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1.1 INTRODUCCION

La familia de semiconductores IlI-N es considerada una de las mas importante después
del Silicio, debido a que tiene una amplia gama de aplicaciones en dispositivos opto-
electrénicos®, Si se compara con los sistemas lll-arsenuros, las aleaciones ternarias
[1I-N tienen un amplio ancho de banda y son usados en dispositivos opto electronicos
que cubren casi todo el rango espectral desde el ultravioleta (6 eV)? hasta el infrarrojo
(0.61 eV)>.

Durante las ultimas dos décadas, desde que Nakamura et. al. desarrollaron el primer
Diodo Emisor de Luz (LED) con emision en el azul con base en el sistema
semiconductor InGaN*®, la comunidad cientifica en laboratorios de universidades y
empresas han hecho un gran esfuerzo por producir LED’s y diodos laser (LD) que
operen en longitudes de onda corta. Como lo es el laser usado en el sistema Blue-Ray
(Figura 1.1) para la lectura de discos que tienen una capacidad de almacenamiento de
entre 25 y 50 Gb. Ademas, en el mercado ya podemos encontrar emisores LED de UV

con emision a 336nm .

Debido a estas mejoras en dispositivos Opticos basados en la familia semiconductora Ill-
N, se han impulsado una serie de innovaciones y aplicaciones en tecnologias en el
ahorro de energia mediante dispositivos de estado sélido, detectores UV para andlisis
biolégicos y quimicos, tratamientos de aguas residuales, almacenamiento de datos,
sefales de transito, luces de automoéviles y ademas por el valor de modulo de dureza

mécanica, el GaN es ideal para aplicaciones de recubrimientos ©.

Los Nitruros en general y en particular el GaN, el InN y sus aleaciones tienen una alta
estabilidad quimica®, que hace que sean materiales de alta resistencia mecanica,
resistencia a la intemperie y a la radiacion, por lo que se espera que dispositivos opto-
electrénicos como los son las celdas solares basadas en estos materiales tengan una

vida util mucho mayor que las que se fabrican en la actualidad.

Por otro lado, la optimizacién en la sintesis de nano estructuras basadas en IlI-N, abre

una ventana al desarrollo de aplicaciones tales como celdas solares tandem con una
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eficiencia superior que las basadas en silicio, fabricacion de micro proyectores para
produccion de imagenes en alta resolucion, emisores y detectores en IR para el uso en

seguridad y aplicaciones médicas, entre otras (Figura 1.1).

laser azul

La celda de arriba absorbe fotones de alta energia
La celda de abajo absorbe fotones de baja energia

detector IR

Figura 1.1 Algunas de las aplicaciones de los semiconductores IlI-N

1.2 JUSTIFICACION

Hasta el momento, el comportamiento de la banda prohibida con respecto a la
concentraciéon de In en la aleacion semiconductora B-InxGa;.xN se ha estudiado solo
tedricamente ya que en ningun laboratorio del mundo se habian encontrado las
condiciones termodinamicas apropiadas para el crecimiento exitoso de peliculas en todo
el rango de concentraciones de In. Es por esto que en este trabajo de tesis se llevé a
cabo el crecimiento sistematico de peliculas GaN, InN e InGaN para encontrar las
condiciones termodindmicas y experimentales para la obtencién exitosa de peliculas en
la fase cubica con alta calidad superficial y estructural en todo el rango de concentracién

de In.
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1.3 OBJETIVOS

e Optimizacion de la capa buffer GaN para el crecimiento de peliculas B-InxGa;-xN

e Determinar las condiciones de crecimiento de aleaciones ternarias B-InxGai-xN
de forma homogénea dentro del rango de concentraciones desde GaN x=0 hasta
INN x=1.
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En este capitulo se presentan antecedentes de las propiedades basicas de los

semiconductores IlI-N y los modos de crecimiento hetero-epitaxial.

2.1 ESTRUCTURA CRISTALINA DE SEMICONDUCTORES III-N

El material semiconductor 1lI-N se puede encontrar en tres fases cristalinas: Wurzita
(Hexagonal), Zinc blenda (Cubica) y rock salt. En condiciones ambiente, la estructura
mas estable termodinamicamente es la wurzita para GaN, AIN e InN en bulto. La
estructura Zinc-blenda tiene una entalpia de formacion 0.23 % mas alta que la
hexagonal® por lo que es posible crecerla solo epitaxialmente. Para GaN e InN se
ha podido estabilizar por crecimiento epitaxial en peliculas delgadas sobre el
plano cristalogréafico (1 0 0) en substratos como Si 2, 3C-SiC 3, MgO * y GaAs *° . Y
sobre el plano (111) MgO”.

La estructura cristalina con la que crezcan los semiconductores IlI-N sera determinada
por la estructura cristalina del substrato, el tratamiento de la superficie del substrato y

las condiciones termodindmicas generales del sistema.

El grupo espacial de la fase hexagonal es el P63mc, que esta compuesto por dos sub-
redes “hexagonal close packed” (hcp) interpenetradas con atomos del grupo Il (Galio,
Aluminio o Indio) o &tomos de Nitrégeno que estan separados por 5/8 de distancia a lo
largo del eje c. El sistema hexagonal esta descrito por tres vectores de red basales (aj,
ap, Y az) y un vector de translacion (c) que da lugar a una notacién de cuatro indices
como (ai, az, as, ¢). Sin embargo, una notacién de tres indices (a;, a,, C) se usa para
describir la celda hexagonal unitaria como se muestra en la figura 2.1. Utilizando esta
notacion, la posicion relativa de los atomos del grupo Ill puede estar en (0, 0, 0) y
(1/3,2/3,1/2), y para los atomos de nitrégeno en (0,0,u) y (2/3,1/3,1/2,u.). También en la
figura se muestran importantes parametros que describen la estructura hexagonal como
la altura de la celda unitaria (c) y la longitud del enlace anion (Nitrégeno) - cation (Ga,
Al, In). La relacion de estos dos parametros (u/c) comunmente se emplea para describir
la no idealidad del cristal en relacion a una estructura wurzita ideal (u/c = 3/8 = 0.375).

Adicional a esta relacién, se usa otra medicion para describir la no idealidad del cristal,

la relacién c/ap que se compara con el valor ideal de c/ag = /8/3 = 1.633. Los valores
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para una red real tienden a ser menores, donde desviaciones grandes del valor ideal

resultan en una menor estabilidad del cristal hexagonal®.

ag "3

Figura 2.1 Celda unitaria wurzita (hexagonal)®

El grupo espacial para la fase cubica zinc blenda esta dado por F43m que consiste en
dos sub celdas cubicas centradas en las caras (fcc), que estan separadas por Y4 de
distancia en la diagonal. El sistema cubico se describe con tres vectores de red (ai, az, y
az) como se ilustra en la figura 2.2, donde se puede observar que cada nitrégeno esta
posicionado al centro de un tetraedro. Los cuatro vecinos son atomos del grupo Ill que
forman las esquinas del tetraedro. En este caso, los atomos del grupo Ill (Ga, In o Al)
estan incorporados en (0,0,0), mientras que la posicion de los &tomos de nitrégeno esta
en (1/4,1/4,1/4).

Figura 2.2 Celda unitaria zinc-blenda (cubica)’
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Las diferencias entre la fase hexagonal y cubica son ilustradas en la figura 2.3 que
muestra la secuencia de apilamiento de planos a lo largo de las direcciones [0001] y
[111] para cristales hexagonales y cubicos respectivamente. Una celda hexagonal se
ilustra alrededor de una estructura cubica mostrando las similitudes de la naturaleza
hexagonal a lo largo de la direccién [111] de un cristal cubico. Las pequefias diferencias
en los del grupo Il a lo largo de estas direcciones resultan de la secuencia de
apilamiento ABABAB y ABCABC en la estructura hexagonal y cubica respectivamente’.
Otro punto interesante es cuando se comparan la configuracion de enlaces a lo largo de
las direcciones [0001] y [111] para cristales hexagonales y cubicos respectivamente.
hay una rotacion de 60 grados de los 4&tomos de nitrégenos de la parte superior con

respecto a tomos del grupo Il de la parte inferior .

B

<I11>

Zinc blende Wurtzite

Figura 2.3 Secuencia de apilamiento de planos para la estructura cristalina ZB a lo largo de la direccion [111]
de GaN y wurzita a lo largo de la direccién [0002].9

2.2 VENTAJAS DE LA FASE CUBICA

Las propiedades basicas de los materiales semiconductores estan determinadas por el
arreglo atomico. En ese sentido, los semiconductores IlI-N con estructura cubica debido
a su alta simetria, tienen varias ventajas en comparacion con aquellos con fase
hexagonal, entre ellas, la no polarizacion espontanea de campos eléctricos inducidos en
la direccion paralela al eje c. Ademas, se espera que los nitruros cubicos tengan
propiedades electrénicas superiores tales como movilidades de portadores, mejores
eficiencias de impurificacion y el rango de banda de B-InGaN es menor que de InGaN
hexagonal, por lo tanto es posible lograr emision de luz visible con una menor fraccion

molar de indio.
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Algunas de las propiedades basicas de los semiconductores IlI-N en fase cristalina

hexagonal y zinc blenda se muestran en la tabla 2.1 y 2.2 respectivamente.

Parametros hexagonal INN GaN AIN

Constante de red a (nm) 0.354 % 0.318 % 0.311 %
Constante de red ¢ (nm) 0570 % 0.518 % 0.498 %
Banda prohibida Eg (eV) 0.61 * 339 ¥ 60 M
Afinidad electrénica 58 b 41 B 19 “
Masa efectiva electrén 0.07m, 8 0.22m, 0.35m, *’
Masa efectiva hueco (pesado) 1.56m, *° 1.27m, *° 2.04m, *°
Masa efectiva huevo (ligero) 1.56m, * 1.27mg ¥ 2.04m, "

Tabla 2.1 Propiedades basicas de los semiconductores IlI-N en fase cristalina wurzita hexagonal.

Parametros cubico InN GaN AIN

Constante de red a (nm) 0501 *® 045 18 0.438 18
Banda prohibida Eg (eV) 056 % 3.2 = 6.0 2
Masa efectiva electron 0.07m, *® 0.15m, = 0.25m,
Masa efectiva hueco (pesado) 0.84m, ** 0.8my 1.2m, *°
Masa efectiva huevo (ligero) 0.16mg ** 0.18mo * 0.33my *
Cy 187 *® 293 2 304 >
Ci 125 *® 159 2 160 >

Tabla 2.2 Propiedades basicas de los semiconductores IlI-N en fase cristalina zinc blenda cubica.
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2.3 ESTRUCTURA ELECTRONICA DE BANDAS EN LA FASE HEXAGONAL Y
CUBICA

Una de las principales propiedades que hacen muy atractivo a este sistema
semiconductor es por su amplio ancho de banda directo y su modulacién mediante el

cambio de la fraccion molar en uno de los elementos del grupo Il en sus aleaciones.

El ancho de banda prohibida (en inglés band gap) es la diferencia en energia entre la
parte superior de la banda de valencia y la parte inferior de la banda de conduccién.

La principal diferencia entre los semiconductores IlI-N hexagonales y los cubicos, es el
rompimiento de la degeneracion de la banda de valencia debido a la interaccién de los
huecos con el campo cristalino. La simetria hexagonal y el caracter ligeramente idnico
del enlace hacen que se genere una asimetria en el campo local en el que estan los

electrones de valencia, cuya direccion es la del eje ¢ %%,

Banda de conduccion

r7 3
7 %
A (l",) \4 Banda de valencia

b)

Figura 2.4 Esquema del diagrama de banda de GaN en fase hexagonal.”’
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Energy (eV)

r X KU r
Wave vector k

Figura 2.5 Esquema del diagrama de bandas para GaN en fase cubica.’

En ambas estructuras tanto en la hexagonal como en la cubica, la transicion electrénica

es directa.

En el proceso de absorcién directa, un fotén es absorbido por el cristal con la creacion
de un electrén y un hueco, y como consecuencia se produce una recombinacién
exitonica en el valle T. En el proceso de absorcion indirecto, la recombinacion se da
entre el minimo de la banda de conduccién y el maximo de la banda de valencia que
estan desplazados por un vector de onda Kc. Por lo tanto para que se lleve a cabo una
recombinacion exitonica es necesaria la participacion de un fondén (vibracion de la
red)?. Por lo cual, los dispositivos opto-electrénicos fabricados con semiconductores
con transicion directa son mas eficientes debido a que, a diferencia de los de transicion

indirecta, no se pierde energia en la formacién de un fonon.
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2.4 MODOS DE CRECIMIENTO HETERO-EPITAXIAL

La clasificacion de tres modos de crecimiento se presentd por primera vez por
Ernst Bauer en 1958. El modo Frank-van der Merwe (FM) o capa por capa (2D) figura
2.6 (a), corresponde cuando los atomos del material de depdsito estan mas fuertemente
atraidos por el substrato de lo que se atraen entre ellos mismos. En el caso opuesto,
donde los &tomos depositados estan mas fuertemente ligados entre si de lo que lo
estan con el substrato, se forman Islas (3D) y es llamado Volmer-Weber (VW) figura
2.6 (b).El caso intermedio el modo Stranski Krastanov (SK) o capa isla (2D-3D), figura
2.6 (c), primero se crece capa por capa y para después de cierto espesor, la pelicula se

relaja y crece en forma de islas.

