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Resumen

La familia de nitruros del grupo III-N ha generado gran interés en la comunidad cientı́fi-

ca debido a sus propiedades, como el ancho de banda prohibida directo (Eg), la estabilidad

quı́mica-térmica y la velocidad alta de saturación. Estas caracterı́sticas hacen que los nitru-

ros sean atractivos en dispositivos optoelectrónicos. Ası́ mismo, el compuesto ternario de

InxGa1−xN es potencialemente atractivo, ya que se puede controlar la incorporación de In,

logrando emisiones desde el infrarrojo con el nitruro de indio (InN) y hasta el ultravioleta

con el nitruro de galio (GaN).

En esta tesis se presenta el crecimiento y la caracterización de pelı́culas de GaN y de

pozos cuánticos de InxGa1−xN con barreras de GaN en fase metaestable-cúbica sobre sus-

tratos de GaAs (001) empleando la técnica de Epitaxia por Haces Moleculares (MBE). Para

el crecimiento de los pozos cuánticos se utilizaron dos métodos de crecimiento, el MBE

convencional y la Epitaxia por Migración Intensificada (MEE). El método MBE convencio-

nal consiste en la exposición simultánea de la superficie de crecimiento a los tres elementos

(In, Ga y N). Mientras que en el método MEE, la superficie se expone a perı́odos alternos

de los elementos (N,Ga e In). En el método MEE se utilizan temperaturas de crecimiento

aproximadamente 100 ◦C más bajas que en el MBE convencional. Para las pelı́culas de GaN,

se estudiaron las propiedades ópticas y quı́micas. Estos resultados permitieron optimizar las

condiciones de crecimiento de las barreras de GaN en los pozos cuánticos.

En los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable se encontró un incremen-

to de la fracción molar de In con la disminución de la temperatura de crecimiento para ambos

métodos de crecimiento. El método MEE abordó con éxito el desafı́o del crecimiento de los

pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable, ya que se presentó una segrega-

ción menor de In en comparación con el método convencional. Los pozos cuánticos para los

dos métodos de crecimiento presentaron transiciones excitónicas desde longitudes de onda
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de 414 hasta 544 nm, al variar el contenido de In. Estas emisiones excitónicas también se

corroboraron con cálculos teóricos por medio del método gráfico y el método matricial. Ası́

mismo, se identificaron los enlaces quı́micos y las respectivas energı́as en cada pozo cuántico

de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable.



Abstract

The group III-N family of nitrides has generated great interest in the scientific commu-

nity due to its properties, such as direct bandgap (Eg), chemical-thermal stability, and high

saturation rate. These characteristics make nitrides attractive in optoelectronic devices. Li-

kewise, the ternary compound of InxGa1−xN is potentially attractive, since the incorporation

of In can be controlled, achieving emissions from the infrared with indium nitride (InN) and

to the ultraviolet with gallium nitride (GaN).

This thesis presents the growth and characterization of GaN films and InxGa1−xN quan-

tum wells with GaN barriers in metastable-cubic phase on GaAs (001) substrates using the

Molecular Beam Epitaxy (MBE) technique. For the growth of the quantum wells, two growth

methods were used, the conventional MBE and Migration Enhanced Epitaxy (MEE). The

conventional MBE method consists of the simultaneous exposure of the growth surface to

the three elements (In, Ga and N). While in the MEE method, the surface is exposed to

alternate periods of the elements (N, Ga and In). In the MEE method the growth temperatu-

res approximately 100 ◦C lower than in conventional MBE are used. For the GaN films, the

optical and chemical properties were studied. These results allowed optimizing the growth

conditions of the GaN barriers in the quantum wells.

In the InxGa1−xN/GaN quantum wells in the metastable phase, an increase in the mo-

le fraction of In was found with decreasing growth temperature for both growth methods.

The MEE method successfully addressed the challenge of growing InxGa1−xN/GaN quan-

tum wells in the metastable phase, as less In segregation occurred in comparison with the

conventional method. The quantum wells for the two growth methods presented excitonic

transitions from wavelengths of 414 to 544 nm, when varying the In content. These exci-

tonic emissions were obtained with theoretical calculations by the graphic model and the

matrix model. Likewise, the chemical bonds and the respective energies were identified in
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each quantum well of InxGa1−xN/GaN in metastable phase.



Introducción

La familia de los nitruros tiene un futuro prometedor, debido a las propiedades que pre-

senta, colocandola en un lugar importante dentro de la ciencia de materiales y la nanotec-

nologı́a. Por otro lado, estos materiales han sido empleados para crecer estructuras de baja

dimensionalidad que son elementos clave para la creación de nuevos dispositivos nanotec-

nológicos como celdas solares [1], equipos de transmisión satelital, codificadores de fibra

óptica, chips para el almacenamiento de información, láseres [2], detectores y diodos emi-

sores de luz (LEDs, del inglés light-emitting diodes) [3, 4]. Sin embargo, obtener fuentes de

estado sólido con potencias eficientes es un reto para la comunidad cientı́fica, debido a las

ventajas que presentan en términos de vida útil, costos, preservación del medio ambiente y

del bajo consumo de energı́a.

En la actualidad el LED azul y el LED blanco basados en nitruros han logrado eficiencias

que superan las de cualquier fuente de luz convencional; en el caso del LED blanco a base

de nitruros, se ha logrado 150 lm/W [5, 6] (se espera que supere los 300 lm/W [7]), va-

lor que supera los 100 lm/W de las lámparas fluorescentes [8]) y los 10 − 20 lm/W de las

lámparas incandescentes [9, 10]. Ası́ que en cuanto al consumo de energı́a con los LEDs se

ahorra entre un 75− 80 % de energı́a en comparación con las lámparas incandescentes. Sus

ventajas han sido tan notorias que según los datos de Reino Unido del 2015, el 55 % de las

lámparas utilizadas en los hogares y en la industria a nivel mundial hasta el 2014 eran LEDs

y lámparas fluorescentes [11]. La fabricación de LEDs se ha centrado en la estructura cris-

talina hexagonal wurtzita a base de nitruros por ser una fase estable. A pesar de estos logros

obtenidos, aún existen problemas que se deben superar para este tipo de aplicaciones. Uno

de los problemas es la caı́da de eficiencia, ası́ como la inyección de corriente la cual limita

la aplicación de estos dispositivos como fuentes de alto brillo [12]. Otra dificultad es que

hasta la fecha los LEDs con emisión en el ultravioleta, verde, amarillo y rojo presentan muy
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bajas eficiencias [13]. Adicionalmente, se ha encontrado una degradación significativa en el

rendimiento como consecuencia de las temperaturas nominales de operación de 80−100 ◦C,

lo cual se conoce como ”caı́da térmica”. Las principales causas de la caı́da de eficiencia son

los efectos de polarización espontánea y de piezoelectricidad, la recombinación Auger, ası́

como la calidad cristalina.

