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Resumen

En esta tesis se realizo la sintesis y el estudio de las propiedades dpticas, estructurales y
eléctricas de la heteroestructura GaN/AIN/Si(111) crecidas mediante la técnica de epitaxia
de haces moleculares (MBE). Esta tesis esta dividida en dos secciones.

En la primera seccion se realizo el estudio de la heteroestructura AIN/Si(111), debido a
que la pelicula de AIN sirve como capa colchon entre la pelicula de GaN y el substrato de
silicio, ya que el desajuste de red y los coeficientes de expansion térmica son muy diferentes
entre estos dos materiales. La sintesis de esta heteroestructura se realizé mediante la técnica
de epitaxia de haces moleculares, en la cual se vario la temperatura de substrato desde 830
hasta 860 °C. Se utilizé una fuente de radio frecuencia para generar nitrégeno atomico con
una potencia de excitacion del plasma de 150 W y un flujo de nitrégeno molecular de alta
pureza con un flujo de 6 sccm. Una vez crecidas las heteroestructuras se caracterizaron con
la finalidad de evaluar la calidad del material y ajustar los parametros de crecimiento, para

de esta forma tener una capa de AIN de buena calidad.

La segunda parte de esta tesis consiste en el crecimiento de la heteroestructura de
GaN/AIN/Si(111), una vez optimizados los parametros de crecimiento de la heteroestructura
AIN/Si(111). En esta seccion se estudio el efecto que tiene el silicio como dopante en la
pelicula de GaN, para lo cual se utilizaron una serie de técnicas de caracterizacion que nos
ayudaron en el estudio de esta heteroestructura. La concentracion de silicio en las peliculas
aumento conforme se aumento6 la temperatura de la celda de silicio, la concentracion de
portadores increment6 desde 8x10%" cm® hasta 2.2x10%° cm 3. Encontramos una mejoria en
las propiedades estructurales y dpticas de las peliculas de GaN al aumentar la concentracion
de silicio.

Desde el punto de vista eléctrico, se logr6 obtener un comportamiento rectificante en las
heteroestructuras n-GaN/AIN/p-Si(111) que se compard contra simulaciones atomisticas
mediante el software Atlas-Silvaco tomando como parametro la concentracion de electrones

en la capa n-GaN.



Abstract

In this thesis, the synthesis and study of the optical, structural and electrical properties of
the GaN/AIN/Si(111) heterostructure grown by molecular beam epitaxy (MBE) was

performed. This thesis is divided into two sections.

In the first section, the synthesis of the AIN/Si(111) heterostructure was carried out, the
AIN film serves as a buffer layer between the GaN film and the Silicon substrate, since the
lattice mismatch and the coefficients of thermal expansion are very different between these
two materials. The synthesis of the heterostructure was carried out using the molecular beam
epitaxy technique, in which the substrate temperature was varied from 830 to 860 °C, a radio
frequency source was used to generate atomic nitrogen with a power of 150 W and a nitrogen
flow of 6 sccm. Once the heterostructures were grown, they were characterized in order to
evaluate the quality of the material and adjust the growth parameters, in order to have an AIN

layer of good quality.

The second part of this thesis consists of the growth of the GaN/AIN/Si(111)
heterostructure, once the growth parameters of the AIN/Si(111) heterostructure have been
optimized. In this section, the effect that silicon has as a dopant in the GaN film was be
studied, for which a series of characterization techniques will be used to help us in the study
of this heterostructure. The concentration of silicon in the GaN films increased as the
temperature in of silicon cell increased, the carrier concentration increased from 8x10% to
2.2x10%° cm™. From the electrical point of view, it was possible to obtain a rectifying
behavior in the n-GaN/AIN/p-Si(111) heterostructures that was compared against atomistic
simulations using the Atlas-Silvaco software, taking as a parameter the concentration of

electrons in the layer n-GaN.



Capitulo 1. Introduccion

1.1 La importancia de la heteroepitaxia IlI-N/Si.

El semiconductor por excelencia usado hasta la fecha en la industria electronica mundial
es el silicio (Si) ya que ha sido de gran importancia en el desarrollo de la micro y
nanoelectronica, algunos de los numerosos beneficios que ofrece la obtencion de lingotes de
Si empleando el proceso Czochralski son: obleas de gran tamario, bajo costo de adquisicion,
diferentes tipos de conductividad eléctrica [1]. Desafortunadamente el Si también presenta
algunos inconvenientes, ya que al ser un semiconductor con un ancho de banda prohibida
indirecta con un valor de 1.1 eV, lo hace ineficiente para aplicaciones en dispositivos de
emisién de luz. Por otra parte, los semiconductores de la familia I11-N como: nitruro de galio
(GaN), nitruro de aluminio (AIN) y nitruro de indio (InN), poseen un ancho de banda

prohibida directa con valores de 3.4, 6.2 y 1.9 eV, respectivamente, en su fase hexagonal.
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Estos compuestos también se pueden encontrar en fase cubica (fase metaestable) como se

ilustra en la figura 1.1 [2, 3].

La caracteristica de los semiconductores de la familia I11-N de poseer un ancho de
banda prohibida directa permite que sean utilizados en la fabricacion de diodos emisores de
luz (LED) con eficiencias de méas del 9% y un tiempo de vida estimados en més de 10 mil
horas. Asimismo, los semiconductores I11-N han sido empleados en electrénica de alta
potencia como en transistores de alta movilidad de electrones (HEMT). Sin embargo, uno de
los principales problemas de los materiales I11-N reside en la inexistencia de substratos
econdmicos de alta calidad cristalina, que ofrezcan un buen acople de red que puedan servir

para realizar un crecimiento epitaxial.

La forma més comun de crecer peliculas 11I-N en los dltimos afios ha sido
heteroepitaxialmente sobre substratos de algin otro material, los cuales no se acoplan
perfectamente a los 111-N. La heteroepitaxia de semiconductores I11-N en substratos de bajo
costo, como por ejemplo el Si, presentan un gran potencial en tecnologia al combinar las
caracteristicas deseables de ambos tipos de semiconductores [4].

En la actualidad, los mejores resultados en dispositivos basados en GaN han sido
obtenidos utilizando costosos substratos de zafiro o carburo de silicio (SiC). Pero a pesar de
estos avances, sigue existiendo un gran interés en el crecimiento de GaN sobres substratos

econdmicos de Si. Este interés se fundamenta en diversas razones, entre la cuales estan:

e Laposibilidad de integrar el potencial optoelectrénico de los materiales I11-N con
la tecnologia del silicio.

e El bajo costo de los substratos y la alta calidad cristalina del Si.

e La posibilidad de tener mas facilmente substratos con una conductividad tipo-p,
asi como también una conductividad tipo-n.

e Laestabilidad térmica y/o termodinamica del substrato.



1.2 Propiedades del GaN

1.2.1. Propiedades estructurales del GaN

La estructura cristalina estable del GaN es la wurtzita que consiste en dos redes
hexagonales compactas, esta estructura se caracteriza por dos parametros, las constantes de
red “a” y “c”, siendo “a” el lado del hexagono y “c” la altura del prisma hexagonal. Una de
ellas estd formada por atomos metalicos (Ga, Al o In) que dentro del GaN se pueden
considerar iones con carga positiva (denominados cationes) y la otra red hexagonal esta
formada por 4&tomos con carga negativa denominados aniones (nitrégeno). El apilamiento de
planos tiene un periodo correspondiente a dos capas monoatémicas las cuales estan
desplazadas una con respecto a la otra 5/8 del pardmetro de red c. La estructura zinc-blenda
es una fase metaestable del GaN, tiene una celda unitaria cubica, la cual contiene 4 atomos
del grupo 111y cuatro &tomos de nitrégeno. Es importante mencionar que la coordinacion de
los &tomos dentro de la celda unitaria es idéntica a una estructura tipo diamante figura 1.2.
Es decir, la estructura wurtzita y zinc-blenda son similares, en el sentido de que cada atomo
metalico (111) esta enlazado a cuatro atomos no metalicos y viceversa, esta similitud hace
posible que aparezcan inclusiones de tipo zinc-blenda en capas con estructura wurtzita,

especialmente en zonas donde se presenten defectos cristalinos de apilamiento [5].

a) ‘Ga ‘N

Figura 1. 2. Estructuras a) Wurzita, b) Zinc-Blenda.



Sin embargo, una de las diferencias entre las dos estructuras, radica en la secuencia de
apilamiento. En la wurtzita la secuencia de apilamiento es del tipo ABABAB en la direccion
[0001], mientras que en la estructura zinc-blenda la secuencia de apilamiento es del tipo
ABCABC en la direccion [111].

1.2.2. propiedades épticas del GaN.

El GaN al igual que el resto de los 111-N, posee un ancho de banda prohibido directo,
propiedad que le confiere una alta eficiencia en procesos radiativos (emision de luz) y, por
lo tanto, es un candidato ideal para aplicaciones en optoelectronica.

El desdoblamiento de la banda de valencia en los nitruros da lugar a tres excitones,

denominados A, B 'y C, con energias tedricas a OK de 3.48, 3.49 y 3.51 eV respectivamente.

El cambio en el ancho de banda prohibida con la temperatura puede determinarse entre varias
otras formas empleando la espectroscopia de fotoluminiscencia (PL), la evolucion del pico

de PL se suele ajustar generalmente empleando la ecuacién de Varshni, ecuacion 1.1

aT?

p+T

E,(T) = E4(0) — (1.1)

Donde E, es la energia del ancho de banda prohibida a OK, a es una constante de

proporcionalidad y S es una constante relacionada con la temperatura de Debye [6]

1.2.3 Propiedades eléctricas del GaN

El GaN crecido epitaxialmente sufre en general de un proceso de autodopaje, el cual
da como resultado una conductividad residual tipo-n con concentraciones de electrones en
un rango muy amplio, desde 10*° cm3, en peliculas de baja calidad, hasta niveles por debajo
de 10'® cm [7] en las mejores peliculas. El origen de estas concentraciones residuales de
electrones sigue siendo material de discusion y han sido varias las explicaciones encontradas
en la literatura. Algunos autores han propuesto a las vacancias de nitrégeno [8] como
responsables de esta conductividad residual tipo-n, aunque también se han propuesto teorias
que atribuyen dicho efecto a otro tipo de defecto cristalino nativo como lo es el Ga intersticial

[9], 0 a contaminantes y/o impurezas presentes en la atmosfera de la técnica de crecimiento
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empleada, como por ejemplo epitaxia por haces moleculares (MBE) 6 deposito en fase vapor
por metalorganicos (MOCVD), las cuales son normalmente empleadas en el crecimiento de
peliculas de GaN [10].

Al igual que en cualquier semiconductor, la movilidad de los portadores de carga en
las peliculas de GaN esta influenciada por la calidad cristalina del material y el nivel de
dopaje. El uso adecuado de una capa buffer permite mejorar la calidad cristalina de la pelicula
de GaN, obteniéndose asi una mejor movilidad a temperatura ambiente. Se han reportado
valores de movilidad en un rango de 10 a 900 cm?/Vs, simultaneamente se produce una
disminucion en la concentracion residual de electrones en el material que va de 10%° a 10'°
portadores/cm™ [11]. La densidad de dislocaciones tiene una importancia decisiva ya que

reduce la movilidad muy por debajo de los valores tedricos esperados.

La intencion del dopaje en las peliculas de GaN es tener una mayor cantidad de
electrones o huecos eléctricamente activos. EI dopaje genera niveles de energia de donantes
0 aceptores dentro de la banda prohibida del GaN como se muestra en la figura 1.3, los
donantes 6 aceptores deben ionizarse para asi generar electrones ¢ huecos. Los dopantes
pueden identificarse como superficiales o profundos dependiendo de que tan lejos o cerca
estén sus niveles de energia del nivel de Fermi. El dopaje tipo p en las peliculas de GaN
genera huecos, esto puede lograrse reemplazando el Ga con un elemento del grupo Il (por
ejemplo, Mg). Por otra parte, el dopaje tipo-n en peliculas de GaN genera electrones esto se
puede lograr remplazando el Ga con un elemento del grupo IV (por ejemplo, Si) o el sitio del
nitrégeno por un elemento del grupo VI.



" el Banda de ;onduccién
Energia de ionizacién I 6

del donante. e e e e L L CE PP EEE TRy Estado donador.
1| 2 3
--------------------- Estado aceptor profundo.
Energia de ionizacion I eSS T """""""" Estado aceptor superficial.
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‘ Banda de Valencia ‘ Electron.

Figura 1.3. Diagrama de niveles de energia que muestra aceptores, donadores y estados profundos. 1) exitones libres o
emision cercana al borde de la banda. 2) de la banda de conduccion a estados aceptores poco profundos. 3) de la banda

de conduccidn a estados aceptores profundos.

Tradicionalmente, elementos de grupo IV como el Si son utilizados para el dopaje
tipo-n en GaN hexagonal, debido a la similitud en el tamafio de los iones Ga y Si resultando
asi en una alta eficiencia de incorporacién del Si en los sitios de Ga. La energia requerida
para “liberar” al electron del &tomo donador en la banda de conduccidn es referida como
energia de ionizacion, los valores de energia de ionizacion publicados en literatura del Si
como dopante de peliculas de GaN dependen de la concentracion de Si en GaN y/o de la
compensacion por aceptores que exista en la pelicula. De esta manera se han obtenido valores
entre 12-17 meV'y 27 meV [12].

Es en el dopado tipo p de las peliculas de GaN, que se presentan algunas dificultades.
Una de las dificultades es sobrepasar el dopaje residual tipo n que esta presente en la pelicula
de GaN, no intencionalmente dopadas, debido a que la alta concentracion residual de
electrones (~10%" cm®) existentes en la pelicula de GaN supone una fuente de compensacion
de los aceptores, siendo necesaria sobrepasarla para obtener peliculas con una conductividad
tipo p y con concentraciones apreciables de huecos (p>10% cm). Una segunda dificultad es
el hecho de que la mayoria de los dopantes tipo p para el GaN se comportan como aceptores
relativamente profundos con valores de energias de ionizacion que van de 90 hasta 340 meV,
de modo que el grado de ionizacion de estas impurezas aceptoras es muy reducido (~ 1%), a
temperatura ambiente. Estos inconvenientes llevan a la necesidad de agregar elevadas
concentraciones de especies aceptoras, obteniendo densidades elevadas de impurezas en la

pelicula. Los aceptores utilizados en peliculas de GaN y que sustituyen al Ga son: Mg, Be,
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Ca, Cd, Zn. Entre ellos el Mg es el mas comunmente utilizado, consiguiendo concentraciones

de huecos entre 8x10%° y 8x10'® cm y movilidades de alrededor de 40 cm?/Vs.

1.3. Retos por vencer en la heteroepitaxia GaN/Si

El crecimiento epitaxial de GaN sobre substratos de Si, ha sido tema de discusion
durante los Gltimos afios. Existen una serie de problemas a resolver y que se deben tomar en
cuenta para obtener un optimo crecimiento heteroepitaxial de GaN sobre Si. El primero de
ellos es que cuando se crece una pelicula de GaN sobre un substrato de Si, hay una fuerte
tendencia a la formacion de Nitruro de silicio (SisNs) amorfo en la interfaz, cuando el
substrato de Si es expuesto al amoniaco en un sistema de MOCVD [13]. Se ha reportado
también que el crecimiento mediante MBE de GaN directo sobre substrato de Si, fomenta la
formacion de islas de SisN4 amorfas impidiendo una buena epitaxia [14]. En resumen, el
crecimiento epitaxial de GaN directo sobre un substrato de Si no es lo mas adecuado. Para
afrontar el problema de la reactividad quimica del silicio en la interfaz entre el substrato de
Si y la pelicula de GaN, se ha propuesto el crecimiento de una pelicula intermedia de AIN,
ya que el desajuste de red del GaN y el AIN (crecido sobre Si) es comparable al desajuste en
zafiro [14].

Por otra parte, el alto desacople (16%) en las constantes de red del GaN y el Si genera
una alta densidad de defectos cristalinos en la interfaz GaN/Si. El desajuste térmico es otro
problema que esté presente en el crecimiento de GaN en substratos de Si. El coeficiente de
expansion térmica del GaN, se puede estimar que es aproximadamente el doble que el del
silicio, lo que conlleva a un desajuste térmico superior al 50%. Se sabe que el Si tiene un
coeficiente de expansion térmico de 4.04x10°%/°C [15]. Debido a las diferencias en los
coeficientes de expansion térmico el crecimiento de GaN en substratos de Si, se encuentra

bajo un esfuerzo de tension al enfriarse despues del crecimiento.