Figura 2.6 Esquema de los tres modos de crecimiento epitaxial; @) Frank- van der Merwe o capa por capa
2D, b) Volmer Weber 3D y c) Stranski-Krastanov 2D-3D.

El desacople de red tiene una gran efecto en la morfologia de la pelicula. La
tension resultante del desacople contribuye a la energia de la interface, un parametro
clave para inducir un modo de crecimiento. La energia libre de la superficie del
substrato y la pelicula tiene influencia en el modo de crecimiento. En general para
hetero-epitaxia, se observan 3 modos de crecimiento que determinan la morfologia

resultante.

Las interacciones atémicas entre los materiales del sustrato y la pelicula son mas
fuertes y mas atractivas que las existentes entre las especies atOmicas diferentes
dentro del material de la pelicula en el modo de crecimiento FM, mientras que lo
contrario es cierto en el modo de crecimiento VW. El modo de crecimiento SK se

produce por fuerzas de interaccion en algun punto intermedio.
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El crecimiento capa por capa requiere que:

Ay =y, +7;, =75 <0

Donde ya Y Y SON las energias libres de la superficie de A y B respectivamente, y y; es
la energia libre de la interface. La ecuacion nos indica que la suma de las energias
libres de la pelicula y la interface debe de ser menor que la energia superficial del
substrato con el fin de depositar material, por lo tanto se hace mas facil que se dé el
crecimiento capa por capa cuando la energia superficial del substrato aumenta.

Entonces se espera que se produzca el modo FM si la ecuacion se cumple, sin
embargo la energia de tension a la cual esta en el término yg, incrementa linealmente
con el numero de capas. En algun espesor, yatyi excede ygy el modo de crecimiento

se transforma de FM a SK, resultando en islas 3D sobre la capa de mojado 2D. %°
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CAPITULO 3

Experimental:
Técnicas de Crecimiento y
Caracterizacion de Cristales

3.1 Epitaxia por Haces Moleculares (MBE).

3.2 Reflexion de Electrones Difractados de Alta Energia
(RHEED).

3.2.1 Arreglo Experimental.

3.2.2 Patrones RHEED caracteristicos.

3.3 Microscopio de Fuerza Atomica (AFM).
3.4 Microscopio Electrénico de Barrido (SEM).

3.5 Difraccién de Rayos “X” de alta resolucion (HRXRD).
3.6 Espectroscopia Raman.

3.7 Efecto Hall.

3.8 Espectroscopia de Transmitancia

3.9 Referencias
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En este capitulo las técnicas empleadas tanto para la sintesis como para la caracterizacion de
las muestras son presentadas.

Los crecimientos de las peliculas se llevaron a cabo por medio de epitaxia por haces
moleculares (MBE, molecular beam epitaxy) y las técnicas de caracterizacion son
presentadas en cuatro grupos. Primero se discuten las técnicas de analisis superficial in situ
(RHEED, Reflexion de Electrones Difractados de Alta Energia) y ex-situ (AFM, Microscopia
de Fuerza Atomica y SEM, Microscopio Electronico de Barrido). Segundo se presentan las
técnicas de analisis estructural (HRXRD, Difraccion de Rayos “X” de Alta Resoluciéon
y Espectroscopia Raman). Tercero, la técnica de andlisis de propiedades eléctricas
(Efecto Hall) y por ultimo se presenta la técnica de andlisis de propiedades Opticas

(Espectroscopia de Transmitancia).

3.1 Epitaxia por Haces Moleculares

Esta técnica fue desarrollada inicialmente por J. R. Arthur y A. Y. Cho de los laboratorios Bell,

2 Ha sido

para el crecimiento de GaAs Yy heteroestructuras GaAs/AlGaAs
subsecuentemente extendida a una gran variedad de materiales manteniendo ventajas sobre
otras técnicas de crecimiento de peliculas epitaxiales °.

Estas ventajas incluyen la capacidad de controlar la reproducibilidad del crecimiento en
dimensiones menores a monocapas atomicas y la posibilidad de monitorear el crecimiento in

situ en tiempo real.

Debido al ambiente de ultra alto vacio, donde la presion tipica es de ~107"° torr en los
sistemas de MBE, es posible estudiar la cinética de los procesos de crecimiento usando
técnicas tales como la difraccion de electrones de alta energia (RHEED: reflection high-
energy electron diffraction). Ademas de otras técnicas in situ como espectroscopia de
reflectancia diferencial (RDS, reflectance difference spectroscopy) que pueden emplearse
para examinar la superficie de la muestra en crecimiento. En esencia, la técnica MBE es de
evaporacion en un ambiente de ultra alto vacio. En la practica es una técnica de deposito,
capaz de obtener materiales con un nivel de impurezas por debajo de diez partes por billon de
manera reproducible, con un alto control sin precedente sobre la composicion, impurificacion
de las estructuras, y ademas de tener control sobre los espesores de las peliculas a escalas

atomicas.
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La Figura 3.1 muestra el esquema de la camara de crecimiento de un sistema MBE. En
la técnica de MBE, los elementos constituyentes del material a crecer son enviados en
forma de haces moleculares hacia un substrato cristalino sobre el cual se formara la
pelicula epitaxial en crecimiento.

Estos haces emergen al evaporar térmicamente de fuentes de elementos de muy alta pureza,
contenidos en crisoles (contenedores), ubicados dentro de celdas de efusion situadas frente
al substrato. En sistemas MBE de elementos 1lI-V, las celdas contienen materiales soélidos de
alta pureza como Al, Ga, As, Be, In y Si. En algunos sistemas, como el utilizado en nuestro
trabajo de investigacion, suelen utilizarse fuentes de gases, como el nitrdgeno o hidrégeno.
Como se mencion0 anteriormente, las camaras de crecimiento se mantienen en un ambiente
de ultra alto vacio (UAV) con una presién del orden de 10™° torr, que garantiza la pureza
del material. Rodeando las celdas, sobre las paredes internas de la cdmara, se localiza el
criopanel, al mantenerlos a temperatura de nitrégeno liquido (77 K), éste se convierte en
medio efectivo para el atrapamiento de impurezas. Frente a las celdas, justamente en el
centro geométrico de la cdmara, se encuentra el substrato montado sobre un porta-
substrato de molibdeno (moliblock) sujeto a su vez a un mecanismo manipulador que le
permite rotar con respecto a la normal del substrato. Durante el crecimiento, este movimiento
ayuda a homogeneizar la cobertura superficial y el espesor de la pelicula. En la parte posterior
del moliblock se encuentra un medidor de flujos tipo Bayard-Alpert, con el cual se calibran los
flujps moleculares de los elementos constituyentes de la pelicula y, por lo tanto, es un
componente indispensable para el control del crecimiento. La manipulacion del substrato
dentro de la camara de crecimiento nos permite utilizar técnicas de caracterizacion in situ
tales como RHEED. En esta técnica, un haz de electrones de alta energia se dirige sobre la
superficie de la muestra a un angulo rasante, dentro de un rango angular de 1° a 3°. A
consecuencia de la interaccion con la red cristalina del substrato, en el otro extremo, en una
pantalla fosforescente, se proyecta un patron de difraccion que nos brinda informacion acerca

de la calidad cristalina del depésito asi como la cinética del crecimiento.



19| Pagina

Ventana

VY

“ Brazode
Pantalla transferencia

Cafionde
electrones
de fosforo

Celdade efusion

Figura 3.1 Esquema de una cdmara de crecimiento de la técnica Epitaxia por Haces Moleculares

3.2 Reflexion de Electrones Difractados de Alta Energia (RHEED)

La difraccibn de electrones de alta energia, RHEED (Reflection High Energy Electron
Diffraction) es una técnica empleada para caracterizar crecimientos epitaxiales. Entre los afios
de 1950 y 1960 se empleo para estudios de crecimiento epitaxial, en particular en sistemas de
MBE *°.

La técnica RHEED es ideal para aplicarse en sistemas de crecimiento epitaxial. El
cafidn de electrones y la pantalla se colocan con un angulo 6 el cual es 0° < 6 < 1.5° con
respecto a la superficie de crecimiento (1.2° en nuestro sistema de crecimiento) y las energias
de los electrones empleados se encuentran comunmente dentro de un rango de 10 keV a 20

keV, en nuestro sistema el rango es de 10 — 50 keV.
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El patrén de difraccion RHEED nos da la siguiente informacion.

i) La calidad cristalina de la superficie del substrato previa al crecimiento.
i) La posicion de los atomos en la superficie de crecimiento.

iii) El modo de crecimiento.

iv) Cambios en la constante de red del cristal.

v) Deformacién debida al desacople de red.

vi) Cobertura superficial.

vii) La simetria y periodicidad de las capas ordenadas cerca de la superficie.

En RHEED el haz de electrones incide sobre la superficie de la muestra y es difractado
sobre una pantalla de fésforo, figura 3.2 Con una superficie ordenada, los electrones

difractados forman un patron que consiste de barras brillantes sobre la pantalla.

\Patrénde difraccion

Pantalla fluorescente —f— \\“

Substrato

Patrén de difraccion RHEED
observado en la pantalla

Figura 3.2 Geometria de un experimento RHEED.
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Las condiciones para realizar un experimento RHEED son las siguientes.

i) Un haz de electrones incidente, el cual es colimado y tiene una energia bien definida.

i) Un angulo de incidencia muy pequefio (0° < 6 < 1.5°).

iii)  Una superficie lo suficientemente plana.

iv) La longitud de onda de los electrones debe ser del orden de la constante de red.

v) Condiciones de vacio.

La superficie de una muestra perfectamente cristalina constituye una rejilla de difracciéon
bidimensional. La posicién de los atomos de la superficie forma una red periddica la cual se
obtiene repitiendo la malla unitaria. La red cristalina tiene una red reciproca cuyos vectores

bases estan definidos por las siguientes relaciones °.

b1 = 2mazxn 3.1)
ate adzxn

by — 21N x a1 3.2)
aireazxn

Los ai"s y los bi"s son los vectores base de la red real y reciproca respectivamente, n es un
vector normal a la superficie.
La direccién y magnitud del vector de onda de deBroglie del haz de electrones incidente

estan dadas por los vectores k;.

Y
ki=" 3.3
. (3.3)
Con magnitud.
2n
ki=—"" 3.4
k=~ (3.4)

p es el momento de los electrones, 7 es la constante de Planck y A es la longitud de onda. La
direccidn con la cual los electrones salen de la superficie de la muestra esta especificada por

el vector kq del haz dispersado.
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La intensidad maxima del haz difractado ocurre para las direcciones de salida
determinadas por la condicién de von Laue.” Para determinar esta condicién, consideremos
solo dos puntos de dispersion separados por un vector de desplazamiento d, como se
muestra en la figura 3.3, y un haz incidente a lo largo de la direccion n, con longitud de onda A
y vector de onda k = 2zxn/A. Un haz dispersado debera ser observado en la direccion n” con
longitud de onda A y vector de onda k™ = 2zn’/A, probando que la diferencia de trayectorias
entre los haces dispersados por cada uno de los puntos dispersores es un numero entero de

longitudes de onda.

K’

d cosb=-den

cosO’=-den k’

Figura 3.3 Diferencia de trayectorias para dos haces dispersados por dos centros de dispersién separados por
una distancia d.

De la figura 3.3 podemos ver que la diferencia de trayectorias es:
d cosO + d cos6'=-de(n - n), (3.5)

la condicion de interferencia constructiva es:
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de(n - n") = mA, (3.6)
para m entero, multiplicando ambos lados de la ecuacion (3.6) por 2n/A tenemos una
condicion para los vectores de onda incidentes y dispersados
de(k - k") = 2mm, (3.7)
para m entero.

Si ahora se considera un arreglo de centros dispersores, en los sitios de una red de
Bravais y que estos sitios estan separados uno del otro por un vector r de la red de Bravais, la
condicién para que los haces dispersados interfieran constructivamente es que en (3.7) d sea
un vector r de la red de Bravais.

re(k - k) = 2xm (3.8)

Combinando estos resultados con la construccion de la esfera de Ewald, la estructura
cristalina de la muestra se puede determinar. La construccion de la esfera de Ewald se
muestra en la figura 3.4
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Figura 3.4 Construccion de la esfera de Ewald.
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El vector de onda ko de la radiacién incidente es dibujado sobre un diagrama que representa
la estructura de la red reciproca. La punta del vector ko se coloca en un punto de la red
reciproca al cual se le escoge como origen (000). Se dibuja una esfera con radio ko y con
centro P, la esfera correspondiente es le llama esfera de Ewald.