Cabe mencionar que, aunque la estructura hexagonal wurtzita ha sido ampliamente estudia-

da en la industria de semiconductores, el presente trabajo se centró en el estudio de la fase

metaestable por que ha mostrado tener potenciales aplicaciones en el desarrollo de dispositi-

vos optoelectrónicos. Sin embargo, muchos factores experimentales deben ser considerados

para lograr una estructura zincblenda, ya que es una fase metaestable para los nitruros. Por

lo que representa un reto tecnológico trabajar con esta fase y la reproducibilidad de la misma

con propiedades óptimas para este tipo de aplicaciones. La motivación de trabajar con pozos

cuánticos (QWs, del inglés quantum wells) de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable, se cen-

tra en el desafı́o que representa su crecimiento, ası́ como lograr interfases definidas entre los

pozos cuánticos de InxGa1−xN y las barreras de GaN en fase metaestable, ya que la incor-

poración de indio (In) es un proceso complejo debido a la baja temperatura de disociación

del InN la cual se reporta por arriba de 550 ◦C [14]. Sin embargo, se requieren altas tempe-

raturas para lograr una buena movilidad de los átomos de In en la red cristalina. Al aumentar

el contenido de In en los QWs de InxGa1−xN, efectos de tensión se hacen presentes provo-

cando defectos en la red [15]. Por ejemplo, en dispositivos optoelectrónicos como los leds

se reduce la tasa de recombinación radiativa y por consiguiente la eficiencia cuántica interna

(IQE, del inglés internal quantum efficiency) y externa (EQE, del inglés external quantum

efficiency). Por otro lado, para lograr una emisión con 2.30 eV con la estructura zincblenda

se ha reportado que se requiere un 26 % en el ternario de InxGa1−xN, mientras que para la

fase hexagonal se requiere un 31 %. Sin embargo, si hablamos de estructuras tensionadas

como pozos cuánticos se calcula una menor concentración de In [16].

El presente trabajo centra sus estudios en pozos cuánticos de InxGa1−xN con barreras de

GaN en fase metaestable con emisiones en el azul, violeta y verde del espectro visible. El

diseño de la tesis se basa en 4 capı́tulos, conclusiones y trabajo a futuro. En el capı́tulo 1

se mencionan las generalidades de los nitruros del grupo III con estructura zincblenda y

wurtzita ası́ como sus propiedades. El capı́tulo 2 se divide en dos secciones: la primera co-

rresponde a la técnica de crecimiento de los QWs reportados en el presente trabajo, donde
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se describen dos métodos de crecimiento, el método de Epitaxia por Haces Moleculares,

MBE convencional (MBE, por sus siglas en inglés Molecular Beam Epitaxy) y el método

por primera vez implementado para el crecimiento de pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN

en fase metaestable, el método de Epitaxia por Migración intensificada (MEE, por sus siglas

en inglés Migration Enhanced Epitaxy). La segunda sección corresponde a la descripción de

las técnicas de caracterización empleadas para analizar las propiedades de las muestras. En

el capı́tulo 3 se describen los cálculos teóricos para determinar la concentración de In en los

QWs del presente trabajo, primero citamos el modelo del pozo cuadrado, en donde los cálcu-

los contemplaron la solución de la ecuación de Schrödinger para la obtención de energı́a de

los niveles en el QW, se realizó el cálculo de la alineación de las bandas de conducción y

valencia debido a la tensión provocada por la incorporación de In, mediante el método de

Van de Walle [17]. Posteriormente se calculó la energı́a de enlace del excitón con el método

analı́tico de Mathieu [18]. Sin embargo, un segundo método se llevó a cabo para determi-

nar la concentración y las energı́as excitónicas en los niveles del QW, el método matricial

[19, 20] el cual contempla un potencial diferente a un pozo cuadrado. Mediante este mode-

lo se determinó la concentración de Indio en los QWs cuando va cambiando el tamaño del

pozo y la concentración de In no es constante. Este modelo incluye la participación directa

de un análisis experimental, es decir, retomamos el perfil de concentración de SIMS de los

QWs para obtener los valores de contenido de In y la energı́a. En el capı́tulo 4 se muestran

los resultados que se obtuvieron para pelı́culas de GaN y QWs de InxGa1−xN/GaN en fa-

se metaestable mediante caracterizaciones quı́micas, estructurales y ópticas. Finalmente se

mencionan las conclusiones y el trabajo a futuro.



Objetivos

Objetivo general

Diseñar, sintetizar y estudiar nanoestructuras de nitruros del grupo III en fase metaestable

cúbica.

Objetivo especifı́cos

1. Obtener los parámetros de crecimiento óptimos de nanoestructuras de pozos cuánticos

de nitruros del grupo III en fase cúbica (metaestable) garantizando emisiones en diferentes

longitudes de onda, por medio de la técnica de Epitaxia por Haces Moleculares (MBE).

2. Estudiar las nanoestructuras sintetizadas por medio de diferentes técnicas de caracte-

rización óptica, quı́mica y estructural con el fin de determinar sus propiedades.

3. Estimar la concentración de indio (In) en los pozos cuánticos de InxGa1−xN en fase

metaestable experimental y teóricamente. Ası́ como determinar la energı́a excitónica del

primer nivel energético del QW.

4. Comparar métodos de crecimiento para la sı́ntesis de los pozos cuánticos utilizando

los métodos MBE convencional y el método reportado por primera vez, MEE, para el creci-

miento de pozos cuánticos de InxGa1−xN con barreras de GaN en fase metaestable.

5. Estudiar la calidad de las interfases (barrera-pozo) de las nano estructuras mediante

SIMS.
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2.3.1. Difracción de rayos X de alta resolución (HR-XRD) . . . . . . . . 19

2.3.2. Haz de iones enfocado (FIB) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 22

2.3.3. Microscopı́a electrónica de transmisión (TEM) . . . . . . . . . . . 23

2.4. Caracterización fı́sico-quı́mica de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN . 24
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Conclusiones 98
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2.10. Diagrama esquemático del proceso XPS, muestra la fotoionización de un

átomo por la expulsión de un electrón 1s. . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30

2.11. Espectro de fotoelectrones del plomo (estructura electrónica) que ilustra

lı́neas de fotoelectrones para cada orbital. . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30

2.12. Representación esquemática del efecto de fotorreflectancia y los cambios

fotoinducidos en las bandas electrónicas. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 34

3.1. Potencial unidimensional V (z) en la banda de conducción y valencia para

un pozo cuántico tipo I. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 39

3.2. Potencial unidimensional V (z) en la banda de conducción y valencia para
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Capı́tulo1

Propiedades de los nitruros del grupo III

en fase estable y metaestable

Los compuestos ternarios como el InGaN, AlGaAs son utilizados en la creación de dispo-

sitivos optoelectrónicos, ya que al variar la composición de los elementos atómicos, se pue-

den obtener aplicaciones en el rango del espectro visible. Ası́ mismo, los nitruros presentan

alta energı́a de enlace [25] y un amplio rango de resistividad (al menos ρ∼ 10−5. . . 100Ωcm),

esta propiedad hace posible el dopaje de conductividad tipo n y tipo p. Debido a estas pro-

piedades, los semiconductores basados en los nitruros constituyen actualmente el pilar de los

dispositivos optoelectrónicos como diodos emisores de luz [26], diodos láser, fotodetectores

y células solares, por que muestran una fuerte interacción con la luz [27, 28, 29].

