la que se ha conseguido compensar por completo las tensiones
térmicas.
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El resultado en este caso es el esperado. La tension térmica es relajada
completamente y el pardmetro de red del GaAs sobre Si es igual al de un GaAs libre
de tensiones, es decir, 5.6532 A.Parece, pues, que todas las conclusiones obtenidas

en ¢l estudio de tensiones en epitaxias de GaAs sobre Si son acertadas.

Conclusiones.
A partir del estudio de la distribucién de tensiones en epitaxia de GaAs

sobre Si crecidas por MBE se ha obtenido:

- Toda la tensién a la que estdn sometidas las epitaxias es de cardcter

térmico.

- La distribucién de tensiones térmicas no es uniforme, pudiéndose

distinguir claramente dos zonas en estas heteroepitaxias:

* Regi6n I: comprende aproximadamente los 4000 A de GaAs
mds cercanos a la intercara.
- Estd altamente dislocada.
- Acopla mediante deformacién toda la tensién térmica.
-~ Su comportamiento no eldstico se puede explicar
cualitativamente si tenemos en cuenta el campo de

deformacién asociado a las dislocaciones.
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* Region II: comprende, aproximadamente, desde una distancia
a la intercara de 4000 A hasta la superficie de la epitaxia.
- Presenta mejor calidad cristalina que la regién 1.
- Se comporta eldsticamente.
- La tensién térmica es relajada mediante la aparicién de
dislocaciones en el intervalo de temperaturas 580°C-450°C,

y deforma eldsticamente la red en el intervalo 450°-20°C.

- Se ha conseguido crecer GaAs,., P, con buen control de la composicion

mediante ALMBE a Ts = 300°C.

- Se han disefiado y crecido estructuras por ALMBE a Ts = 300°C, que

compensan completamente el efecto de las tensiones térmicas,

presentando al mismo tiempo excelentes propiedades Opticas.
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V.- DOMINIOS DE ANTIFASE EN GaAs CRECIDO SOBRE Si POR MBE
La aparicién de dominios de antifase (APDs), en las epitaxias de GaAs
crecidas sobre Si (001) es una consecuencia directa de crecer un material polar (GaAs)

sobre un material no polar (Si) [1].

Para entender bien qué son y por qué aparecen los APDs es necesario
primero conocer la superficie de Si (001) asi como las diferencias que existen entre

la red de GaAs y 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 estructura tipo diamante. Esta estructura estd
formada por dos redes ciibicas centradas en las caras interpenetradas y desplazada una
con respecto a la otra (1/4, 1/4, 1/4) (ver figura V.1a). En este caso 1as dos redes que

llamaremos a partir de ahora A y B, estdn ocupadas por dtomos de Si.

En una superficie de Si (001) no reconstruida, cada dtomo de S1 tiene dos
enlaces libres, y dependiendo de si el plano atémico superficial pertenece a la red A
o a la red B, estos enlaces libres estardn contenidos en un plano (110) o en un plano
(110) respectivamente (ver figura V.1b). Por tanto ambas superficies son idénticas

pero una estd girada con respecto a la otra 90°,
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a )

(1007 ——

b)

[001]

[110]

[110]

Figura V.1: a).- Celda unidad de una red cristalina de Si.
b).- Esquema de la distinta orientacién de los enlaces en las dos subredes (A y B).

1.2.- Red de GaAs.

El GaAs cristaliza en una estructura zinc-blenda, que es idéntica a una
estructura tipo diamante, salvo que en ésta las dos redes A y B est4n ocupadas por
elementos distintos. En el caso del GaAs la red A estd ocupada por dtomos de As y
Ia red B por dtomos de Ga (ver figura V.2a). Dependiendo de si la superficie de GaAs
(001) que consideremos estd terminada en As o en Ga tendrd los enlaces libres

contenidos en un plano (110) o en un plano (110) respectivamente (ver figura V.2b).
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Figura V.2: a).- Celda unidad de una red cristalina de GaAs.
b).- Esquema de la distinta orientacién de los enlaces en las dos subredes (A y B).

2.- Superficie de Si

Toda superficie real de un semiconductor presenta escalones a escala
atémica. En una superficie de Si (001) la presencia de escalones de una altura atémica
(a/d4) separa terrazas cuyo plano superficial pertenece a distintas redes, es decir, a un
lado del escalén la superficie pertenece a la red A, terraza A, y al otro lado pertenece
a la red B, terraza B.

La superficie de Si (001) presenta una reconstruccion (2x1). El modelo
mas aceptado [2] asume que en la superficie laxisten filas de dimeros de Si y que la

direccién de dimerizacién en la terraza A es perpendicular a direccién de dimerizacién
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en la terraza B. Existen dos posibles configuraciones atémicas estables para los
escalones monoatémicos en una superficie de Si (001); los bordes de escalon estdn a

lo largo bien de la direccién [110] o bien de la [T10].

Llamaremos escalén tipo A, E,, a aquel que pasa de una terraza A
(terraza superior) a una terraza B (terraza inferior) y escalén tipo B, Eg, a aquel que
pasa de una terraza B a una terraza A. Estos dos tipos de escalones estin
esquemdticamente representadas en la figura V.3. En E,, los dimeros de Si son

paralelos al borde del escalén y en E; estos son perpendiculares.

De entre estas dos configuraciones la mis estable (reduce mds la energfa
superficial) es la que presenta E; [3] por eso este tipo de escaldn es el mds
comtinmente encontrado en la superficie de Si (001). Sin embargo, en superficies
desorientadas (que como veremos van a jugar un papel fundamental para evitar la
presencia de APDs) es necesaria la presencia tanto de E, como de E; alternadamente
para mantener el dngulo de desorientacidn, v (ver figura V.3). Observaciones de este
tipo de superficies mediante microscopia de efecto tinel (STM) [4], han revelado que
mientras ¢l borde de E; es prdcticamente recto, el borde de E, presenta muchas
irregularidades. Estas irregularidades son debidas a que E, va a estar formado
parcialmente por tramos de escalones Ej y asi el coste energético de formacién de los

escalones E, se reduce (ver figura V.4).
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Figura V.3: Esquema de los dos tipos de escalones que aparecen en una superficie de Si (001)
desorientada «° hacia la direccion (110].
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Figura V.4: En esta figura se ilustran esquemdticamente ¢l borde de los dos tipos de escalones, E, y

E;, propios de una superficie de Si (001).
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La existencia de dos tipos de terrazas en la superficie de Si (001) se
puede detectar mediante RHEED. El diagrama de difraccién superficial va a ser la
superposicién del correspondiente a una reconstruccién 2x1 y 1x2. Asi, tanto en el

azimut [110] como en el [110] observaremos una periodicidad 2x.

Existe evidencia experimental [5,6] de que después de sufrir un
tratamiento térmico, las superficies de Si (001) desorientadas presentan un tinico tipo
de terraza. Esto es posible si los escalones necesarios para mantener la desorientacién
tuvieran doble altura atémica (biatémicos h = a/2). Cdlculos de energia [3] ponen de
manifiesto que la presencia de escalones biatémicos con el borde del escaldn paralelo

a los dimeros de Si reduciria la energia superficial.

Como veremos en la préxima seccidn la existencia de escalones de altura
a/2 va a jugar un papel fundamental para evitar la presencia de APDs en la epitaxia

de GaAs.

3.- Formacion de APDs en GaAs sobre Si

Si sobre un substrato de Si1 (001) con escalones nmonoatémicos
depositamos una secuencia ordenada de planos de As y Ga, justo encima del borde del
escalén se va a producir un desfase de una capa atémica entre las redes de GaAs
situadas a ambos lados del escalén (ver figura V.5a). El hecho de que en el GaAs las
dos redes A y B estén ocupadas por dos z’lton{os distintos, As y Ga respectivamente,

da lugar a que este desfase de una altura atémica provoque la aparicién de enlaces
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Figura V.5:

a).- Esquema de la formacién de APDs en una red de GaAs crecida sobre una superficie
de Si (001) que contiene escalones monoatémicos.

b).- Desaparicién de los APDs por el hecho de crecer sobre una superficie de Si (G01)
que s6lo contiene escalones biatémicos y en la que se ha formado una capa de As
establemente ligada.
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As-As y Ga-Ga en zonas(encima del borde del escalén monoatémico de Si) que
separan dos redes de GaAs idénticas pero giradas 90° una con respecto a la otra. Las
zonas de enlaces As-As y Ga-Ga se conocen con ¢l nombre de fronteras de antifase
(APBs) y las redes de GaAs idénticas pero giradas unas con respecto a las otras 90°

reciben el nombre de dominios de antifase.