Debido a que la periodicidad se pierde a lo largo de la normal de la superficie en un
arreglo bidimensional de atomos, no existe interferencia constructiva de los haces dispersados
en esta direccion. Esta condicion para la difraccion permite la posibilidad de que la difraccion
ocurra a cualquier energia y que el patron de difraccion pueda ser observado en cualquier
geometria. Esto se puede entender usando nuevamente la construccion de la esfera de Ewald
en un diagrama de la red reciproca para una red bidimensional de atomos. Una visualizacion
de este diagrama se puede obtener considerando que la distancia de separacion entre los
puntos del espacio reciproco es inversamente proporcional a la distancia de separacion entre
los &tomos en el espacio real, de tal forma que si una red tridimensional se extiende a lo largo
de uno de sus ejes entonces los puntos de su red reciproca se acercaran a lo largo de ese
eje. En el extremo de esta extension solo se considera un plano de atomos y la red reciproca
se convierte en un arreglo de barras infinitas a lo largo de la direccion normal al plano de los
atomos. Debido a la pérdida de periodicidad en una dimensién, las barras de la red reciproca
pueden ser etiqguetadas con solo dos indices de Miller h y k y en general un vector gnk que
esta sobre la superficie de la red reciproca esta dado por:

ghk = hby + kb> (3.9)

La difraccion ocurre en cualquier punto donde la esfera de Ewald corte las barras de la
red reciproca y el haz difractado se puede etiquetar con los indices de Miller (hk) de la barra
gue lo origina. Nuevamente, debido a la perdida de periodicidad en una dimensién la ecuacion

del vector de difraccion es:
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K" = Ko + Qhk, (3.10)
donde el subindice Il significa la componente de un vector paralelo a la superficie.
En un experimento RHEED la esfera de Ewald debera tocar algunas barras en ambos

lados de la barra (00) de la red reciproca como se representa en la figura 3.5.

DUC :=D rd
pantalla screen /L ‘
24
a) vista transversal Barras de la red .
reciproca

8

1 0/\ 2
H{:] \ ,
»

Haz incidente beam

_ {8 = T — —
/T “0\~:H.
! Ne—e 1] Tm=—a__
substrato i Loy T
~e———kq cos @ —» L
- =i
9n
b) vista superior jew A elan ]

Figura 3.5 Representacion esquematica de la esfera de Ewald en un experimento RHEED. °

los angulos entre esas reflexiones son practicamente iguales y estan dados por.

B, =tan™ M = tan(t/L) (3.11)
0 Y.L

donde t es la distancia entre las barras y L es la distancia entre la muestra y la pantalla.

Debido a que g, =2n/d;, donde d, es la distancia entre filas equivalentes de atomos paralelos

al haz de incidencia, y g, <<kg se obtiene la siguiente relacion.
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d,t =LA, (3.12)

Lo €s la longitud de onda del electron en la aproximacion relativista. Con una configuracion fija

del sistema RHEED con la relacién (3.12) se determina la constante de red de la muestra.

3.3 Microscopia de Fuerza Atémica (AFM)

Los principios basicos por los que se rige el trabajo de un Microscopio de Fuerza Atomica
(AFM, atomic force microscopy) son muy sencillos. Una punta muy fina se barre de manera
automéatica sobre una superficie mediante un mecanismo de retroalimentacion que permite
que un scanner piezoeléctrico mantenga la punta interaccionando con la superficie a fuerza
constante (de esta manera se obtiene informacion de alturas, topografica), o a altura
constante (para obtener informacion de fuerza) respecto de la superficie de la muestra. Las

puntas se fabrican normalmente de silicio o nitruro de silicio.

En general, los cabezales de AFM (donde se encuentra el cantiléver, la punta y la muestra,
Figura 3.6 poseen un sistema Optico de deteccion en el cual incide el haz del laser reflejado

por el cantiléver.

detector
(foto-diodo)

muestra

Figura 3.6 Esquema de un Microscopio de Fuerza Atomica
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Un diodo laser se focaliza sobre la parte trasera del cantilever reflectante. A medida que la
punta barre la superficie de la muestra, moviéndose hacia arriba o hacia abajo segun el
contorno superficial, el haz del laser se refleja con un determinado angulo en funcion de
la deflexion sufrida por el cantilever e incide en una posicion concreta de un fotodetector de
dos o cuatro elementos. El fotodetector mide la diferencia en intensidad de luz entre los
fotodetectores superiores y los inferiores asi como entre los fotodetectores de la derecha y
los de la izquierda. Una retroalimentacion a partir de la sefial diferencial relativa del fotodiodo
a través del control mediante un programa de ordenador, permite que la punta se
mantenga a fuerza constante o a altura constante sobre la muestra. En el modo de fuerza
constante el transductor piezoeléctrico da lugar en tiempo real a una desviacion de altura. En
el modo de altura constante lo que se recoge es la fuerza de deflexion sobre la muestra. Este
ultimo modo de operacion requiere que se capturen parametros de calibracion de la punta
de barrido en la sensibilidad del cabezal del AFM durante la calibracion de fuerza del

microscopio °.

3.4 Microscopia Electrénica de Barrido (SEM)

El microscopio electronico de barrido (SEM, scanning electron microscopy) es el método
optimo para el estudio de la morfologia de las superficies. A diferencia de un microscopio
Optico que utiliza fotones del espectro visible, la imagen entregada por el SEM se genera por
la interaccibn de un haz de electrones que "escanea" un area determinada sobre la
superficie de la muestra.

La parte principal de un microscopio electronico de barrido es la denominada columna de

electrones la cual lleva alojados en su interior los siguientes elementos:

e Un cafién de electrones con un filamento que actla como emisor o fuente

de iluminacion, por analogia con un sistema optico.

e Un sistema de lentes electromagnéticas encargado de focalizar y reducir a un diametro
muy pequeio el haz de electrones producido por el filamento

e Un sistema de barrido que hace recorrer el haz de electrones ya focalizado por

la superficie de la muestra
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e Uno o varios sistemas de deteccion que permiten captar el resultado de la interaccion del
haz de electrones con la muestra y transformarlo en una sefial eléctrica.
e Una salida conectada a una o varias bombas que producen el vacio necesario para

gue el conjunto funcione adecuadamente.

El microscopio posee diversos sistemas que permiten observar las sefiales eléctricas
procedentes de los detectores, en forma de imagenes en un monitor de TV, fotografia,

espectro de elementos, etc.

FILAMENTO —
"
HAZ DE ELECTRONES
] LENTE CONDENSADOR
GENERADOR =29 | | -
DE BARRIDO
DEFLECTOR DEL HAZ
E-——_———_
= LENTE OBJETIVO

/

DETECTOR DETECTOR
DE ELECTRONES DE RAYOS X

Figura 3.7 Esquema de un Microscopio Electrénico de Barrido
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En la Figura 3.5 se han dibujado dos detectores. Uno, el de electrones secundarios, que son
los electrones extraidos a la propia muestra por la accion del haz incidente.

Con esta sefial obtenemos en un monitor una imagen de la muestra, muy parecida a la
vision del ojo humano debido a la gran profundidad de foco de esta sefial. El otro detector,
de rayos X, captura este tipo de seifial, con la que obtenemos un espectro de elementos,

es decir un analisis quimico elemental de la muestra.

La sefial de electrones secundarios es la que se emplea normalmente para obtener una
imagen de la muestra. Es la sefial que nos proporciona una imagen mas real de la superficie
que estemos estudiando, se considera un electron secundario aquel que emerge de la
superficie de la muestra con una energia inferior a 50 eV (electronvoltios). La sefal de
electrones retro dispersados esta compuesta por aquellos electrones que emergen de la
muestra con una energia superior a 50 eV. Estos electrones proceden en su mayoria del
haz incidente que rebota en el material después de diferentes interacciones. La intensidad
de la sefal de retro dispersados, para una energia dada del haz, depende del namero
atbmico del material (a mayor numero atomico mayor intensidad). Este hecho
permite distinguir fases de un material de diferente composicién quimica. Las zonas con
menor Z (numero atdmico) se veran mas oscuras que las zonas que tienen mayor Z. Esta

es la aplicacion principal de la sefial de retro dispersados *°.

3.5 Difraccion de Rayos “X” de Alta Resolucion (XRDHR)

La difraccion de rayos X de alta resolucion es una herramienta muy eficiente en el analisis ex
situ no destructivo de peliculas epitaxiales. Los rayos-X es una radiacidon electromagnética de
elevada energia y pequefia longitud de onda, del orden de los espacios interatdmicos de los
sélidos. Cuando un haz de rayos-X incide en un material solido, parte de este haz se dispersa
en todas direcciones a causa de los electrones asociados a los atomos o iones que encuentra
en el trayecto, pero el resto del haz puede dar lugar al fenbmeno de difraccién de rayos-X,
que tiene lugar si existe una disposicion ordenada de atomos y si se cumplen las
condiciones para cumplir la Ley de Bragg (2dnqsen8=nA) esquematizada en la Figura 3.6, que
relaciona la longitud de onda de los rayos-X y la distancia interatdbmica con el angulo de

incidencia del haz difractado™.
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Figura 3.8 Diagrama que representa la difraccion de Bragg

El equipo utilizado en nuestros Laboratorios es un difractometro de alta resoluciébn marca
Philips que contiene una fuente que opera de 30 a 40 KV con un &nodo de cobre, asi como
un monocromador Bartels (el esquema se muestra en la Figura 3.7). El cual esta constituido
por cuatro cristales de muy alta calidad de Ge y una mecéanica fina en el gonibmetro
que proporciona la resolucion angular entre el detector y la muestra de 2.5 x10™ grados. Un
esquema de este difractbmetro se muestra en la Figura 3.7, en la que se sefiala la parte de
generacion (Figura 3.7a), el monocromador de rayos X tipo Bartels (Figura 3.7b) y el

goniémetro (Figura 3.7¢).

Tubo de rayos x

Detector Goniémetro

Ge(440) ~
Cu r\, ﬁ ¢

Monocromador Bartels ’

(a) (b) (c)

Figura 3.9 Representacion esquemaética del Difractometro de Rayos X de alta resolucion
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Una de las ventajas de un difractometro de alta resolucion en comparacién con uno de baja
resolucién, son los grados de libertad los cuales nos permiten identificar planos paralelos y
perpendiculares a la direccion de crecimiento. Las muestras son montadas en una base
(Figura 3.8) que permite la variacion independiente del angulo de incidencia o, el &ngulo de

difraccion 26, la rotacion sobre la normal de la superficie ¢ y el eje incidente .

fuente

O\, detector

Figura 3.10 Esquema de goniémetro en sistema de difraccion de rayos x de alta resolucion

Con esta técnica podemos obtener la siguiente informacion

*Espaciado interplanar

*Fase cristalina

*Intensidad relativa de las difracciones para determinar porcentaje de fases cristalinas
* |dentificacidn cualitativa de los compuestos cristalina

*Determinacion de tamafio de cristal a partir del semiancho de los picos de difraccion 2.
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3.6 Espectroscopia Raman

La espectrometria Raman es una técnica éptica de alta resolucion que proporciona en pocos
segundos informacién quimica y estructural de casi cualquier material mediante el estudio de
los modos fononicos vibracionales, rotacionales y otros de baja frecuencia en un sistema. Se
basa en la dispersion inelastica, o dispersion Raman, de la luz monocromética, que por lo
general procede de un laser en el rango visible, infrarrojo cercano, o ultravioleta cercano. La
luz laser interactia con fotones u otras excitaciones en el sistema, por lo que la energia de los
fotones laser se desplaza hacia arriba o hacia abajo. Normalmente, la muestra se ilumina con
un rayo laser. La luz del punto iluminado se colecta con una lente y se envia a través de un
monocromador. Las longitudes de onda cercanas a la linea laser, debidas a la dispersion
elastica de Rayleigh, son filtradas, mientras que el resto de la luz recogida se dispersa en un
detector como se muestra en la Figura 3.9. La dispersibn Raman espontanea es generalmente
muy débil, y como resultado la principal dificultad de la espectrometria Raman es separar la
luz débil dispersada inelasticamente de la luz intensa laser por dispersién de Rayleigh. *
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Figura 3.11 Esquema del arreglo experimental de la técnica de espectroscopia Raman.

El analisis mediante espectroscopia Raman se basa en hacer incidir un haz de luz
monocromatica de frecuencia vy sobre una muestra cuyas caracteristicas moleculares se

desean determinar. La mayor parte de la luz dispersada presenta la misma frecuencia que la
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luz incidente pero una fraccién muy pequefa presenta un cambio frecuencial, resultado de la
interaccién de la luz con la materia. La luz que mantiene la misma frecuencia vo que la luz
incidente se conoce como dispersion Raylegh y no aporta ninguna informacion sobre la
composicion de la muestra analizada. La luz dispersada que presenta frecuencias distintas a
la de la radiacién incidente, es la que proporciona informacion sobre la composicion molecular
de la muestra y es la que se conoce como dispersion Raman. Las nuevas frecuencias +vy —v,
son las frecuencias Raman, caracteristicas de la naturaleza quimica y el estado fisico de la

muestra e independientes de la radiacion incidente.

Estado
, 4 Electrénico
Superior
) (exitado)
Nd
Anti-Stokes Stokes
Energia /—\ /—\ VosVib /\
A 4 h 4 b 4
r's Vo A Vo & Vo+Vib
* Estado
. 4 Electrénico
N v L 4 Inferior
‘|‘ (Fundamental)
h h 4 v
Infrarrojo  Rayleigh Raman Fluorescencia

Figura 3.12 Diagrama energético en el que las lineas horizontales representan distintos estados vibracionales
en el que se muestran las transiciones entre estados energéticos para diferentes interacciones radiacién-materia.