Los nitruros pueden obtenerse en tres fases cristalinas: la fase hexagonal conocida como

wurtzita (h), la fase cúbica o metaestable conocida como zincblenda (c) y rocksalt (estructu-

ra de cloruro sódico) la cual puede inducirse en AlN mediante el uso de muy altas presiones

(mayores a 25Kbar) [25, 30]. Las dos primeras estructuras presentan propiedades fı́sicas

diferentes debido al acomodamiento de sus átomos, además que que son las más conocidas,

siendo la estructura hexagonal la fase más comercial debido a su estabilidad a temperatu-

ra ambiente. En la siguiente sección mencionamos primero a la fase hexagonal, ya que sus

caracterı́sticas marcaron la pauta para trabajar con la fase metaestable de InxGa1−xN.

1
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1.1. Propiedades de los nitruros del grupo III en fase esta-

ble

Los nitruros con estructura hexagonal (h) fuerón tema principal de investigaciones

cientı́ficas y tecnológicas por que es la estrutura termodinámicamente estable [19]. El an-

cho de banda prohibida para el GaN es de 3.39 eV, mientras que para el InN es de 0.56 eV a

temperatura ambiente (300K), en la tabla 1.1 se observan estos valores, entre otros paráme-

tros importantes correspondientes a esta fase.

Tabla 1.1: Principales parámetros de GaN e InN en fase estable [21]

Parámetro h-GaN h-InN
Grupo de simetrı́a PC4

6v(63mc) PC4
6v(63mc)

Parámetro de red (
◦
A) a 300K a = 3.189, b = 5.186 a = 3.54, b = 5.760

Masa efectiva del electrón 0.2m0 0.12m0

Masa efectiva del hueco pesado 1.4m0 1.63m0

Ancho de banda prohibida (eV) 3.39 0.56 [31]

Los nitruros hexagonales tienen dos constantes de red, la constante de red a, contenida en

el plano basal del prisma hexagonal y c que corresponde a la altura del mismo. La estructura

esta formada por dos subredes con estructura hexagonal compacta (HCP) entrelazadas. Cada

celda de un compuesto binario contiene seis átomos, una formada por los átomos metálicos

(Al, Ga o In) y la otra por los átomos de nitrógeno (Fig. 1.1(a)).

[0001]

Ga

N

A
a
Bb
Aa
B
b

(a)                             (b)                   

[0001]

Figura 1.1: Arreglo atómico para la estructura hexagonal del GaN. (a) Estructura hexagonal
compacta [21] y (b) representación bidimensional de la secuencia de apilamiento a lo largo
de la dirección [0001] (esferas en color naranja y azul corresponden al Ga y N, respectiva-
mente).

Las dos subredes están desplazadas una de la otra 5/8 del parámetro de red c, definido

a lo largo del eje del prisma hexagonal que forma la celda unidad de la red. Pertenece al
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[0001]

[𝟏𝟏𝟐'𝟎] [𝟏'100]

A(Ga)
𝑷𝒔𝒑

B(N)

Ga
N
Ga
N
Ga
N
Ga
N

GaN

𝒂

Figura 1.2: Estructura cristalina para h-GaN, con celda unitaria (lı́nea discontinua), momento
dipolar (flecha) y parámetros de red a y c [22].

grupo espacial de la estructura hexagonal P63mc. Su secuencia de apilamiento en los planos

diatómicos N-metal es AaBbAaBb en la dirección [0001] (Fig. 1.1(b)).

1.1.1. Campos de polarización

Los nitruros con estructura hexagonal se conocen como materiales polares, significa que

exhiben polarización espontánea sin la presencia de un campo eléctrico externo [32]. La

orientación de la polarización espontánea es a lo largo de la dirección [0001̄] y puede ser

manipulada, al cambiar la polaridad (Ga/N polar) del GaN. El origen de este efecto interno

es que no se tiene una red centro simétrica, es decir, existe una desviación en la coordinación

tetraédrica a lo largo del eje (0001) y la ionicidad del cristal que significa la diferencia en

las electronegatividades de los dos elementos que forman el enlace [14]. Como resultado

de estas condiciones, cada celda unitaria exhibe un momento dipolar distinto de cero en la

dirección [0001̄] (Fig.1.2 [32]). Este efecto es más pronunciado en los nitruros debido a que

el nitrógeno es el elemento del grupo V más electronegativo y pequeño (enlace con mayor

ionicidad).

Para un cristal hexagonal compacto empaquetado ideal con polarización espontánea cero,

la relación de los parámetros de red c0 y a0 es el valor de la ecuación (1.1),

c0
a0

= (8/3)1/2 = 1.62399, (1.1)
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si todas las longitudes de enlace vecinas más cercanas son iguales (Fig. 1.2) significa que

cuando las estructuras no cumplen con la relación c/a aparece una polarización espontánea

[32]. La relación para GaN es de 1.62621, mientras que para InN es de 1.62711.

Los materiales que exhiben polarización espontánea también exhiben una polarización

piezoeléctrica [33], es decir, cualquier tensión experimentada por el cristal distorsionará la

red cristalina, en algunos casos aumentando aún más la desviación de una relación c/a ideal

y como resultando se tendrá la presencia de una polarización adicional. Los desacoples de

la red en el plano con la capa subyacente dan como resultado la expansión o contracción

de la pelı́cula ya que la mayorı́a de las pelı́culas crecen heteroepitaxialmente. La tensión de

compresión biaxial da como resultado una disminución del parámetro de red en el plano a

y un aumento en el parámetro de red vertical c, teniendo como resultado la presencia de

polarización piezoeléctrica y espontánea, presentando dos situaciones:

1) Cuando el esfuerzo de compresión biaxial hace que disminuya el parámetro de red en

el plano a y aumente el parámetro de red vertical c, la polarización piezoeléctrica se opone a

la polarización espontánea, manteniendo la relación c/a en su valor ideal.

2) Si el esfuerzo es en la dirección c, la relación c/a se reduce y la polarización general

aumenta, debido a que los componentes piezoeléctricos y espontáneos actúan en la misma

dirección [22, 34, 35]. Otro de los efectos caracterı́sticos de la fase hexagonal es el efecto de

confinamiento Stark que a continuación se describe.