Supongamos que somos capaces de obtener una superficie de Si que sélo
tenga escalones biatémicos. Si el apilamiento de planos As y Ga fuera ordenado no
aparecerian APDs en las epitaxias de GaAs sobre Si (ver figura V.5b). Sin embargo,
en la prdctica se ha demostrado que salvo en el caso en el que intencionadamente se
forme una capa de As establemente ligada a la superficie de Si, en la interfase
GaAs/Si existen enlaces Si-As y Si-Ga [7]; se produce por tanto un desfase de una
altura atémico en la secuencia de apilamiento As y Ga entre distintas zonas del

material, es decir, de nuevo aparecen APDs en las capas de GaAs crecidas sobre Si.

La presencia de enlaces As-As y Ga-Ga en ¢l GaAs da lugar a la
presencia de altos campos eléctricos internos [1]. Estas zonas son caminos preferentes
para las corrientes de fugas, por lo que los potenciales de ruptura en dispositivos
eléctricos se ven reducidos considerablemente. Hay que tener en cuenta ademds que
los enlaces As-As actian como centros donores y los enlaces Ga-Ga como centros
aceptores. La presencia en igual nmimero de estos dos tipos de enlaces en una epitaxia
hace que esta esté fuertemente compensada‘y por tanto el funcionamiento de los

dispositivos se va a degradar considerablemente. Es pues necesario o bien evitar la
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presencia de APDs en las epitaxias de GaAs sobre Si, o bien confinar a una regidn,

lo mds estrecha posible, cercana a la intercara GaAs/Si la presencia de éstos.
4.- Métodos para eliminar los APDs

4.1.- Escalones biatémicos mds precapa de As
Una posible solucién al problema seria la utilizacion de substratos de Si
(001) que so6lo contengan escalones biatémicos en los que se forma intencionadamente
una capa de As establemente ligada antes de comenzar el crecimiento de GaAs [8]. Sin
embargo ambos procesos presentan problemas.
- Escalones biatdmicos: El conseguir una superficie de Si (001) que sdlo
presente escalones biatémicos requiere emplear substratos de Si (001)
desorientados y ademds, éstos substratos han de ser sometidos a fuertes
tratamientos térmicos, a temperaturas superiores a los 1000°C durante
tiempos superiores a 15 min. Este proceso es absolutamente
incompatible con las tecnologias de Si existentes y por tanto no viable
si queremos conseguir combinar las ventajas del GaAs y del Si en un

mismo circuito integrado.

- Precapa de As: como hemos visto en el capitulo III sobre nucleacidn,
la existencia de este tipo de capas potencia la nucleacién tridimensional
al principio del crecimiento, lo cual puede degradar seriamente la

planitud del frente de crecimiento.

194



4.2.- Substratos de Si (001) desorientados.

La utilizacién de substratos de Si (001) desorientados hacia la direccidon
[110] permite obtener al cabo de cierto espesor epitaxias de GaAs libres de APDs,
incluso cuando la superficie de partida del substrato de Si presenta los dos tipos de
terrazas [9]. Hasta la fecha no es conocido el mecanismo por el cual se produce este
proceso de aniquilacién de APDs, fundamentalmente debido a la falta de técnicas
experimentales que nas permitan seguir paso a paso la evolucién de los APDs durante
el crecimiento. Como veremos la utilizacidn in-situ, durante el crecimiento de la
técnica RDS, acoplada a nuestro sistema de MBE, nos ha permitido por primera vez

realizar un seguimiento de este proceso en tiempo real.

5.- Métodos de deteccion de la presencia de APDs.

5.1.- Ataque quimico.

La presencia de APDs en el material puede revelarse una vez crecida la
epitaxia, si es atacada quimicamente [10]. Dado que las APBs son zonas defectuosas
del material, pues estdn formadas por enlaces As-As y Ga-Ga, van a ser sitios de
ataque preferente. En la fotograffa n'l se puede ver el aspecto que presenta una
superficie de GaAs (001) con APDs después de sufrir uno de estos procesos de

revelado.
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Fot.n’1: superficie de GaAs (001) con APDs después de sufrir un proceso de revelado quimico.

Esta es pues una técnica de deteccién a posteriori, y no nos permite

llevar a cabo un seguimiento del proceso de aniquilacién de dominios.

5.2.- RHEED.

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 indicacién contraria los substratos que hemos utilizado son obleas de Si (001)
desorientadas 2° hacia la direccién [110] (ver figura V.3). Esto significa que van a
presentar una distribucién de escalones cuyos bordes estardn a lo largo de la direccion
[110]. Por tanto, cuando nos refiramos al azimut [110] significa que la direccién de
incidencia del haz de electrones es paralela a la direccién [110] del substrato de Si,
y por tanto perpendicular a la direccién de los escalones de desorientacién. Cuando
hablemos del azimut [110] la direccién del haz de electrones incidente serd paralela

a la direccién [110] del substrato y por tanto paralela al borde de los escalones.

Recordemos que la reconstruccién de una superficie de GaAs estabilizada
en As tiene una reconstruccién 2x4. Una superficie de GaAs con bidominios tendrdn
terrazas con reconstrucciones 2x4 pero giradas 90° unas con respecto a otras. Esto
quiere decir que tanto en el azimut [110] como en el [110] vamos a ver la
superposicion de una periodicidad 2x y 4x. Como una periodicidad es muiltiplo de la
otra en ambos azimuts detectaremos una periodicidad 4x. Dado que en un GaAs sin
APDs la periodicidad 2x se observa en un azimut [110], una forma de detectar APDs
podria ser detectar una periodicidad 4x en este azimut. Sin embargo, la orientacion de
la red de GaAs una vez eliminados los APDs depende criticamente de como se haya

iniciado el crecimiento.

El dominio que al final prevalece es aquel que crece encima de las
terrazas tipo A de Si, es decir, los que tienen los dimeros de Si paralelos al borde de

los escalones de desorientacién. La red de GaAs resultante en este caso tiene los

197



dimeros de As también paralelos a estos bordes de escal6n y por tanto la periodicidad
2x corresponde al azimut [110]. Si previamente al crecimiento de GaAs se forma una
capa de As establemente ligada a la superficie de Si, esta reconstruye también en
dimeros de As, que en todo punto de la superficie son perpendiculares a los dimeros
que presentaba la superficie de Si. Como el dominio que prevalece al final es el
mismo que en el caso anterior, ahora la periodicidad 2x corresponderd al azimut
[110]. Cuando esto sucede se dice que ha girado el azimut en el GaAs. Nosotros sélo
detectamos un giro de azimut cuando las superficies de Si son expuestas a un flujo de

As, a temperaturas > 650°C.

En la fotografia n'2 se puede ver el aspecto que presenta el diagrama
RHEED correspondiente al azimut [110] en una epitaxia de GaAs sobre Si que
contiene APDs y en la que el dominio que prevalece al final del crecimiento no
presenta giro de azimut. La periodicidad 4x en este caso evidencia claramente la

presencia de dos tipos de terrazas en la superficie de la muestra.

Sin embargo, el hecho de que la primera etapa del crecimiento en GaAs
sobre Si se realice a baja temperatura, hace que los diagramas RHEED sean débiles
en intensidad; s1 ademds un dominio es mucho mayor que el otro en un momento
dado, la intensidad que corresponde al dominio mds pequefio es practicamente no
detectable en el diagrama RHEED. Asi,hay que esperar a subir la temperatura del
substrato alrededor de 600°C para saber conh seguridad si la superficie de GaAs es

monodominic o bidominio.
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Fot.n'2: diagrama RHEED en el azimut [110] de una superficie de GaAs sobre Si que contiene
bidominios.

Tampoco el RHEED nos permite, por tanto, hacer un seguimiento del

proceso de aniquilacién de dominio desde las primeras etapas del crecimiento.

5.3.- Reflectancia Diferencial (RD)
Como ya vimos en el capitulo correspondiente a técnicas experimentales,
la sefial RD (Ryyy) - Ry €s sensible a la anisotropfa superficial (en reflectividad)

inducida por la presencia de dimeros de Ga en la superficie de GaAs (001) [11,12].
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En el caso de una superficie de GaAs (001) con un solo dominio, los
dimeros de Ga se forman a lo largo de la direccién [110]} y por tanto su presencia en
la superficie origina cambios en Ry;,5. Los dimeros de As se forman a lo largo de la
direccién [110] y no inducen ningin cambio en la reflectividad superficial a la
longitud de onda A utilizada. Por tanto la sefal RD va a ser en este caso proporcional

a la concentracién superficial de dimeros de Ga.

Cuando la superficie de GaAs tiene dos tipos de dominios, la direccién
[110] de los dimeros de Ga en la terraza A es perpendicular a la direccién [110] de
los dimeros de Ga en la terraza B (seguimos teniendo como referencia para las

direcciones al substrato de Si).