1.4 Estado del arte de las heteroestructuras GaN/Si (111).

El crecimiento epitaxial de GaN se remonta a finales de la década 1960 [16], cuando

se logro sintetizar nanoestructuras de GaN, mediante la técnica de epitaxia en fase vapor de
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hidruros, empleando amoniaco y acido clorhidrico para transportar al Galio (Ga) [16]. Afios

mas tarde en 1971, Pankove et al [17] desarrollaron el primer LED de GaN.

Durante los afios siguientes Akasaki et al, crecieron peliculas de GaN por la técnica
MBE. Sin embargo, es durante la década de los 80 cuando se lleva a cabo la idea que
revolucionaria el crecimiento heteroepitaxial de GaN, que supuso un punto de inflexion en
el desarrollo de las técnicas de crecimiento, la cual consistia en la incorporacion de una capa
delgada de AIN entre la pelicula de GaN y el substrato para amortiguar el desacople de red y
los coeficientes de expansion térmica. Utilizando esta estrategia Amano et al [18]
consiguieron por primera vez el crecimiento epitaxial de GaN en dos dimensiones, dando
lugar asi a superficies planas. Un segundo avance fue la obtencién de GaN dopado con
magnesio (Mg), lo cual da como resultado una conductividad tipo-p en las peliculas de GaN,
obtenidas por Amano y Akasake en 1989. En el presente trabajo extendemos los logros en

direccion de la mejora cristalina de las peliculas de GaN sobre silicio.

1.5 Hipotesis

Consideramos que la incorporacién de silicio en la red del GaN tendré un efecto favorable
en la calidad cristalina, asi como también en la respuesta dptica cuando la incorporacion de
Si se mayor a los que se han reportado en la literatura los cuales han si valores de 10*®
atomos/cm?®. Se ha reporta en la literatura que la incorporacion de Si mejora la respuesta

Optica en la reduccion de la banda en el amarillo.

1.6 Objetivo General.

El desarrollo de esta tesis se centra en el crecimiento de la heteroestructura mejorada
de GaN/AIN/Si por medio de la epitaxia de haces moleculares (MBE), utilizando substratos
de silicio en la direccion (111). El crecimiento de la heteroestructura lleva consigo un proceso

de optimizacién para poder obtener material de alta calidad. Con el fin de conseguir dicha
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optimizacion se utilizaran una serie de técnicas de caracterizacion para determinar la calidad

de material.

1.7 Objetivos especificos.

Crecimiento por epitaxia de haces moleculares de la heteroestructura AIN/Si (111),
la cual sirve como capa amortiguadora entre el substrato y la pelicula de GaN.

Caracterizacion de la heteroestructura AIN/Si (111), con el objetivo de verificar la
calidad del material y al mismo tiempo establecer las condiciones 6ptimas de crecimiento, se
hard uso de una serie de técnicas de caracterizacion lo cual nos ayudara a la optimizacion en

las condiciones de crecimiento.

Crecimiento de la heteroestructura GaN/AIN/Si (111) y estudio del efecto del silicio

como impureza a altas concentraciones en la pelicula de GaN.

Preparacion de heteroestructura n-GaN/AIN/p-Si; estudio de sus caracteristicas
rectificantes, y comparacion de los resultados con simulaciones realizadas con el software
Atlas-Silvado.

1.8 Presentacion de la estructura de la tesis

En el capitulo 2 de esta tesis se daran los fundamentos tedricos del crecimiento de la
heteroestructura GaN/AIN/Si (111) mediante la técnica de epitaxia de haces moleculares
(MBE). También se daran los detalles de la simulacion de la heteroestructura para el estudio

de su comportamiento eléctrico.

El capitulo 3 esta dedicado a la preparacién del substrato de silicio y a los detalles

experimentales como lo son las condiciones de crecimiento.

11



En el capitulo 4 se presentara la caracterizacion de la heteroestructura AIN/Si (111),
asi como el efecto que produce la variacion de uno de los pardmetros de crecimiento de esta
heteroestructura, para posteriormente pasar al estudio de la heteroestructura GaN/AIN/Si

(111) y el efecto de la variacion de Si como dopante en la pelicula de GaN.

En el capitulo 5 se resumiran las conclusiones obtenidas a lo largo de esta tesis y el
trabajo a futuro.
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Capitulo 2. Fundamentos Tedricos
2.1 Crecimiento epitaxial por MBE

El impulso de la nanotecnologia est4 asociado al desarrollo de sofisticadas técnicas
de fabricacion de materiales que dan acceso a las escalas donde nuevos fenémenos fisicos
cobran relevancia. En el caso del crecimiento cristalino de materiales semiconductores, la
epitaxia por haces moleculares (MBE) permite el crecimiento de capas cristalinas con un
control del espesor a nivel de monocapa atébmica (ML, monolayer) y la fabricacién de
estructuras avanzadas para el estudio de la fisica de semiconductores a escala nanomeétrica.
El desarrollo de la técnica de MBE comienza en la década de 1970 con los trabajos de Alfred
Y. Cho [19]. La interaccion de haces moleculares en la superficie de un substrato en un
entorno de ultra alto vacio (UHV, Ultra High Vacuum) permite el crecimiento de capas
epitaxiales de semiconductores de alta calidad cristalina con un control preciso del espesor y
la composicion. Los haces moleculares son generados en celdas de efusién a partir de
materiales de alta pureza. En UHV el flujo se mantiene en un régimen molecular, esto es, el
recorrido libre medio de las moléculas es mayor que las dimensiones de la camara de vacio.
Por lo tanto, los haces moleculares no interactlan entre si antes de alcanzar el substrato y
ademas pueden ser interrumpidos de forma rapida y controlada colocando obturadores en las

salidas de las celdas de efusion [20].

El crecimiento de materiales semiconductores 111-V mediante la técnica de MBE, se
basa en los principios del método conocido como método de las tres temperaturas de Gunther
[21], el cual se detalla a continuacién. Los semiconductores 111-V presentan una alta tasa de
disociacion en su evaporacion y, a una temperatura dada, el elemento Il tiene presién de
vapor mucho menor que el elemento V. Por esto deben emplearse celdas de efusion
independientes para cada elemento (I11: Ga, In, 0 Al y V: As, P 0 Sb, el caso con nitrégeno
lo veremos en una seccion aparte.) y se debe cumplir la siguiente condicion Tv<Ts<Ty,
donde Tv, Tsy T se refieren a la temperatura de fuente del elemento V, Ts a la temperatura
del substrato y T a la fuente del elemento I11. En estas condiciones todos los atomos del
elemento 11l condensan en la superficie del substrato. En cambio, los &tomos del elemento V

son re-evaporados si no son incorporados a la red cristalina del material. Es decir, si se
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suministra el elemento V en exceso en relacion con el flujo del elemento 111, la estequiometria
de la capa depositada se mantiene ya que el exceso del elemento V puede ser re evaporado.
En cambio, si se suministra el elemento V en menor cantidad, respecto al flujo del elemento
I11, el exceso del elemento 11l no incorporado no puede ser re evaporado, dando lugar a la
formacion de gotas metélicas del elemento 11l en la superficie del substrato. A esta Gltima

condicion se le conoce cominmente como: crecimiento rico en metal.

La técnica MBE presenta ciertas caracteristicas que hacen posible la fabricacion de
estructuras con una alta calidad cristalina con perfiles de composicion y dopaje bien
definidos. El crecimiento por MBE se lleva a cabo en un rango de 0.1-1 ML/s. La temperatura
del substrato juega un papel muy importante en los crecimientos por MBE debido a este
control es posible reducir los efectos de interdifusion (en bulto) de los elementos o dopantes.
Es por ello por lo que el crecimiento mediante la técnica de MBE permite la fabricacion de
capas epitaxiales ultradelgadas de alta pureza y cristalinidad. Para lograr estos se requiere de
un entorno de UHV en el cual se desarrolle el crecimiento [21]. Por Gltimo, cabe mencionar
que el sistema de MBE cuenta con al menos una técnica de caracterizacion in-situ, la cual
generalmente es la difraccion de electrones de alta energia (RHEED), de este modo es posible
monitorear en tiempo real la morfologia superficial de los procesos de crecimiento y por lo

tanto el ajuste in-situ de los pardmetros del crecimiento.

Entre las ventajas que ofrece la técnica de crecimiento por MBE podemos mencionar las

siguientes:

o Un entorno de ultra alto vacio (presion base del orden de 101° Torr) y la alta
pureza de los materiales empleados. Estas condiciones posibilitan la
obtencion de materiales de alta cristalinidad y baja concentracion de
contaminantes provenientes de la atmosfera residual.

o La posibilidad de interrumpir el flujo de cualquiera de los elementos en el
momento deseado, obteniéndose asi interfaces abruptas a nivel atomico.

o Bajas velocidades de crecimientos (0.1- 1.0 um/h) que permiten un control

precisé de los espesores y, por lo tanto, la fabricacion de estructuras
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semiconductoras complejas de alta calidad.

o La posibilidad de realizar andlisis in-situ durante el crecimiento con técnicas

como RHEED que requieren un entorno de ultra alto vacio.

2.2 Modos de crecimientos por MBE

(a)
e

N300,
R

(b)
——

Y
D

(©)
JAAAARATERAALS

D
)

Figura 2. 1. Modos de crecimientos a) Frank-van der Merwe b) modo Volmer-Wemery c)
Stranski-Krastanov.

Hay tres modos de crecimientos basicos de peliculas sobre un substrato, los cuales
son: a) Frank-Van der Merwe (FM) 6 crecimiento monocapa por monocapa (ML por ML),
también designado crecimiento bidimensional (2-D), b) el modo Volmer-Wemer
(crecimiento por islas 0 3D) que ocurre por nucleacion de islas que posteriormente puede
unirse para formar una pelicula continua y c¢) finalmente el modo Stranski-Krastanov en este
modo de crecimiento el substrato se cubre primero con algunas monocapas pero

posteriormente cambia a un modo de crecimiento 3D figura 2.1.

Para el caso de un crecimiento 2D, o capa a capa (figura 2.1 (a)), la epitaxia tiene
lugar sobre un substrato atbmicamente plano, libre de contaminantes y defectos cristalinos
en condiciones dptimas de crecimiento: temperatura del substrato, estequiometria etc. Bajo
estas condiciones, los atomos tienen energia suficiente para migrar por la superficie hasta
incorporarse en posiciones de la red que presenten energia minima en el cristal, satisfaciendo
el mayor numero de enlaces. Este modo de crecimiento es el 6ptimo para heteroestructuras

optoelectrénicas complejas como lo pueden ser estructuras LED vy laseres de estado solido

15



los cuales llevan en su estructura difractores de Bragg integrados, ademas de que se dara

lugar a las mejores superficies.

En el crecimiento tridimensional (3D) o por islas (figura 2.1 (b)), pequefios
microcristales nuclean directamente sobre la superficie del substrato dando lugar a islas del
material. Esto puede ocurrir cuando los dtomos, o moléculas, del material en crecimiento
estdn méas fuertemente unidos entre ellos que al substrato, o bien cuando la movilidad
superficial de los atomos es muy pequefia y les impide cubrir homogéneamente toda una capa
antes de empezar otra capa. En general, si las condiciones de crecimiento no son las
adecuadas, se puede producir este tipo de crecimientos incluso cuando se utilicen substratos
atdbmicamente planos. También puede darse cuando el substrato tiene una alta densidad de
defectos, zonas contaminadas o una morfologia rugosa. Las zonas con defectos o con
presencia de impurezas pueden actuar como centros de nucleacion dando lugar a islas

nanomeétricas.

Por ultimo, el crecimiento mixto que contiene inicialmente una capa 2D y termina
con la formacion de islas (figura 2.1 (c)), consiste en un modo intermedio entre los dos
métodos de crecimientos mencionados anteriormente. Después de formarse la primera
monocapa 0 monocapas, el crecimiento pasa a una forma libre de esfuerzos a través de la
formacion de islas. Las razones para este cambio pueden ser muchas, y casi siempre estan
ligadas a modificaciones de los parametros de crecimiento y/o a procesos relacionados con

el esfuerzo acumulado en la capa epitaxial.

Un factor muy importante en el crecimiento de los Il11-Nitruros es la morfologia
superficial del substrato debido a que una superficie rugosa nunca favorece el crecimiento
capa por capa (2D). Existen diversos estudios que revelan la aparicion de defectos
estructurales [22], como lo son las fronteras de dominios de inversion (inversion domain
boundaries IDBs) y las de doble posicionamiento (doublé positioning boundaries DPBs,
también Ilamados stacking mismatch boundaries SMBs), como resultado de la presencia de

rugosidad, escalones o desorientacidn en el substrato. Estos defectos tienen una clara relacion
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con una morfologia superficial rugosa de la capa epitaxial [23], asi como la aparicién de las

fases cristalinas cubica y hexagonal dentro de una misma capa [22].

2.3. Crecimiento de compuestos IlI-N por MBE

En la seccion 2.1 describimos el mecanismo de crecimiento por MBE con fuentes del
grupo 11 solidas (As, Py Sb), que fue como se desarrollé inicialmente esta técnica. En esta
seccion describiremos la técnica de MBE para materiales I11-nitruros (GaN, AIN e InN). En
el caso del crecimiento de Ill-nitruros, se utilizan celdas Knudsen convencionales para
proporcionar flujos del haz de metal (Ga, Al, In). Para obtener un flujo de nitrogeno reactivo
se han empleado varios métodos diferentes como: el uso de amoniaco, fuentes de chorros
supersonicos (supersonic jet sources), resonancia de ciclotrén de electrones (ECR), fuentes
de radiofrecuencia (rf) y fuentes de iones. Cuando se utiliza amoniaco como fuente de
nitrégeno al proceso se le conoce como GSMBE. El comportamiento en el crecimiento de
los nitruros por GSMBE vy la eficiencia de la incorporacion de nitrégeno han sido estudiados
por varios grupos [24, 25, 26]. Debido a que la incorporacion de nitrogeno es dificil a bajas
temperaturas cuando se usa amoniaco, se ha optado por utilizar fuentes de plasma para la
obtencion de especies de nitrogeno reactivas, a este proceso a menudo se le denomina MBE
asistido por plasma. Las especies de nitrdgeno generadas son quimicamente reactivas que se
puede emplear una temperatura de substrato baja para el crecimiento de los Ill-nitruros. El
proceso de MBE asistido por plasma incluye una fuente de radiofrecuencia (rf). Se han

obtenido peliculas de Il1-nitruro de alta calidad mediante MBE asistida por plasma [27]

En comparacion con MOVPE, es méas importante para MBE optimizar las
condiciones de crecimiento porque la migracion superficial es menor en el caso del
crecimiento por MBE. El crecimiento MBE de GaN se puede dividir en tres regimenes que
se muestran en la figura 2.2 [28]: i) regiones ricas en Ga (Ga estable o limitada por N), ii)
estequiométricas (lineas punteadas en la figura) vy iii) ricas en N (N-estable o limitada por
Ga).

En algunas ocasiones, el régimen rico en Ga es dividido en dos partes/regimenes: muy

rico en Ga (formaciéon de gotitas de Ga) y ligeramente rico en Ga (sin gotitas). Para
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determinar los regimenes de crecimiento, el método basico y directo es medir la tasa de

crecimiento en funcion del flujo del haz de Ga o el flujo de nitrégeno atomico.

4.0 T T T n T T r T
35 _ le = i
| FlujpdeN2=6sccm | Ricoen Ga
g <o || BRI _—_A~A_ ———
8, A
E=oT F ‘
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S A |
L15f A | -
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= Ricoen N I
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Figura 2. 2. Tasa de crecimiento para GaN en zafiro [29].

El crecimiento MBE rico en nitrégeno por lo general da lugar a la formacion de
nanocolumnas (NC), mientras que con el crecimiento rico en Ga se obtiene un material mas
compacto con superficies planas como se ilustra en la figura 2.3 [29]. Por esta razon en esta

tesis elegimos un crecimiento ligeramente rico en Ga.