1.1.2. Efecto de confinamiento cuántico Stark

Los semiconductores basados en capas epitaxiales de InxGa1−xN/GaN son empleados

en LEDs y diodos láser debido a las propiedades que presentan estos materiales [25]. Sin

embargo, estos dispositivos han sido desarrollados en su mayorı́a para la fase hexagonal con

orientación [0001]. Estas capas delgadas de InxGa1−xN en la región activa son pseudomórfi-

cas y, por lo tanto, se encuentran sometidas a una tensión de compresión en el plano, ya que

el parámetro de red natural de InN es mayor que el de GaN (Tabla 1.1 y 1.2). Su eficiencia

cuántica está limitada en la dirección de crecimiento (estructura polar del plano c) debido al

campo eléctrico incorporado conocido como efecto de confinamiento cuántico Stark (QCSE,

del inglés quantum confined Stark effect) causado por los campos electrostáticos inducidos

por la polarización piezoeléctrica [36]. El origen de hecho fue informado por primera vez

por Miller et al. para pozos cuánticos de arsenuro de galio y aluminio (AlGaAs) [37, 38],
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los cuales mostraron grandes desplazamientos hacia el rojo debido a la presencia de campos

eléctricos aplicados perpendicularmente a los QWs [39] (Fig. 1.3).
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Figura 1.3: Niveles de energı́a de pozos cuánticos para estructura de InxGa1−xN en la es-
tructura hexagonal sin doblamiento y con doblamiento de bandas para diferentes niveles de
energı́a, la polarización aplicada reduce la superposición entre las funciones de onda de los
portadores.

Este efecto reduce la interacción de los pares electrón-hueco, y por lo tanto, la tasa de

recombinación de portadores. Trabajos previos reportan dispositivos basados en múltiples

pozos cuánticos (MQWs, del inglés multiple quantum wells) de InxGa1−xN/GaN con espe-

sores de 3 nm para evitar este efecto. Por otro lado, se tienen diversos factores que son de

gran interés en la obtención de InxGa1−xN de alta calidad cristalina, como la baja miscibi-

lidad de InN en GaN, por lo que se pueden tener efectos de segregación en las estructuras

basadas en InxGa1−xN que deriva de la falta de homogeneidad en la composición, afectando

la eficiencia de luminiscencia debido al confinamiento no efectivo de los portadores en los

estados de localización.

Parámetros que inducen la localización de excitones es el espesor del pozo cuántico,

las composiciones de indio y la concentración de dopaje [36]. En la Fig. 1.3 se observa

un doblamiento de bandas cuando existen efectos de polarización espontanea reduciendo la

superposición de las funciones de onda de electrones y huecos debido al desplazamiento

contrario en las bandas de valencia y de conducción (Fig. 1.3). Como el plano (0001) es

polar, se espera que las tensiones de desajuste generen campos piezoeléctricos a lo largo del

eje [0001] y las propiedades electrónicas y ópticas de los dispositivos InxGa1−xN/GaN se
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ven afectadas. Es decir, hay un doblamiento de bandas producido por un campo eléctrico

paralelo a la dirección (0001) [29].

A continuación se mencionan las propiedades de la familia de nitruros en fase metaesta-

ble. Esta fase es considerada una alternativa de solución a los inconvenientes que se presenta

la fase estable. Los nitruros en fase cúbica son buenos candidatos para ser empleados en el

desarrollo de dispositivos optoelectrónicos.

1.2. Propiedades de los nitruros del grupo III en fase me-

taestable

Esta familia de nitruros puede cristalizar en una configuración cúbica (c), uno de los

semiconductores mejor conocidos con esta estructura es el arsenuro de galio (GaAs). Esta

estructura cúbica presenta un alto grado de simetrı́a, debido a que su constante de red es

igual en las tres direcciones perpendiculares. El GaN y el InN cuentan con un ancho de

banda prohibido de 3.23 y 0.56 eV a temperatura ambiente (300K) respectivamente (Tabla

1.2). La estructura está formada por dos estructuras cúbicas centradas en las caras (FCC),

desplazadas una con respecto a la otra de un cuarto de la diagonal principal (Fig.1.4(a)) [19].

En donde un átomo de la base puede ocupar los puntos de la red (por ejemplo, las esquinas

del cubo y los 6 centros de las caras), el segundo átomo se desplaza 1/4 de la constante de

la red a en las tres direcciones (ocupando la posición que puede ser descrita por el vector

(a/4,a/4,a/4) [21]. Por lo que para los compuestos binarios como el GaN y el InN son

equivalentes a la estructura del diamante con un grupo espacial F43m (Tabla 1.2).

En esta estructura cada átomo metálico está coordinado con cuatro átomos no metáli-

cos y viceversa. La secuencia de apilamiento de los planos diatómicos N-metal es tipo

AaBbCcAaBbCc en la dirección [111], las letras mayúsculas y minúsculas representan la

secuencia y orden de los átomos de la estructura (Fig. 1.4(b)).

Estos materiales generan gran interés por las ventajas que representan para aplicaciones

optoelectrónicas. La estructura cúbica es una red centro-simétrica. Por tanto, se desprecia

la polarización espontanea en esta estructura, a diferencia de la estructura hexagonal [40].

Existe una mayor movilidad de electrones [41], ası́ como una reducción en la tasa de disper-

sión de fonones debido al mayor grado de simetrı́a del cristal. Debido a que el c-GaN tiene

una masa efectiva de electrones y huecos más pequeña que el h-GaN, se espera una mejor
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Figura 1.4: Para el GaN. a) Estructura cúbica centrada en las caras (fcc) [16] y b) repre-
sentación bidimensional de la secuencia de apilamiento a lo largo de la dirección [111]. Las
esferas en color naranja y azul corresponden al Ga y N, respectivamente.

Tabla 1.2: Principales parámetros de GaN e InN en fase metaestable [21].

Parámetro c-GaN c-InN
Grupo de simetrı́a T 2

d(F43m) T 2
d(F43m)

Parámetro de red (
◦
A) a 300K a = 4.52 a = 4.98

Masa efectiva del electrón 0.13m0 0.13m0

Masa efectiva del hueco pesado 0.84m0 1.18m0

Ancho de banda prohibida (eV) a T=300K 3.23 0.56 [31]

susceptibilidad al dopaje de tipo p. Finalmente, el c-GaN tiene un ancho de banda prohibida

más bajo que el h-GaN, que es de 200meV menor a temperatura ambiente. Este paráme-

tro representa un beneficio en la incorporación de In para obtener emisiones excitónicas en

longitud de onda larga como el verde.

El GaN y sus aleaciones, entre las que se destacan el InxGa1−xN y AlxGa1−xN son semi-

conductores idóneos para lograr diodos emisores de luz en el azul verde y amarillo, debido

a su amplio ancho de banda prohibida directa, cubriendo un amplio espectro de valores de

energı́a que van desde 0.56 hasta 6.2 eV a temperatura ambiente (Fig. 1.5). El ancho de banda

prohibida directa de los nitruros III es una propiedad fundamental en su aplicación en dispo-

sitivos fotónicos, ya que permite la absorción y emisión eficientes de fotones sin necesidad

de interacciones de fonones.