En este caso se producirdn cambios tanto en Rj;,y como en Ry, y dado
que la cantidad de dimeros de Ga que caben en cada terraza es proporcional al tamafio
de ésta, el cambio que experimenta Rj;,q (Ryy,0)) serd proporcional al tamafo de Ia
terraza en la que los dimeros de Ga estdn en la direccién [110] ([TIO]). Si llamamos

A al tamafio de la terraza A y B al tamafio de la terraza B:

A -

t

AR =R

1110] R[Tw] = (R[uo] - Ry

(T10)) (V.1)

:

Es decir, la sefial RD va a ser proporcional a la diferencia relativa entre
las 4reas de superficie ocupadas por terrazas de tipo A y de tipo B. Si normalizamos

esta sefial RD a su valor correspondiente a una superficie de GaAs monodominio,
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sabremos detectar a qué espesor ha concluido el proceso de aniquilacién de APDs.

Como hemos visto anteriormente, cuando crecemos por ALMBE, en
cada monocapa la superficie cambia su estequiometria: de estar enriquecida en Ga a
estar enriquecida en As. Por tanto si crecemos GaAs sobre Si por ALMBE, seremos
capaces de seguir in-situ, durante el crecimiento la evolucién de los APDs capa a
capa. Esta es la primera vez [13] que una técnica experimental es capaz de dar

informacién cuantitativa sobre el proceso de aniquilacién de APDs en GaAs sobre Si.

6.- Estudio del proceso de aniquilacion de los APDs en epitaxias de GaAs sobre
Si mediante RD.

Todos los experimentos salvo indicacién contraria se han realizado en
epitaxias de GaAs crecidas sobre substratos de Si (001) desorientadas 2° hacia la
direccién [110]. Previamente al crecimiento estos substratos son tratados quimicamente
para conseguir una delgada capa de éxido libre de carburos de Si,por el método
explicado en el capitulo II de esta memoria. Una vez en atmdsfera de UHV los
substratos de Si son sometidos a un tratamiento térmico, que consiste en estar 20 min.
a 800°C, con objeto de desorber esta capa de o6xido. Invariablemente todas las
superficies asf tratadas presentan un diagrama RHEED mezcla de reconstrucciones 2x1

y 1x2; es decir, la superficie de Si tiene dos tipos de terrazas.

Previamente al crecimiento de GaAs sobre Si se realiza el calibrado del

flujo de Ga a través de oscilaciones RHEED en homoepitaxias de GaAs; también se
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determinan asf las condiciones de ALMBE, es decir, la frecuencia de pulsado del haz
de As,; es necesario introducir un pulso de As, por cada 1.0 Ns dosis de Ga don de
Ns = 6.25 x 10" dtomos/cm? que es la cantidad necesaria de dtomos de Ga para

recubrir una superficie ideal de GaAs (001) con una monocapa de este elemento.

Las condiciones de crecimiento en las capas de GaAs crecidas por
ALMBE en las que se va a realizar este estudio son:
-rg = 0.8 ml/s
-BEP(As,) = 4 x 10° Torr
- Ts = 300°C
- ty.on: V2 a variar de unas muestras a otras, ya que queremos
estudiar la evolucién de los APDs en funcién de las condiciones

de crecimiento.

En la figura V.6 se puede ver un registro tipico de la evolucidn de la
sefial de RD desde el principio del crecimiento por ALMBE de una epitaxia de GaAs
crecida sobre Si. La parte superior de las oscilaciones, donde se observa una
saturacién de la sefial, corresponde a una superficie totalmente recubierta de As.
Desde aqui en cada monocapa, una vez cortado el flujo de As,, la sefial baja hasta un
nivel que depende para cada conjunto de condiciones de crecimiento escogido, de la
distribucién relativa de APDs que contenga la superficie de GaAs que se estd

caracterizando.
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Figura V.6: Tipico registro de la sefial RD durante el crecimiento por ALMBE de GaAs sobre Si

(001) desorientado 2° hacia la direccién [110] que presenta dos tipos de terrazas.

El brusco descenso inicial que experimenta la sefial, no se ha interpretado
hasta la fecha; lo que si sabemos es que se observa durante la formacién de la

interfase entre materiales que tienen grandes diferencias de pardmetro de red tales
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como InAs/GaAs (7%) o InP/GaAs (3.8%), aunque no parezcan APDs. Por eso es

posible que esté relacionado con el proceso de relajacién de la red.

En esta figura (V.6) se observa claramente como la amplitud RD va
aumentando progresivamente desde el principio del crecimiento hasta alcanzar un valor
mdximo a partir del cual permanece constante; este valor va a coincidir con el
correspondiente a una homoepitaxia de GaAs y por tanto nos indica que un frente de

crecimiento con un unico dominio ha sido alcanzado.

Para evitar posibles errores en la determinacién de la amplitud RD,
debido a pequeiias fluctuaciones de la presién de As, o de la temperatura del substrato,
que producirian cambios en la amplitud de la sefial relacionados con la estequiometria
de 1a superficie y no con la evolucidn del proceso de aniquilacién de los APDs, hemos

introducido cada 100 A de GaAs,lo que denominaremos ciclo-marca.

Un ciclo-marca consiste en interrumpir el flujo de As, el tiempo
necesario para que la superficie llegue a estar completamente recubierta de Ga. Asi
la sefial RD pasa de ser O (superficie recubierta de As,que se comporta
isotrépicamente) a saturarse cuando hay depositada mds de una capa atémica de Ga.,
Asi podemos detectar la amplitud RD sin posibles fluctuaciones debidas a las

condiciones de crecimiento.
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Figura V.7: Evolucidn de la amplitud de la sefial RD (ciclos-marca) en funcién del espesor de GaAs
depositado.

St representamos la evolucién de la amplitud RD de estos ciclos-marcas
en funcidn del espesor de GaAs depositado, obtenemos grificas del tipo de lo que se
muestra en la figura V.7. Aqui vemos claramente como la sefial sufre un rdpido
aumento en los primeros 50 nm hasta alcanzar un valor medio maximo y constante que
corresponde al término del proceso de aniquilacién de los APDs.Las oscilaciones de
la amplitud RD son debidas a fenémenos de interferencia entre la luz reflejada en la
intercara GaAs/Si con la luz reflejada en‘ la superficie de GaAs; de ahi su

comportamiento periddico y su amortiguacidén con el espesor de GaAs depositado.
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Mediante extrapolacién de la pendiente inicial de la sefial RD, podemos
obtener la amplitud RD que corresponderia a la superficie de Si ( st los dimeros de
Si produjeran cambios en la reflectividad) y asi obtener la distribucidn relativa de

terrazas A y B en la superficie de partida del substrato de Si.

Para intentar conocer cudl es el mecanismo responsable del proceso de
aniquilacién de APDs, se ha seguido con RD el crecimiento de epitaxias de GaAs
tanto por MBE como por ALMBE variando las condiciones de crecimiento en un
amplio rango [14]. En el caso de crecer por MBE, los ciclos-marcas consisten en
interrumpir cada 100 A el flujo de As, hasta observar que se satura la sefial RD, es

decir, hasta que la superficie esta recubierta de Ga.

6.1.- Evolucién de APDs y condiciones experimentales.

6.1.1.- Condiciones de crecimiento en muestras crecidas por ALMBE.
Recordemos que Ts = 300°C, rg =0.8ml/s y BEP(As,) =4x10® Torr.El
cambio de condiciones de crecimiento cuando estamos creciendo por ALMBE consiste
en cambiar el tiempo de los pulsos de As,.De esta forma variamos el recubrimiento
de Ga que tiene la superficie en el momento en el que el As, incide de nuevo sobre
ella.El crecimiento puede tener lugar o bien manteniendo la estequiometria de la su-
perficie,siempre relativamente cerca de una condicién de saturacién en As(ty gy =0.3s),
en cuyo caso diremos que estamos creciendo en condiciones "ricas en As" o bien

permitiendo en cada ciclo que la estequiometria de la superficie alcance précticamente
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un nivel de saturacién de Ga, (tyon = 0.35 s) en cuyo caso diremos que las

condiciones son "ricas en Ga".

En la figura V.8 se pueden ver los registros de sefial RD
correspondientes a condiciones "ricas en As" (V.8a) y "ricas en Ga" (V.8b). Estos
registros incluyen un ciclo-marca para ver en cada caso lo alejada de la saturacién de
Ga que se encuentra la estequiometria de la superficie en cada monocapa. También se
puede ver insertado en estas figuras como es la secuencia de tiempos utilizada para

pulsar el haz de As, en cada caso.