10 9
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oGa=oN) 9 9/9
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Flujo de Ga incidente (nm/min)

725 750 775 800 825 850
Temperatura (°C)

Figura 2. 3. Diagrama de crecimiento que muestra el limite entre el crecimiento compacto y
nanocolumnar en funcion del flujo de Ga y la temperatura de crecimiento[28].
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2.4. Modelacion eléctrica de la heteroestructura GaN/AIN/Si(111) empleando CAD.

Entre los softwares para disefio asistido por computadora (CAD), se encuentra el
Atlas de la compafiia Silvaco, el cual es un software que nos permite simular el
comportamiento eléctrico, dptico y térmico de dispositivos semiconductores, incluyendo
tecnologias como dispositivos transistor CMOS, transistores de pelicula delgada (TFT) y

dispositivos optoelectrénicos.

Empleando Atlas se pueden simular dispositivos empleando modelos fisicos de
semiconductores, los cuales incluyen tanto la estructura fisca del dispositivo como los
modelos de los fendmenos fisicos de transporte e interaccion de los portadores de carga en
el interior de la estructura del material. Teniéndose en cuenta ambos factores en la
simulacion. La implementacion o no de dichos modelos en el script, dependera del
dispositivo a simular debido a que no siempre es necesario la implementacion de todos los

modelos en la simulacion de un dispositivo en especifico.

A grandes rasgos la forma en la que Atlas resuelve el trasporte de portadores a través
de la estructura es mediante una mallado, el cual estd formado por nodos, mediante el cual
es posible obtener la simulacién de transporte de portadores en el interior de la estructura.
Resolviendo una serie de ecuaciones diferenciales (las cuales han sido derivadas de las
ecuaciones de Maxwell).

Para realizar una simulacion en Atlas es necesario que se especifique:

e Laestructura fisica del dispositivo a estudiar.
e Los modelos de fendmenos fisicos que se quieran considerar.

e Las condiciones de polarizacion eléctrica del dispositivo.

La estructura y modelos fisicos del dispositivo se tienen que hacer siguiendo un orden

secuencial como se muestra en la figura 2.4.
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Figura 2.4. Grupo de comandos en Atlas.

Si no se sigue este proceso se pueden producir errores que lleven a un resultado
erréneo. En Atlas los valores por default estan basados en silicio, esto es un factor para tener

en cuenta cuando el dispositivo a simular es un compuesto de diferentes materiales.

Para poder implementar movilidades y concentraciones de impurezas, para cada una
de las peliculas en Silvaco, es necesario utilizar modelos de movilidades que dependan de las
concentraciones de impurezas, los modelos a implementar para cada material son diferentes

tanto para el GaN como para el Si.

En atlas es posible implementar modelos de movilidades para el GaN. Albrecht et al

[30] propusieron un modelo para el GaN, el cual consiste en el trasporte de electrones basado
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en una representacion analitica de las bandas de conduccion mas bajas del GaN. Este modelo

se describe a continuacion:

oy 0+ 60 (50) +0(500%) * e
1= oz ) M+ Baw) (550 % 300 K exp(0/T) — 1

donde

-2/3

, T \'( N
v =3 (s0%) (s0)
300 K/ \10'7

NI = (1 + kC)ND
a=261x10"*%Vscm™2
b=290%x10"*V scm™2

c=179%x10"2Vscm™2

(2.1)

(2.2)

(2.3)

(2.3)

(2.4)

(2.5)

(2.6)

donde (a, b y c) son parametros de ajuste a los resultados obtenidos por Albrecht en Monte

Carlo, Np, es la concentracidn de donantes ionizados, T es la temperatura en Kelviny k. =

N, /Np es larazén de compensacion. En la figura 2.5 podemos observar el comportamiento

del modelo de Albrecht et al [30] de la ecuacion 2.1.
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Figura 2. 5. Movilidad vs concentracion del dopante, a
temperatura.

Silvaco utiliza diferentes modelos de movilidades para Si, en los cuales las
movilidades son constantes y, por ende, no varian con respecto a las concentraciones de
dopado. Otros modelos que utiliza Silvaco para las movilidades de Si dependen de la
temperatura, en nuestro caso las movilidades dependeran de las concentraciones de dopado
por lo cual emplearemos el modelo de movilidad propuesto por Caughey y Thomas para
movilidades del Si. [31].

ALPHAP.CAUG

= MU1P.CA L )
Hpo = MULP.CAUG (300K

BETAP.CAUG ALPHAP.CAUG

MU2P.CAUG (30Tﬁ) — MU1P.CAUG (3,5#)
+ TL GAMMAP.CAUG N DELTAP.CAUG (27)
1+ (3001() (NCRITP. CAUG)

Donde N es la concentracion total del dopante y T es la temperatura en grados Kelvin.

En la tabla 1 se enlistan los valores por default que utiliza Silvaco para este modelo.
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Tabla 1. Valores por default para el modelo de Caughey y Thomas.

Parametro Valor predeterminado Unidad
MU1P.CAUG 49.7 cm?/Vs
MU2P.CAUG 479.37 cm?/Vs

ALPHAP.CAUG | 0.00 Sin unidades
BETAP.CAUG -2.20 Sin unidades
GAMMAP.CAUG | -3.70 Sin unidades
DELTAP.CAUG | 0.70 Sin unidades
NCRITP.CAUG | 1.606X10"7 cm

El calculo del alineamiento de las bandas tiene una gran importancia debido a que
controla el trasporte y confinamiento de los portadores de carga y, por lo tanto, las
propiedades eléctricas y Opticas de las heteroestructuras. Tanto el célculo como la
determinacion experimental de las discontinuidades de las bandas son de una gran dificultad.

Una de las teorias basicas para la descripcion de este fendmeno es la denominada
regla de la afinidad electronica o regla de Anderson [32]. Esta regla describe el caso ideal en
el cual las bandas se alinean igualando los niveles de vacio de ambos materiales (los cuales
son utilizados como referencia). Para el propdsito de este trabajo consideraremos tres
semiconductores GaN, AIN y Si con diferente ancho de banda prohibido Egi, Eg2 y Egs y

diferente afinidad electronica y,, x, v xs. Para este caso consideraremos lo siguiente:

Egi <Eg, >Egsyx1>x2<Xs3 (2.8)

Empleando la regla de la afinidad y los valores de la tabla 2 se calculé la discontinuidad en

la banda de conduccion y banda de valencia para Eg: y Eg2 tenemos que:

AEci, = y1 — X, = 2.2¢eV (2.9)
AEg,, = Eg, —Eg, =2.71ev (2.10)
AEU12 = AEng - AEClZ = 051 eV (211)
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Tabla 2. Pardmetros de los materiales GaN, AIN y Si.

Semiconductor  Afinidad electrénica (eVV) Ancho de banda (eV)

GaN 4.10 (x1) 3.43 (Equ)
AIN 1.90 (1) 6.14 (Eqo)
Si 4.01(x3) 1.10 (Egs)

AEv;, es la discontinuidad en la banda de valencia entre el GaN y el AIN 'y AEc,, es la

discontinuidad en la banda de conduccidn entre el GaN y el AIN.

Del mismo modo se calcula la discontinuidad en la banda de valencia y banda de conduccion
para la Egz y Egs.

AEC23 == X3 - Xz == 2.11 eV (2.12)
AEgz3 == Egz - Eg3 == 5.04‘ eV (2.13)
AEv23 - AEg23 - AEC23 == 2.93 eV (2.14‘)

Donde y, y x5 son las afinidades electronicas del AIN y Si respectivamente, Eg; y Eg, son
el ancho de banda prohibido del Siy AIN, AEv,5 es la discontinuidad en la banda de valencia
entre el Siy el AINy AEc,5 es la discontinuidad en la banda de conduccién entre el AIN 'y
el Si.

Energia (eV)

Longitud (um)

Figura 2. 6. Diagrama de bandas obtenido mediante Atlas de Silvaco.

Empleando el simulador Atlas de Silvaco se realiz6 la heteroestructura GaN/AIN/SI,
habilitando los comandos con.band y val.band, los cuales especifican que se incluiran el
borde de la banda de conduccion y el borde da la banda de valencia respectivamente, en el
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archivo de salida. Se muestra en la figura 2.6 el diagrama de bandas obtenido para la
heteroestructura de GaN/AIN/Si.

En este capitulo se revisaron los fundamentos tedricos de: los modos de crecimiento
por MBE, asi como, una pequefia introduccion al lenguaje de programacion en Silvaco, se
revisaron también modelos de movilidades y la regla de afinidad electrénica que se utilizan

en Silvaco, para la simulacion de la heteroestructura.
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Capitulo 3. Desarrollo Experimental
3.1. Descripcién del sistema MBE empleado en este trabajo.

Para el desarrollo de las heteroestructuras de esta tesis se utilizé el sistema de MBE, instalado
en Cinvestav unidad Zacatenco en el Departamento de Fisica, de la marca francesa Riber
modelo C21. Este sistema esta destinado al crecimiento de materiales 111-V y I1I-N. El
sistema MBE cuenta con celdas Knudsen para Arsénico (As), Indio (In), Galio (Ga) y
Aluminio (Al) y para el caso particular del N, debido a su naturaleza, se requiere del uso de
una fuente de radio frecuencia para la generacion de un plasma. La cual nos proporcionara
las especies reactivas atomicas de nitrogeno. Un sistema MBE que emplea una fuente de
plasma de nitrogeno se conoce comunmente como MBE asistido por plasma (PAMBE, por
sus siglas en inglés). Para los elementos Al, Ga e In se emplearon celdas tipo Knudsen
convencionales. Ademas, se cuenta con celdas dobles para dopantes como silicio (Si), berilio
(Be), magnesio (Mg) y manganeso (Mn). En la figura 3.1 se muestra una fotografia del

sistema MBE instalado en el departamento de Fisica del Cinvestav.

Figura 3. 1. Sistema MBE. Compuesto por tres cdmaras de vacio
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Donde 1) camara de introduccion de substratos, 2) camara de andlisis, 3) camara de

crecimiento, 4) cafidn de electrones de alta energia (RHEED) y 5) celdas Knudsen.

El sistema MBE cuenta con sistemas de generacion de ultra alto vacio (UHV, por sus
siglas en inglés), tanto en la cAmara de andlisis como en la camara de crecimiento, con el cual
se pueden alcanzar presiones bases del orden de 10° Torr. Para alcanzar estas presiones se
utilizan bombas ionicas y sublimadoras de Titanio (Ti), la cdmara de crecimiento ademas de
este sistema de UHV cuenta con una bomba criogénica y un criopanel por el cual se hace
circular nitrégeno liquido durante el crecimiento. EI criopanel tiene una doble funcionalidad
durante el crecimiento, por un lado, funciona como una trampa fria mejorando la presion de
la cdmara durante el crecimiento y también hace que los &tomos o moléculas que provienen
de las celdas que no se depositan sobre el substrato se adhieran al criopanel. Durante el
crecimiento se puede realizar difraccion de electrones de alta energia (RHEED) sobre la
superficie de la muestra, este haz de electrones tienen una incidencia de haz rasante con un

angulo no mayor a 3°.

3.1.1. Crecimiento de las heteroestructuras GaN/AIN/Si.

Como primer paso se realizd el crecimiento de la heteroestructura AIN/Si (111).
Antes del crecimiento de la pelicula de AIN se tiene que preparar la superficie del substrato
de Si, ya que la superficie del substrato a nivel atdbmico tiene un papel muy importante en la
heteroepitaxia. La preparacion del substrato de Si consiste en un método de limpieza
propuesto por Ishizaka et al [33], este proceso de limpieza sirve para remover 0xidos
presentes en la superficie del substrato, el método se describe a continuacion.

Paso 1. Desengrasado
¢ Enjuagar con agua desionizada por 10 minutos en agitacion.
+ Enjuagar dos veces con metanol por 5 minutos en agitacion.
¢ Hervir en bafio de tricloretileno por 15 minutos.
+ Enjuagar dos veces con metanol por 5 minutos en agitacion.
.

Enjuagar con agua desionizada por 10 minutos.
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Paso 2. Acido nitrico (HNOs3)
¢ Hervir en bafio de acido nitrico a 130 °C durante 10 minutos, esto se hace con la
finalidad de atacar al Si y formar una capa de oxido.
¢ Sumergir en una solucién de HF al 2.5% durante 15 segundos, para remover 6xidos.
¢ Enjuagar con agua desionizada por 10 minutos en agitacion.
¢ Revisar la superficie. Si la superficie no esta seca de forma uniforme, repetir el

proceso. Generalmente el proceso se repite de 3 a 4 veces.

Paso 3. Hidroxido de amonio, peroxido de hidrogeno (H202) y agua.
¢ Hervir una solucion de NH4OH:H202:H20, en proporciones (1:1:3) a 90 °C por 10
minutos para formar una capa de éxido (justo antes de utilizar la solucion agregar
H205).
¢ Sumergir en una solucién de HF al 2.5% durante 15 segundos, para remover oxidos.

¢ Enjuagar con agua desionizada.

Paso 4. Acido Clorhidrico (HCI)
¢ Hervir una solucion de HCI: H202 H.0, en proporciones (3:1:1) a 90 °C por 10
minutos, para la formacidon de una pelicula de 6xido (justo antes de utilizar la solucién
agregar H20>).

¢ Enjuagar con agua desionizada por 10 minutos en agitacion.

Una vez terminado el proceso de limpieza del substrato, se procede a secar el substrato
con nitrégeno (N) para posteriormente colocar el substrato dentro de la camara de
introduccion del sistema MBE, debido a que la superficie del substrato comienza a ser
afectada por el medio ambiente tras la adsorcion de moléculas de agua y posibles
contaminantes (motas de polvo, células muertas, asi como sales de sodio y potasio

provenientes de nuestras propias manos a pesar de utilizar guantes de nitrilo).

Para el crecimiento de la pelicula de AIN sobre un substrato de Si (111) se realizaron los

siguientes pasos:
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Una vez que el substrato esta dentro de la camara principal del sistema MBE, se
comienza a desorber, esto se realiz6 aumentando la temperatura del substrato (Tsu),
hasta 800 °C durante 15 minutos (las temperaturas que se utilizan son temperaturas
nominales medidas con un termopar colocado en la parte trasera del substrato).
Pasado los 15 minutos se procede a bajar la temperatura del substrato a 750 ° C. Esto
con la finalidad de poder observar una reconstruccion superficial 7x7, la cual es
caracteristica del Si(111). Esto nos indica que la superficie estd limpia de 6xidos
superficiales y atbmicamente plana.

Posteriormente se procede a incrementar la temperatura del substrato. Las
temperaturas utilizadas para el crecimiento de las diferentes muestras son las que se
enlistan en la tabla 3, en la misma tabla se indica también la temperatura de la celda
de Aluminio (Al) la cual fue la misma para todos los crecimientos. Cabe mencionar
que el primer estudio de esta tesis es, el efecto que tiene la temperatura del substrato
en el crecimiento de la pelicula de AIN sobre un substrato de Si(111), para lo cual se

crecid una serie de muestras que es descrita a continuacion.

Tabla 3. Condiciones de crecimieto para la pelicula de AIN.

Muestra Tsub Flujo Al Tal (°C)  Flujo de N2 Potencia (W)
(°C) (Torr)
a 830 3.41x107 1127 0.6 sccm 150
b 840 3.41x107 1127 0.6 sccm 150
c 850 3.41x10” 1127 0.6 sccm 150
d 860 3.41x107 1127 0.6 sccm 150
IV.  Unavez que la temperatura deseada del substrato es alcanzada se procede a depositar

una capa de Al abriendo el obturador por 30 segundos, pasado este tiempo el
obturador de Al se cierra, este depoésito de Al sirve para evitar que el nitrégeno activo
forme SisN4 amorfo en la superficie del substrato de silicio. Con el plasma encendido
y con las condiciones de operacién estabilizadas, se lleva a cabo el proceso de
nitruracion de la capa de Al durante 5 minutos con el posible nitrégeno atémico
remanente en la cdmara, este proceso se realiza con los obturadores de Al y N

cerrados.
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Posterior a los 5 minutos de nitruracion, se abren simultaneamente los obturadores de

Aly N, para comenzar el crecimiento de la pelicula de AIN. El tiempo de crecimiento

fue de 10 minutos, pasado los 10 minutos se cierran simultdneamente los obturadores

de Al y N, terminando asi el crecimiento de la pelicula. El crecimiento de la pelicula

fue monitoreado mediante RHEED.