1.3. Aleaciones de InxGa1−xN en fase metaestable

Además de los semiconductores binarios, existe la posibilidad de formar aleaciones ter-

narias, cuaternarias e incluso más complejas con la familia de nitruros, algunos ejemplos son

InxGa1−xN, AlxGa1−xN e InxAl1−xN entre otros. Por lo general, para obtener algún paráme-
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Figura 1.5: Diagrama esquemático que muestra el ancho de banda prohibida en función del
parámetro de red de los semiconductores III-V, parámetros a temperatura ambiente.

tro que describa sus propiedades (parámetro de red, ancho de banda prohibida, ı́ndice de

refracción, propiedades térmicas, constantes mecánicas, etc.), se pueden ajustar mediante la

composición de estas aleaciones y se pueden extraer de los binarios por una interpolación

lineal descrita por la ley de Vegard como en la siguiente ecuación [42]:

uInxGa1−xN = xuInN + (1− x)uGaN , (1.2)

donde, uInxGa1−xN es la propiedad de la aleación con contenido x de In, uGaN y uInN son

las propiedades del GaN y del InN, respectivamente.

Algunos otros parámetros, en particular el ancho de banda prohibida, pueden requerir

una relación cuadrática como se aprecia en la ecuación (1.3), incluyendo b que corresponde

el parámetro de bowing o de ajuste [43]:

EgInxGa1−xN = EgInN + (1− x)EgGaN − bx(1− x). (1.3)

Puede haber limitaciones en particular para la sı́ntesis de compuestos ternarios y cua-

ternarios, por la miscibilidad de los compuestos. Las aleaciones de InxGa1−xN exhiben una

brecha de miscibilidad, significa que, en ciertas condiciones una aleación de una composi-

ción dada será termodinámicamente más estable si se separa en dos fases coexistentes en

bulto, una más rica en InN y la otra en GaN [44]. Para la fabricación epitaxial de cristales

de InGaN, el comportamiento de la superficie y la termodinámica en el cristal es importante.

Para el caso de estructuras como los QWs de InxGa1−xN, se pueden generar trampas pro-

fundas que se originan a partir de fluctuaciones de composición locales de indio dentro de la
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aleación y trampas superficiales debido a las variaciones de espesor a escala nanométrica de

las capas activas.

El ternario InxGa1−xN se crece sobre capas de GaN, para capas gruesas o estructuras más

finas como pozos cuánticos para facilitar la obtención de superficies de alta calidad en aplica-

ciones optoelectrónicas. Generalmente, el InxGa1−xN se encuentra bajo tensión biaxial, esta

deformación en el InxGa1−xN hace que exista un desplazamiento en la estructura de bandas

lo que resulta en una variación de su Eg. En el caso de InxGa1−xN, el campo piezoeléctrico

actúa en realidad contra el campo espontáneo. Por lo que no se tiene la presencia de campos

de piezoelectricidad y polarización espontanea.

Las estructuras de diodos emisores de luz para aplicaciones de luz visible suelen utilizar

pozos cuánticos de InxGa1−xN como región activa en fase estable. El presente trabajo trata

sobre el estudio de pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable. Grupos de in-

vestigación, para evitar la fuga de electrones en la región p-GaN, han incluido AlxGa1−xN

(un material con una banda prohibida mayor que GaN) como capa de bloqueo de electro-

nes. La región activa, compuesta por QWs formados en capas alternas de InxGa1−xN y GaN

como barreras, capturan los portadores que se recombinan y ası́ emitir fotones que es el pro-

ceso que se busca en un diodo emisor de luz. Debido a la naturaleza (partı́culas cargadas)

de los electrones y los huecos en los QWs estos pueden unirse por atracción de Coulomb,

formando cuasipartı́culas de carga neutra conocidas como excitones. Los portadores que for-

man el excitón pueden recombinarse para emitir luz, con una energı́a ligeramente inferior a

la recombinación de los portadores libres debido a la energı́a de enlace del excitón.

El reto principal del trabajo fue obtener heteroestruturas de InxGa1−xN, afrontando efectos

inducidos por el indio, los cuales dificultan considerablemente el crecimiento de InxGa1−xN

de alta calidad. La energı́a de enlace In – N es de 1.93 eV y la de Ga – N es 2.24 eV. Por lo

anterior, se requiere una baja temperatura de crecimiento para una homogenea incorporación

de In. Se ha reportado que en crecimientos de c-InxGa1−xN con técnicas como MBE que las

temperaturas de crecimiento van desde 550 a 650 ◦C, para tratar de evitar la segregación del

In, limitando la composición del crecimiento de InxGa1−xN. La segregación de indio se rela-

ciona con flujos altos de In y con temperaturas de crecimiento altas. Sin embargo, si usamos

temperaturas de crecimiento bajas, la calidad del InxGa1−xN comienza a degradarse debido

a la difusión insuficiente de los átomos metálicos. Si se aumenta la temperatura se puede

presentar la disociación de los enlaces del In-N. Por lo tanto, existe un compromiso entre la
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calidad del cristal y la incorporación de In. El efecto de segregación conduce a una interfase

con calidad inferior, lo cual deteriora el crecimiento del pozo cuántico y la heteroestructura.

Ası́ mismo, cuando el espesor del QW de InxGa1−xN aumenta y rebasa el espesor crı́tico,

la tensión se libera, provocando defectos como dislocaciones que degradan el rendimien-

to del dispositivo. En el presente trabajo informamos el crecimiento de pozos cuánticos de

InxGa1−xN/GaN con estructura cúbica a través del método Epitaxia por Migración Intensi-

ficada (MEE) y Epitaxia de Haces Moleculares Convencional (MBE) como referencia. Este

método de crecimiento intensificado es un método alternativo y sobre todo novedoso ya que

no se ha reportado para crecer este tipo de nanoestructuras en estructura cúbica.

1.4. Diodos emisores de luz basados en InxGa1−xN

Desde el inicio del desarrollo de los LEDs a principios del siglo XX [45], emisiones en

diferentes longitudes de onda como el rojo, azul y verde se lograron. Sin embargo, las bajas

eficiencias presentadas por algunos de estos dispositivos, como la del LED de fosfuro de

galio (GaP) con una eficiencia de emisión de 0.6 % en 1964 [46] y la del LED de carburo de

silicio (SiC) con una eficiencia en el azul de 0.03 % en 1990 [47], motivaron la investigación

de otros materiales semiconductores con otras propiedades más adecuadas para esta aplica-

ción. La baja eficiencia se atribuyó a la pobre calidad cristalina de las heteroestructuras y a

que algunas de las propiedades de los semiconductores no eran adecuadas, como el ancho de

banda prohibido indirecto. Ası́ que, en la búsqueda de nuevos materiales semiconductores,

surgió la familia de los nitruros como candidata idónea para el desarrollo de los LEDs. Uno

de los resultados más notables en el campo de los nitruros y que permitió su gran auge en

la optoelectrónica fue realizado por Amano, Akasaki, y Nakamura en 1989, al crecer GaN

tipo p con Mg y las primeras uniones n− p [48]. Posteriormente, en 1992 Akasaki y Amano

realizaron el primer LED con una estructura de GaN sobre zafiro, el cual emitió en el azul-

ultravioleta con una eficiencia del 1.5 % [49]. En 1996, Nakamura logró el primer diodo

láser azul con un 13 % de eficiencia cuántica [26], en los últimos años se han realizado tra-

bajos teóricos (simulaciones numéricas) sobre el diseño de la estructura y el crecimiento del

material logrando eficiencias de conversión de potencia eléctrica a óptica en los diodos láser