6.1.2.- Condiciones de crecimiento en muestras crecidas por MBE.
En este caso vamos a tener dos grupos de muestras.El primer grupo
consiste en capas de GaAs crecidas por MBE a Ts = 300°C, rg = 0.2 ml/s y

BEP(As,)= 4 x 10°® Torr.

El segundo grupe de muestras consiste en una primera capa de
nucleacién de 100 A crecida por ALMBE en condiciones "ricas en As" para después
proseguir el crecimiento por MBE a temperaturas entre 500°C y 580°C con
rg=0.8ml/s y BEP(As,)= 4 x 10°® Torr. El objeto de la capa de 100 A crecida por
ALMBE es evitar la aparicién de grandes nicleos tridimensionales al principio del

crecimiento. El objeto de variar Ts es necesario explicarlo detenidamente.
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Evolucién de la sefial RD durante el crecimiento de GaAs sobre Si (001} 2° OFF hacia
la direccidn [110], por ALMBE con distinta duracién del pulso de As,.

a).- tyoy = 0.35 s: condiciones "ricas en Ga".

b).- tyon = 0.5 s: condiciones "ricas en As",

En ambos casos se incluye la sefial correspondiente a una ciclo-marca, con objeto de
comparar las diferencias en la evolucién de la estequiometria superficial entre condiciones
"ricas en As" y "ricas en Ga".
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A partir del estudio del comportamiento de I, en superficies de GaAs
(001) desorientadas, se ha determinado la temperatura de transicién por debajo de la
cual el mecanismo de crecimiento por MBE pasa de ser por propagacidn de escalones
a ser por formacién de nicleos bidimensionales en las terrazas [15]. Esta temperatura
de transicién depende de la direccidn hacia la que la superficie de GaAs (001) esté
desorientada y es mds alta en substratos desorientados hacia la direccién [110] que en

los desorientados hacia la direccién [110].

En el caso de superficies desorientadas haca la direccién [110] los
escalones de desorientacidn se encuentran a lo largo de direcciones [TIO] (escalones
[T10]); si la desorientacién es hacia la direccién [110], los escalones se alinean en la
direccién [110], escalones [110]. En una superficie de GaAs la configuracién atémica

de estos dos tipos de escalones es distinta (ver figura V.9).

Los escalones [110] son escalones terminados en 4tomos de Ga, mientras
que los [110] estdn terminados en dtomos de As; estos tltimos son sitios de nucleacién
preferente para los dtomos de Ga frente a los primeros. Asi el crecimiento por
propagacion de escalones se mantiene hasta temperaturas mds bajas en caso de

superficies que presentan escalones terminados en As.

En una superficie de GaAs desorientada que presenta dominios de
antifase, los escalones de desorientacidn, aunque paralelos, pertenecen a redes de

GaAs giradas unas con respecto a otras 90°; estos escalones serdn alternativamente

209



terminados en As o terminados en Ga. Si crecemos a una temperatura tal que sea
superior a la temperatura de transicién para la propagacién de escalones terminados
en As pero inferior a la temperatura de transicién para la propagacién de los escalones
terminados en Ga estaremos favoreciendo el crecimiento de un tipo de terraza frente

al de la otra, en una superficie de GaAs con bidominios.

@B O As
©® @ O QGa

As-dimer

Figura V.9: Representacién esquemitica de fos dos tipos de escalones que pueden aparecer en una

superficie de GaAs (001).

6.2.- Resultados experimentales,

En todos los registros obtenidos se observa invariablemente que la
amplitud de la sefial de RD aumenta rdpidamente en los primeros 50 nm de GaAs

depositados sobre Ia superficie de Si. EI comportamiento de la sefial a partir de este
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espesor presenta el siguiente comportamiento:
- Si un frente de crecimiento con un sélo dominio es alcanzado a un
espesor de GaAs menor o igual a 50 nm el valor medio de la sefial
permanece constante desde el momento en el que el mecanismo de

aniquilacién de los APDs ha concluido.

- Si por el contrario este proceso de aniquilacién no ha terminado
cuando se han depositado 50 nm de GaAs, el valor medio de la sefial
RD sigue aumentando lentamente hasta alcanzar un valor mdximo y
constante en ¢l momento en el que un frente de crecimiento de GaAs

con un sélo dominio es alcanzado.

Vamos a centrarnos en el estudio de la evolucién de 1a sefial RD en la
primera etapa del proceso de aniquilacién de los APDs, es decir, en los primeros 50
nm de GaAs crecidos,que es donde la cinética del mecanismo de aniquilacién de los

APDs es mds répida.

En las figaras V.10, V.11 y V.12 se muestra la evolucién de la seital RD

en los primeros 500 A de GaAs crecidos por:

Figura V.10: muestras crecidas por ALMBE en condiciones "ricas en As".
Figura V.11: muestras crecidas por ALMBE en condiciones "ricas en Ga".

Figura V.12: muestras crecidas por MBE a distintas temperaturas.
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AMPLITUD RD (u.a.)

Figura V.10:

o
8]

ALMBE Ts=300°C
Condiciones °
“ricasen As”

[

L 1 I | I L
100 200 300 400 500 600

ESPESOR DE GaAs (A)

Evolucién de la amplitud RD, normalizada a su valor en una superficie de GaAs
monodominio, en funcion del espesor de GaAs depositado,en diferentes muestras crecidas
todas ellas por ALMBE en condiciones "ricas en As"; cada simbolo corresponde a una
muestra,
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AMPLITUD RD (u.a.)

Figura V.11:

ALMBE
— condiciones
iricas enGa”

1 | 1 [ | -

0 100 200 300 400 500 600

ESPESOR DE GaAs (A)

Evolucién de la amplitud RD, normalizada a su valor en una superficie de GaAs
monodorminio, en fancitn del espesor de GaAs depositado,en diferentes muestras crecidas

todas ellas por ALMBE en condiciones "ricas en Ga"; cada simbolo corresponde a una
muestra.
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Ts = 300°C

Ts= 500°C

+ Ts= 580 °C

AMPLITUD RD(u.a.)

0 I 1 | 1 [ L
0O 100 200 300 400 500 600

ESPESOR DE Gaas (A)

Figura V.12:  Evolucidn de la amplitud RD, normalizada a su valor en una superficie de GaAs
monodominio, en funcidn del espesor depositado,en muestras de GaAs crecidas por MBE
a distintas temperaturas; cada simbolo corresponde a una muestra.
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Antes de hacer ningiin comentario sobre los resultados hay que sefialar
que en todas ellas se representa la amplitud de la sefal RD normalizada al valor de
esta sefial en una superficie de GaAs monodominio. Por tanto cuando la amplitud RD

es igual a 1 significa que el proceso de aniquilacién de dominios ha terminado.

El punto de corte de cada una de las rectas con el gje vertical (amplitud
RD) como vimos se puede relacionar con la distribucién relativa de terrazas que
presenta la superficie de partida del substrato de Si. Concretamente:

- Amplitud RD = 0: 50% terraza A y 50% terraza B.

- Amplitud RD

0.5: 75% terraza A y 25% terraza B.

- Amplitud RD

il

1: 100% terraza A y 0% terraza B.

Para entender la figura V.12 hay que recordar que excepto en la muestra
en la que Ts = 300°C, los 100 A primeros de GaAs han sido crecidos por ALMBE,
Como lo que nos interesa es ver como evoluciona el proceso de aniquilacién par GaAs
crecido por MBE a distintas temperaturas, solo representamos como se comporta la
sefial RD a partir de estos 100 A. Ademds si queremos relacionar el proceso de
evolucidn con la distribucidn relativa de dominios en la superficie de partida, en este
caso deberemos referirnos a la superficie de GaAs antes de iniciar el crecimiento por

MBE, es decir, a la superficie de GaAs a los 100 A de espesor.

En las tres figuras se ve claramente como para unas mismas condiciones

de crecimiento, la pendiente del proceso de evolucién de los APDs es mayor cuanto
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mayor es la desigualdad ente el drea ocupada por uno y otro tipo de terrazas en la
superficie de partida, o lo que es lo mismo, cuanto mayor sea el drea ocupada por la
terraza que hemos llamado A. Como ya sefialamos anteriormente, el dominio de GaAs
que crece sobre la terraza tipo A es el que prevalece una vez terminado el proceso de

aniquilacion.

Para conocer la dependencia con la distribucidn inicial de terrazas en la
superficie de partida, hemos representado en la figura V.13 el tamafio inicial en % del
dominio A frente a la pendiente del proceso de evolucién de los APDs. Claramente,
para cada grupo de muestras, este comportamiento es lineal, es decir, el cambio de
pendiente es proporcional al cambio del tamafio inicial del dominio que al final va
prevalecer. Lo que no indica este comportamiento, es que la cinética del proceso es
idéntica dentro de cada grupo de muestras: dependiendo del tamaiio inicial del dominio
que desaparece, la epitaxia de GaAs "consigue” o no "consigue" alcanzar un frente

de crecimiento con un solo dominio a los 50 nm de espesor.