Una vez que optimizadas las condiciones de crecimiento de la pelicula de AIN/Si(111)

(previo anélisis de las caracterizaciones adicionales), se crecid una nueva serie de

heteroestructuras para realizar el estudio de la heteroestructura de GaN/AIN/Si(111), el

substrato de silicio utilizado para esta serie de heteroestructuras tiene una conductividad tipo

p. El estudio que se realizd en esta heteroestructura fue el efecto que tiene el Si como dopante

a altas concentraciones en la pelicula de GaN. Esto se realizé variando la temperatura de la

celda de Si (Tsi) para cada muestra en esta serie de crecimientos. Las condiciones de

crecimiento para estas peliculas se enlistan en la tabla 4. Para el crecimiento de estas peliculas

se siguieron los mismos pasos descritos anteriormente mas un paso adicional, el cual consta

de losi

guiente:

Una vez finalizado el crecimiento de la pelicula de AIN, se cierran los obturadores de

Al y N, se procede a bajar la temperatura del substrato a 640 ° C. Posteriormente se

abren los obturadores de Ga 'y N al mismo tiempo, e inmediatamente después se abre

el obturador de la celda de Si. El tiempo de crecimiento de esta pelicula fue de 5

horas, pasado este tiempo se cierran los obturadores de Ga, N y Si simultdneamente,

para terminar el proceso se procede al descenso de la temperatura del substrato.

Tabla 4. Condiciones de crecimieto para las peliculas de GaN.

Muestra Tswan(®C)  Tswean(°C) T Flujode  Potencia Flujo Al Flujo Ga
(°C) N> RF (w) (Torr) (Torr)

m1l 830 640 1140 0.6 sccm 150 3.41x107  6.78x107

m2 830 640 1170 0.6 sccm 150 3.41x107  6.78x107

m3 830 640 1270 0.6 sccm 150 3.41x107  6.78x107

m4 830 640 1280 0.6 sccm 150 3.41x107  6.78x10”
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Capitulo 4. Resultados

4.1 Caracterizacion de la heteroestructura AIN/Si(111).

4.1.1. Caracterizacién por SEM, EDS y AFM.

Con el objetivo de evaluar la influencia que tiene la temperatura del substrato en
el crecimiento de las peliculas de AIN sobre substratos de Si (111), y conocer el espesor de
cada una de ellas, asi como su composicion quimica se realizaron mediciones de SEM y EDS.
También se realizaron mediciones de AFM con la finalidad de cuantificar la rugosidad en la
superficie de los crecimientos. En la figura 4.1 se muestran las mediciones SEM en una
configuracién de seccidn transversal para las muestras crecidas a una temperatura del
substrato de a) 830 °C, b) 840 °C, ¢) 850 °C y d) 860 °C. Otros detalles de los parametros de

crecimiento de las peliculas se presentan en la tabla 2.1.

— AN 62 nm—

Figura 4. 1. Micrografia en seccidn transversal de peliculas de AIN crecidas en substratos de Si (111)
a diferentes temperarutas de substrato.

De las micrografias SEM en seccion transversal se observa que aparentemente
el espesor de las peliculas de AIN no esté relacionado con la temperatura de substrato, debido
a que no se logra notar un cambio significativo en el espesor de las peliculas de AIN, teniendo
un intervalo en el espesor de 60 a 62 nm, lo cual podria entrar facilmente dentro de la
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incertidumbre de la medicion que para esta configuracion (seccion transversal) no ha sido
estimada y/o cuantificada y el origen es debido principalmente a diferencias en la inclinacion
por el proceso de pegado de la muestra sobre la cinta de carbon. Para la medicion a partir de
las micrografias de SEM, se utilizo el Software ImageJ, el cual es un software gratuito

soportado por el Instituto de Salud de los Estados Unidos.

En la figura 4.2 se presentan micrografias SEM de la superficie de la

heteroestructura AIN/Si las cuales se crecieron a diferentes temperaturas de substrato.

NONE S 30KV X50,000 100nm WD 3.0mm NONE

Figura 4. 2. Micrografias SEM de las peliculas de AIN a diferentes
temperaturas de substrato, a) 830°C, b) 840°C, c) 850°C y d) 860°C.

De las micrografias SEM, podemos observar el efecto que tiene la temperatura de
substrato en la morfologia, ya que la muestra a (figura 4.2 a), la cual se crecidé con una

temperatura de 830°C, aparentemente presenta una superficie mas suave en comparacion con
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las figuras 4.2 b), ¢) y d) las cual fueron crecidas con una temperatura de 840, 850, y 860°C,
respectivamente. Llama la atencion ademas que algunas de los defectos superficiales tienen
una geometria claramente hexagonal, en mediciones adicionales a las presentadas en este
trabajo y realizadas con rayos X pensamos que es el resultado del acoplamiento entre la
estructura originalmente cubica del substrato y la estructura nativa hexagonal del AIN, es
decir, inclusiones cubicas en el AIN hexagonal. Pero esto debera de estudiarse con mas
cuidado y da pie a un trabajo a futuro, pues claramente no se tienen muchos reportes de las
inclusiones cubicas en la fase hexagonal, debido a que se considera la fase

termodindmicamente mas estable.

En la tabla 5 se enlista la composicion quimica de cada una de las peliculas medidas
por EDS.

Tabla 5. Composicion quimica de las peliculas de AIN medidas por EDS.

Muestra Al% N%
a 49,52 50.48
b 49.35 50.65
c 49.03 50.97
d 48.30 51.70

En general podemos decir que la estequiometria de las peliculas de AIN no cambia con la
temperatura del substrato, excepto para la muestra d crecida a la temperatura mas alta, donde

observamos una disminucién en la cantidad de aluminio

Para cuantificar la rugosidad en las muestras realizamos mediciones por AFM con

diferentes areas de barrido que se presentaran mas abajo en la figura 4.3.
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Figura 4. 3. Mediciones de la superficie por AFM para las peiiculas de AIN crecidas a diferentes temperaturas de
substrato a) 830°C, b) 840°C, c) 850°Cy d)860°C.

Continuando con el estudio de la superficie en las peliculas de AIN crecidas en
substratos de Si (111), en la figura 4.3 se muestran las mediciones de la rugosidad RMS en
la superficie por AFM para las diferentes peliculas de AIN. Las mediciones que se presentan
en esta figura son de un area de barrido de 4 um?, 25 um? y 100 um? para cada una de las
peliculas. En términos generales las peliculas de AIN presentan una rugosidad minima de 3.1
nm (muestra a, area de barrido 4um?) y una rugosidad maxima de 4.3 nm (muestra d, area de
barrido 100um?). De la gréafica de RMS vs Tsu, en la figura 4.3, podemos observar que la
muestra crecida a mas baja temperatura tiene la menor rugosidad en todas las areas de barrido.
Aunque es importante sefialar que la muestra crecida a 850 °C presenta también una
rugosidad baja. La rugosidad superficial en las peliculas estd relacionada al modo de
crecimiento que se presenta en MBE y a la energia térmica que se transfiere desde el substrato
hacia los atomos de Al. Dado que durante el crecimiento del AIN se observaron patrones
RHEED lineales, pensamos que el modo de crecimiento es el llamado Frank-Van der Merwe
0 crecimiento de monocapa por monocapa. Cuando un 4&tomo no reacciona inmediatamente
con la superficie, éste tendré una cierta movilidad sobre la superficie convirtiéndose en atomo
movil, también conocidos como ad-atomos [37]. Teniendo esto en cuenta, si se incrementa
la temperatura de substrato, la movilidad de los ad-atomos en superficie incrementara dando

también como resultado una mayor re-evaporacion de los atomos de Al. La rugosidad final
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de las peliculas de AIN estara relacionada con estos dos fenOmenos. Retomaremos esta
discusién més adelante después de presentar los cambios en otras propiedades encontrados

en las peliculas al variar la temperatura de crecimiento.

4.1.2. Estudio de la calidad cristalina por XRD y Raman.

En esta seccion, se presenta el estudio de las propiedades estructurales por
XRD vy vibracionales por espectroscopia Raman de las peliculas de AIN crecidas sobre
substrato de Si (111), en las cuales se vari6 la temperatura de crecimiento en el substrato, con

la finalidad de establecer las condiciones Optimas de crecimiento.

La caracterizacion estructural por XRD-20-w se muestra en la figura 4.4, para la
identificacion de los picos posicionados en 20=36.28° en las muestras a), b), ¢) y d) se utilizé
la carta cristalografica 00-025-1133, que corresponde al AIN hexagonal en la direccion (002).
También se puede observar picos en 44.52° y 64.84 los cuales fueron identificado con la
ficha cristalografica 00-004-0787 correspondiente a la fase cubica del Al metalico
[38,39,40,41]. Los picos de aluminio que se observar de la figura 4.4 pueden ser
contribuciones de aluminio en la interfaz, el cual no alcanzo a nitrurar de la capa depositada
sobre el substrato de Si y/o acumulacion de atomos de aluminio en la superficie que no

reaccionaron con el nitrégeno durante el crecimiento de AIN.
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Figura 4. 4. Difractogramas de las peliculas de AIN crecidas en substratos de Si (111),
con variacion en la temperatura de substrato con diferente escala .

Una vez identificados los picos en el difractograma se procedié a calcular la
distancia interplanar, asi como también el parametro de red “c” de la pelicula o -AlN, con la
finalidad de analizar el impacto que tiene la variacion de la temperatura del substrato en la

estructura cristalina. Empleando la ecuacién A.2 y resolviendo para d obtenemos la ecuacion
4.1.

a=-"2 41

~ 2sen(6) '

1 _(3) h% + hk + k? +12 2
dz  \4 al s '
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A partir del difractograma obtenemos el valor de 8 y para el calculo del parametro de red
empleamos la ecuacion 4.2. En la figura 4.5, se presenta el efecto que tiene la temperatura

del substrato en la distancia interplanar d y en el pardmetro de red c.

2,4812 - - ‘ ‘ ‘ ‘ -
™Y o sl 9 % Pardmetro de red ;
- i : — : < 1 1 1 i i 1 i
S 24806 et | i i AIN a=3110 A i
'8.2,4804- o | | | | |
O o | s | ; a0 H ! ! ! ;
'C 2,4802- STt f 4,9605+ @
° o S B g
o 2,4800- ey § 4,9600- SRS YR SN - 0 T
[} ! [} C)
24798 | E |
a Distancia interplanar | Teesesyo o
2,4796- L l Ta dC 0——2 rer sk A S S B Q 18 Par‘qmeTr'Q de red 3 :
830 8|35 8110 8|45 8;0 8:55 81'50 8I30 8;35 8:10 8:'.5 8I50 8I55 séo
TSub (OC) TSub (oc)

Figura 4. 5. Distancia interplanar (lado izquierdo) y pardmetro de red “c” (lado derecho), a diferentes temperatura del
substrato.

El factor de error se calculo a partir del error en el quipo de medicidn, el cual tiene un valor

de (0.00005°), por lo que el factor de error de obtuvo derivando la ley Bragg, obteniendo la
siguiente ecuacién Ad = —c * cos(60) * (sen(@))_z * A@ , donde c es la longitud de onda,
A es el desplazamiento en 6 y Ad el factor de error. En la tabla 6 se enlista el factor de

error para cada angulo en 2 6 de la pelicula de AIN en la direccién (002). De la tabla

observamos que el factor de error es cinco ordenes menor a la distancia interplanar por lo
que el error es minimo.

Tabla 6. Factor de error en las peliculas de AIN.

Muestra 20 Factor de error (M)
a 36.1866 1.41281E-15
b 36.1975 1.41359E-15
c 36.2000 1.41377E-15
d 36.2079 1.41434E-15
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Notemos que las variaciones observadas estan del orden de milésimas de angstrom por lo
que estan cerca de la resolucion del equipo. Para realmente tener en cuenta estas
incertidumbres tan pequefias es necesario garantizar condiciones de medicién muy especiales
como lo son: el fijado de la muestra con cera (evitando el estrés de la cinta doble cara) la
estabilidad mecanica y térmica del equipo (esta ultima garantizando que la variacion de la
temperatura en el laboratorio debe de ser a lo més de un grado). Asi como utilizar una
configuracion de triple eje en el acondicionamiento del haz. Es importante sefialar que en la

figura 4.5 observamos una tendencia, el crecimiento a menor temperatura 830°C, se acerca

mas a los valores que se reportan en la carta cristalografica 00-025-1133 del o -AlN para el

plano (002), el cual tiene un valor de 4.9792 A, y un valor para la distancia interplanar de
2.49 A. Consideramos que los cambios en la constante de red en las peliculas tienen dos
origenes: i) estrés residual por la alta diferencia en constantes de red y ii) estrés que se genera
durante el enfriado del substrato desde la temperatura de crecimiento a temperatura ambiente
al terminar el crecimiento. Esta Gltima contribucion es causada por la diferencia en
coeficientes de expansion térmica, siendo 5.27x10°%/°C para el AIN [42] y 4.04 x10%/°C para
el Si [15]
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Mediante espectroscopia Raman es posible realizar el anélisis del estres
residual en las peliculas de AIN midiendo el corrimiento de ciertos modos fonénicos. En la

figura 4.6 se muestran los espectros Raman de las muestras con diferentes temperaturas de

crecimiento.

d)860°C

c) 850°C

b) 840°C

SN

Intensidad Raman (u.a)

a) 830°C

Si

A

400 450 500 550 600 650 700 750
Desplazamiento Raman (cm™)

Figura 4. 6. Espectros Ramana de las peliculas de AIN sobre substartos de
Si, crecidas a diferentes temperaturas de substrato.

En la tabla 7 se resumen los modos fondnicos que estan presentes en nuestras peliculas de

AIN, junto con los valores reportados para la estructura hexagonal del AIN. La banda intensa

a 520 cm corresponde al substrato de Si.
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Tabla 7. Modos Fondnicos de la estructura hexagonal para el AIN.

Modo fonén  Frecuencia cm, de Frecuencia cm™, Referencia
este trabajo reportados
A1 (TO) 613.4 613.0 [43]
E2 (High) 664.8 657.4 [44, 45]
E1(TO) 686.1 670.8 [44, 45]

El modo Al (TO) esta relacionado con el dopaje intencional o no intencional de la
pelicula de AIN [46]. Por otra parte, se han publicado valores para el modo E> que van desde
657.4 cm? hasta 665 cm™ [47], y se ha concluido que el corrimiento de este modo
proporciona informacion sobre el estrés biaxial.

Prokofyeva et al han reportado un método de andlisis combinando estudios de difraccion de
rayos X y Raman para obtener el factor de estrés Raman para el AIN sin dopar bajo estrés
biaxial de tension. Para esto es necesario dos cantidades: la frecuencia de los fonones sin
tension y la de fonones bajo alguna tension biaxial conocida [48]. Por lo tanto, el factor de

estrés Raman (k) se obtiene usando la siguiente ecuacion:
Aw = ko, 4.3

Donde Aw es el cambio en la frecuencia del fondn debido al estrés en el plano biaxial
(a,). perpendicular al eje de crecimiento c, se utilizé el valor de 657 cm™ como w, [49]. Un
estrés de tensién ocurre cuando o, > 0 y de compresién cuando o, < 0. Tipicamente la
deformacion se mide a partir de XRD entonces la tension correspondiente se encuentra a

partir de las constantes eldsticas.

Tabla 8. Constantes eldsticas de AIN.

Cu (GPa) C12 (GPa) Ci3 (GPa) Cs3 (GPa) Referencia
419 177 140 392 [50]

En la tabla 8 se resumen las constantes elasticas del AIN. El conocimiento de las constantes

elasticas es esencial para determinar la relacion de tension/deformacion.

C—C
9 4.4

e =
Co
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A partir de XRD y de la ecuacion 4.4 podemos determinar la deformacion a lo largo del eje
¢, donde c es el parametro de red en la pelicula de AIN y co es el parametro de red de la

pelicula sin estrés. El estrés biaxial es determinado utilizando la ecuacion 4.5.

2CE,

C33

o, = (Cll + C]_Z) - e, 4‘5

Donde e, es la deformacion en el plano de crecimiento, que es proporcional a la deformacion

a lo largo del eje c (ey).

e, 4.6

Donde C;; son las constantes elasticas de AIN, resolviendo para e, , obtenemos el factor de

estrés de Raman los cuales se resumen en la tabla 8.

Tabla 9. Valores calculados y factor de estrés Raman en la ultima columna.