(LD, del inglés diode laser) en InxGa1−xN/GaN inferiores al 40 % [50, 51]. Es importante

señalar que en octubre de 2014, Akasaki, Amano y Nakamura recibieron el Premio Nobel
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de Fı́sica por la invención del LED azul con los nitruros. Actualmente, la eficiencia del LED

azul y blanco basados en nitruros ha alcanzado valores del 50 % y 60 %, respectivamente;

sin embargo, estos valores están limitados para bajas densidades de corriente [5]. En el caso

del LED verde y ultravioleta la eficiencia es del 34 % [52] y del 9 % [53], respectivamente.

De hecho, para el LED verde, la baja eficiencia (”brecha del verde”) se le atribuye a la de-

gradación de la calidad cristalina del InxGa1−xN por el alto contenido de indio (In) y a los

campos eléctricos internos en los QWs de InxGa1−xN que presenta la estructura hexagonal

[52] (Fig. 1.6). Por ejemplo, un 11 % más de In se requiere para una emisión en 540 nm en

comparación con longitudes de onda en 470 nm (verde-azul) para una estructura cristalina

hexagonal [54].

LEDs Nitruros

LEDs 
Fosfuros

Brecha en el verde

1.0

0.8

0.6

0.4

0.2

0.0
400 450 500 550 600 650

Ef
ici

en
cia

 c
uá

nt
ica

 e
xt

er
na

Longitud de onda (nm)

Figura 1.6: Eficiencia cuántica externa en función de la longitud de onda del material [23].

Para el caso de QWs crecidos con nitruros hexagonales, la polarización espontánea y la

piezoelectricidad están presentes, donde el doblamiento de las bandas de energı́a provocan

un desplazamiento en la longitud de onda hacia el rojo. Además de que se produce una

separación espacial de los portadores confinados, lo cuál reduce la tasa de recombinación,

y a su vez, la eficiencia cuántica interna (IQE). Por lo tanto, para disminuir estos efectos,

grupos de investigación se han centrado en reducir los espesores de los QWs en 2 y 3 nm

y con la finalidad de evitar fugas de electrones en la región activa, aumentaron el número

de pozos [55]. Sin embargo, el aumento de inyección de corriente, presenta una caı́da de

la eficiencia, debido a que hay mayor movilidad en los electrones comparada con la de los

huecos. Algunas investigaciones en este campo, han mostrado que cuando no hay campos

eléctricos internos la IQE mejora para altas inyecciones de corriente [40]. Una alternativa

de solución para tratar este problema es trabajar con LEDs basados en nitruros a lo largo de
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direcciones no polares o semipolares. Trabajos reportados con LEDs en el azul basados en

QWs de InxGa1−xN/GaN y crecidos en estas direcciones de la estructura hexagonal, como el

plano (11-22) o el plano (10-10) [41, 56] presentan mayores tasas de recombinación radiativa

en comparación con los LEDs convencionales, en estos pozos también se mejora el fenómeno

de transporte en los electrones y huecos ya que no hay campos que restrinjan a los portadores

en la región activa. Sin embargo, debido a las dificultades en el crecimiento y por la dificultad

de conseguir los sustratos adecuados, no se ha logrado implementar este enfoque con éxito.

En este trabajo de tesis se trabajó con la estructura cúbica (altamente simétrica) en QWs

crecidos sobre sustratos no polares para contrarestar efectos de polarización espontanea y

piezoelectricidad efectos no deseados en aplicaciones como diodos emisores de luz. Adi-

cionalmente, en la estructura cúbica se logra mejor eficiencia para el dopado tipo p como

consecuencia de la menor energı́a de ionización que tienen los dopantes. Una menor incor-

poración de In en el ternario InxGa1−xN se requiere para conseguir emisiones con longitudes

de onda, emisión en el verde, con una incorporación de In entre el 21 y 28 %, como se ha

reportado en trabajos previos [23]. El Eg de los nitruros cúbicos es menor con respecto a los

hexagonales. El Eg de c-GaN es 3.2 eV [57] mientras para el h-GaN es 3.39 eV [58, 59], es

decir, ∼ 200meV menor en el c-GaN.



Capı́tulo2

Epitaxia por Haces Moleculares (MBE) y

técnicas de caracterización

El rápido avance producido en los dispositivos electrónicos de estado sólido ha tenido

desarrollo en nuevos procesos de deposición de pelı́culas con alta calidad y excelentes carac-

terı́sticas. Estos depósitos se deben ampliamente al mayor y mejor conocimiento de la fı́sica

y de la quı́mica que ocurre en el proceso de deposición de pelı́culas, superficies e interfases

de los materiales. Las tecnologı́as de los crecimientos son fı́sicas o quı́micas o la combina-

ción de ambas. En el crecimiento epitaxial de compuestos semiconductores III-V es posible

controlar el espesor de las capas crecidas con una precisión a escala atómica, [60]. La tecno-

logı́a de dispositivos semiconductores y la fı́sica del estado sólido tiene un eje central en el

desarrollo de técnicas de crecimiento que permiten sintetizar materiales con altos niveles de

pureza y calidad cristalina. La técnica de crecimiento MBE se encuentra clasificada dentro

de los metodos fı́sicos de crecimiento [61], como se presentará en la siguiente sección.