A partir del comportamiento lineal que presentan en la figura V.13 las
muestras crecidas por MBE a distintas temperaturas, también obtenemos que el
favorecer el crecimiento de un tipo de terraza no modifica en absoluto la cinética del
proceso de aniquilacién de los APDs. La posibilidad de que el mecanismo responsable
del proceso de aniquilaciéon d los APDs fuera el crecimiento preferente en un tipo de
terraza en la superficie de GaAs bidominio ha sido apuntado por algunos autores {16];

sin embargo, nuestros resultados experimentales no van en esta direccidn,
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(tamaho inicial %)

DOMINIO A

Figura V.13:

701

55
¢+ MBE
Jricasen As ~ 2°0FF
Jricas en As “ LPOFF
Jricasen Ga "’
5Q% i [ i 1 B

1 15 2 25 3
PENDIENTE (u.a.)

En esta grafica se representa el valor de la pendiente de la evolucién de la sefial RD.en
los primeros 50 nm de GaAs,en funcién del tamaro inicial del dominio A en cada
muestra.
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Para ver la influencia de las condiciones de crecimiento en la cinética del
proceso, deberemos comparar la evolucién de éste en muestras cuya superficie de
partida tenga la misma distribucidn inicial de terrazas. En la figura V.14 se puede ver
la evolucién del proceso de aniquilacién de los APDs en tres muestras crecidas sobre
superficies de Si con la misma distribucién inicial de terrazas pero con distintas

condiciones de crecimiento.

Estos resultados sefialan que la cinética del proceso es mds rdpida en la
muestra crecida por MBE, que en muestras crecidas por ALMBE; dentro de estas
tltimas, la cinética del proceso es mds rdpida en muestras crecidas en condiciones

"ricas en Ga" que en aquellas crecidas en condiciones "ricas en As".

El hecho de que la cinética sea mas rdpida en muestras crecidas en
condiciones "ricas en Ga" podria significar que las APDs estuvieran constituidos por
enlaces Ga-Ga ya que la probabilidad de formacién de éstos serfa mayor en estas
muestras que en las crecidas en condiciones "ricas en As".Existen modelos [17] que
proponen que el mecanismo responsable del proceso de aniquilacién es que las APBs
estdn constituidas por enlaces o bien Ga-Ga o bien As-As.En ambos casos estas APBs
estdn en planos de la familia {111} y pueden encontrarse y aniquilarse mutuamente.
Dependiendo de si las fronteras son tipo Ga-Ga o As-As se gira o no se gira el azimut
respectivamente. Sin embargo, nosotros en ningiin caso hemos observado un giro del

azimut en el GaAs por el hecho de cambiar las condiciones de crecimiento, si

previamente no hemos incorporado intencionadamente una capa de As establemente
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ligada a la superficie de Si.

15 = 300°C

ALMBE
'ricasenGa’

ALMBE

“ticasen As'

AMPLITUD RD (u.a.)
o
%)

0 | | | | | |
0 100 200 300 400 500 600
ESPESOR DE GaAs [ A)

Figura V.14:  Evolucién de la sefial RD, normalizada a su valor en una superficie de GaAs
monodominio, para muestras crecidas en diferentes condiciones de crecimiento sobre
substratos de Si (001} 2° OFF cuya distribucién relativa inicial de terrazas es similar.
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Por otro lado, en las muestras de MBE crecidas a Ts = 300°C, la
presién de As, es idéntica a la utilizada en las muestras crecidas por ALMBE, con la
diferencia de que en el caso de crecimiento por MBE la célula permanece
ininterrumpidamente abierta durante todo el crecimiento;es decir, las condiciones de
crecimiento son mucho mds "ricas en As" que en cualquier muestra crecida por
ALMBE., Por tanto en este tipo de muestras (MBE, Ts = 300°C) se favoreceria la
formacion de enlaces As-As frente a las enlace Ga-Ga y si estas tltimas fueran las
responsables del proceso de aniquilacidn de las APDs, la cinética del proceso en el
caso de MBE deberia de ser la mds lenta. Como se puede comprobar en la figura
V.14 experimentalmente ocurre justo lo contrario: la cinética del proceso es mds

rdpida en el caso de crecimiento por MBE a Ts = 300°C.

A la vista de estos resultados podemos decir que la cinética del proceso
de aniquilacidn de los APDs depende ligeramente de la condiciones de crecimiento y
que un frente de crecimiento con un solo dominio se consigue antes cuanto menor sea

el tamafio de la terraza B en la superficie de partida del substrato de Si.

Una forma, por tanto, de disminuir el espesor de GaAs al cual se
consigue que desaparezcan los APDs serfa reducir el tamafio de la terraza B en la

superficie de partida del substrato de Si, aumentando su desorientacidn.

Hasta ahora los resultados expuestos corresponden a epitaxias sobre

substratos de Si desorientados 2° hacia la direccién [110]. Si crecemos ahora GaAs
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sobre substratos de Si (001) desorientados 4° hacia la direccién [110], el tamafio inicial
de las terrazas serd aproximadamente la mitad que en el caso anterior y por tanto
deberfamos obtener un frente de crecimiento con un tnico dominio aproximadamente

con la mitad de espesor de GaAs depositado.

Sobre este tipo de substratos desorientados 4°, hemos crecido epitaxias
de GaAs por ALMBE en condiciones "ricas en As". Increiblemente el comportamiento
del proceso de aniquilacién de los APDs es idéntico al obtenido para epitaxias de
GaAs crecidas en las mismas condiciones sobre substratos de Si desorientados 2°. El
comportamiento de estas muestras (4° off) estd representado en la figura V.13. Los
puntos correspondientes se ajustan perfectamente al comportamiento lineal que tienen

las epitaxias de GaAs crecidas sobre substratos de Si desorientados 2°.

6.3.- Discusién de los resultados

Antes de discutir nuestros resultados experimentales, haremos un breve

resumen de los mismos:

- La cinética del proceso de aniquilacién no cambia modificando la
probabilidad de formacidn de enlaces As-As y Ga-Ga, ya que en ningdn
caso se observa que la epitaxia de GaAs monodominio resultante

presente un giro de azimut,
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- La cinética del proceso de aniquilacién no cambia favoreciendo el
crecimiento de una de la dos terrazas que presenta una superficie de

GaAs bidominio.

- La presencia de escalones en la superficie de Si de partida en una
direccidn preferente es necesaria para conseguir una epitaxia de GaAs

monodominio sobre un substrato de Si con dos tipos de terrazas.

- La cinética del proceso de aniquilacion no depende de la densidad de
escalones de desorientacién que presente la superficie de partida del

substrato de Si, es decir, no depende de la desorientacién de éste.

- La cinética del proceso de aniquilacién depende del modo de

crecimiento utilizado para crecer la epitaxia de GaAs.

Como vimos en el capitulo III sobre nucleacién de GaAs sobre Si, existe
una fuerte relacién entre el modo de crecimiento de las primeras capas de GaAs y el
proceso de relajacién de la red. Por otro lado, hemos demostrado que la cinética de
la evolucidn de los APDs depende del modo de crecimiento utilizado. Todo ello, junto
con el resto de los resultados experimentales, nos inducen a pensar que el proceso de
aniquilacién de dominios pudiera depender, a través del modo de crecimiento, del

proceso de relajacidn de la red.
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Podriamos asi entender por qué se observa idéntica evolucién de los

dominios de antifase en superficies de Si con distinta densidad de escalones .

Como expusimos en el capitulo III, la presencia de una distribucién
periddica de escalones en la superficie de Si interviene en ¢l proceso de relajacién de
la red, ya que éstos son sitios de nucleacién preferente para las dislocaciones de tipo
I y por tanto es menor el mimero de dislocaciones de tipo II que se forman en la
intercara GaAs/Si. Asi, cambiando la desorientacién del substrato, atin modificando
el tamano de las terrazas en su superficie, no modificamos la distribucién de
dislocaciones necesarias para relajar la tensidn que aparece en la intercara debido al
4% de diferencia entre el pardmetro de red del GaAs y del Si (una dislocacién de tipo
I cada 25 planos atémicos de GaAs). Si en el proceso de aniquilacién de alguna
manera interviniera la interaccidn dislocacién-escalén el nimero de sitios donde esta

interaccion se produce no se va a modificar por aumentar al doble Ia desorientacién.