Muestra  Deformacion e, Deformacion o, (GPa) k (cm™'/GPa)

e,
a -3.78x103 5.290x1073 2.62 -2.51
b -4.06x10°° 5.690x10°° 2.82 -2.46
c -4.13x10° 5.780x1073 2.86 -2.54
d -4.33x10°° 6.070x10°° 3.01 -2.69

De la figura 4.7 podemos observar que el estrés biaxial o, decrece cuando la
temperatura en el substrato disminuye, sugiriendo que en el crecimiento de AIN tenemos un
estrés de tension en la pelicula de( o, > 0), notemos que se ha reportado que una pelicula de
AIN no dopada y crecida en un substrato de Si estara relajada o bajo estrés de tensién biaxial
[45].
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Figura 4. 7. Grafica de estrés biaxial (c_L) vs temperatura de
substrato.

Observamos también que el valor maximo de o, ocurre cuando la temperatura de crecimiento
es 860 °C la cual es la temperatura maxima a la que se crecieron las peliculas de AIN en esta
tesis, de esto podriamos concluir que el estrés biaxial esta relacionado con las diferencias en

los coeficientes de expansién térmica.

4.1.3. Propiedades opticas por elipsometria, catodoluminiscencia y Reflectancia UV-vis.

La elipsometria, permite evaluar rapidamente y de forma no destructiva algunas de
las propiedades Opticas importantes de las peliculas de AIN. En la figura 4.8 se presenta una
gréfica de los indices de refraccion vs la temperatura de substrato, de las diferentes muestras
crecidas. De esta figura podemos observar una clara tendencia en la disminucion del indice
de refraccion segin aumenta la temperatura de substrato. Es comin suponer que un mayor
indice de refraccion estd asociado a un material mas denso. Asi pues, el indice de refraccion
menor para la muestra crecida a mayor temperatura se podria deber a una mayor rugosidad
causada por columnas y huecos que se observan en la superficie (Figs. 4.2y 4.3). Parael AIN
se ha reportado que la disminucion en el indice de refraccion podria deberse, a una falta de
estequiometria en la pelicula de AIN1 [51].
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Figura 4. 8. indice de refraccion vs temperatura de substrato.

Mediante elipsometria también fue posible obtener los espesores de las peliculas, los
cuales se enlistan en la tabla 10. De la tabla podemos ver que los espesores obtenidos por

elipsometria estan dentro del rango de los valores obtenidos por SEM.

Tabla 10. Espesor de las peliculas de AIN
Muestra Elipsometria (nm) SEM

(nm)
a 59.2 62
b 63.1 62
c 53.2 60
d 52.9 60

Los espectros de catodoluminiscencia (CL) se muestran en la figura 4.9. En todas las
muestras observamos una banda ancha centrada alrededor de 385 nm, que incrementa su
intensidad conforme aumenta la temperatura de substrato desde 830 hasta 860 °C. Es
importante sefialar que este no es el Gap del AIN el cual se encuentra reportado a 200 nm. Se
ha reportado que la intensidad de esta banda esta relacionada con la concentracion de
vacancias de nitrogeno. Las vacancias de nitrégeno pueden atrapar electrones, que pueden

relajarse mediante varias transiciones individuales, ya que las transiciones
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Figura 4. 9. Espectros de catodoluminiscencia para las peliculas de AIN crecidas a
diferentes temperaturas de substrato a) 830°C, b)840°C, c) 850°C y d) 860°C.

de los electrones al estado fundamental conducen a una emision de un foton, por lo tanto, la
concentracion de vacancias de nitrégeno puede afectar la intensidad de emision en las
peliculas de AIN [52]. De la figura 4.9 podemos observar que para la pelicula d, la cual se
crecio a la mayor temperatura tiene la mayor intensidad de emision de esto podemos concluir

que a mayor temperatura de substrato tendremos una mayor cantidad de vacancias de

itrbgeno
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Figura 4. 10. Espectros de catodoluminiscencia de las peliculas de AIN
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A continuacion, procedimos a realizar una deconvolucion de la banda de CL en cada una de
las muestras, los resultados se presentan en la Fig. 4.10. Notamos que para las muestras a, b
y ¢ la banda de CL se puede ajustar bien empleando 4 gaussianas posicionadas alrededor de
320, 385, 455 y 525 nm, respectivamente. Mientras que para la muestra d solo se requieren
3 gaussianas posicionadas en 385, 434 y 487 nm, respectivamente. En la figura 4.11 se
presentan las intensidades integradas para cada uno de los picos obtenidos en la

deconvolucion, en funcion de la temperatura de crecimiento.

Bellucci et al [53] han sugerido que la emision alrededor de 320 nm podria ser debido
a una concentracion de oxigeno de 1.2x10%* cmen estudios que estos autores realizaron,
para las muestras estudiadas en este trabajo, la emision alrededor de 320 nm podria ser
oxigeno residuales en la interfaz, el cual no necesariamente sea la misma concentracion de
oxigeno que Bellucci et al [53] reportan, se ha reportado en literatura concentraciones de
oxigeno en la interfaz de 101" a 10%° 4tomos/cm? antes del crecimiento [54], también se ha
reportado concentraciones de oxigeno en la interfaz AIN/Si de hasta 10 [55], por lo cual la
emisién en 320 nm en nuestras peliculas puede ser posible debido a oxigeno residual en la
interfaz. Es interesante notar que esta emision no esta presente para la muestra d, que fue
crecida con la temperatura de crecimiento mayor, esta alta temperatura podria reducir la
incorporacion de oxigeno proveniente del substrato. Para la emision en 385.5 nm, la cual est4
presente en todas las peliculas, Bastek et al [56] sugieren que también podria estar
relacionado a centros de defectos profundos de oxigeno. Para corroborar esta hipotesis, sera
de gran utilidad hacer SIMS a las peliculas y determinar asi la cantidad y distribucion espacial
del oxigeno.
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Figura 4. 11. Intensidad integrada para cada una de las emisiones
obtenidas de las deconvoluciones.

Para las emisiones en el intervalo de 430 a 530 nm Bellucci et al [53] han sugerido

que la procedencia de esta emision se debe a nanotubos con un didmetro entre 3y 4 nm.

En la figura 4.12 se muestran los espectros de reflectancia de las peliculas de AIN. En
esta figura también se muestra una simulacion de Reflectancia (curva de color rojo), en la
cual se vari6 el espesor del AIN de un sistema compuesto por aire/AlIN/silicio. El espesor de
la capa de AIN que se ajustdé mejor a la medicion experimental es de 55 nm. Es evidente que
la simulacion concuerda mucho mejor con la pelicula que se crecié a menor temperatura de
substrato, ya que esto nos indica una buena aproximacion del espesor de la pelicula de AIN.
De la misma figura podemos observar que las muestras a y b tienen la mayor reflexion
alrededor de 4.5 eV. Por debajo de los 3 eV las peliculas de AIN se vuelve cada vez mas

absorbentes.
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Figura 4. 12. Espectros de reflectancia de las peliculas de AIN.

Reflectancia

A manera de conclusion parcial diré que de todos los resultados anteriores podemos
resumir lo siguiente: la pelicula de AIN crecida a 830 °C tiene la menor rugosidad superficial,
su constante de red ¢ se acerca mas a la del AIN comunmente aceptada, el esfuerzo residual
es menor, tiene un mayor indice de refraccion, la intensidad de la banda de CL alrededor de
385 nm (asociada a defectos) es menor y su espectro de Reflectancia se ajusta muy bien a la
simulacion. Debido a estos resultados consideramos que para la heteroestructura
GaN/AIN/Si, lo mas conveniente es usar una capa de AIN crecida a 830 °C. Sin embargo, es
importante sefialar que de acuerdo con los resultados de XRD, aun tenemos Al metélico en
la pelicula de AIN crecida a esta temperatura. Este remanente de Al se puede evaporar y/o

disolver empelando interrupciones de crecimiento, pero este es un trabajo a futuro.
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4.2 Caracterizacidon de la heteroestructura GaN/AIN/Si(111)

4.2.1 RHEED

Una vez optimizados los parametros de crecimiento en la pelicula de AIN se procedid
al crecimiento de las heteroestructuras GaN/AIN/Si(111). Las condiciones de crecimiento
estan enlistadas en la tabla 4 de la seccion 3.1.1 para las peliculas de GaN. La pelicula de
AlIN tiene adicionalmente la finalidad de amortiguar el desacople de red y térmico entre el
substrato y la pelicula de GaN. En esta serie de crecimientos se varié la temperatura de la
celda de silicio con la finalidad de cambiar la densidad de dopaje en el GaN. En la figura
4.13 se muestran los patrones de difraccion RHEED en diferentes etapas del procesamiento

de las heteroestructuras.
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Figura 4. 13. Patron de difraccion RHEED de las peliculas de GaN.

El depdsito de una delgada capa de aluminio se muestra en la primera columna de la
figura 4.13, observandose un patron de difraccion de la fase y del aluminio [57, 58], este
hecho indica que el aluminio se ha enlazado con el silicio (111) evitando asi la nitridacion

del silicio. En la segunda columna de la misma figura podemos observar el patron de
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difraccion RHEED de la pelicula de AIN al final del crecimiento, los patrones son lineales
indicando un crecimiento bidimensional (2D), pero podemos observar puntos de transmision
en los patrones de difraccion los cual podrian provenir de las nanoestructuras que se observan
en las imagenes SEM y AFM (Figs. 4.2 y 4.3) [59]. En la tercera columna podemos observar
los patrones de difraccion RHEED al inicio del crecimiento de la pelicula de GaN.
Observamos que los patrones de difraccion presentan puntos de transmision, estos puntos de
trasmision estan asociados a un modo de crecimiento tridimensional lo cual indica que el
crecimiento de GaN sobre AIN a iniciado [59, 60]. En la cuarta columna de la figura 4.13 se
muestran los patrones de difraccion RHEED al final del crecimiento de la pelicula de GaN.
Observamos primero que los puntos 3D desaparecieron y los patrones son lineales, indicando
una superficie suave. Tambien notamos la presencia de lineas de difraccion entre las lineas
de bulto que indican la presencia de una reconstruccion superficial. Una reconstruccion
superficial se presenta cuando los atomos de la superficie se desplazan de la posicién del
bulto para relajar la superficie. La reconstruccion que se puede observar en la figura 4.13 es
de simetria 2x, la cual esta asociada con la cara de Ga del GaN en la direccion (001) [61].
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4.2.2. Caracterizacién por SEM, EDS y AFM de la HT GaN/AIN/Si(111)

Con la finalidad de conocer el espesor de las peliculas de GaN se realizaron
mediciones de SEM en seccion transversal. En la figura 4.14, se pueden observar las

micrografias en seccion transversal, de las cuales medimos el espesor de las peliculas.

2.0kvV  X15,000 Tam WD 14.2mm

A

_— _
2.0kV  X20,000 2.0kV  X10,000 Tam WD 15.0mm

Figura 4. 14. Micrografias SEM en seccion transversal de la heteroestructura de
GaN/AIN/Si(111) dopada con silicio.

De las micrografias podemos observar que las peliculas tienen espesor en torno a los
1.3 um , notemos que el tiempo de crecimiento de estas peliculas fue constante (5 hr) para
todas las peliculas de GaN. Como anteriormente se mencion6 utilizamos el software de
ImageJ para obtener el espesor de cada una de las peliculas a partir de las micrografias SEM

en seccién transversal.

En la figura 4.15 se muestran las micrografias SEM de la superficie de las peliculas
de GaN dopadas con silicio. Observamos cambios fuertes en la morfologia superficial en
funcién de la temperatura de la celda de dopaje de silicio. Por la cantidad de defectos
superficiales vistos desde esta perspectiva, pareciera que se empieza a tener un crecimiento
columnar, sin embargo, la seccion transversal nos permite descartar tal aseveracion. Sin
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embargo, para cuantificar estos cambios de morfologia superficial es que realizamos

mediciones de AFM que presentaremos mas adelante.

X50,000 100nm WD 8.0mm

B

20kV X100,000 100nm WD 8.0mm LEI 20KV  X50,000 100nm WD 8.0mm

Figura 4. 15. Micrografias SEM de la superficie de la heteroestructura de GaN/AIN/Si(111) dopada con silicio.

En la tabla 11 se enlista la composicién quimica para cada una de peliculas de GaN
medidas por EDS. Notamos que las muestran son ligeramente ricas en Ga, esta condicion de
crecimiento se usO para evitar la formacion de nanocolumnas, pero se corre el riesgo de

generar “gotas” de Ga en la superficie.

Tabla 11. Composicion quimica de la heteroestructura por EDS.

Muestra Ga% N%
ml 51.60 48.40
m2 52.86 47.14
m3 56.71 43.29
m4 51.35 48.65
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En la figura 4.16 se muestran las mediciones por AFM para las HTs
GaN/AIN/Si(111). De la figura podemos observar que en general la rugosidad de las muestras
se encuentra en el orden de 10 nm, solo se nota un incremento en la rugosidad promedio para
la muestra m3 (en una escala de barrido de 4um?), lo que sugiere la presencia de estructuras

grandes y separadas (posiblemente polvo y/o gotas de Ga) para esta muestra.

* 1 A
24 - —‘—4}12‘ ,,,,,,,,,,,,,,
221
€
£ 20+
2
S 18
£
S 161 *
o
g 141 A
® 12 |
10 4 * 1 . *
8 T T T T T T T T
1140 1160 1180 1200 1220 1240 1260 1280

Tsi (°C)

Figura 4. 16. Caracterizacion por AFM.

Sin embargo, es interesante remarcar que para esta muestra se observan mesetas amplias
claramente hexagonales en la superficie, lo cual puede estar ligado a una mejor cristalinidad
como veremos mas adelante. La concentracién de silicio en cada pelicula de GaN fue medida
mediante espectroscopia de masas de iones secundarios (SIMS). Los valores obtenidos se
presentan en la tabla 12. Como era de esperarse la concentracion de silicio aumenta con la
temperatura de la celda silicio desde un valor de 3.2x10'® (m1) hasta 1.3x10%° atomos/cm?
(m4)

Tabla 12. Concentracion de silicio por SIMS.

Muestra Temperatura celda de Si (°C) Concentracion atémica de silicio (cm®)
m1 1140 3.2x10%8
m2 1170 6.1x10'8
m3 1270 1.7x10%°
m4 1280 1.3x10%

52



En la figura 4.17 se muestran los difractogramas de las heteroestructuras
GaN/AIN/Si(111) dopadas con silicio. Observamos picos en las posiciones de 34.8°, 37°y
56° que se asignaron, de acuerdo con la carta cristalogréafica 00-050-0792, a los planos (002)

m4

203468 ( [

20-36.89

20-44.45 |
20=57.86 |

Intensidad Lqg (u.a)

a-GaN (100) <
a-GaN (101)
a-Al(200) §

 a-GaN (102§ 20=48.22 | |

" 0-GaN (110f

| c 1 N | P i
35 40 45 50 55 60
20 grados
Figura 4. 17. Difractogramas de las heteroestructuras
GaN/AIN/Si(111) dopadas con Si.

(101) y (110) del GaN hexagonal. Por medio del pico GaN(002) calculamos el pardmetro de
red “c”, como anteriormente lo hicimos para el AIN. Mientras que el parametro de red en el
plano “a” lo obtuvimos suponiendo el volumen de la celda hexagonal unitaria constante, el
volumen de esta celda lo obtuvimos de la carta cristalografica 00-050-0792. Los valores que
obtuvimos se presentan en la tabla 13. Tambiéen es posible observar un pico cercano a 44.45°

para las muestras m3 y m4 el cual corresponde a una fase cubica del Al.
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Tabla 13. Pardmetros de red a y ¢, de la heteroestructura GaN/AIN/Si(111) y densidad de dislocacion.

Muestra  Parametro  Parametro FWHM omega

Densidad de

deredc (A) dereda(A) (grados) dislocacion de tornillo
(cm?)
ml 5.1847 3.1892 0.8 1.66x10%°
m2 5.1869 3.1886 0.44 5.08x10°
m3 5.1866 3.1887 0.37 3.57x10°
m4 5.1851 3.1891 0.46 5.57x10°

En la figura 4.18 graficamos la variacion de los parametros de red a'y ¢ como funcion
de la concentracion de Si en las peliculas de GaN. Observamos una deformacion en la red de
las peliculas lo que sugiere la presencia de esfuerzos residuales. El valor para la razén c/a en

una estructura hexagonal (hcp) ideal es de 1.63, notamos que las muestras M2 y M3 tienen

un valor ¢/a=1.626 muy préximo al valor ideal.