2.1. Epitaxia de Haces Moleculares (MBE)

La Epitaxia de Haces Moleculares (MBE) es una técnica que se utiliza para una gran

variedad de materiales por su capacidad para producir láminas delgadas de muy alta pureza

y excelente calidad cristalina [62]. En esta técnica empleamos un sustrato monocristalino

en donde es posible determinar las condiciones de crecimiento adecuadas para que el cre-

cimiento sea epitaxial, de modo que la estructura cristalina de la pelı́cula este determinada

por la del sustrato [63]. Sus inicios radican en la década de 1960 en Bell Telephone Labs

[64], donde por primera vez se utilizo para el crecimiento de compuesto semiconductores y

13
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por el éxito obtenido se sigue empleando. Se emplean elementos en sus formas ultra puras,

los cuales se subliman, por calentamiento o evaporación, por tanto requieren de altas tempe-

raturas. Los haces moleculares formados de esta manera se dirigen a un sustrato cristalino

calentado [65, 66]. MBE tiene lugar en condiciones de ultra-alto vacı́o (UHV, del inglés ultra

high vacuum), lo que permite producir capas epitaxiales con control muy preciso en com-

posición y dopado, ası́ como interfases abruptas en heteroestructuras complejas basadas en

semiconductores. Con este sistema se han podido realizar nano estructuras como superredes,

hilos, pozos y puntos cuánticos con aplicaciones en dispositivos optoeletrónicos. Para los

semiconductores III-V, los átomos adsorbidos del grupo III y las moléculas del grupo V in-

teractúan en la proximidad de sitios de red vacantes adecuados, donde se incorporan en una

fase sólida mediante la formación de enlaces con los átomos de la red [54]. Bajo el control

de condiciones de crecimiento a tráves dé esta técnica, las capas tienen la misma estructura

cristalina del sustrato. Los elementos como el Si y el Mg proporcionan dopaje tipo n y tipo

p en compuestos III-V. Algunos de los requisitos más importantes del crecimiento de MBE

son:

(i) Uso de sustratos a diferentes temperaturas de crecimientoa, las cuales dependen de los

materiales que se van a crecer. Para el sustrato de GaAs se utilizan temperaturas entre

500 − 600 ◦C, las cuales activan la migración eficiente de las especies adsorbidas en la su-

perficie de crecimiento, por lo tanto estas temperaturas de crecimiento son necesarias para la

formación de una red ordenada.

(ii) Condiciones de UHV en la cámara de crecimiento. Este ambiente es necesario para mi-

nimizar la incorporación de impurezas no intencionales presentes en el ambiente de creci-

miento para obtener materiales de alta pureza y optimizar la morfologı́a de la superficie. Los

parámetros anteriores podrı́an verse afectados por impurezas como el C, H y O [66, 67].

En el esquema de la Fig. 2.1 se distinguen las tres cámaras que forman parte de un sistem

MBE.

1.- La cámara de carga o de introducción (contacto entre el medio ambiente y sistema),

esta cámara mantiene una presión interior de ± 10−8Torr, esta presión se alcanza mediante

la ayuda de bombas turbomoleculares y bombas mecánicas.

2.- La cámara de análisis contiene el equipamiento necesario para el estudio superficial de la

muestra como espectroscopı́a de fotoelectrones de rayos X (XPS, X-ray photoelectron spec-

troscopy).
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Cámara de 
análisis
XPS

Cámara de 
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Figura 2.1: Esquema representativo de un equipo de epitaxia de haces moleculares (MBE)

3.- La cámara de crecimiento (Fig. 2.2) constituye la parte más importante dentro de todo el

sistema de crecimiento MBE. Esta cámara es de ultra alto vacı́o, mediante bombas criogéni-

cas, iónicas logrando una presión de ± 10−10Torr.

Calefactor
Cañón de electrones 

RHEED

Cryo-panel
𝑵𝟐 líquido

Pantalla 
fluorescente

Obturador 
mecánico

Celdas de 
Efusión

Sustrato

RF Plasma 
𝑵𝟐

Ga As
In

Figura 2.2: Esquema del interior de la cámara de crecimiento MBE.

3.1.- Los criopaneles son aquellos que se encargan de atrapar las especies atómicas que

se desorben del crecimiento o que no son absorbidas por el mismo.

3.2.- El manipulador tiene la función de calentar la muestra (sustrato). Mantiene la tempera-

tura uniforme y no genera campos magnéticos.

3.3.- Las celdas de efusión son los componentes más vitales en un sistema MBE. Estas

celdas incluyen un termopar para controlar la temperatura (temperaturas de funcionamiento

entre 80 y 2400 ◦C) y un crisol de nitruro de boro pirolı́tico (PBN), ası́ como fuentes de

alimentación para calentar las celdas. Cada fuente de alimentación está controlada por un

controlador PID de precisión. Estas celdas generan haces atómicos y moleculares ultrapuros
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que van dirigidos hacia el sustrato, cuando el material es calentado y evaporado. El obturador

que se encuentra en estas celdas interrumpe la sálida del elemento hacia el sustrato.

3.4.- Fuente de plasma de N. Se emplea una fuente de radiofrecuencia (RF) para obtener

nitrógeno atómico [68]. Se requiere una alta energı́a (946.04 kJ/mol) [25] para disociar el

nitrógeno molecular debido a su gran estabilidad de enlace.

La unidad RF que se empleó fue marca Oxford Appiled Research modelo HD-25, instalada

en el sistema Riber C21. Se alimenta con una potencia de (13.56Mhz). El nitrógeno que

se usa es de alta pureza (99.9999 %), el cual al pasar por una cavidad de PBN, se disocia

en especies como N+
2 , N+ y N. Sin embargo, dentro de la celda de RF existe un sistema de

placas paralelas, que restringe el paso de especies diferentes a N. La potencia utilizada en los

crecimientos fue de (150W). Con la ayuda del controlador de flujos se establecio la cantidad

nominal de nitrogeno molecular 0.25 sccm, (sccm, del iglés standar cubic centimeter) para

generar el plasma.

3.5.- Medidor de flujos, este dispositivo nos permite medir los átomos que llegan al sustrato

por unidad de tiempo y unidad de área (flujo atómico) en función de la temperatura que

tienen las celdas de efusión, mediante una sonda Bayard-Alpert. Se mueve justo donde

inciden los haces moleculares, es decir, debajo del sustrato, midiendo una presión molecular

equivalente (BEP, del inglés beam equivalent pressure en unidades de Torr). El equipo que

empleamos en nuestros crecimientos es un sistema MBE III-V Riber C21, instalado en el

Departamento de Fı́sica del Cinvestav-Zacatenco.

2.1.1. Ventajas de la técnica MBE

Cuando el crecimiento se lleva bajo condiciones de UHV, se tienen las siguientes venta-

jas:

(i) Crecimiento bajo un régimen molecular, a diferencia de técnicas como MOVPE don-

de su caracterı́stica principal es en fase vapor. Este régimen molecular se caracteriza por

caminos libres grandes. Bajo estas condiciones, los átomos y las moléculas no interactúan

durante sus trayectorias. Por medio de obturadores mecánicos se puede controlar la salida de

los haces dirigidos hacia el sustrato. En la ecuación (2.1) se describe el camino libre medio
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α entre colisiones de átomos o moléculas a una presión p expresada en Torrs [69]:

λ =
kBT

21/2πpD2
, (2.1)

donde D es el diámetro de los átomos o moléculas en el haz y kB es la constante de Boltz-

mann y (ii) al emplear obturadores mecánicos, se pueden lograr interfases abruptas a escala

atómica. Las interfases abruptas son un requisito clave para los efectos del confinamiento

cuántico.

Este sistema permite crecimientos libres de impurezas debido al ambiente de UHV por

debajo de un valor limı́trofe conveniente, evitando que se vean afectadas las propiedades

intrı́nsecas del material.