3.7 Efecto Hall

El efecto fue descubierto por E. H. Hall en 1879 , al observar una diferencia de potencial
transversalmente en un material rectangular, puede ser conductor o semiconductor, el efecto
se presenta cuando es aplicado una corriente eléctrica a lo largo del material y si dicho
material es sometido a un campo magnético perpendicular (eje Z) al plano del material,
creandose una fuerza (fuerza de Lorentz) que actia sobre los portadores de carga
desviandolos hacia un extremo de +y o —y de la lamina (de acuerdo al sentido de la corriente
aplicada), de tal forma que aparece una diferencia de potencial llamado voltaje Hall (Vy), entre

los dos puntos situados a los extremos del material como podemos apreciar en la figura 3.13.
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Figura 3.13 Diagrama del efecto Hall

La fuerza denominada fuerza de Lorentz se define en la ecuacién 2.7.

F = e(E,%—v,B,?) (3.13)

Donde e es la carga del electrén, E,es el campo eléctrico aplicado en direccion x,V, es la

velocidad de arrastre de los portadores y B, es el campo magnético aplicado en direcciéon de

Z. El proceso de la desviacion de los portadores continua hasta que exista condicion de

estabilidad, entonces podemos decir que el campo eléctrico es igual a:

E,, =v,B, (3.14)

Si se multiplica en ambos lados de la ecuacién 2.8 por la ancho del material rectangular

(w), se obtiene una diferencia de potencial llamado Voltaje Hall (ecuacion 3)

V, =v,Bw (3.15)
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Considerando la relacién de la densidad de corriente J y la velocidad de arrastre de los

portadores, V es:

J =qnv (3.16)

Donde n representa la concentracion de portadores de carga, g la carga del electron. El

voltaje Hall se puede expresar de la siguiente manera:

v, :niqjsow: R,jBw (3.17)

De forma convencional se llamara Ry como coeficiente Hall, de signo negativo cuando
los portadores sean electrones y de signo positivo cuando sean huecos.

La ecuacion del voltaje Hall también puede ser expresada en términos de corriente |

o I
=—=— 3.18
T (3.18)
Rescribiendo, donde d es su espesor y w representa el ancho del material.
V, =R, Bola (3.18)

-Técnica Van Der Pauw

En 1958 L. J. Van der Pauw descubrié una manera complementaria para efectuar
mediciones de efecto hall, encontrando valores de movilidad y densidad de portadores, ideal
para caracterizar peliculas delgadas. Esta técnica tiene varias ventajas sobre otras técnicas

que sirven para medir efecto hall como lo es el método de las cuatro puntas.

v' Puede obtener movilidades variando la temperatura desde temperatura ambiente hasta
bajas temperaturas.

v' La medicién no depende de conocer el area transversal S ni la longitud de la muestra
para realizar los calculos, lo que permite usar muestras con diferentes tipos de

geometrias que minimizan errores en las mediciones.
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v' Los contactos 6hmicos se realizan sobre la superficie de la muestra lo que ayuda a
simplificar y reducir los errores en las mediciones, los resultados obtenidos en funcion
de la superficie son resistencia superficial (Rs) y densidad de portadores superficial (ng),
sin embargo los valores volumétricos de estas variables se pueden obtener faciimente

con el conocimiento del espesor de la muestra d.

3.8 Espectroscopia de Transmitancia.

La espectroscopia de Transmitancia es una de las técnicas de caracterizacion oOptica mas
usadas e importante en el area de ciencia de materiales, debido que se pueden obtener
parametros importantes de los materiales estudiados como lo son el indice de refraccion, el
espesor de peliculas y el ancho de banda prohibida. El principio fisico con el que funciona esta

técnica es descrito a continuacion.

Cuando la radiacion electromagnética interacta con la materia, una serie de procesos
pueden ocurrir, incluyendo la reflexion, dispersion, absorcidn, fluorescencia, fosforescencia

(absorcion y reemisién) y reaccion fotoquimica (absorbancia y ruptura de enlaces).

La absorcién de la luz por la materia hace que la energia de las moléculas (0 atomos)
aumente. La cantidad de energia que posee un atomo o molécula no es un continuo, es una
serie de niveles o estados discretos. En algunas moléculas y atomos, los fotones de la
radiacion UV vy la luz visible poseen la energia suficiente para provocar transiciones entre los
diferentes niveles de energia electronicos. La longitud de onda de la luz absorbida es la
energia necesaria para mover un electron de un menor nivel de energia a un nivel de energia
mas alto. Cuando la luz pasa a través o se refleja a partir de una muestra, la cantidad de luz
absorbida es la diferencia entre la radiacion incidente (lo) y la radiacion transmitida (I). La
cantidad de luz absorbida se expresa como la transmitancia o absorbancia (Figura 3.14).
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Figura 3.14 Imagen donde se esquematiza el proceso de transmitancia

La transmitancia se da generalmente en términos de una fraccién de 1 o0 como un porcentaje y
se define como sigue '*:
I
T% =—x100%
IO

La absorbancia se define como sigue:

A=2-10g,0T%
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CAPITULO 4

Optimizacion de la capa buffer
GaN sobre MgO (100)

4.1 ANTECEDENTES

4.2 EXPERIMENTAL

4.2.1 Limpieza Quimica de la superficie de crecimiento de MgO (100)

4.2.2 Condiciones experimentales de crecimiento GaN/MgO (100)

4.3 RESULTADOS

4.4 ANALISIS Y DISCUSION DE RESULTADOS

4.4 REFERENCIAS
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En este capitulo se muestra el desarrollo experimental para crecer de forma reproducible
peliculas de GaN en fase hexagonal o cubico por epitaxia de haces moleculares asistido por
plasma utilizando MgO (100) como substrato. Encontramos las condiciones de crecimiento
que producen hexagonal (wurzita), cubico (zinc blenda) o una mezcla de ambas estructuras
cristalinas en funcion del flujo de Ga.

Utilizando el substrato de MgO, cuya superficie de crecimiento fue tratada en plasma de
nitrogeno, y el crecimiento de las peliculas GaN se llevaron a cabo bajo las mismas
condiciones de crecimiento como la temperatura de substrato (Ts=760°C), potencia de radio
frecuencia (Pgrf) Y flujo de nitrégeno (1.3 sccm) y sdlo variando ligeramente el flujo Ga con la
temperatura de la celda de efusion. La fase cristalina hexagonal de GaN se obtiene con bajo
flujo de Ga (Tga = 900°C) y la fase cubica con un alto flujo de Ga (Tga = 970°C), mientras que

una mezcla de ambas fases se obtiene a una temperatura intermedia.

4.1 ANTECEDENTES

El semiconductor GaN y sus aleaciones con compuestos Il son materiales estratégicos para
aplicaciones en opto-electrénica (laser’, LED?), electronica de alta potencia (por ejemplo
HEMT?) dispositivos y el desarrollo de una nueva generacién de celdas solares.* La mayor
parte de su potencial en estos campos es debido a la gran capacidad de sintonizacion de la
banda prohibida en aleaciones IlI-N (en principio de 0,61° a 6° eV). Bajo condiciones de
crecimiento en equilibrio termodindmico se obtienen compuestos IlI-N en fase hexagonal
(wurzita) que es la mas estable para este sistema, sin embargo, al variar ligeramente los

parametros de crecimiento, se puede obtener la metafase cubica (zinc blenda).

En la literatura se han reportado ampliamente los parametros termodindmicos tedricos y
experimentales para la formacion de GaN en fase hexagonal y cubica, asi como también se
han reportado los valores de la entropia, entalpia y energia libre de Gibbs.”*° Los parametros
termodinamicos para GaN cubico y hexagonal son muy cercanos, por lo que es usual que se
obtengan inclusiones de una u otra fase en el crecimiento por pequefias variaciones en las

condiciones experimentales.
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" La energia de Gibbs para una pelicula GaN en fase hexagonal es:

Kj Ji
AGr = AGy = AHy, — AS *x T =(—132.237— | — (—118.24 1000K ) = —-13.997 K l
T H h * ( mol) ( mol K * ) J/mo
Para la fase cubica:
KJ Ji
AGy = AG, = AH, — AS xT =(—132.544—) — ( —118.24 * 1000 K ) = —14.304 KJ/mol
mol mol K

La entalpia de formacion para la fase cubica es mayor que en la fase hexagonal. Como la
entalpia se relaciona directamente con la energia de enlace (Eb) de la molécula, se tiene que

para la fase cubica es 0.236% mayor que para la hexagonal.***?

Algunos autores han eliminado casi en su totalidad la incorporacién de la fase hexagonal con
el tratamiento de la superficie del substrato’® o variando la presién de gas de nitrégeno
durante el crecimiento'®. Estas modificaciones experimentales cambian las propiedades
termodinamicas del sistema, sin embargo aln no esta claro lo que sucede durante el proceso
de crecimiento®!*. Es por esta razén, que en este capitulo proponemos un modelo atémico

de crecimiento en la interfaz substrato/pelicula.

4.2 EXPERIMENTAL

4.2.1 Limpieza Quimica de la superficie de crecimiento de MgO (100)

Con el propésito de llevar a cabo un crecimiento epitaxial, es imprescindible una superficie
atomicamente limpia, es decir libre de contaminantes de la atmosfera y libre de 6xidos nativos
superficiales los cuales en algunas ocasiones presentan estructura amorfa. Para lograr una
alta calidad en cuanto a propiedades mecanicas y electro-Opticas, es necesario que el
substrato esté lo mas libre posible de impurezas y de Oxidos superficiales, ya que
estos pueden causar defectos cristalinos. Para evitar los problemas mencionados, es
necesario someter a los substratos a un ataque quimico. En nuestro caso usamos substratos
de MgO, los cuales tienen una estructura cubica simple y por lo tanto es posible inducir la

fase cubica de GaN mediante un crecimiento epitaxial.
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El tratamiento de limpieza quimico al que se sometio la superficie del substrato de MgO se

describe a continuacion

1) Desengrasado:

a) 10 minutos en acetona en bafio ultrasénico.
b) 10 minutos en alcohol isopropilico en bafio ultrasénico.
¢) 10 minutos en bafio ultrasdnico agua desionizada

2) Tratamiento térmico en ultra-alto vacio.

20 min a 900°C en ultra-alto vacio (10 Torr)

Este proceso de limpieza deja una superficie MgO-H como se muestra en la Figura 4.1.

H— o

3909099

Figura 4.1 Modelo atémico de la superficie MgO-H después del desengrasado y el tratamiento térmico.

Posterior al tratamiento térmico y antes de llevar a cabo el crecimiento de GaN, el siguiente
paso experimental es, exponer la superficie MgO-H a plasma de nitrogeno (Nitrdgeno
atomico). Ya que energéticamente se favorece la sustitucion de un atomo de N por uno de H.
Y asi, con este proceso obtenemos una superficie MgO-N-H. El enlace N-H es facil de
desorber a una temperatura de substrato de 760°C. Finalmente obtenemos una superficie
MgO-N (Figura 4.2):
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PSS

Figura 4.2 Modelo atémico de la superficie MgO nitrogenada.

4.2.2 CONDICIONES EXPERIMENTALES DE CRECIMIENTO DE GaN/MgO (100)

Las peliculas B-GaN fueron crecidas con un flujo constante de N, a una razoén de flujo de 1.3
centimetros cubicos estandar por minuto (sccm) y una potencia de radio frecuencia (RF) de
230 W por un periodo de 2 horas. La temperatura de crecimiento fue de 760°C .La

temperatura de la celda de galio se varié de 900° a 960°C.
4.3 RESULTADOS

La figura 4.3 muestra difractogramas de 4 peliculas de GaN crecido sobre MgO (100) por PA-
MBE con las mismas condiciones de temperatura de substrato y flujo de nitrégeno, pero con
diferentes temperaturas en la celda de Ga. Se observa en el difractograma correspondiente a
la pelicula crecida a Tga= 900°C el pico de difraccion correspondiente al substrato MgO en
206=43.1°, ademas, también se puede observar una sefial clara a 26=34.5° para el plano c
(0002) de GaN. Lo cual es indicativo que a esta temperatura de celda, el crecimiento es
preferencialmente hexagonal. Para otra muestra, crecida a una Tg,=940°C, la intensidad de la
sefal a 26=34.5 disminuye y aparece un pico de difraccion a 26=40° para el plano (002) de
GaN con estructura cristalina Zinc blenda. En la pelicula crecida a Tg,=955°C, el pico de
difraccion de GaN wurzita en el plano (0002) aun es posible observarlo con una intensidad
baja, el plano (002) de la fase cubica es predominante. Finalmente, a Tga= 970°C, la difraccion
para la fase hexagonal no se observa y solo se puede notar la sefial para fase cubica en el
plano (002) con una fuerte intensidad. Al ir aumentando la temperatura de la celda de Galio, la

formacion de la fase hexagonal es suprimida e incrementa la formacion de la fase cubica.
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Figura 4.3 Mediciones de rayos X de peliculas de GaN crecidas con diferentes temperaturas en la celda de Ga
Tga-

La figura 4.4 muestra diagramas de polos para GaN en 20= 34.5° correspondiente al plano
(0002) hexagonal y el (111) de la fase cubica. A Tg,=900°C Fig 4.4 (a), se observa una sefal
clara e intensa centrada en Psi=0 que corresponde al plano ¢ de la estructura wurzita para
GaN, y en Psi=54.7° se observa una sefial muy débil con una simetria 4-fold, la cual esta
atribuida al plano (111) de la fase cubica para GaN. El angulo 54.7° corresponde a la

separacién entre los planos (100) y (111) de fase cubica.