En la figura 4.19, presentamos el FWHM del rocking curve del plano (002) de la
pelicula de GaN, en funcion de la concentracién de silicio. Notamos que el FWHM

disminuye con la concentracion de silicio, la muestra m3 con una densidad de silicio de
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Figura 4. 18. Variacion de los pardmetros de red a y c como funcion de la

concentracion de silicio.

1,7x10*° atomos/cm? tiene el menor FWHM indicativo de una mejor calidad cristalina.
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El factor de error en las peliculas de GaN se calculo como se realizo anteriormente con las
peliculas de AIN. De la tabla 14 observamos que el factor de error es cinco ordenes menor

por lo que el error es minimo.

Tabla 14. Factor de error en las peliculas de GaN.

Muestra 20 Factor de error (M)
m1l 34.6692 1.3058E-15
m2 34.6694 1.3059E-15
m3 34.6681 1.3058E-15
m4 34.6624 1.3054E-15
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Figura 4. 19. FWHM del rocking curve del plano (002) de la
pelicula de GaN, en funcion de la concentracion de silicio.

Se puede hacer un célculo de la densidad de dislocaciones tornillo mediante el FWHM de la
rocking curve del GaN, empleando la ecuacion de Gay, Hirsch y Kelly [62].
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4.7

Los valores de la densidad de dislocaciones tornillo encontrados se presentan en la
tabla 4.8. Estas mediciones mostraron un efecto positivo en la calidad cristalina de la capa de

GaN a medida que aumenta la concentracion de silicio. La muestra m1 con la concentracion
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mas baja de silicio exhibid la peor calidad cristalina, el FWHM disminuyd para
concentraciones mas altas de Si hasta 1.7x10*° /cm?® (m3). Notamos que la calidad del cristal
se degradd ligeramente para la muestra m4 con un dopaje de Si de 1.3 10%° /cm?, como lo

demuestra un pequefio aumento del FWHM.

Séanchez et al. [63] mediante un estudio de microscopia electrénica de alta resolucion
concluyé que el GaN presenta mosaicidad producto del crecimiento de columnas. El dopaje
de Si produce una disminucion de la densidad de dislocaciones de tornillo, pero también
conduce a un aumento de la densidad de defectos planares originados en las fronteras entre
columnas. El dopaje de Si afecta tanto el tamafio de grano como la desorientacion del GaN.
El aumento en la inclinacién de los granos de GaN y en la densidad de defectos planos podria

ser la causa de la reduccién en la densidad de dislocaciones en GaN dopado con Si [63].

Un estudio mas detallado de la estructura cristalina se realiz6 mediante microscopia
electronica de transmision en modo barrido (STEM). La figura 4.20 (a) presenta una imagen
STEM en seccion transversal para la muestra m4. Podemos ver claramente la capa de AIN y
la de GaN. Las lineas obscuras son dislocaciones, notamos que algunas de ellas se generan
en la interfaz AIN/Si, pero la gran mayoria se generan en la interfaz GaN/AIN y su densidad

disminuye drasticamente conforme aumenta el espesor del GaN.
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Figura 4. 20. Imagen a) STEM e imagenes SAED b), c) y d).

Para encontrar la relacién cristalografica entre el GaN y el substrato de silicio, se realizé
difraccién de electrones en area selecta (SAED) en diferentes regiones de la muestra. En la
figura 4.20 (b), (c) y (d) se presentan los patrones SAED de: (b) la region interfacial marcada
con un circulo azul del GaN, (c) la region del GaN marcada con un triangulo azul, y (d) el
substrato de Si marcado con un cuadrado azul. La relacion cristalografica que encontramos

entre el GaN y el substrato es la siguiente:

GaN[2110] || Si[011]

Por otra parte, es importante recordar que en peliculas de GaN con fase wurzita existen tres
tipos de vectores de Burgers para dislocaciones perfectas: i) a=1/3(112 0), ii) c=(0001) y iii)
a+c=1/3(112 3>. El tipo de dislocaciones asociadas con estos vectores Burgers son: (i)
dislocaciones de borde (tipo A), (ii) dislocaciones tornillo (tipo B), y (iii) dislocaciones
mixtas (tipo C). La propagacion de las dislocaciones de borde se lleva a cabo en los planos

del tipo {11 00}. Estas dislocaciones tienen seis vectores Burgers equivalentes a=1/3(112 0.
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Asi, para obtener imagenes de dislocaciones de borde, se realizaron mediciones TEM de vista
planar (PVTEM) empleando una condicion de haz débil (weak beam, WB) colectadas a lo

largo del eje de zona [0001], las iméagenes se muestran en la figura 4.21.

vConteo de
% dislocacions

Figura 4. 21. a) patron SAED, b) imagen PVTEM y c) dislocaciones de tipo borde.

El patron SAED recolectado a lo largo de zona de eje [0001] se presenta en la figura
4.21 (a), lafigura4.21 (b) es laimagen PVTEM donde se observan las dislocaciones de borde
para la muestra m1. El conteo de dislocaciones de borde (figura 4.21 (c)) nos arroja una
densidad de 1.2x10** dislocaciones/cm?. Esto es, la densidad de dislocaciones de borde es un
orden de magnitud mayor que la densidad de dislocaciones tornillo obtenida por HRXRD
(tabla 4.8). Cabe sefialar que solo realiz6 la medicion de una sola muestra para el conteo de
dislocaciones de tipo borde.
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Para examinar con mas detalle la estructura de las muestras, se realizaron mediciones
de espectroscopia de retrodispersion Rutherford (RBS). La Figura 4.22 muestra espectros
RBS correspondientes a (a) una muestra de GaN/AIN/Si(111) sin dopaje intencional y (b) la
muestra m3, obtenida con un haz incidente de particulas o de 3.035 MeV. En estas
condiciones, la sefial de nitrogeno es practicamente indetectable debido a la baja masa
atomica del N. Curvas de color rojo muestran el resultado de la simulacion de los espectros
empleando el codigo SIMRA. Consideramos que todos los atomos de N enlazados
quimicamente al Ga formando GaN; luego entonces, se considerd6 una cantidad
estequiométrica de ese elemento con respecto a Ga. En principio, para la muestra dopada con
Si, la cantidad del dopante de Si es demasiado pequefia para esperar una contribucion
apreciable al espectro RBS. Las posiciones de la sefial de superficie para Ga, O y Si
(procedentes del substrato de Si y considerablemente corridas a energias mas bajas debido al
gran espesor de la pelicula de GaN) se indican mediante flechas en la figura 4.22. La sefial
de Al proveniente de la capa de AIN de amortiguamiento, también esta desplazada a energias
mas bajas y se superpone con la sefial de silicio mucho més grande. La pequefa sefial de
oxigeno corresponde a la oxidacion superficial esperada en muestras expuestas al aire y se

ajusté como 6xido de Ga.
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Figura 4. 22. a) espectro RBS de una muestra de GaN sin dopaje intencional y (b) muestra
m3 con una concentracion de dopaje de silicio de 1.7x10%° cm2.
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El canal, ch, se puede convertir en energia, E, usando la relacion:

kev

E =90keV + 5.2 * ch 4.8
ch

Observamos que el ajuste reproduce muy bien el espectro de la Figura 4.22 (a), sin
embargo, para la muestra dopada con Si hay una fuerte disminucion en la sefial de Ga con el
aumento de la energia, que no fue posible ajustar considerando un cristal orientado
arbitrariamente. Este es el comportamiento esperado para espectros adquiridos en
condiciones de canalizacion parcial [64]. Sin embargo, es importante tener en cuenta que la
muestra no se coloco intencionalmente en condiciones de canalizacion. Los espectros con un
tipo de canalizacién se pueden explicar considerando que los granos columnares tienen una
distribucion aleatoria de pequefios angulos de inclinacion, de modo que en una medida RBS
arbitraria dada hay un namero considerable de granos columnares alineados en la condicién
de canalizacion que producen los espectros caracteristicos en la Figura 4.22. (b).

Las peliculas de GaN fueron caracterizadas también por espectroscopia Raman, los
espectros se presentan en la figura 4.23 (a). Observamos un pico posicionado en 520 cm™ el
cual corresponde al silicio. En 567 cm™ (linea roja punteada), encontramos la sefial del modo
E> (alto) de GaN [65, 66], su posicion se encuentra tabulada en la tabla 13. A partir del fonén
E es posible obtener la deformacidn biaxial que existe en el GaN [67, 68].

Todos los espectros se normalizaron a la sefial del substrato. En la figura 4.23(b),
presentamos el cambio AwEz, el FWHM y la intensidad normalizada del pico E> (alto) en

funcién de la concentracion de silicio.
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Figura 4. 23. Espectros Raman de la heteroestructura GaN/AIN/Si(111) dopadas con silicio.

Observamos que el FWHM del modo E> disminuye y su intensidad aumenta con la
cantidad de Si, presentando un FWHM- minimo y una intensidad maxima para la muestra
m3. En cuanto a AoE>, todas las muestras presentaron desplazamientos hacia el rojo en la
posicion del pico E: (alto).

Se ha reportado que el desplazamiento del modo E», es atribuido a diferentes
condiciones de estrés, cuando el pico se desplaza hacia el rojo, la pelicula esta bajo un estrés
de tension, mientras que cuando el modo E> se desplaza hacia el azul, la pelicula estéa bajo un

estrés de compresion [69, 70].

Tabla 15. Modos Fononicos de GaN.

Muestra Modo fonén Frecuenciacm™,  Frecuenciacm™, Referencia
de este trabajo reportados
E> (High) E> (High) 567 [68, 69]
m1 E> (High) 564.2 567 [68, 69]
m2 E> (High) 565.6 567 [68, 69]
m3 E> (High) 564.9 567 [68, 69]
m4 E2 (High) 564.8 567 [68, 69]

Empleando el método descrito por Kisielowski et al [71] calculamos el estrés biaxial
para la muestra m1 (con dopaje de Si del orden de 108 atomos/cm3) la cual tiene el

desplazamiento hacia el rojo mas grande de -1,85 cm™, esto corresponde a un esfuerzo de
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tension de 0,63 GPa. Para las muestras con el mayor dopaje de Si (m3 y m4), la tension se
reduce a 0,35 GPa. Se espera que el esfuerzo afecte las propiedades dpticas de GaN, como lo

veremos mas adelante.
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4.2.3 Patron de Canalizacion de Electrones (ECP)

En la figura 4.24 se presentan los patrones de canalizacion de electrones de las
heretoestructuras GaN/AIN/Si(111) (ECP) dopadas con silicio. Podemos observar lineas
negras la cuales resultan de una sefial de retrodispersion baja, lo que indica que se cumple la
condicion de Bragg (en otras palabras, lineas de Kikuchi), lo que genera una fuerte
canalizacién. La canalizacion es el proceso que limita la trayectoria de una particula cargada
en un solido cristalino [72], mientras que en regiones brillantes indica una alta retrodispersion
la cual no cumple con la condicion de Bragg [73]. Para obtener una buena medicion de ECP,
el area de la muestra debe ser del orden de 25mm?, y las superficies con la menor rugosidad
posible [74]. En nuestro caso los patrones ECP bien definidos son de las muestras m1y m4,
lo cual estd de acuerdo con la menor rugosidad obtenida mediante AFM para estas dos
muestras. Los patrones de canalizacion que se observan en la figura 4.24 para las muestras
m1y m4, corresponden un patron caracteristico del GaN(001) [73, 74], las muestras m2 y
m3 también presentan un patron de canalizacion, pero debido a que la superficie presenta una
rugosidad mayor no es posible observar una patron bien definido. Comparando las muestras
m1y m4 observamos que el patrén de canalizacion de la muestra m4 es mas definido, lo que
sugiere un aumento en la calidad cristalina al aumentar el contenido de Si en las muestras, en

concordancia con los resultados de XRD y TEM anteriores.

Figura 4. 24. Patrén de Canalizacion de Electrones.
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4.2.4 Propiedades Opticas por: Elipsometria, Reflectancia UV-Vis, Fotoluminiscencia y
Fotorreflectancia, Renormalizacién del Band Gap (BGR) y efecto de desplazamiento
Burstein-Moss.

En la figura 4.25 se muestran los indices de refraccion de cada una de las
heteroestructuras, obtenidos mediante elipsometria. Notemos que el indice de refraccion
reportado para el GaN sin dopar es de n = 2.29 [75]. De la figura observamos que cuando se
va incrementado la densidad de dopaje, el indice de refraccion de las peliculas de GaN se va
aproximando al valor reportado. Para las muestras crecidas con una densidad de silicio mayor
(muestras m3'y m4) el indice de refraccion sobrepasa al valor reportado. Un estudio detallado
de este incremento en el indice de refraccidn por la incorporacion del Si como dopante en el

GaN se deja como trabajo a futuro.
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Figura 4. 25. indices de refraccion vs concentracion de silicio.

Los espectros de Reflectancia de las muestras se presentan en la figura 4.26.
Observamos que para la muestra m3 el espectro de reflectancia no esta bien definido en

comparacion con las otras peliculas de GaN, esta caracteristica anti-reflejante podria ser
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debida a que esta pelicula presentd la mayor rugosidad en el barrido de 4um? de AFM. Saron
et al [70] sugieren que el aumento en la rugosidad contribuye a este efecto de anti-
reflectancia.

m

Reflectancia (u.a)

U

m1

1,8 20 22 24 26 28 30 32 34 3,6

Energia (eV)

Figura 4. 26. Espectros de reflectancia.

En la figura 4.27, se muestran los espectros de fotoluminiscencia de las muestras. En
general observamos dos regiones de emisidn, una region esta centrada alrededor de 2.2 eV la
cual es comunmente conocida como la banda amarilla [72,73], esta banda ha sido relacionada
a defectos como vacancias de Galio [76]. La emision en 3.4 eV se puede atribuir a la emision
del borde cercano a la banda prohibida (NBE) del GaN hexagonal [77]
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Figura 4. 27. Espectros de fotoluminiscencia de las heteroestructuras GaN/AIN/Si(111).

En el recuadro de la figura 4.27 observamos que la emision de banda amarilla esta
presente para las muestras dopadas del orden de 108 atomos/cm?® (m1, m2), pero esta banda
desaparece para muestras (m3, m4) con dopaje superior a 10*° atomos/ cm?®. Relacionamos
esta mitigacion de la banda amarilla con la reduccion de la densidad de dislocaciones para
altas densidades de dopaje [78].

Por otra parte, observamos que la emision NBE se corre hacia el azul conforme
aumenta la concentracion de Si, pero la muestra mas dopada se observa un corrimiento hacia
el rojo. Para todas las muestras, la emision NBE se encuentra a menores energias de la banda
prohibida del GaN que es 3.4 eV a 300K. Las emisiones relacionadas con las impurezas,
como las transiciones de donantes a aceptores, podrian contribuir a este desplazamiento de
los picos NBE [79]. Sin embargo, es importante tener en cuenta que, a una alta concentracion
de dopaje, ademas del estrés, otros fendmenos como: la renormalizacion de la brecha de
banda (BGR) y el cambio de Burstein-Moss (BMS), afectan el valor de energia de la brecha

de banda [80], los cuales discutiremos mas adelante.
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En la figura 4.28 se muestran los espectros de fotorreflectancia (curvas con circulos)
de las peliculas. Todos los espectros presentan oscilaciones (indicadas con flechas rojas) por
encima del ancho de banda prohibido del GaN (linea verde) estas oscilaciones son atribuidas
al efecto Franz-Keldyssh. Este efecto se presenta cuando hay un campo eléctrico alto
incorporado en las epicapas [81]. Para encontrar el valor de la brecha prohibida se realizaron
ajustes a los espectros empleando el modelo de tercera derivada de Aspnes [82]. Los ajustes
a este modelo se muestran como lineas continuas en los espectros, el valor de la brecha

prohibida (Eg) y el ancho de linea (y) se muestran en la tabla 16.

Tabla 16. Valores de brecha prohibida (Eg) y ancho de linea ( y).

Muestra Eg (eV) Y (mevV)
m1 3.386 126
m?2 3.395 147
m3 3.313 137
m4 3.373 90
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Se puede apreciar un desplazamiento hacia bajas energias en los valores del ancho de
banda prohibida obtenidos por PR con respecto a la energia cominmente aceptada de 3.4 eV
para el GaN.