Parece claro por tanto que todo aquello que modifica de alguna forma
el proceso de aniquilacion de los APDs se puede relacionar con el modo en que se

lleva a cabo el proceso de relajacién de la red de GaAs.

Para verificar este hecho seria necesario estudiar el mecanismo de
evolucién de los APDs, por ejemplo en:
- Sistemas que presentando APDs estuvieron formados por materiales

con idénticos pardmetros de red, de forma que no fuera necesario un
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proceso de relajacién en la intercara. Posibles candidatos serfa: GaAs/Ge

é GaP/S1.

- Cambiar la densidad de dislocaciones en la intercara del material, es
decir, crecer sobre Si compuestos con mayor 0 menor parametro de red
que ¢l GaAs. Posibles candidatos serian: GaAs, P, y In Ga, ,As variando

la composicién, x, en ambos.

- Utilizar substratos desorientados con longitudes de terrazas
completamente distintas, y que no fueran muiltiplo de la distancia
necesaria entre dislocaciones como en el caso del sistema GaAs/Si. Es

decir, utilizar substratos con desorientaciéon menor de 2°.

7.- Heteroestructuras GaAs/AlAs crecidas por ALMBE sobre GaAs/Si donde el
GaAs es monodominio.

La posibilidad que nos ofrece la técnica RDS de conocer in-situ en que

momento del crecimiento la red de GaAs crecida sobre Si presenta un tinico dominio,

nos permite, como veremos, obtener epitaxias de gran calidad dptica.

Sobre una capa de GaAs de sdlo 750 A crecida por ALMBE en condi-
ciones "ricas en As" a Ts = 300°C, en la que el proceso de aniquilacién de los APDs
ha concluido a los 500 A y que ha sido sometida a un TC (10 min. 580°C) para

completar el proceso de relajacion de la red , crecemos también por ALMBE a
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Ts = 300°C una estructura que consiste en un pozo cudntico de 50 A confinado por
dos superredes de periodo corto (GaAs),;/(AlAs); de 0.1 pm de espesor. Los espectros

de PL y PR correspondiente a esta estructura pueden verse en la figura V.15.

Es increible que con una capa tan delgada de GaAs separando la
estructura del substrato de Si, se obtenga intensidad de luminiscencia en el pozo
cu4ntico y transiciones bien definidas para todos los componentes de la epitaxia en el

espectro de PR,

Si aumentamos el espesor de la capa de GaAs a 1.2 pum la mejora del
comportamiento 6ptico es muy notable. Ahora la capa de GaAs previa al crecimiento
de la heteroestructura consiste en 2000 A de GaAs crecidas por ALMBE a Ts= 300°C
y lum GaAs crecido por MBE a 580°C. La estructura es idéntica al caso anterior

salvo que las superredes de perfodo corto en estas muestras consisten en

(GaAS),/(AlAs)s.

En la figura V.16 se pueden ver los espectros de PL y PR de esta
muestra. La anchura a mitad de altura del pico de PL asociado al pozo cudntico es de
7.5 meV y es comparable a los obtenidos en este mismo tipo de estructuras crecidas

sobre substratos de GaAs [18].
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Figura V.15:  Espectros de PL y PR correspondicnte§ a una estructura QW de 50 A de GaAs confinado

por superredes AlAs/GaAs de periodo corto; dicha estructura ha sido crecida sobre una

capa de GaAs de s6lo 75 nm de espesor en la que el proceso de aniquilacién de los APDs
finalizé a los 50 nm.
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Figura V.16:  Espectros de PL y PR correspondientes a una estructura similar a la descrita en la figura
V.15 sélo que ahora la capa de GaAs es de 1.2 um.
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Conclusiones.
A partir del estudio del proceso de aniquilacién de los APDs en GaAs
crecido sobre substratos de Si (001), que presentan dos tipos de terrazas en su

superficie, mediante el seguimiento de 1a sefial RD hemos obtenido:

- El proceso de aniquilacién de los APDs es operativo desde el principio

del crecimiento.

- Es posible obtener un frente de crecimiento monodominio para un

espesor de GaAs de 50 nm mediante ALMBE.

- Todos los resultados experimentales parecen poner de manifiesto que
el mecanismo de aniquilacién de los APDs estd directamente relacionado
con el proceso de relajacién de la red de GaAs, pero para demostrarlo

seria necesario mas trabajo experimental.

- Se han obtenido estructuras GaAs/AlAs crecidas por ALMBE con

excelentes propiedades Opticas, sobre capas de GaAs monodominio, de

tan s6lo 1.2 um de espesor, crecidas sobre substratos de Si.
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VI.- CRECIMIENTO DE GaAs SOBRE SUBSTRATOS DE Si

TRATADOS A BAJA TEMPERATURA.

1.- Introduccién

El objeto tecnoldgico iltimo de nuestro estudio es conseguir crecer
cpitaxias GaAs con calidad suficiente para poder integrar dispositivos de
semiconductores compuestos I1I-V sobre substratos de Si. Para evitar la contaminacién
con materiales III-V de las lineas de procesado de Si, los dispositivos III-V han de ser
crecidos sobre substratos previamente procesados mediante tecnologias de Si
(CMOS,...). El funcionamiento de los circuitos de Si después de la integracidn de

dispositivos III-V impone que todo proceso relacionado con éstos no supere los 400°C.

Hasta este momento hemos estudiado y ofrecido alternativas a los
distintos problemas intrinsecos que presenta el sistema GaAs/Si, con objeto de mejorar
la calidad de las epitaxias, utilizando en la mayorfa de los casos crecimiento por

ALMBE a Ts= 300°C, temperatura que estd por debajo del limite previamente citado.

Sin embargo,la preparacién convencional de los substratos de Si para el
crecimiento epitaxial (ver capitulo IT) incluye una etapa a alta temperatura (800-900°C
durante decenas de minutos) lo cual no es compatible con la tecnologia de circuitos
integrados de Si. Por lo tanto, para que el proceso completo, desde la preparacidn del
substrato hasta el crecimiento epitaxial,sea compatible con los actuales procesos
tecnoldgicos de Si, es absolutamente necesario desarrollar un proceso alternativo de

preparacién de substratos que no incluya ningtin paso a alta temperatura.
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Recientemente han aparecido en la literatura métodos para conseguir su-
perficies de Si limpias a nivel atémico en las que no interviene ningtin proceso a alta
temperatura. La combinacién de estos nuevos métodos de preparacion del substrato
con el posterior crecimiento de estructuras III-V por ALMBE, supondria un gran

avance hacia un real desarrollo de la tecnologia de GaAs sobre Si.

2.-Métodos de preparacién de substratos de Si a baja temperatura.

2.1.- Limpieza de substratos de Si mediante plasma de H,.

El uso de plasma de H, ha demostrado ser efectivo para la limpieza a
baja temperatura (200-400°C) de superficies semiconductoras.Dos modos distintos de
producir dtomos y moléculas de hidrégeno excitadas se han publicado recientemente
en la literatura [1,2]. En un caso [1] el plasma, producido por una descarga de
microondas (2.45 GHz) a presiones de H, entre 5x107 y 7x10™* Torr, es confinado me-
diante resonancia ciclotron (ECR).La temperatura del substrato s¢ mantiene a 400°C.
Otros autores [2] producen el plasma mediante radiofrecuencia en una cdmara alejada

de la muestra. Las presiones de H, utilizadas son de 3-50 mTorr a temperaturas del

substrato de 250-300°C.

En ambos casos antes de su introduccién en el reactor de H,, las obleas

son sometidas a los procesos convencionales de ataque hdimedo, descritos en el

capitulo II de esta memoria.

[ ]
L
[ 8]



Se ha demostrado que el ataque del 6xido de Si por reaccién quimica con
dtomos de hidrégeno es muy efectivo, produciendo superficies de Si limpias y planas,
preparadas para el crecimiento epitaxial. Sin embargo, debido a las altas presiones de
hidrégeno utilizadas, se necesitan tiempos largos para bombear el H, una vez acabado
el proceso de limpieza, haciéndolo inviable en sistemas de UHV. En particular,
después de quitar el 6xido, la superficie de Si es extremadamente sensible a la
contaminacion por hidrocarburos (bomba turbo-molecular) y al oxigeno residual en el

sistema.

2.2.- Preparacion de substratos de Si mediante formacién de una capa pasivante
de hidrégeno.

Resultados experimentales recientes han demostrado que la superficie de

Si queda terminada en una capa de hidrégeno cuando se sumerge en soluciones

liquidas que contienen HF:como HF y agua, HF y etanol [3] o exponiendo la oblea

a vapores de HF [4].