En la Figura 4.4 (b), cuando Tg,=940°C, Figura 4.4 (b), se observan tres cambios claros con
respecto a Tga=900°C. Primero, la reflexion centrada en Psi=0° desaparece. Segundo, se

observa seial a y = 15.8 ° con simetria 4-fold ,debido a la inclusion de la fase hexagonal con
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planos (0002) que crecen paralelos al plano (115) de la matriz cubica zinc blenda de GaN. Y

tercero, la reflexion con simetria 4-fold en psi=54.7° incrementa en intensidad.

En la figura 4.4 (c) con Tga = 955 ° C la fase hexagonal con simetria 4-fold en psi=15.8° es
casi indetectable y la intensidad de la reflexiéon de la fase zinc blenda aumenta. Finalmente
con Tea = 970 ° C, figura 4.4 (d), desaparece la sefial de la fase hexagonal y solo es posible
ver, con una fuerte intensidad, la reflexiéon para el plano (111) de la estructura zinc blenda,

indicando una pureza de fase cubica cercana al 100% para esta pelicula.

¢ (grados) 0 ¢ [grados] O % [glfdos]90
(a) (b)
Tga= 900 °C Tga= 940 °C
270 90 % —4—o0
180 180 ——
¢ [grados]O ¢ [grados] O X [glfd_os]go
(c) —— (d) .
Tga= 955 °C Tea=970°C
27— 90 1 0 o
J
-4—90
180 180

Figura 4.4 Diagramas de polos XRD para peliculas GaN con Tg, de (a) 900°C, (b) 940°C, (c) 955 °C, y (d)
970°C.

Imagenes de AFM revelan que un proceso de crecimiento completamente diferente se llevo a
cabo para cada una de las peliculas de GaN con el cambio en la relacibn molar N / Ga
(temperatura de la celda de galio), lo que resulta en una morfologia de la superficie muy

diferente segun el predominio de la fase cristalina en la pelicula. En la figura 4.5, es posible
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observar la evolucién de la morfologia de la superficie de las peliculas de GaN cambiando Tga.
La figura 4.5 (a) muestra un patron con una orientacion cristalografica preferencial alineado en

una direccién, un crecimiento 3D con una rugosidad cuadratica media (rms) de 6.2 nm.

La figura 4.5 (b) muestra una morfologia granular con una orientacion aleatoria y una mayor
rugosidad rms de 30,6 nm. En figura 4.5 (c) la morfologia presenta una alta densidad de
microcristales con orientacion cristalografica asociado a la fase cubica con una rugosidad
RMS de 3,4 nm. Y la figura 4.5 (d) muestra claramente la estructura cubica de las peliculas

gue se refleja en su morfologia de la superficie, con rugosidad RMS de 0,9 nm.

Figura 4.5 Micrografias AFM de peliculas GaN con diferentes Tg, (@) 900°C, rugosidad rms = 6.2 nm (b) 940°C,
rugosidad rms = 30.6 nm (c) 955°C, rugosidad rms = 3.4 nm y (d) 970°C, rugosidad rms = 0.9 nm.
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4.4 ANALISIS Y DISCUSION DE RESULTADOS

El crecimiento epitaxial de GaN esta determinado por un minimo local en energia para cada
etapa y no por un minimo global. EI minimo local es afectado por la interfaz y el espesor. Por
esta razon la interfaz inicial es un factor importante que determinara la fase con la que

creceran los semiconductores IlI-N.

Al someter la superficie de MgO-H (obtenida después del proceso de limpieza) a un plasma de
nitrégeno y obtener una superficie MgO-N, aseguramos tener un minimo local favorable para
el crecimiento de la fase cubica en esta interface inicial por 11 meV con respecto a la fase

hexagonal.

Para un flujo alto y continuo de Galio, con una temperatura de celda de efusién Tg,=970°C,
las probabilidades de que la siguiente monocapa formada sobre la superficie MgO-N sea de
atomos de Galio es alta, por lo tanto, las probabilidades aumentan para que el apilamiento
atomico sea de la forma MgO/N/Ga/N/Ga el cual corresponde al ordenamiento atémico para la

estructura Zincblenda como se muestra en la figura 4.6.

Mg O

Figura 4.6 Modelo atomico de la interface c-GaN//MgO-N

Bajo estas condiciones experimentales (Tg,=970°C) se obtiene estabilidad termodinamica

para conservar el apilamiento MgO/N/Ga/N/Ga y crecer peliculas de GaN en fase cubica con
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una razon de crecimiento de 0.85 um/hora y pureza de fase cubica cercanas al 100%, como

se muestra en la figura4.4dy 4.5 d.

La figura 4.5 (d) muestra una imagen de AFM donde se observa una superficie relativamente
plana (rms 0.5 nm) con estructuras rectangulares de alrededor de (lum X 1 um) y con

orientaciones cristalograficas [110] y [110], perpendiculares entre si.

La posible razon por la cual se lleva a cabo el crecimiento de cristales cubicos con dominios
perpendiculares entre si, tiene origen en la interfaz inicial de MgO-N, y esto se debe a que
cuando los a&tomos de N se enlazan en la superficie de MgO, por su numero de valencia del
Nitrégeno con valor de 2, este &tomo se puede enlazar con atomos de Oxigeno o atomos de
Magnesio, formando la morfologia de mosaicos (como se muestra en la figura 4.7).
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Figura 4.7 Modelo atémico de la superficie MgO nitrogenada
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Por otro lado, debido a que la fase mas estable es la hexagonal, cuando se desciende la
temperatura de la celda de galio, es decir se disminuye el flujo de galio, después de cierto
espesor, se pierden las condiciones termodinamicas para que se conserve el apilamiento
MgO/N/Ga/N/Ga, produciendo defectos de apilamiento atomico. Y se revierte el crecimiento a
la fase hexagonal. Que crece sobre el plano (115) como se muestra en la figura 4.8. Una de
las posibles razones de que crezca sobre sobre el plano (115) es debido al alto acople
reticular entre (0002)//(115).
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Figura 4.8 Modelo de crecimiento de GaN (0002) hexagonal sobre facetas del plano (115) de la fase cubica
GaN.
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La evidencia del crecimiento de la fase hexagonal sobre el plano (115), se observa en la
micrografia de SEM (figura 4.9), donde es posible observar el mismo patron de dominios
perpendiculares entre si, en las direcciones cristalograficas [110] y [110], sin embargo es
posible observar en este caso, cristales hexagonales inclinados 15.8° sobre la direccion

perpendicular al plano de crecimiento [001].

Figura 4.9 Micrografia SEM de la superficie de GaN crecida sobre MgO-N, se observan dominios de
hexagonos alongados en las direcciones cristalograficas [110] y [110].

4.5 REFERENCIAS

TH.Y. Ryu, K. H. Ha, S. N. Lee, T. Jang, J. K. Son, H. S. Paek, Y. J. Sung, H. K. Kim, K. S. Kim, O. H. Nam,Y. J. Park, and
J. I. Shim, IEEE Photonics Technology Letters, Vol. 19, No. 21, (2007)

2 Zhen Deng, Yang Jiang, Ziguang Ma, Wenxin Wang, Haigiang Jia, Junming Zhou & Hong Chen, Scientific Reports
4,Article number:4150 (2014)

% U. K. Mishra, L. Shen, T. E. Kazior, Y.-F. Wu, Proceedings of the IEEE, vol. 96, no. 2, pp. 287-305, ( 2008).


http://www.nature.com/srep/2013/131217/srep03389/full/srep03389.html#auth-1
http://www.nature.com/srep/2013/131217/srep03389/full/srep03389.html#auth-2
http://www.nature.com/srep/2013/131217/srep03389/full/srep03389.html#auth-3
http://www.nature.com/srep/2013/131217/srep03389/full/srep03389.html#auth-4
http://www.nature.com/srep/2013/131217/srep03389/full/srep03389.html#auth-5
http://www.nature.com/srep/2013/131217/srep03389/full/srep03389.html#auth-6
http://www.nature.com/srep/2013/131217/srep03389/full/srep03389.html#auth-7

51|Pagina

*R. Dahal, B. Pantha, J. Li, J. Y. Lin, and H. X. Jiang, Applied Physics Letters 94, 063505 (2009)

®J. Schérmann, D. J. As, K. Lischka, P. Schley ,R. Goldhahn , S. F. Li, W. Loffler, M. Hetterich, and H. Kalt, Applied
Physics Letters 89, 261903 (2006).

®Yoshitaka Taniyasu, Makoto Kasu & Toshiki Makimoto , Nature 441, 325-328 (2006)

7K. T. Jacob, S. Singh, Y. Waseda, Refinement of thermodynamic data on GaN, J. Mater. Res. 22 (2007) 3475-
3483.

8 ). Karpinski, J. Jun, S. Porowski, Equilibrium pressure of N, over GaN and high pressure solution growth of GaN,
J. Cryst. Growth 66 (1984) 1-10.

°R. Madar, G. Jacob, J. Hallais, R. Fruchart, High pressure solution growth of GaN, J. Cryst. Growth 31 (1975) 197-
203.

1) Unland, B. Onderka, A. Davydov, R. Schmid-Fetzer, Thermodynamics and phase stability in the Ga-N system,
J. Cryst. Growth 256 (2003) 33-51.

1 A. Zoroddu, F. Bernardini, P. Ruggerone, V. Fiorentini, First-principles prediction of structure, energetics,
formation enthalpy, elastic constants, polarization, and piezoelectric constants of AIN, GaN, and InN: comparison
of local and gradient-corrected density-functional theory, Physical Review B 64 (2001) 045208

12 A Costales, M. A. Blanco, A. M. Pendas, A. K. Kandalam, R. Pandey, Chemical bonding in group Il Nitrides, J.
Am. Chem. Soc. 124 (2002) 4116-4123.

s, Fujieda, Y. Matsumoto, Structure control of GaN films grown on (001) GaAs substrates by GaAs surface
pretreatments, Jpn. J. Appl. Phys. 30 (1991) L1665-L1667

). H. Kim, P. H. Holloway, Wurtzite to zinc-blende phase transition in gallium nitride thin films, Appl. Phys. Lett.
84 (2004) 711-713.



52|Pagina

Energy Gap (eV)
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En este capitulo, se presenta el crecimiento de peliculas delgadas B-InxGai-xN crecidas sobre
peliculas B-GaN/MgO en el plano (100) por PA-MBE, Se obtuvieron peliculas B- InxGa;.xN

dentro del rango de concentraciones desde GaN x=0 hasta InN x=1.

De mediciones de difraccion de rayos X en los planos (002), (113) y (-1-13) se obtuvo el
parametro de red perpendicular y paralelo a la direcciébn de crecimiento. Posteriormente
mediante la aplicacion de la ley de Vegard se obtuvo la concentracién de indio para cada
pelicula. De la relacion de la intensidad integrada para la fase cubica en el plano (111) y
hexagonal en el plano (0002) en mediciones de diagramas de polos se calculé la
incorporacion de la fase hexagonal en el sistema para cada pelicula. La brecha de energia
optica de InxGa;.xN ha sido determinada por mediciones de transmitancia en los bordes de
absorcion. Nuestros resultados muestran que las aleaciones tienen una banda prohibida
directa para todas las concentraciones obtenidas y que el comportamiento de banda prohibida

con respecto a la fraccion molar de indio tiene un comportamiento de la forma

Egmxcar-xn = XEGmn + (1 = X)Eggan — bx(1 — x)
Con un parametro de curvatura b = 1,32
5.1 INTRODUCCION

Recientemente se ha demostrado que el ancho de banda prohibida de nitruro de Galio (GaN)
y nitruro de Indio (InN) en aleaciones de fase cubica (B) es directa y esta en el intervalo de 3,2
a 0,61 eV a temperatura ambiente!? por lo que en la aleacién B-InGaN es posible variar el
ancho de banda prohibida en funcién de la fraccion molar de Indio en el sistema y con esto es

posible fabricar celdas solares multibanda, que absorben en gran parte del espectro solar. *>°

Los Nitruros en general y en particular el GaN, el InN y sus aleaciones tienen una alta
estabilidad quimica, que hace que sean materiales de alta resistencia mecanica, resistencia a
la intemperie y a la radiacién, por lo que se espera que celdas solares basadas en estos
materiales tengan una vida Util mucho mayor que en la actualidad . Es de destacar que debido
a la simetria de la fase cubica, la movilidad de electrones en aleaciones InGaN es mayor que

para la fase hexagonal debido a que no presentan formacion campos internos intrinsecos.
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5.2 CAPA BUFFER