Es conocido que un aumento en la densidad de portadores conduce al llenado de
estados en la banda de conduccion, cambiando asi el inicio en el borde de absorcion a
mayores energias, este efecto fue encontrado de forma independiente por Moss y Burstein en
1954 [76], y es conocido como desplazamiento de Burstein-Moss (BMS). En materiales
semiconductores de banda prohibida estrecha es mas fuerte este efecto debido a que la masa
efectiva aumenta con el valor de la banda prohibida aproximadamente como
m*/my x E;/20eV y la densidad de estados D(E) es proporcional a m*3/2en materiales de
tres dimensiones. Por lo tanto, un semiconductor de ancho de banda prohibida amplio
conduce a una mayor densidad de estados, que solo pueden ser llenados por concentraciones
de electrones mas altas, que son mas dificiles de llenar para semiconductores de ancho de
banda prohibida amplia [80].

Otro efecto por considerar es el de la renormalizacién del ancho de banda prohibida
(BGR), que disminuye la energia de banda prohibida cuando se incrementa la densidad de
portadores debido a la interaccion electron-electron y electron-ion [80].

En la figura 4.29 podemos ver el comportamiento del BGR y BMS en funcién de la
concentracion de portadores (n). Observamos que el corrimiento total sera el resultado de la
competencia entre ambos efectos, BGR y BMS, que dependera de la concentracién de
portadores. Para una concentracion de portadores del orden de 1x10*° cm™ la suma de estos
dos efectos se anula. Sin embargo, en los valores de la brecha prohibida que encontramos
experimentalmente se observa un corrimiento a bajas energias, como se menciono
anteriormente. Un efecto que causa un corrimiento a bajas energias es el de un esfuerzo
residual de tipo tension, como el que se encontrd por medio de espectroscopia Raman (Fig.
4.20).
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Figura 4. 29. Grafica de efecto BMS y BGR contra concentracion de portadores (n) para
GaN.

Sin embargo, en un primer calculo este esfuerzo residual causa un corrimiento a bajas
energias de solo algunos meV, por lo que no alcanza a compensar el efecto de BGR, que es
el dominante en la regién de alto dopaje. Es necesario realizar un calculo méas detallado
considerando todos estos efectos para poder dar una explicacién adecuada de los valores de

la brecha prohibida del GaN altamente dopado que encontramos experimentalmente.

4.2.5 Caracterizacion eléctrica y su comparaciéon con la simulacién.

Para las mediciones de efecto Hall y corriente-voltaje, fue necesario realizar un
proceso de fotolitografia a las muestras, el cual se describe en el Capitulo 3, de Desarrollo
Experimental.

Una vez terminado el proceso de fotolitografia se procedio a evaporar contactos de
Ni/Au con espesores de 30/30 nm para cada capa del metal. Terminado este proceso se

procedio a realizar la medicion de efecto Hall, la medicion de efecto Hall se llevo a cabo con
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una corriente de 1 mA y un campo magnético de 5500 Gauss. En la tabla 17 se enlistan los

resultados obtenidos.

Tabla 17. Mediciones de efecto Hall.

Muestra Concentracion de Movilidad de
portadores (cm3)  electrones (cm?/Vs)
ml 8.00x10%Y 345.0
m2 4.39x10%° 21.0
m3 2.09x10% 37.9
m4 2.20x10%° 29.5

La movilidad electronica para la muestra menos dopada, m1, es de 345 cm?/Vs. Vemos que,
como es de esperar, al aumentar la densidad de dopaje la movilidad disminuye a valores del

orden de 30 cm?/Vs.

Las mediciones de corriente-voltaje (I-V) se muestran en la figura 4.30, observamos
un comportamiento tipo diodo que cambia dependiendo de la muestra. Los parametros de

diodo obtenidos de estas curvas se resumen en la tabla 18.

Tabla 18. Datos obtenidos a partir de las curvas corriente-voltaje

Muestra Corriente de Voltaje de Voltaje de
Saturacion (mA) Ruptura (V) umbral (V)
m1l 16.5 -0.12 0.02
m2 16.0 -0.19 0.11
m3 10.7 -0.47 0.14
m4 - - -
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Figura 4. 30. Mediciones I-V de la heteroestructura GaN/AIN/Si(111) dapada con silicio.

Para tener una comparacion con los datos obtenidos experimentalmente, realizamos

simulaciones de curvas I-V en heteroestructuras n-GaN/AIN/p-Si. Empleamos el software

Atlas de Silvaco, con los valores obtenidos de movilidad mediante efecto Hall y otros

parametros de la heteroestructura que se presentan en la tabla 17. Se hicieron los ajustes

empleando el modelo de movilidades propuesto por Albrecht. En la figura 4.31se muestran

los datos obtenidos mediante el simulador Atlas de Silvaco, del lado izquierdo de la figura

se muestra una polarizacién inversa y del lado derecho se muestra una polarizacién directa.
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Figura 4. 31. Curvas |-V obtenidas a partir de la simulacion en Silvaco.
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Tabla 19. Datos obtenidos a partir de la simulacion en Silvaco.

Concentracion de Voltaje de Voltaje de

portadores (cm) Ruptura (V) umbral (V)
8.0x10Y -1.1 2.00
4.39x10%° -1.1 2.05
2.09x10% -1.2 2.10
2.2x10% - 1.80

En la tabla 19 se enlistan los datos obtenidos de la simulacion de la heteroestructura
n-GaN/AIN/p-Si(111) con diferentes concentraciones de electrones la capa de GaN. Notamos
que al aumentar la concentracion de portadores de la capa de n-GaN de 8.0x10” cm?®a
2.09x10% cm3, tanto el voltaje de ruptura como el voltaje de umbral aumentan ligeramente.
Como se puede observar en la tabla 4.10, esta tendencia se observa también en las
heteroestructuras reales. Sin embargo, los valores de los voltajes de umbral y de ruptura
obtenidos experimentalmente son pequefios en comparacion con la simulacién. Esto puede
ser causado por la alta densidad de defectos cristalinos en la interfaz GaN/substrato, como se
puede observar en la imagen TEM de la figura 4.20(a). Una simulacion mas detallada, por
ejemplo, cambiando la densidad de estados en las interfaces nos podria ayudar a determinar

el efecto de los defectos cristalinos en las caracteristicas I-V.
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Capitulo 5. Conclusiones y trabajo a futuro

El objetivo principal de esta tesis fue el estudio de la heteroestructura GaN/AIN/Si(111)

crecida por epitaxia de haces moleculares, la cual se llevé a cabo en dos partes, la primera

parte fue el estudio de la heteroestructura AIN/Si(111), con diferentes temperaturas de

substrato y de esta forma obtener las condiciones 6ptimas de crecimiento para la pelicula de

amortiguamiento de AIN, la segunda parte, fue el estudio de la heteroestructura

GaN/AIN/Si(111) cuando se dopa la capa de GaN con silicio. Las conclusiones a las que se

Ilegaron son las siguientes:

En el crecimiento y caracterizacion de la pelicula de AIN se lleg6 a la conclusion de
que a menores temperaturas de substrato (Tsyp=830°C) la calidad del material es
mejor en comparacién con temperaturas mayores de substrato (Tsu=860°C). Esto se
pudo concluir a partir de las caracterizaciones realizadas a la pelicula, ya que a medida
que la temperatura de substrato se fue disminuyendo, las propiedades épticas y
estructurales de la pelicula fueron mejorando.

Se crecieron heteroestructuras GaN/AIN/Si(111) dopadas con silicio, la
concentracion de portadores para las peliculas de GaN vari6 desde 8x10cm hasta
2.2x10%%cm?3,

De acuerdo con las mediciones de XRD y TEM la densidad de defectos cristalinos
disminuye al aumentar la densidad de dopaje.

De la respuesta Opticas que se estudio mediante PL. Notamos un cambio positivo en
esta propiedad al aumentar la concentracion del dopante en las peliculas de GaN, ya
que se observo una disminucion en la emision de la banda en el amarillo la cual no es
deseable en peliculas de GaN.

Fue posible realizar mediciones de I-V a la heteroestructura y lograr obtener un
comportamiento rectificante, que a su vez fue comparado con una simulacion

mediante Atlas de Silvaco.

73



Se deja como perspectiva a futuro, el desarrollo de los siguientes puntos:

e A partir de las heteroestructuras obtenidas realizar mediciones con diferentes

longitudes de onda para ver si las heteroestructuras presentan un fenémeno de
fotocorriente.

e Sintetizar heteroestructuras GaN/AIN/Si(111) con diferentes espesores de la capa de
AIN; partiendo de una simulacién, la cual se muestra abajo, se observa que el voltaje
de ruptura aumenta cuando se aumenta 10 nm maés a la capa de AIN, este efecto del
incremento del voltaje de ruptura puede ser aprovechado para diferentes dispositivos
semiconductores como por ejemplo, un detector de radiacién ionizante ya que estos

dispositivos requieren de un voltaje de ruptura alto para su operacion.
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e Realizar la optimizacion de los contactos ya que en cualquier dispositivo
semiconductor requieren de una buena calidad para evitar resistencias en serie o algin
otro fendmeno que perjudique a la medicion.
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Apéndice A

Difraccion de electrones reflejados de alta energia (RHEED).

La técnica de caracterizacion in-situ RHEED, es una herramienta analitica para
caracterizar peliculas delgadas durante el crecimiento por epitaxia de haces moleculares, ya
que es muy sensible a la estructura superficial y a la morfologia. La implementacion de un
sistema RHEED requiere como minimo de un cafion de electrones de alta energia (10-50KV),
una pantalla de fosforo y una superficie en donde el haz de electrones incide de forma rasante
(bajo un &ngulo de incidencia de 0-3°) en la figura A.1 se muestra el arreglo convencional de
un sistema RHEED.

Realizado por primera vez por Nishikawa y Kikuchi en 1928 [34], el sistema RHEED
ha adquirido una gran importancia debido a su compatibilidad con los métodos de deposicion
epitaxiales de peliculas delgadas. Cuando los electrones inciden sobre la superficie del
substrato estos son difractados por los atomos en la superficie generando un patrén de

difraccion caracteristico de cada material que puede ser observado en una pantalla de fosforo.

Superficie de la muestra

Cafion de electrones Pantalla de fosforo

Figura A. 1. Configuracion iipica de un sistema RHEED.

La construccion geomeétrica del patron de difraccion de electrones mediante la técnica
RHEED se muestra en la figura A.2, donde la superficie del substrato se considera como una

red de difraccion bidimensional, cuya red reciproca estd formada por barras infinitas
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perpendiculares al plano de la muestra. El patrén de difraccion es la interseccion de las barras

con la esfera de Ewald, cuyo radio esta dado por la ecuacion A.1.

|k| = 2m/2 (A.1)

En esos puntos se satisface la condicion k — k; = G donde k es el vector de onda de
los electrones dispersados y G es el vector arbitrario de la red reciproca y se cumple |k| =

|k;| [34]. La técnica RHEED permite identificar las reconstrucciones superficiales dado que

Lineas de la red reciproca

Hazlr{énte / \
N 7
Superficie de la muestr:
»
N
ki
N L/

Figura A. 2. Construccion geométrica del patrdn de difraccion RHEED. Los electrones inciden en la

muestra con un vector 2. yson dispersados en la superficie con vector de onda e
i i

cada reconstruccidn de la superficie tiene asociada un patron de difraccién caracteristico. La
figura A.3 presenta un método para medir la velocidad de crecimiento empleando a técnica
RHEED. Partiendo de una superficie de substrato plano se observa un maximo de intensidad
del haz especular. A medida que se crece material, la intensidad del haz especular disminuye,
asociado a la formacion de islas bidimensionales en la superficie que dispersan el haz
especular. La intensidad alcanza un minimo con la méxima densidad de islas
bidimensionales, aproximadamente con un recubrimiento de la superficie de 0.5 ML. A partir
de este punto, la intensidad del haz especular aumenta con el recubrimiento hasta recuperar
el méximo al completar 1 ML, en que recuperamos la condicion inicial. De esta manera la
intensidad del haz especular oscila de forma periddica, con un periodo de oscilacion que es

igual al tiempo de formacion de 1 ML.
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Figura A. 3. Representacion esquemdtica de las oscilaciones del haz de electrones de una
patrén de difraccion RHEED en el crecimiento de una monocapa.

Microscopia Electronica de Barrido (SEM), Espectroscopia de rayos X por Dispersion de
Energia (EDS), Patron de Canalizacién de Electrones (ECP) y Microscopia de Fuerza
Atémica (AFM).

La microscopia electronica SEM se realiza mediante un barrido con un haz de electrones
con una energia de aceleracion entre 1 a 30 keV. Los electrones que son retrodispersados
desde la superficie de la muestra son los que forman la imagen. Un microscopio electronico
proporciona una imagen de hasta 100,000 aumentos, lo que permite estudiar la morfologia
de la muestra a nivel nanométrico. En este trabajo de tesis se tomaron dos tipos de imagenes,

un tipo de imagen es de la superficie y el otro tipo de imagen es de seccidn transversal.

Para realizar la medicién de la muestra mediante SEM es necesario que la muestra no
sea eléctricamente aislante, debido a que los electrones del haz incidente pueden acumularse
en la superficie y cargarla negativamente. Lo que conlleva a que los electrones del haz sean
repelidos por los que ya estan en la superficie. Esto en ocasiones se puede remediar
depositando una pelicula de oro de espesor nanométrico, afortunadamente para nuestros
crecimientos la estructura cristalina del GaN fue lo suficientemente buena y por ende su

conductividad, de tal forma que no fue necesaria tal preparacion adicional.
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En la figura A.4 se presenta un diagrama esquematico de las partes principales de un
microscopio electrénico de barrido. De la figura se puede observar el arreglo optoelectronico
que el SEM utiliza en la produccién, aceleracion de electrones, este arreglo también se utiliza
para enfocar lo electrones sobre la superficie de la muestra. Para la formacidon de las imagenes

es necesario capturar lo electrones secundarios con el detector adecuado para ello.

Canénde _ | __
electrones
Circuito de
magnificacion
|| Barrido
Lentes _ _ J§
Condensadoras
Lentes _ _ =5
Objetivas
Amplificador
Camara de 4.
introduccién L Electrones
> secundarios

Muestra

Figura A. 4. Diagrama esquemadtico de un sistema SEM y sus
principales elementos.

La espectroscopia de rayos X por dispersion de energia, conocida como EDS, es una
técnica que proporciona composicion quimica de los compuestos. Esta técnica de
caracterizacion de materiales por lo general esta incorporado a un microscopio SEM vy
funciona como un aditamento. EIl proceso de interaccion de los electrones con la materia da
como resultado la composicion de las peliculas a estudiar. En la figura A.5, se presenta un
diagrama esquematico de las posibles interacciones de los electrones con la superficie de la

pelicula.
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Figura A 5. Diagrama esquematico de posibles interacciones de los
electrones con la superficie de la muestra.

Cuando se bombardea un semiconductor con un haz de electrones, estos son capaces de
arrancar electrones de los orbitales més internos del atomo con los que el haz llegue a
interaccionar. Esta interaccion produce que el &omo quede ionizado y en algin momento un
electron de una capa mas externa sea liberado del atomo generando un hueco en el orbital, el
cual es ocupado por un segundo electron de una capa interna que haya termalizado. Cuando
esto ocurre el &tomo emite energia para volver a su estado base, lo cual se lleva a cabo a la
longitud de onda de rayos X. Un detector es capaz de discernir el tipo de rayo X segun el
orbital del &tomo que lo emite, por lo cual, cada elemento tiene una longitud de onda

caracteristico y puede ser identificado con exactitud.
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Cuando un haz de electrones incide en un cristal a un angulo ligeramente mayor que el
angulo de Bragg penetra méas profundo en el material que el haz incidente a un &ngulo
ligeramente menor que el &ngulo de Bragg. La penetracion de los electrones en el material
es afectada por dispersiones inelasticas de electrones por los atomos del material. Ya que la
intensidad de los electrones retrodispersados es proporcional al grado de dispersiones
inelésticas, la intensidad de los electrones retrodispersados, provocan un cambio en el angulo
de Bragg. Resultando en una linea de contraste que corresponde a un conjunto de planos
cristalinos. En consecuencia, si el haz incidente, se escanea en angulo en dos direcciones en
forma secuencial, aparecen varios pares de lineas paralelas denominadas patron de
canalizacién (ECP) de electrones. Estas lineas corresponden a planos de la red cristalina que

conforma al material.