Esta capa de hidrégeno reduce en varios drdenes de magnitud la
incorporacién de impurezas [3-5] sobre la superficie de Si (001) con respecto a la
superficie Si (001) no pasivada. La pasivacidn de la superficie de silicio se pierde por

la desorcién de hidrégeno a temperaturas del substrato entre 400 y 550°C,

El ataque del 6xido de Si mediante tratamientos con HF es un proceso

bien conocido de antiguo. Queda sin embargo por demostrar que la pasivacién de la
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superficie producida por la capa de H adsorbida es suficientemente estable como para
evitar totalmente la incorporacién de impurezas durante las etapas previas al

crecimiento epitaxial.
3.- Resultados experimentales.

3.1.- Ataque de 6xido de Si con plasma de H,.

Nosotros hemos hecho varios experimentos en este sentido, produciendo
el plasma de H, en la esclusa del sistema MBE, que estd dotado de un sistema de
pulverizacién catédica.El proceso de pulverizacién se ha realizado sin polarizar
negativamente los substratos, de forma que los iones H' no son intencionadamente
acelerados sobre ellos, tratando de disminuir en lo posible el dafiado que acompaiia

a este tipo de ataque.

Resultados preliminares demuestran que el plasma de hidrégeno asi
producido es efectivo en el ataque del 6xido de silicio. Sin embargo, con las altas
presiones de hidrégeno (~ 107 mbar) necesarias para mantener el plasma en nuestro

sistema experimental los substratos de silicio son dafiados mostrando facetas.

Teniendo en cuenta ademds los problemas relacionados con el bombeo
del hidrégeno, hemos preferido estudiar los procedimientos de preparacién de
superficies de Si pasivadas con hidrégeno a los que nos referimos en el apartado 3.2

de este capitulo.
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3.2.- Preparacién de Si mediante formacién de una capa pasivante de H.
Diversos experimentos han sido realizados con soluciones conteniendo
HF.En primer lugar, las muestras son sometidas a un proceso de limpicza
convencional, como el descrito en el capitulo II. Una vez crecida sobre las obleas una
fina capa de éxido pasivante, se introducen en una cdmara de guantes con flujo de N,
seco directamente conectado con la esclusa del sistema de crecimiento; es decir, el

ataque del 6xido de Si con FH se realiza en un ambiente de N, seco.
Hemos probado dos métodos de ataque:

- Exposicién de Ia muestra de Si a vapores de FH (25 %) durante 5 min.
[4]. La oblea se coloca en un recipiente de teflén del tamafio exacto de
la oblea de forma que toda su superficie esté expuesta a los vapores de
FH. Después de pasado este tiempo, la oblea es introducida en la linea

de vacio.

- Ataque con 5-6 gotas (1 ml) de una solucién FH:H,0:alcohol (1:1:98),
siendo la mezcla de alcoholes etilico:metilico:isopropilico (90:5:5), con
el substrato girando a 3000 rpm en un spinner [3]. Previamente al ataque

con esta solucidn se echan unas gotitas de la mezcla de alcoholes.

Las ventajas de este segundo método con respecto al que utiliza vapores

de FH son varias:
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- Menor duracién (unos segundos frente a 5 minutos).

- Mejor uniformidad: el alcohol moja muy efectivamente la superficie de
Si, mientras que con el método de vapores de HF pueden formarse
burbujas de hidrégeno en la superficie de la oblea impidiendo el ataque

del éxado.

~ Es mds fécil de manejar, puesto que el contenido en HF es mucho

menor.

Independientemente del método de preparacién seguido, el proceso
posterior al ataque en la cdmara de guantes es idéntico: los substratos de Si son
inmediatamente introducidos en la esclusa, calentados a 100°C durante 1 hora y
pasados directamente a la precdmara en UHV, y después a la cdmara de crecimiento.
La estructura de la superficie de Si (001) pasivada con H corresponde a la del
volumen, (1x1). Cuando la temperatura del substrato alcanza 400°C, el diagrama de
difraccién RHEED corresponde a una débil reconstruccién superficial 2x1, la
observada en la superficie (001) Si limpia, que se hace mucho mds patente cuando la
Ts ~ 500-550°C; esta fase corresponde a la completa desorcién de hidrégeno de la
superficie; asi pues la superficie de Si es plana y aparentemente estaria preparada para

el crecimiento epitaxial.
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Este resultado es corroborado con los espectros Auger, como se ve en

la figura VI.1, donde no aparecen trazas de C y O, y el pico del Si es caracteristico

de una superficie atémicamente limpia.

INTENSIDAD AES (dN/dE, u.a.)

N g
(‘“ Cyry (272eV)
Si LMM (92eV)
CKLL (272 eV)

Siimm(92eV)

W
Oy (503eV)

(WW

OKLL (503 EV)

Fig. VL1:

espectros Auger correspondientes a:

Parte superior:superficie de Si tratada a baja temperatura (HF).

Parte infenior:superficie de Si tratada convencionalmente.
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Los experimentos de nucleacién de GaAs por ALMBE a Ts = 300°C
sobre las superficies de Si asi{ preparadas demuestran que la nucleacién es

fundamentalmente bidimensional como corresponde a una superficie limpia.

Queda pues demostrado, por primera vez para el crecimiento epitaxial
de GaAs sobre Si [6], la posibilidad de preparar los substratos de Si a baja

temperatura.

4. Crecimiento sobre substratos de Si tratados a baja temperatura.
Como se ha citado previamente, sobre esta superficie de Si (001) se ha
conseguido reproducir el proceso de nucleacién obtenido en superficies sometidas a

tratamientos térmicos.

También hemos estudiado el proceso de aniquilacién de dominios en
GaAs crecido por ALMBE sobre este tipo de substratos. Debido a que éstos no han
sufrido ningun tratamiento térmico, se observa que la distribucidn inicial de terrazas
A y B en la superficie de Si va es del 50%; es decir, el tamafio de las terrazas es
idéntico. Recordando los resultados obtenidos en el capitulo V de esta memoria,
podemos preveer que en este caso va a ser necesario un espesor mayor de GaAs para

conseguir un frente de crecimiento monodominio.

En la figura V1.2 estdn representados los procesos de evolucién de los

APDs en GaAs crecido sobre un substrato preparado convencionalmente, y sobre un
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substrato tratado a baja temperatura. La dnica diferencia es que,mientras en el primer

caso (Si:alta temperatura) son necesarios 50 nm de GaAs para completar el proceso

de aniquilacién de los APDs, en el segundo (Si: baja temperatura),son necesarios

alrededor de 1000 A. Es posible, por tanto, conseguir un frente de crecimiento

monodominio para reducidos espesores de GaAs en este tipo de substratos.

> SO, P
R — 0 Fd 7"'- (]
o . //0 N //o /. e ____\9:\ '0448,
— / °\___Q___6, -0 4/ S
W / v
/ A&
Q /o /.—.—-.._. -«
- / » —— ——
— //
__J L
Y // s *HF process
= |/ / o THERMAL process
< s /
] /
r ‘//
/
/
| | i i
50 100 150 200
GaAs THICKNESS (nm)
Fig. VI.2: evolucién de la sefial RD en funcién del espesor de GaAs depositado sobre Si cuando éste es

tratado convencionalmente (puntos blancos) y a baja temperatura (puntos negros).

Estos métodos de preparacion a baja temperatura también ofrecen la

ventaja de que el substrato de Si no presenta, previamente al crecimiento, ni los planos

de deslizamiento ni el radio de curvatura,que aparecen debido a los gradientes de

temperatura a través de la oblea de 3" durante el proceso de desorcién del 6xido en

substratos tratados convencionalmente.
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Ademds la morfologia de la superficie de estructuras IlII-V crecidas a
baja temperatura sobre estos substratos tratados también a baja temperatura es.
excelente. No es posible detectar rugosidad en la superficie mediante interferometria
Nomarsky. Por ello hemos tenido que acudir a utilizar microscopia electrénica de

barrido (SEM).

En la fotografia n"1 puede verse la superficie de una muestra crecida
sobre un substrato de Si preparado de forma convencional que consiste en 1 um de
GaAs crecido por MBE (Ts = 580°C) por el método "de las dos etapas"; en la
fotograffa n"2 la superficie corresponde a una muestra crecida sobre un substrato de
Si tratado a baja temperatura y consiste en 1 pm de GaAs crecido por ALMBE

(Ts=300°C).La rugosidad en este ltimo caso es obviamente mucho menos relevante.

La excelente morfologia de la superficie hace que este tipo de epitaxias
sea muy interesante para dispositivos optoelectrénicos, tales como los moduladores,
en los que los requisitos fundamentales son, ademds de un buen comportamiento en
absorcién de luz (transiciones abruptas en fotorreflectancia), una gran reflectividad de

las intercaras (planitud de la superficie durante el crecimiento).