El control en el crecimiento de la capa buffer B-GaN es importante para llevar a cabo la
sintesis de peliculas B-InGaN de buena calidad cristalina, debido a que el valor para el
parametro de red de B-GaN es intermedio entre el substrato de MgO y las peliculas B-InGaN,
se disminuye el desacople de red lo cual hace que se disminuya la tendencia a incorporar fase
hexagonal debido a esfuerzos de tensiébn y compresién al intentar crecer directamente
peliculas B-InGaN sobre MgO (100). Por esta razon en el capitulo anterior se mostraron las
condiciones Optimas para crecer GaN en fase cubica con muy buena calidad estructural como
se muestra en la figura 5.1 (a), en la cual podemos observar un difractograma con dos sefiales
de difraccion claras, la primera en 26=43. Que corresponde al substrato de MgO (100) y la
segunda cercana a 26=40, reflexion correspondiente al plano (002) para GaN en fase cubica.
En la figura 5.1 (b) se observa una imagen AFM con &area de 5um?® donde se observan
estructuras rectangulares asociadas a la fase cristalina cubica, la micrografia presenta una
rugosidad cuadratica media (rms) de 0.8 nm. La figura dentro de la imagen AFM es un patron

RHEED lineal e intenso, asociado a una superficie plana con alta calidad cristalina.
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Figura 5.1 (a) muestra un escaneo XRD en 20-» para una pelicula B-GaN. Y (b) una imagen AFM, que muestra
una superficie atbmicamente plana con terrazas de dimensiones micrométricas orientadas a lo largo de [110] y
[1710]. La figura dentro es un patrén RHEED representativo de una superficie plana. Un patrdn lineal revela un
crecimiento en modo capa por capa (2D) y una naturaleza monocristalina de la pelicula.
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Del patron RHEED (Figura 5.2 (a)) se obtiene un perfil de intensidad (Figura 5.2 (b). Donde
en el eje “y” se grafica la intensidad y en el eje “x” la distancia en pixeles, la distancia entre
las barras (-01) y (01) representan la distancia entre la familia de atomos perpendicular al
azimuth de observacion de la pelicula de GaN. Al hacer el calculo del parametro de red para
esta muestra y utilizando como referencia la distancia entre las barras para el sustrato MgO y
su constante de red de 0,4212 nm, obtuvimos un valor de 0.451nm. La forma de linea se
ajusto a una curva de Gauss y la incertidumbre se calcuo a partir del semiancho (FWHM) con

un valor de = 0.05 nm.
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Figura 5.2 (a) Patrén RHEED de pelicula c-GaN y (b) Perfil de intensidad de patrén RHEED
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Las propiedades Opticas de la pelicula 3-GaN fueron obtenidas de espectros de transmitancia
medidos en un rango de 250 a 2000nm (4.96 a 0.62eV) a temperatura ambiente, para
determinar el ancho de banda prohibida y la razén de crecimiento mediante la obtencion del
espesor usando las franjas de interferencia y por aplicacion del método grafico de
Swanapoel’.

La Figura 5.3 muestra un espectro de transmision de una pelicula B-GaN sobre un substrato
de MgO (100).
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Figura 5.3 Espectro de transmision optica de 3-GaN
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Se puede hacer una estimacion inicial del indice de refraccion n con la siguiente expresion
11
n =[N+ (N? —s2)2]2 [ec. 1]

En donde s es el indice de refraccion del substrato (MgO) y N esta dado por

Tyu—=Tm . s%+1
TuTm 2

[ec. 2]

El espesor de la pelicula se determind por el método grafico Swanepoel ’. La Figura 5.4 (a)
donde el eje y (I/2) es determinado por 1=0, 1, 2, 3... | esigual a 0 en un maximo o minimo
gue este a menor energia (mayor longitud de onda) en el espectro de transmitancia. El eje x
(n1/A1) donde n; es el indice de refraccion en la longitud de onda A, la pendiente de la linea es

igual a 2d, donde d es el espesor de la pelicula.
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Figura 5.4 (a) Método gréafico donde se encuentra el espesor 6ptico de la pelicula graficando 1/2 vs n/A, la

pendiente es igual a 2 veces el espesor (espesor 1.63um). Y (b) Imagen de SEM para la muestra analizada c-
GaN (espesor 1.72um).



58| Pagina

La tabla 5.1 muestra algunos de los valores obtenidos para el espectro de transmitancia de la

pelicula MgO/GaN que se muestra en la figura 5.4 (a).

Tabla 5.1 Valores obtenidos a partir del espectro de transmitancia B-GaN aplicando el método gréfico

Swanepoel.
A (nm) n n/A (x10-3) I 1/2
631 2.252 3.57 6 3
662 2.250 3.40 5 2.5
699 2.222 3.18 4 2
738 2.199 2.98 3 1.5
782 2.189 2.80 2 1
833 2.182 2.62 1 0.5
892 2.176 2.44 0 0

El espesor de la pelicula B-GaN calculado a partir del espectro de transmitancia aplicando el
meétodo grafico de Swanepoel (Figura 5.4 (a)) fue de 1.63um que tiene buena coincidencia con

el valor de 1.72 ym medido con microscopia electronica de barrido (Figura 5.4 (b)).

5.3 CRECIMIENTO CALIBRACION InGaN

Posteriormente sobre la capa buffer B-GaN se realizd6 un crecimiento de calibracién para
explorar las condiciones experimentales para la obtencién de peliculas InGaN a diferentes
concentraciones molares de In. En el crecimiento del semiconductor ternario InGaN se
realizaron variaciones en tres parametros: en la celda de Indio se vario la temperatura de 650
a 830°C, en la celda de Galio se varié la potencia de 130 a 184 W y la temperatura del
substrato de 770°C a 580°C (Figura 5.4).
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Figura 5.4 Grafico donde se muestran las condiciones experimentales para la sintesis de p-InyGa;.xN.

La Figura 5.5 muestra una serie de patrones RHEED representativos del experimento. En
esta, se observa que progresivamente pasa de un patron lineal para el substrato MgO a un
patrén totalmente puntual para el InN. Este cambio de linealidad indica que a medida que
aumenta la concentracion de In en el sistema, la rugosidad cuadratica media también

aumenta. Es decir, el modo de crecimiento pasa de 2D a 3D.

En la figura 5.6 se muestran los perfiles de intensidad de patrones RHEED al término del
crecimiento B-InGaN a diferentes concentraciones de Indio. Se observa claramente el cambio
en la distancia entre barras de difraccion, al ir disminuyendo de tamafio la distancia en pixeles
se va aumentando la fracciébn molar de indio en la pelicula B-InGaN, que en el espacio real
corresponde al aumento en la constante de red. Pasando de la constante de red para el
substrato de MgO a GaN y posteriormente hasta la constante de red para el binario InN, como
es mostrado en la parte derecha de la figura 5.6, donde encontramos el valor de las

constantes de red.
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InGaN1

Figura 5.5 Imagenes de patrones RHEED muestran la evolucion de cambio de constante de red y morfologia
para el substrato MgO, GaN, B-InxGa;.xN e InN.
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Figura 5.6 Perfiles de intensidad de los patrones RHEED, donde se muestra claramente el cambio en la
distancia entre barras de difraccion, disminuyendo la distancia entre ellas al aumentar la concentracién de indio,
que en el espacio real corresponderia al aumento de la constante de red. Pasando de la constante de red para el
substrado de MgO a GaN vy posteriormente hasta la constante de red para el binario InN
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5.4 CRECIMIENTO DE PELICULAS B-InGaN

Una vez realizado el experimento de calibracion se crecié una serie de muestras con las
condiciones mostradas en la tabla 5.2 para variar la concentracién de indio en el ternario [3-
InGaN.

Tabla 5.2 Condiciones de crecimiento de peliculas B-InyGa;.xN

Muestra Fraccién molar In Temp de indio (°C) Potencia de galio Temp calefactor (°C)
(W)

X20_4 0.096 685 140 650

X20 5 0.288 745 152 620

X20 3 0.112 720 139 620

X20 2 0.214 745 131 620

X70_4 0.479 770 120 600

X99 1 0.927 840 105 560

5.4.1 CALCULO DE CONSTANTE DE RED Y DENSIDAD DE DISLOCACIONES EN
B-InGaN

Con el fin de determinar la constante de red, estrés, incorporacion de indio y cuantificar el
componente hexagonal en el sistema B-InGaN, se llevaron a cabo mediciones de rayos X. La
Figura 5.7 muestra barridos en 260-o para peliculas B-InxGa;-xN con diferentes
concentraciones. Podemos observar el cambio a angulos méas bajos mediante el aumento de

la proporcién de indio.

0.5 ————

(a) " InGaN'
002

=
m
[=]
3
(=

GaN (002)

0.50
Fraccion -
Molar de :
Indio (x)

x = 0.096

0.49 | E

x=0.112
x=0.214

0.48 B

Intensidad (u.a.)

x =0.288
x =0479

0.47 . E

Parametro de red {(nm)

x = 0.927 0.46 e
"
045 ®W-=—p GaN 4

L " L " 1 " L " 1 " x=1 1 1 1 L 1 1

36 38 40 42 44 46 0.0 0.2 0.4 06 0.8 1.0

26 — m (grados) Fraccion molar de Indio

Figura 5.7 Escaneo XRD en 20—-w» para p-InGaN/GaN con diferente fracciébn molar de indio, usando substratos de
MgO (100) ,y (b) Parametro de red vs fraccion molar de indio de peliculas B-InGaN/GaN
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Para calcular la constante de red paralela y perpendicular a la direcciébn de crecimiento, se
realizaron mediciones en los planos asimétricos (113) y (-1-13) mostrados en la Figura 5.9,
Usando las expresiones de Macrander ® en las cuales se considera el angulo entre el plano

asimétrico y la superficie [001], comUnmente usada para crecimientos epitaxiales, ademas de

una deformacion tetragonal de una estructura cubica.

Las expresiones propuestas por Macrander son las siguientes:

sin g, sin g
aj| =a;— .
[ %5 5in(6, + A0) sin(z, + A7)
cos Og¢ sin 7,
a, =

s 0s(05, + AB) sin(z, + A7)

Donde 7, da la inclinacion entre el plano (hkl) y la superficie del substrato, At = 1, — 15 ¥

A0 = 6, — 6, estan dados por:
Aw™ = AG — At,

Awt = AO + A,

La diferencia en el angulo de Bragg A&, y el cambio en el angulo (hkl) de la pelicula y los

planos del substrato, Az, se pueden obtener de las siguientes expresiones:

Aw® + Aw™
AN= ———
2
Y
Awt — Aw™
At =
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Donde Aw es la diferencia del valor entre el maximo de difraccion para el substrato de
referencia y la pelicula, el cual se puede obtener directamente de mediciones de difraccion de
rayos X, como se muestra en la Figura 5.8.

Una vez obtenidas, las contante de red a|| y a, , de la siguiente expresion se puede calcular

la constate de red en bulto:
a,(x) = P(x)(aj_ — a |) t+ a)
Donde

c11(x)

Plx) = c11(x) + 2¢15(x)

Donde c¢;;1(x) y c;12(x) son las constantes elasticas. Los valores c;1(x) Y c¢12(x) siguen una
relacion lineal ¢;j(x) = a;jx + b;; (Ley de Vegard). Los valores c;1(x) ¥y ¢12(x) para GaN e
INN se encuentran en la tabla 2.1 del capitulo 2 y los valores obtenidos de las constantes de

red a| ,a., Yy a, para cada una de las peliculas se encuentra en la tabla 5.1 al final de este

capitulo.

La figura 5.9 muestra difractogramas de las reflexiones asimétricas en el plano (113) para las
peliculas B-InxGa;.xN con concentraciones de (a) x=0.096, (b) x=0.112, (c) x=0.214, (d)
x=0.288, (e) x=0.479 y (f) x=1.
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Figura 5.8 Tipica curva de difraccién para B-InGaN/GaN/MgO en la reflexion (113).
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Figura 5.9 Curva de difraccion para B-InGaN/GaN/MgO en la reflexion (113) con diferente fraccion molar de In.
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Posteriormente, la fraccion molar de indio se calcul6 mediante la aplicacion de la Ley de

Vegard. En la Figura 5.7 (b) se muestra un grafico donde el eje “y” es la constante de red
encontrada a partir de la Ley de Bragg de la reflexion (002) B-InGaN que corresponde a la
constante de red perpendicular a la direccion de crecimiento y en el eje x la fraccion molar a

partir de la Ley de Vegard

Por otro lado, el semiancho (FWHM) de un rocking curve para un cristal determinado, es
afectado por el tamafio del cristal, la curvatura, la divergencia A6 instrumental y la densidad

de dislocaciones °.

Si Bm (hKkl) es el FWHM de un escaneo de rayos X para la reflexion hkl, entonces:

[,Bm(hkl)z] = [,Bo(hkl)z] + [,BL(hkl)Z] + [,Bdislocaciones(hkl)z] + [ﬁinstrumental(hkl)z]

Donde B, es el ancho natural para un escaneo de rayos X de un cristal perfecto y se calcula
como sigue (Warren 1969):

[7.A%(1 + |cos 205 )| Fryl]
[7ad sin(265)]

O:

Donde 7, es el radio clasico del electron 2.88x10™ A, A es la longitud de onda del haz
incidente de rayos X, &z el Angulo de Bragg, |Fj,x;| es el factor de estructura para la reflexion

hkl, ag la constante de red.
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El ensanchamiento debido al tamafio de cristal es afectado usualmente por el espesor del

cristal semiconductor. Esta dado por:

B? = [4in2/(7h?)](A*/cos?6g)

Donde h es el espesor de la pelicula.