El microscopio de fuerza atdbmica (AFM), se basa en la fuerza que es percibida por
una punta flexible, denominada cantiléver, cuando esta se aproxima de forma oscilante a la
superficie de una muestra. Debido a este fendmeno se puede obtener una imagen de la
topografia en la superficie de la muestra. En la figura A.6 se ilustra el diagrama esquematico
de un microscopio de fuerza atdmica, asi como también las partes principales del
microscopio, donde 1) posicionador, 2) cantiléver, 3) Punta de interaccion, 4) laser, 5)
fotodetector y 6) pelicula a estudiar. La fuerza entre la punta y la superficie de la muestra
provoca que el brazo tenga una deflexion debido a las fuerzas intermoleculares. Esta
deflexion se mide mediante la reflexidn de haz de un laser en la parte superior del cantiléver
que posteriormente es registrado por el detector. Las fuerzas interatdmicas que contribuyen
a la deflexion del cantiléver son fuerzas de Van der Waals. En este trabajo se utilizo el modo

Z .

Figura A. 6. Esquema de Microscopio de Fuerza Atomica (AFM).
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contacto para la medicion de las peliculas, ya que en este modo nos permite medir la

topografia de la muestra deslizando la punta sobre la superficie de la muestra

Difraccion de Rayos X.

Esta técnica de caracterizacion estructural permite medir, de una manera rapida y no
destructiva, la periodicidad de planos de la red cristalina, por tanto, valores de las constantes
de red de la celda unitaria. También se puede obtener informacion sobre variaciones en la
orientacion de los granos de un policristal y de la composicion del material.

La descripcion mas simple, y a la vez Util de la difraccion de rayos X por un cristal se basa
en las observaciones de Bragg: un haz de rayos X, incidente sobre una red cristalina
tridimensional, sera difractado cuando el angulo de incidencia cumpla la condicién de Bragg,

expresada como:

nl= 2dsen@ (A.2)

Donde n es el orden de la difraccion, A es la longitud de onda del haz de rayos X, d
la distancia entre los planos difractantes (hkl) y 8el angulo de incidencia y de difraccién de
la radiacidn relativo a la normal de dichos planos, también llamado angulo de Bragg. Dicho
angulo de Bragg va siempre asociado con la familia de planos difractantes, denominandose

reflexion.

La figura A.7 muestra un esquema de un difractometro de rayos X. Basicamente consta de

los siguientes elementos:

= Un tubo de rayos X, que en su interior contiene un blanco de material metalico
(generalmente cobre), que es bombardeado por un haz de electrones acelerados
por un potencial eléctrico de alta intensidad, generando la emision de rayos X. El
espectro emitido posee ciertas lineas de alta intensidad, caracteristicas del
material utilizado como blanco y del voltaje de aceleracion. En el caso del cobre,
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las lineas de emision mas intensas son el doblete K «; ,, con una longitud de onda

de 1.54056 A.

Tubo de rayos X

Muestra

Detector

Acondicionador del haz

Rendijas

Figura A.7. Esquema de un difractometro de rayos X.

= Unacondicionar de haz de rayos X, que elimina la divergencia angular, asi como
todos los componentes espectrales del haz, excepto la linea de emision que
interesa (1.54056 A).

» El portamuestras, montado sobre un conjunto de gonidmetros que permiten
alinear correctamente la muestra respecto al haz incidente, asi como rotarla
durante la medicion para poder acceder al mayor nimero de puntos del espacio
reciproco que describen al material.

= El detector, se encarga de registrar la intensidad del haz difractado por la muestra,
en la actualidad el mas comun es un detector de area (CCD, placa de imagen,
CMOS). También posee un goniémetro que permite la alineacion correcta y la

posibilidad de girarlo durante la medicion.

Ademas de estos componentes, se pueden colocar distintas rendijas con anchuras
entre 0.5 mm y 5mm, tanto a la entrada del acondicionar (para ajustar la seccion del haz
incidente al tamafio de la muestra), como a la salida del detector (para disminuir el ruido o
discernir entre distintas contribuciones de la medicion).
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Durante una medicion, el &ngulo de incidencia 6 varia dentro de un determinado rango
angular, y la intensidad difractada es registrada por el detector. La representacion de esta
medida con el &ngulo 6 como abscisa y la intensidad difractada como ordenada, es lo que se
denomina difractograma, se definen dos tipos de configuraciones, dependiendo de si el
detector permanece fijo (w 6 rocking curve) o si se mueve a la vez que la muestra (6/26),

y que se describen a continuacion.

» Medidas con el detector fijo (rocking curve). En este tipo de medicion, la muestra
gira alrededor del angulo de Bragg de la reflexion determinada, manteniendo el
detector (sin rendija) y fijo en la posicion que da la méxima intensidad difractada. A
este tipo de medicidn se le denomina tradicionalmente rocking curve, en la figura A.8
se representa una muestra de composicion uniforme, pero que contiene dos regiones
cristalinas (1 y 2) ligeramente desorientados entre si. Inicialmente el sistema esta
alineado de tal forma que se cumple la condicién de Bragg para el grano 1,
registrandose una intensidad de haz difractado para un angulo de incidencia igual a
6. Al inclinar la muestra, de la forma indicada en la figura A.8 dejara de existir haz
difractado hasta que el haz incidente vuelva a formar el angulo de Bragg 6 con el
grano 2 de esta forma, las diferentes orientaciones que pueda contener la epicapa van
formando el angulo de Bragg a medida que se va inclinando la muestra. La
informacion se recoge en el valor de la anchura a medida altura (full width at half
maximum, FWHM) de las reflexiones que aparecen en el difractograma.

» Mientras mas ancho sea el pico, mayor desorientacion existe. Esta configuracion de
medicion es muy Util en materiales como el GaN, donde el grado de desorientacion

de los microcristales, determina la calidad cristalina.
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Figura A.8. Esquema de una medicion rocking curve.

Si los planos difractantes son perpendiculares a la direccion de crecimiento de la
epicapas se habla de reflexiones simétricas (como lo es la (0002) en el GaN), y si no,
se determinan reflexiones asimétricas. El ancho de las reflexiones simétricas
proporciona informacién sobre la inclinacion (tilt) de los microcristales respecto a la
direccion de crecimiento, mientras que las asimétricas indican el grado de giro (twist)

de los microcristales en el plano.

Caracterizacion optica por: Elipsometria, Raman, Reflectividad UV-Vis,
Fotoluminiscencia, Catodoluminiscencia y Fotorreflectancia.

La Elipsometria es una técnica para realizar mediciones de espesores e indice de
refraccion de peliculas delgadas [36]. Esta técnica se basa en la medida de los cambios de

estado de polarizacion de un haz de luz cuando se refleja en la superficie bajo analisis.

En la Figura A.9 se muestra el principio de operacion de un elipsometro. El laser
envia un haz de luz monocromatico no polarizado, cuando este haz incide en el polarizador,
la reflexion total interna solo permite la salida de luz polarizada linealmente. El compensador
cambia la luz linealmente polarizada por luz polarizada elipticamente. Los angulos de P
(polarizador) y C (compensador) pueden ajustarse a cualquier estado de polarizacion

variando de lineal a circular. La luz elipticamente polarizada se refleja en la muestra y se
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convierte en una luz polarizada linealmente, este haz pasa a través de un analizador, que es

similar al polarizador, y el &ngulo de A es ajustado para la salida minima del fotodetector.

Laser

\N()—Polarizadu 4 L) o
*y i >
3 ol Detector
Polarizador Linealmente 1
1 \ Polarizado Intensidad
A ) nula
\J ‘/

Compensador Analizador

Linealmente

Elipticamente *
' Polarizado

Polarizado
7

Muestra

Figura A.9. Diagrama esquemdtico de un elipsémetro.

Una vez terminado el crecimiento se midi6 el grosor e indice de refraccién de las
peliculas mediante el elipsometro. Finalmente, los datos tomados tanto del analizador como
del polarizador son procesados mediante un programa que automaticamente proporciona los
valores tanto del espesor como del indice de refraccion de las muestras medias.

La espectroscopia Raman es un fendmeno de dispersion inelastica de la luz. Esta
técnica se basa en el efecto que tiene la luz cuando interacciona con los enlaces en una
molécula, el foton incidente excita a los electrones hasta un estado virtual, la transicion
posterior del electron hasta un nivel electronico fundamental da lugar a la emisién de un fotén
(el cual se denomina dispersado). Dicha dispersion puede ser elastica o inelastica segun el
nivel de vibracion de partida y de llegada en el nivel fundamental. La mayor parte de la luz
es elasticamente dispersada, dando lugar a la denominada dispersion Rayleigh (sin cambio
en la longitud de onda de los fotones). Por otra parte, algunos fotones intercambian energia
con la muestra y son dispersados inelasticamente (con un cambio en su longitud de onda), lo

cual indica la pérdida o ganancia de energia, a esto se le denomina dispersién Raman.

95



El proceso de dispersion se describe en la figura A.10, donde la dispersion inelastica, tiene

lugar cuando los fotones emitidos tienen energia diferente a los fotones incidentes, la

diferencia de energia corresponde a una transicion entre dos estados vibracionales de la

molécula. Las dispersiones Raman pueden ser de dos tipos:

Energia

Estados
virtuales

I
Dispersion Stokes Anti-Stokes Risian Absorcion 0

Rayleigh Dispersion Resonante IR
Raman

Figura A.10. esquema de dispersion Rayleigh.

Raman Stokes, son generadas cuando la energia del foton dispersado es inferior al
incidente, se produce cuando el nivel vibracional de partida es el fundamental.

Raman Anti-Stokes, se producen cuando la energia del fotdn dispersado es superior
al incidente, se produce generalmente en moléculas que se encuentran en estados
vibracionales excitados, que vuelven al estado vibracional fundamental una vez

emitido el fotébn Raman.

Cuando la luz incide sobre un material, puede sufrir 3 fendmenos, reflexion,

absorcion o trasmision, cada uno de estos fendmenos depende de la naturaleza del material,

el andlisis de estos fendmenos proporciona informacion de las propiedades Opticas del

material. En Reflectancia (R) se hace incidir un haz de luz con un cierto &ngulo de incidencia

y se mide la potencia reflejada por la muestra en el angulo de reflexion en funcion de la

longitud de onda es un método de analisis no destructivo, la Reflectancia esta definida como:
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R(A) = % (4.3)

Donde R es la Reflectancia Pi es la potencia de haz incidencia y P la potencia del haz

reflejado.

La fotoluminiscencia es la emision de fotones generados por un material que se
encuentra bajo una excitacion éptica, es una técnica de caracterizacion no destructiva. En
esta técnica se hace incidir un haz de luz sobre una muestra y se produce un fenémeno
Ilamada foto-excitacion. La fuente de luz puede ser una ldmpara o un laser, para el espectro
de emision, generalmente se utiliza un monocromador. En la figura A.11 a) se muestra un

diagrama de un sistema de fotoluminiscencia.
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(2) (b)

Figura A.11. Diagrama esquemdtico de un sistema de a) fotoluminiscencia y b) cdtodoluminiscencia

La catodoluminiscencia (CL) es la emision de fotones generados por un material que se
encuentra bajo una excitacion de electrones. La medicién de CL se puede realizar en un
sistema que cuente con un cafion de electrones, una camara de vacio y una ventana optica
como se muestra en la figura A.11 b). A la cual se le acoplard (empleando generalmente fibra
Optica) también un sistema monocromador y un detector tal como en el caso de la

fotoluminiscencia.
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La fotorreflectancia (PR) es una técnica de modulacion del campo eléctrico
superficial en la interfaz por generacion de pares electron-hueco. Cuando un semiconductor
es expuesto a condiciones ambientales, la superficie del semiconductor reacciona
quimicamente y se forma una capa de 6xidos, dicha capa puede absorber atomos o moléculas
del ambiente generando un conjunto de estados electronicos localizados o trampas
superficiales, estas trampas superficiales, crean una region de carga espacial responsables de
la existencia de un campo eléctrico intrinseco y estados dentro de la banda prohibida, similar
a como lo hacen las impurezas, pero localizados especialmente en la superficie generando
asi una densidad de estados superficiales que son ocupados por electrones del interior del
cristal. Debido a la presencia de electrones en los estados superficiales se crea una barrera de
potencial para los otros electrones que llegan a la superficie, esto hace que las bandas de
conduccion y de valencia se curven cerca de la superficie. La presencia de una alta densidad
de estados superficiales hace que se modifique el nivel de fermi para mantenerlo constante
en la interfase semiconductor—aire, acercandolo a energias mayores (para semiconductores

tipo-n) y a energias menores (para semiconductores tipo-p).

Monocromador

Lampara

Detector

Laser

v
Figura A.12. Esquema de un equipo de Fotorreflectancia.
En la figura A.12 se muestra un esquema de un equipo tipico de fotorreflectancia,

la luz de una ld&mpara se hace pasar a través de un monocromador, el haz resultante es

polarizado y dirigido hacia la muestra en donde es reflejada y posteriormente es registrada
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por un detector. EI modulador del campo eléctrico superficial es el laser, a través de la

creacion de pares electro-hueco.
Caracterizacion eléctrica por efecto Hall.

El efecto Hall es utilizado para distinguir la conductividad eléctrica de un
semiconductor: ya sea tipo n o tipo p. También para medir la concentracion de cargas
mayoritarias y su movilidad en un semiconductor. Las mediciones por efecto Hall
proporciona también la resistencia de hoja rs y el coeficiente Hall Ru. Suponiendo que las
propiedades de trasporte son uniformes en todo el espesor de la pelicula d, la resistividad de

la capa p, concentracion de portadores n (p) y movilidad p,, (1,) estan relacionados con los

parametros medidos experimentalmente mediante las siguientes relaciones:

p= rsd (A4)
P = Ry, p) (.3)
_ RH(n' p)

Donde e es la carga del electron, ry es el factor de scattering de Hall, que depende
de los mecanismos de dispersion de los portadores y varia entre 1 y 2, aunque generalmente

y como primera aproximacion se toma igual a la unidad.

En la medicién por efecto Hall se emplea la geometria de Van der Pauw. Algunas
geometrias se muestran en la figura A.13 en donde se muestra que se puede medir la
resistividad especifica de una pelicula plana de forma arbitraria si se cumplen las siguientes

condiciones:
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Figura A.13. Geometrias de Van der Pauw.

e Los contactos estan en la circunferencia de la muestra.
e Los contactos son lo suficientemente pequefios.
e La muestra debe ser uniformemente gruesa.

e La muestra no debe contener agujeros aislados.

Las mediciones de efecto Hall de esta tesis han sido realizadas utilizando una
configuracién de Van der Paw, evaporando contactos metalicos con un comportamiento
6hmico en las esquinas de muestras cuadradas de un tamafio aproximado 1 X 1 cm. Los
metales empleados para los contactos para la pelicula de GaN tipo-n dopada con Si fueron

una bicapa de Ni/Au con un espesor de 30 nm en cada capa.
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Procesamiento por fotolitografia

La fotolitografia, es una técnica que permite transferir patrones de formas geométricas
sobre la superficie de una pelicula fotosensible (depositada previamente sobre el
semiconductor a procesar) empleando una mascarilla. Es una de las técnicas de
microfabricacion por excelencia en el desarrollo de dispositivos semiconductores. EI proceso
se inicia depositando una resina fotosensible sobre la superficie de la pelicula
semiconductora. Para ello se utiliza un spinner, en el cual se hace girar la muestra para el
depdsito de la resina a altas velocidades (3000 rpm) angulares para formar una pelicula de
resina homogénea. Posteriormente se coloca sobre la muestra una mascara con el disefio
deseado y se expone luz ultravioleta un tiempo determinado por las propiedades de la resina.
La interaccion con la luz UV genera un cambio quimico en la resina expuesta. Finalmente,
un proceso de revelado permite descubrir de resina las partes expuestas. En el caso de resinas
positivas 0 la parte no expuesta en resinas negativas. En la figura A.14 se muestra una
fotografia del sistema de fotolitografia disponible en el Departamento de Fisica de Cinvestav,
ademas se muestra de forma resumida el proceso de fotolitografia

Risiiis Spineado
>
w_ - —_—
Exposicién
ERRUTARN T Revelace

Figura A. 14. Procesos de fotolitografia y sistema de fotolitografia.
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