Nosotros hemos demostrado la posibilidad de crecer epitaxias de GaAs
sobre substratos de Si preparados a baja temperatura. También hemos demostrado
(figura IV.24) la calidad éptica de las estructuras MQW vy superredes sobre Si crecidas

a baja temperatura.

240



Fot. n'1; aspecto de la superficie de una epitaxia de 1um de GaAs crecida por MBE sobre un substrato
substrato de Si tratado convencjonalmente.

Fot. n"2: aspecto de la superficie de una epitaxia de 1pm de GaAs crecida por ALMBE sobre un
substrato de Si tratado a baja temperatura.
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Estamos, pues, en condiciones de abordar el crecimiento de dispositivos
tipo modulador monoliticamente integrados con Si. En esta linea hemos realizado el
crecimiento de un modulador de reflexién tipo Fabry-Perot asimétrico [7] mediante
crecimiento por ALMBE a Ts = 300°C sobre substratos de Si tratados a baja tempera-
tura. Su estructura [8] puede verse detallada en la figura VI.3;esta estructura ha sido
disefiada para que la longitud de onda de trabajo del modulador sea A = 862 nm.

Previamente a la estructura se crecieron 2000 A de GaAs también por ALMBE a

Ts=300°C.
Gahs 504 (0.005um)
p+
Al03 Ca07 As 0.289 um
s _ .
1504 GaAs 10 Periods
i . MOw T 60A Al3GadTAs 021 um
> Hoh ncex
Low incax & Periods
n* Mult [ayer Alo1 Ga0g As 609A
Refiector Stack AlAs 723A
~ (stack =1.065 um)
Silicon
Fig, V1.3: estructura detallada de! modulador de reflexién tipo Fabry-Perot asimétrico crecida sobre un

por ALMBE sobre un substrato de Si tratado a baja temperatura.
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Bdsicamente un modulador es un dispositivo que nos permite transformar
sefiales eléctricas en Opticas. Para ello el reflector es disefiado para tener un méximo
de reflectividad a la longitud de onda a la que va a trabajar el modulador. El borde
de absorcion del MQW se desplaza a longitudes de ondas mayores (efecto Stark)
cuando éste es sometido a un campo eléctrico [8]. Si este borde de absorcion en
ausencia de polarizacién corresponde a la longitud de onda de trabajo del modulador,
la reflectividad sufrird una cambio apreciable cuando el campo eléctrico es aplicado,

ya que parte de la luz va a ser absorbida en el MQW.

Para obtener unas buenas caracteristicas del dispositivos,es necesario que
las intercaras sean lo mds planas posibles,y asi conseguir una médxima reflectividad,en
ausencia de campo,médxima. Por otro lado tiene que haber un control preciso en la
composicién, para que coincidan el mdximo de reflectividad de la estructura con el

borde de absorcion del MQW en ausencia de campo.

Los resultados preliminares obtenidos en esta estructura son muy
prometedores. En la figura VI.4 puede verse el espectro de reflectividad y de PR que
presenta esta estructura modulador. La reflectividad méxima supera el 80% en torno
a A = 862 nm que coincide con el borde de absorcién de la estructura MQW,como

puede verse en el espectro de PR.

En la actualidad estamos trabajando en el proceso tecnoldgico necesario

atin para conocer la respuesta de la reflectividad cuando el MQW estd sometido a polarizacion.
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244



Conclusiones:
Se ha conseguido por vez primera el crecimiento de heteroestructuras
-V por ALMBE (Ts = 300°) sobre substratos de Si tratados a baja temperatura,

demostrando que:

- Es posible una nucleacién quasi-bidimensional sobre este tipo de

substratos.

- Es posible obtener un frente de crecimiento con un sélo dominio con

espesores de GaAs aproximadamente de 1000 A.

- La morfologia superficial obtenida es mucho mejor que 1a que
presentan epitaxias de GaAs crecidas por MBE sobre substratos de Si

tratados convencionalmente.

- Se ha crecido una estructura de modulador de reflexion Fabry-Perot
asimétrica, cuya caracterizacion preliminar es muy prometedora, con

vista a una posible integracidn de dispositivos III-V sobre substratos de

Si.
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VII.- CONCLUSIONES GENERALES

A lo largo de esta memoria se han estudiado y aportado soluciones a los
problemas intrinsecamente ligados al sistema epitaxial GaAs/Si. A modo de resumen,
expondremos los resultados mds relevantes que hemos obtenido referentes a la
nucleacidn, distribucién de tensiones, proceso de aniquilacién de dominios de antifase

y procesos a baja temperatura en este sistema.

A partir del estudio del proceso de nucleacién en epitaxias de GaAs
crecidas sobre Si mediante las técnicas de caracterizacion AES, RHEED y HRTEM,
hemos obtenido:

- GaAs sobre Si crecido por MBE:

* La nucleacién es claramente 3D (AES, RHEED y TEM).
* En la intercara GaAs/Si aparecen dislocaciones tanto de tipo I
como de tipo Il y una alta densidad de defectos planares.

- GaAs sobre Si crecido por ALMBE:

* La nucleacion tiene un fuerte cardcter 2D (RHEED, HRTEM).
* En la intercara GaAs/S1 aparece una red regular de dislocacio-
nes tipo I, independientemente de la desorientacién del substrato;
de existir defectos planares su densidad es lo suficientemente

baja para no ser detectable por HRTEM (< 10° cm™?).
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- GaAs sobre Si crecido por ALMBE depositando previamente AlAs:
* La nucleacién es 2D (AES, RHEED).
* Es necesario reducir al minimo posible el espesor de AlAs si
queremos evitar la aparicién de una estructura tipo mosaico en las

epitaxias.

A partir del estudio de la distribucién de tensiones en epitaxia de GaAs
sobre Si crecidas por MBE se ha obtenido:
- Toda la tensidén a la que estdn sometidas las epitaxias es de cardcter
térmico.
- La distribucién de tensiones térmicas no es uniforme, pudiéndose
distinguir claramente dos zonas en estas heteroepitaxias:
* Region I: comprende aproximadamente los 4000 A de GaAs
mds cercanos a la intercara.
- Estd altamente dislocada.
- Acopla mediante deformacién toda la tensién térmica.
- Su comportamiento no eldstico se puede explicar
cualitativamente si tenemos en cuenta el campo de
deformacién asociado a las dislocaciones.
* Regién 1I: comprende, aproximadamente, desde una distancia
a la intercara de 4000 A hasta la superficie de la epitaxia.

- Presenta mejor calidad cristalina que la regién I.
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- Se comporta elasticamente.
- La tensién térmica es relajada mediante la aparicién de
dislocaciones en ¢l intervalo de temperaturas 580°C-450°C,
y deforma eldsticamente la red en el intervalo 450°-20°C.
- Se ha conseguido crecer GaAs, P, con buen control de la composicién
mediante ALMBE a Ts = 300°C.
- Se han disefiado y crecido estructuras por ALMBE a Ts = 300°C, que
compensan completamente el efecto de las tensiones térmicas,

presentando al mismo tiempo excelentes propiedades Opticas.

A partir del estudio del proceso de aniquilacién de los APDs en GaAs
crecido sobre substratos de Si (001), que presentan dos tipos de terrazas en su
superficie, mediante el seguimiento de la sefial RD hemos obtenido:

- El proceso de aniquilacién de los APDs es operativo desde el principio

del crecimiento.

- Es posible obtener un frente de crecimiento monodominio para un

espesor de GaAs de 50 nm mediante ALMBE.

- Todos los resultados experimentales parecen poner de manifiesto que

el mecanismo de aniquilacién de los APDs est4 directamente relacionado

con el proceso de relajacién de la red de GaAs, pero para demostrarlo

seria necesario mds trabajo experimental.
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- Se han obtenido estructuras GaAs/AlAs crecidas por ALMBE con
excelentes propiedades dpticas, sobre capas de GaAs monodominio, de

tan sélo 1.2 um de espesor, crecidas sobre substratos de Si.

Se ha conseguido por vez primera el crecimiento de heteroestructuras
II-V por ALMBE (Ts = 3(00° sobre substratos de Si tratados a baja temperatura,
demostrando que:

- Es posible una nucleacién quasi-bidimensional sobre este tipo de

substratos.

- Es posible obtener un frente de crecimiento con un sélo dominio con

espesores de GaAs aproximadamente de 1000 A.

- La morfologia superficial obtenida es mucho mejor que la que
presentan epitaxias de GaAs crecidas por MBE sobre substratos de Si
tratados convencionalmente.

- Se ha crecido una estructura de modulador de reflexién Fabry-Perot

asimétrica, cuya caracterizacion preliminar es muy prometedora, con
vista a una posible integracién de dispositivos I1I-V sobre substratos de

Si.
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