El ensanchamiento de la curva de difraccién asociado con la densidad de dislocaciones esta

dado por:

2 _ 2
Bdislocaciones - ka + kgtan HB

Donde k, = 27n(2b?D)

b es el vector de Burger para dislocaciones del espécimen (Para semiconductores Zinc-
Blenda b = a,/+v/2) y D es la densidad de dislocaciones de cualquier caracter. Se encontraron
valores de densidad de dislocaciones por arriba de 10’ dislocaciones/cm? en todas las

muestras.

5.4.2 CALCULO DE LA INCORPORACION DE FASE HEXAGONAL EN B-INGAN

La figura 5.10 muestra diagramas de polos XRD en el plano (111) para las peliculas B-InGaN.
La distancia interplanar para el plano hexagonal (0002) y el plano cubico (111) son muy
cercanas, y los picos de difraccion en el eje x estan a una distancia de 54.74 y exhibe una
simetria 4-fold. La informacion a x = 15.79° es debido a inclusion de la fase hexagonal como

se explicé en el capitulo anterior.
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Para calcular el porcentaje de la fase cubica se obtuvo la intensidad integrada de la siguiente

manera °:
AV
— 2 2 —-2M
I'= IoRE FRa 5 Le

Donde I, es la intensidad incidente de Rayos X, R es el radio clasico del electron, F es el

factor de estructura que se puede expresar de la siguiente forma

n
Fpa = ijCOSZTL' (hx; + ky; + 1z))
1

V es el volumen de la celda unitariay AV el area cristalina irradiada, L es el factor de Lorentz

L= 1+ Cos?26
"~ Sen26CosH

Donde 0 es el angulo de Bragg y e™?M es el factor de temperatura, M es la temperatura de

Debye

Despejando AV

1V?

AV =
Io R2FA, Le M

Se debe considerar que si hay mas de un pico de difraccion en la figura de polos en y 6 ¢, las
intensidades integradas deben sumarse para obtener el total del volumen cristalino irradiado
(4vr)

n
HKL NHKL I-VZ
i

X2
AV); = —=E=2
; Sl IyRZFZ, Le™*M
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Para el plano (002) de B-GaN, el pico aparece solo una vez en la figura de polos por lo que
ngo, = 1 , para el caso del plano (111) el pico de difraccion se observa 4 veces por lo que

Ngoy = 4

Si las condiciones de incidencia de rayos X no cambian, los angulos de difraccion o y y, son
diferentes para diferentes planos y el volumen cristalino irradiado deberia ser diferente, por lo
gue se necesita hacer una correccion al valor de la intensidad integrada. En la condicién de
una pelicula epitaxial con espesor delgado y uniforme, el volumen irradiado puede ser
calculado en la base del area superficial irradiada. Si S; es la seccion transversal del area

incidente de rayos X, el area superficial irradiada S es:

S;

S = ——
T SenfBCosy

Entonces el volumen cristalino difractado necesita ser multiplicado por un factor de geometria
de difraccion para comparar las intensidades en el mismo volumen cristalino difractado y

obtener el contenido correcto de fase.

La relacion de la fase cristalina hexagonal con la cubica de los semiconductores IlI-N es:

AVir X260 Lk Vie SenBnicin Cos
AVc,T ZnHKL I

i=0 1

2
axLVeSenbyg Cosy, .,

2
IO,HKL FHKL LHKL

: 2
Io nkit Friir Lukir

Para calcular el contenido de fase cubica:

AVer /AVhr

AV. )% =
(AVer)% 1+ AV, 1 /AVyr

* 100%
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Y el contenido de fase hexagonal

AVpr/AVer

1000
1+ AV, /AV, %

(AVh,T)% =

Los porcentajes de fase calculados se muestran en la tabla 4.1 que se encuentra al final de

este capitulo.

5.4.3 Caracterizacion Quimica Superficial y de Bulto (EDS y SIMS)

Esta muy bien documentado que en sistemas que contienen indio como InGaAs, InGaP,
InGaSb e InGaN la difusion de Indio, provoca aglomerados en el bulto y precipitados en la
superficie.™™® Por esta razén y con el fin de cuantificar la homogeneidad del sistema B-
InGaN, se realizaron mediciones de Espectroscopia de Energia Dispersada de rayos X (EDS)
y Espectrometria de Masas de lones Secundarios (SIMS) a las peliculas B-InGaN con

concentraciones de 47.9y 21.14% de In.

En la figura 5.11 observamos micrografias SEM para la muestra B-InxGa;.xN con
concentracion de x=0.214, de tres areas diferentes a), b) y ¢) en donde se realiz6 el analisis
con EDS, y se observa intensidades semejantes en los espectros para cada uno de los
elementos (figuras 5.11 d),e) y f)) en las distintas areas escaneadas, lo que nos indica una

composiciéon homogénea de (Ga, N e In) en la superficie.

La figura 5.12 muestra un perfil de profundidad SIMS de la pelicula B-InGaN con 21.4% de In,
donde se observa que se mantienen constantes las concentraciones atémicas de los tres
elementos Ga, N e In. Hasta una profundidad de 350 nm, se observa que la concentracién de
Ga aumenta y la de indio decrece, esto se debe a que en esta zona se encuentra la interface

con la capa buffer de GaN.



71| Pagina

2021
SE MAG: 200 x HV: 20.0 kV

2022
SE MAG: 200 x HV: 20.0 kV

2023 “
SE MAG: 200 x HV: 20.0 kV

cps/eV.

40

35

30

20

cps/eV.

— N N w w IN EN
wn o « o « o «
Lo b b b b b b b b Iy

.
=)

«

Ga

o

cps/eV.

N N w w FN IS
=3 a o @ =) o
T T T

-
«

-
1)

«

|

Figura 5.11 Micrografias SEM y espectros EDS para -InGaN con x= 0.214
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Figura 5.12 Perfil de profundidad de In, Ga y N en peliculas 3-InGaN con x=0.214

La figura 5.13 muestra micrografias SEM y espectros EDS para la muestra B-InGaN con
x=0.479. Observamos una concentracion mas alta de In en el sistema con el mismo

comportamiento de homogeneidad en la superficie y en bulto.

En el perfil de profundidad SIMS para la muestra B-InGaN con x=0.479 (Figura 5.14), se
observa también que se mantienen constantes las concentraciones atémicas de los tres
elementos, sin embargo observamos que para esta pelicula la interface se encuentra a una
profundidad de alrededor de 240 nm, donde se observa que la concentracion de Ga aumenta
y la de indio decrece.
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Figura 5.14 Perfil de profundidad de Ga, In y N en peliculas B-InGaN con x= 0.479

5.4.4 Caracterizacion Optica

Se caracterizé mediante transmitancia 8 peliculas B-InxGa;.xN con concentraciones de x=0
hasta x=1 (Figura 5.15). El método grafico de Swanepoel’ aplicado en la seccién 5.3 de este
capitulo, fue aplicado a cada espectro de transmitancia para medir el espesor de las peliculas

y determinar la razon de crecimiento.

En la zona de absorcion fuerte de los espectros de transmitancia, se calculo el coeficiente de

absorcion con el método reportado por Chao Li et. Al*%.

In(0
a =
d

Donde Iy es la intensidad de la luz incidente, | es la intensidad de la luz residual después de la

absorcién de la pelicula con un espesor d y a el coeficiente de absorcion.
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Espectros normalizados de transmitancia de peliculas delgadas f - InGaN a diferentes
concentraciones se muestran en la Figura 5.15. La grafica Tauc donde se grafica en el eje “y”
el coeficiente de absorcién multiplicado por la energia del fotén (ahv)? vs la energia del fotén
(hv) en el eje “x” (Fig. 5.16) muestra coeficientes de absorcidon que obedecen la ley del
cuadrado, indicando una banda absorcion directa. También se observo que al ir aumentando
la fraccion molar de In el ancho de banda prohibida se movia a menores energias, lo que
indica una reduccion de la energia de banda prohibida de 3,2 eV para GaN a un minimo de
0,7 eV para InN. La determinacion de la banda prohibida de InN fue durante algun tiempo
sometido a controversia, debido a que un amplio rango de valores que se extienden desde 0,7
hasta 1,9 eV, se han reportado para este material ,***® .La determinacién de la energia
fundamental de la banda prohibida se establecié a 0,64 eV,**?° La explicacién de la diversidad
de los valores reportados inicialmente es el hecho de que InN tiende a crecer con altas
concentraciones de electrones libres 10 cm 2 . En este caso de alta impurificacion intrinseca,
donde el nivel de Fermi invade las bandas de conduccidén y es por esto que se encuentran
diferentes valores para el ancho de banda prohibida, este efecto es bien conocido como el

efecto Burstein - Moss ( BM ).

7 GaN

Transmitancia (normalizada)

x =0.96

InN

00 T T v T v T ¥ ] *: 1
1.0 1.9 2.0 2.5 3.0
Energia (eV)

Figura 5.15 Espectros de transmitancia normalizados para peliculas InGaN a diferentes concentraciones.
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Figura 5.16 Variacién de (O(hu)2 vs energia del foton (hv) con la fracciéon molar de In en B-InGaN

La pendiente de las rectas en la grafica (ahv)® vs hv se observa que es diferente para las
distintas concentraciones. Esta variacion en la pendiente en el borde de absorcion puede ser
debido a la no homogeneidad de la muestra asociada con la distribucion de atomos de indio y
el cambio de composicion. El borde de absorcion es sensible al desorden y la concentracion
de la aleacion y esto conduce a la ampliacion del borde de absorcion. Esto da como resultado

que la densidad de estados no sea cero en la banda prohibida del material, sino que conduce

a la formacion de colas de estado de la banda, llamadas como colas Urbach.



77| Pagina

3.6 T - T . T . - - . - T
) * Datos experimentales |
3.2 g GaN % Schormann et al.” .
1 v Pacheco - Salazaretal."’ 1
2.8 %o o X.L. Sunetal.' 1

1.2 1

Banda prohibida (eV)
N
e

0.8

0.4 -

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Fraccion molar de Indio

Figura 5.17 Variacion del ancho de banda con la composicion de indio en peliculas B-InGaN

El comportamiento del ancho de banda prohibida con la composicién de indio en B-InGaN se
muestra en la figura 5.17 y exhibe un pardmetro de curvatura cuadratico de acuerdo a la

siguiente expresion:

Egmxcar—xn = XEg,y + (1 = X)Eggan — bx(1 — x)
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Donde Eggan YV Egimn €S el ancho de banda prohibida para p-GaN y B-InN respectivamente,
Eginxca1—xn €S la energia de ancho de banda para la aleacion con composicién x y b es el

parametro de curvatura.

El valor de b es fuertemente afectado por el valor de ancho de banda de InN, (para nuestras
muestras x=0.927 y x=1 con alta concentracion de electrones (ver tabla 5.1), las cuales
presentan efecto BM, el valor diverge del ancho de banda mas aceptado), En este caso el
pardmetro de curvatura es de 1.84 (linea azul punteada que se muestra en la figura 5.17)
Por lo tanto, tomamos el valor de 0.61 eV para el ancho de banda de InN reportado por
Shoérman et al.? y de esta manera se obtiene un valor para el parametro de curvatura de b =
1.32 para este trabajo (linea sélida roja que se muestra en la figura 5.17). Este valor
experimental de b esta cerca y de acuerdo con los valores tedricos reportados de b= 1.36%,

1.37%? and 1.379 %,

Tabla 5.1 Propiedades de peliculas B-InxGaj.xN.

Constante de

concentracion Constante  Constante de red Anchode  Espesor  Rugosidad n fase

de red en red paralela . Banda (nm) rms (1019 cm3) cubica
In (x) perpendicular i, 0
bulto (nm) prohibida (nm) (%)
InxGa1«N (nm) [110] (nm) (V)
[001]
0.87

1 0.5016 0.5024 0.5010 184 2.8 39 97

0.927 0.4972 0.4975 0.4972 1.101 214 47 130 96

0479 0.4748 0.4751 0.4749 1.79 504 15.7 25 63

0.288 0.4655 0.4652 0.4656 1.91 736 14.8 1 85

0.214 0.4614 0.4620 0.4614 253 624 12.1 14 96
0.112 0.4566 0.4557 0.4567 2.86 804 74 1.2 199
0.096 0.4556 0.4560 0.4556 2.92 796 5.8 1.9 199

0 0.4516 0.4514 0.4517 3.18 1630 0.8 0.8 199
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CAPITULO 6

Conclusiones

6.1 CONCLUSION OPTIMIZACION DE LA CAPA BUFFER GaN
SOBRE MgO (100)

6.2 CONCLUSION CRECIMIENTO DE ALEACIONES B-InxGai-xN
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6.1 Conclusion: Optimizacién de la capa buffer GaN sobre MgO (100)

En conclusion, observamos que es posible obtener GaN en fase hexagonal o cubica,
creciendo sobre la superficie de MgO (100) expuesta a un plasma de nitrégeno bajo las
mismas condiciones de crecimiento, solo variando la temperatura de la celda de efusién (flujo
de Galio) de 900 a 970°C. En temperaturas intermedias es posible obtener una mezcla de
fases, en donde la fase hexagonal crece sobre el plano (115) de la estructura cubica, debido a
defectos de apilamiento atémico.

La fase con la que creceran los semiconductores IlI-N esta determinada por un minimo local
en energia, que es afectado directamente por la interface inicial y las condiciones
termodinamicas globales del sistema.

El proceso de cambio de fase se observo con mediciones de difraccion de rayos X en 20-o y
diagramas de polos en el plano (0002) y (111), también observamos la morfologia con
micrografias AFM que mostraron claramente el cambio de fase de hexagonal (Tg,=900°C) a

cubico (Tga=970°C).

6.2 Conclusion: Crecimiento de aleaciones B-InxGa;-xN

En resumen, encontramos condiciones experimentales Optimas para crecer semiconductores
ternarios B- InxGa;.xN sobre substratos B-GaN/MgO para concentraciones de (x=1, 0.927,
0.479, 0.288, 0.214,0.112, 0.096 y 0). Observamos que es relativamente facil obtener
peliculas homogéneas y con alta pureza de fase cristalina cubica para el caso de bajas y altas
concentraciones de In en el sistema B- InxGa;.xN (x=1, 0.927 , 0.112, 0.096 y 0), sin embargo
para concentraciones intermedias (x= 0.479, 0.288, 0.214), las peliculas B-InGaN mostraron

inclusiones altas de la fase cristalina hexagonal. Para peliculas dentro del rango de x= 0.5 a
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0.9, se observo que es complicado crecer peliculas B- InxGa;.xN debido a la alta segregacion

de In en la superficie.

Del analisis de las mediciones de rayos X en los planos asimétricos (113) y (-1-13), obtuvimos
un comportamiento lineal de fraccion molar de In vs el parametro de red en bulto. De la
caracterizacion 6ptica con espectroscopia de Transmitancia obtuvimos el ancho de banda
prohibido mediante el método de extrapolacion lineal de graficas de Tauc y observamos
transiciones directas en todo el rango de fraccion molar de In. El comportamiento del ancho de

banda prohibido vs la fraccidbn molar de In, presenté un comportamiento del tipo:

Egmxcar-xn = XEGmn + (1 —x)Eggan — bx(1 — x)

Con un parametro de curvatura de 1.32 eV para el ternario - InxGai.xN
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En este capitulo se expondra el tema de crecimiento de peliculas delgadas a-InN crecidas
sobre substratos de MgO en el plano (100) por PA-MBE. Se obtienen peliculas de alta calidad
cristalina por medio de un proceso de rotacion en el plano, que disminuye el desacople de red
de 19.5% a solo 3.5%, inducido por el recocido de una capa buffer InN crecida a baja
temperatura (300°C).

A.1 INTRODUCCION

En los ultimos afios el semiconductor InN en la fase hexagonal y cubica, ha atraido mucho
interés después de la correcta determinacion de la energia de banda prohibida fundamental
desde el valor original de 1,9' a 0,67 eV, ?*. Esto ampli6 el rango de emisién prevista de
aleaciones IlI-N de UV para AIN hasta la region de infrarrojo cercano para InN. El binario InN
también exhibe propiedades de transporte excepcionales, tiene una masa efectiva de
electrones en el valle I' de 0,07 mo, que puede conducir a movilidades altas de electrones,
altas velocidades de saturacioén, y produce un efecto de llenado de banda en muestras con
concentraciones de electrones en el orden de 10'8-10'° cm™32 Estas propiedades Unicas
hacen al InN un material potencial para una amplia gama de aplicaciones en dispositivos, tales
como celdas solares tandem, emisores infrarrojos y dispositivos electrénicos de alta velocidad
y alta frecuencia. Como consecuencia, una gran cantidad de esfuerzos se han dedicado a
mejorar la calidad cristalina de peliculas semiconductoras de InN utilizando diferentes
substratos para crecer peliculas de alta calidad cristalina y sus aleaciones InGaN. Numerosos

estudios de las propiedades 6pticas y eléctricas de InN se puede encontrar en la literatura.’®

Uno de los problemas de los sistemas de IlI-N es que no existen substratos nativos; por
ejemplo, El InN tiene un desacople de red de 25% con zafiro, el 8% con Si (111), el 37,4% con
GaAs, y el 11% con GaN. Por lo tanto es dificil obtener peliculas con alta calidad cristalina. El
oxido de magnesio (MgO) se ha utilizado para inducir el crecimiento en fase cubica de InN con
una capa buffer de nitruro de galio ctibico (8-GaN), *** debido al gran desacople de red entre
INN (100) y MgO (100) de aproximadamente 18%. Si no se crece una pelicula amortiguadora

intermedia de GaN se obtiene a-InN policristalino de mala calidad estructural.®*?
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Peliculas de InN fueron crecidas por PA-MBE en substratos de MgO orientados en el plano
(100) utilizando una capa buffer de InN crecido a una temperatura de substrato de Ts = 300 °

C, como se describe en la siguiente seccion.

A.2 EXPERIMENTAL

Antes de crecer la capa buffer de InN a baja temperatura, el sustrato se somete al tratamiento
de limpieza descrito en el capitulo 4 de esta tesis. Se puede observar en la figura A.1 (a) el
patron RHEED de la superficie del substrato MgO al término del tratamiento de limpieza. A
continuacion, la temperatura del sustrato se redujo a Ts = 300° C para depositar la capa buffer
de InN. La superficie del substrato de MgO fue expuesta a flujo de indio con una temperatura
de celda de 830° C y a plasma de nitrégeno con flujo de N, a una velocidad de 1,6
centimetros cubicos estdndar por minuto y una potencia de radio frecuencia de 215 W durante
un periodo de 5 min. La figura A.1 (b) muestra un patrén RHEED puntual y tenue, que indica
un crecimiento tridimensional (3D) en el azimuth [011 0] para InN. Después, la celda de indio
fue cerrada y la temperatura Ts se increment6 a 500° C y se mantuvo asi durante 20 min para
dar tratamiento térmico a la pelicula de InN crecida a 300°C y de esta manera recristalizar y
eliminar cualquier gota remanente de indio en la superficie [fig. A.1 (c)] (el tiempo de 20 min
fue elegido ya que se observo que con este lapso la intensidad el patrén incrementaba en
intensidad, lo cual indica el ordenamiento atdmico y la buena calidad cristalina, ademas se
observo superpuesta la difraccion correspondiente al azimuth [112 0] en el patron RHEED). Al
final del proceso de recocido, una pelicula de InN se creci6 durante 120 minutos en las
mismas condiciones. Se obtuvo una superficie plana y de buena calidad cristalografica, como
se muestra en la micrografia [figura A.1 (d)] por microscopia de fuerza atébmica con cristales

hexagonales girados por 30° entre si.
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Figura A.1 Patrones RHEED (a) a lo largo del azimut [100] del substrato de MgO al final del proceso de
limpieza, (b) a lo largo de [01170] para el InN después de depositar la capa crecida a baja tempera, (c) a lo largo
de [011°0] después del tratamiento térmico a Ts= 500°C por un lapso de 20 min., and (d) Imagen AFM al final de
crecimiento de InN por 2 horas.

A.3 RESULTADOS Y DISCUSION

Para tener una mas clara perspectiva de la superposicion del azimut [112 0] sobre el azimuth
[011°0] en el patron RHEED, es necesario discutir la siguiente secuencia de eventos: i) al
inicio, se observo un patron RHEED lineal, que indica una morfologia de la superficie de MgO
de dos dimensiones; ii) el azimut original [100] de MgO desaparecio cuando se depositaron las
primeras monocapas de InN, y sélo el azimut hexagonal [0110] de InN se mantuvo; iii)
después del recocido a 500°C por un lapso de 20 min., el azimuth [1120] de InN se
superpuso con la direccién cristalografica [011 0], lo que corresponde a una rotacion de la
pelicula a-InN de 30° sobre la superficie ; y iv) al final del crecimiento, un patron lineal RHEED
de InN se observo [figura A.2 (a)]. La figura A.2 (b) muestra un perfil de intensidad del patron
de difraccion. La distancia entre x = -1 y x = 1 representa la distancia entre las barras de
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difraccion (0, -1) y (0, 1), correspondiente a la constante de red de a-InN en el espacio real
(aimn = 0,356 nm), correspondiente al azimut [011 0]. En el eje x superior, la distancia desde x
=-1 ax =1 corresponde a una distancia de ¥3alnN = 0,608 nm en el espacio real a lo largo de
la direccion [112 0], que es una rotacion de 30 ° con respecto a la direccion [011 0], como se

muestra en la figura A.2 (a) y A.2 (b).

Un modelo de la rotacion de InN sobre la superficie de MgO en el espacio real se muestra en
la figura A.3 (a). Es posible observar la formacién de dos dominios orientados en las
direcciones [011 0] y [1120].

Red reciproca (2n/V3a, )

-2,0 -1,0 0,0 1,0 2,0
- ; T i :

(a) (b)

Intensidad (u.a.)

-1,0 -0,5 0,0 0,5 1,0
Red reciproca (2n/a

InN)

Figura A.2 (a) Patrén RHEED a lo largo del azimut [011°0] para la superficie de InN al término del crecimiento de
2 horas y (b) Perfil de intensidad del patrén RHEED.

Después del proceso de recocido de la capa buffer, la estructura recristaliza través de una
rotacion en el plano de 30° para reducir al minimo la tension y alcanzar el minimo de energia
termodinamicamente, este proceso es favorable debido a una disminucién en el desajuste del
sistema desde 19.5% para [011 0] INN / [110] MgO al 3,5% para [112 0] INN / [110] MgO. La
coexistencia de dos dominios cristalinos se formd: uno de ellos mantiene un desacople de red
(19,5%) vy el otro un desajuste de red bajo (3,5%) entre el sustrato de MgO vy la pelicula de
INN. Se pueden observar mosaicos hexagonales en la superficie de InN girados por 30 ° entre

si, como se puede observar en la micrografia de AFM figura A.1 (d).
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Figura A.3 (a) Modelo atémico del espacio real en la interface MgO /LT-InN y (b) Un diagrama de polos XRD
tomado en el plano (10171) para el InN wurzita, el cual muestra una simetria 12-fold.

Para examinar la formacién de dominios orientados en las direcciones [112 0] y [0110], se
realizé una medicion de diagrama de polos por XRD a 26 = 33,1°, correspondiente al plano
(1011) de a-InN, como se muestra en la Fig. A.3 (b). El angulo de inclinacion g se vario en el
rango de 0° a 80° en pasos de 2°, y el angulo de azimut se varié de 0 a 360° en pasos de 3°.
Se observé una estructura de simetria 12-fold, mostrando dos dominios hexagonales con
rotacion de 30° en el plano entre si.

La figura A.4 (a) muestra una rocking curve de a-InN. El pico de difraccién del plano ¢ (0002)
a-InN se observa claramente en 20 = 31,4° con un semiancho (FWHM) de 0.24° y se observa

también el pico de difraccidn correspondiente al plano (002) del substrato MgO en 20 = 43°.

Un espectro Raman tipico se muestra en la figura A.4 (b). Se observan dos estructuras de
fonones en las frecuencias de 488 y 591 cm-1, y se identifican como el E2 (alto) y (LO) E1,
respectivamente. Estos picos corresponden a las frecuencias de fonon para InN wurtzita en
bulto.*®* EI semiancho del pico Raman asociado al fonén E2 (High) es ensanchado por el

desorden de la red que perturba la longitud de correlacion de fonones, principalmente por la

formacién de nanoestructuras o la presencia de defectos e impurezas.** El tipico FWHM para

las muestras crecidas en este trabajo fue de 9 cm™, que es comparable a los valores de 7 y 8
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cm™ para el InN crecidas sobre Si (111) ** y Al,05,'° respectivamente, indicando la buena

calidad cristalina de la pelicula a-InN.

Mediciones de efecto Hall a temperatura ambiente, revelan dopaje involuntario tipo n con una
densidad de portadores de 9 x10* cm™ y una movilidad de electrones Hall de 340 cm?/(V s).
Esta movilidad es el valor mas alto reportado para peliculas InNN con un espesor de
aproximadamente 140 nm, ° indicando la muy buena calidad cristalina del material presentado

en este trabajo.

(@) MgO (002) (b)
_ _ 488, E2 (High)
@ @
2 2
= s 591, E1 (LO)
© ©
) i)
®» | alnN (0002) 7
; ;
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Figura A.4 (a) Escaneo de rayos X en 26 para InN/MgO (100) y (b) Espectro Raman de la pelicula de InN.

A.4 CONCLUSION

El crecimiento de InN sin el proceso de recocido de la capa buffer LT-InN, genera una mezcla
de fases. La primera fase es wurtzita, la estructura mas estable conocida de InN, el sistema
tiende a la energia minima y la fase hexagonal se genera de forma natural. Sin embargo, el
sistema también intenta seguir la estructura cubica del sustrato MgO, creando dominios con
fase cubica entre los dominios wurtzita. Debido a esta mezcla de fases, la capa se somete a

un crecimiento 3D con un alto numero de defectos que afectan la calidad estructural de la
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pelicula, en contraste con las peliculas de muy buena calidad obtenidas con la capa buffer

LT-InN con tratamiento térmico.
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