2.1.2. Modos de crecimiento en MBE

Los factores que afectan al crecimiento epitaxial de las pelı́culas son los siguientes:

a.- Tipo de material: homoepitaxia y heteroepitaxia, el primero se define cuando se crean

capas de la misma composición quı́mica que el sustrato, como GaAs sobre GaAs. Mientras

que la heteroepitaxia sucede cuando las capas crecidas tienen distinta composición quı́mica,

ası́ como distintos parámetros estructurales, ejemplo GaN sobre GaAs.

b.- La presencia de impurezas que actuan como dopantes.

c.- La temperatura del crecimiento.

Capa por capa
Frank-van-der Merwe

Por Islas
Volmer-Weber

Por capa más islas
Stranski-Krastanov

Figura 2.3: Modos de crecimiento en MBE.

Dependiendo de las interacciones entre los átomos de la superficie y el sustrato (Fig. 2.3),

se puede llevar a cabo un crecimiento capa por capa (FM, Frank-van-der Merwe), por islas

(VM, Volmer-Weber) o modo capa más islas (SV, Stranski-Krastanov). El primer modo, FM
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se presenta si la suma de la energı́a superficial de la capa depositada y de la intercara es

menor que la energı́a superficial del substrato, el crecimiento es bidimensional, nucleando

una capa sobre la anterior y formando una superficie plana, se le conoce como crecimiento

2D. En el crecimiento VW, se forman islas tridimensionales, se le conoce como crecimiento

3D y finalmente el caso SV, es un crecimiento intermedio de los primeros dos crecimien-

tos mencionados arriba, tiene lugar cuando el material de la capa que crece epitaxialmente

tiene un parámetro de red diferente al del sustrato. Inicialmente la capa crece en 2D con

un parámetro de red igual al del sustrato, pero con efectos de deformación en sus enlaces

quı́micos aumentando la superficie con la formación de núcleos tridimensionales [24].

2.2. Epitaxia por migración intensificada (MEE)

Este método surgió para el crecimiento de GaAs, la migración superficial se mejoró de

forma eficaz durante el crecimiento ya que se implementó un nuevo método epitaxial, me-

diante el suministro de un primer elemento, seguido de un segundo elemento. Este método de

crecimiento se conoce como ”Epitaxia por Migración Intensificada” o MEE [70]. La energı́a

de activación de la difusión superficial de los átomos de Ga en condiciones estables de As es

de 1.3 eV [71].

En el GaAs se requieren temperaturas del sustrato de 600 ◦C para que la constante de difu-

sión no disminuya y evitar una migración superficial insuficiente en las islas que se forman.

También se observó que los átomos de Ga y As migran de forma independiente durante un

breve intervalo y migran muy rápidamente lo que provoca que no se construyan enlaces es-

tables.

La diferencia del método MEE con el método convencional radica en el control de los ma-

teriales depositados sobre la superficie de crecimiento, mientras que en el método MEE,

la superficie es expusta a periodos alternos de los elementos, en el método convencional,

la superificie es expuesta simultánemente a todos los elementos [72]. En el método MEE

los átomos de un primer elemento, llegan a la superficie en el perı́odo de depósito de este

elemento y no tienen posibilidad de reaccionar con los átomos de otro elemento hasta que

comience el siguiente perı́odo del elemento subsecuente. En el proceso de crecimiento MEE

para los QWs de InxGa1−xN en fase metaestable, In, Ga y N llegan a la superficie en periodos

alternos sobre la superficie del sustrato. Esto significa que los átomos de Ga en el perı́odo del
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elemento no tienen posibilidad de reaccionar con In y con N hasta que comience el siguiente

perı́odo de cada uno de los elementos. Nosotros hemos implementado por primera vez este

método MEE en el crecimiento de QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable, ya que nos

permitió sintetizar heteroestructuras con interfases abruptas y también reducir la tempera-

tura de crecimiento aproximadamente ∼ 100 ◦C con respecto al método convencional. Este

método mejora la difusión superficial de los átomos de In adsorbidos.

2.3. Caracterización estructural de los pozos cuánticos de

InxGa1−xN/GaN

Para analizar las heteroestructuras del presente trabajo, se realizaron mediciones de di-

fracción de rayos X de alta resolución (HR-XRD, del inglés high resolution X-ray diffrac-

tion) y microscopı́a electrónica de transmisión de barrido corregida por aberración transver-

sal (AC-STEM, del inglés cross-sectional aberration corrected scanning transmission elec-

tron microscopy). Técnicas como HR-XRD y AC-STEM fueron necesarias para determinar

la fase cúbica de los QWs de InxGa1−xN crecidos por MEE y MBE.

2.3.1. Difracción de rayos X de alta resolución (HR-XRD)

La difracción de rayos X, es una herramienta de análisis estructural (distribución de fases

estructurales, tamaños, orientaciones y deformaciones) de la muestra, es decir, proporciona

información valiosa sobre la estructura y propiedades de los materiales cristalinos y poli-

cristalinos. La difracción de rayos X se basa en la interferencia constructiva de rayos X

monocromáticos (generados en un tubo de rayos catódicos), colimados para concentrarlos

y dirigirlos hacia la muestra cristalina. Las longitudes de onda de los rayos X se comparan

con las transiciones de energı́a de los orbitales electrónicos internos en los átomos. Por lo

tanto, el cambio de longitud de onda es independiente de la longitud de onda del fotón in-

cidente, pero varı́a con el ángulo de dispersión, 2 ω′ (∼ 0.024 Å como máximo). Debido

a que el cambio de longitud de onda es tan pequeño, los detectores de rayos X tı́picos que

se utilizan en los experimentos de difracción no pueden discriminar esta contribución (dis-

persión de Compton) de los procesos de dispersión elástica, por lo que aparece como una

señal de fondo. Cada fotón involucrado en este proceso se dispersará de forma independien-

te. Los electrones estrechamente unidos aparecerán como una gran masa inamovible para un
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fotón y, por lo tanto, la transferencia de energı́a en la interacción es muy pequeña (disper-

sión de Rayleigh), es decir, el estado de energı́a cuantificado de los electrones no cambia. Si

la longitud de onda del fotón es mayor que la de los niveles de energı́a en los átomos de la

muestra, puede ocurrir la absorción de fotoelectrones y esto es particularmente fuerte cuando

la energı́a coincide exactamente con una de estas transiciones de energı́a. Para energı́as de

fotones mayores en una transición, el electrón absorbe la energı́a restante. Este es el proceso

de absorción, es decir, cuando se pierde el fotón, aunque dependiendo de la existencia de ni-

veles de energı́a libre, la recuperación de los electrones a niveles de energı́a más bajos puede

resultar en emisión de rayos X (fluorescencia) o emisión de electrones (proceso Auger). Las

fuentes comunes de laboratorio están compuestas de ánodos de cobre, molibdeno, cobalto,

hierro y plata para la difracción. Las lı́neas de emisión surgen de excitaciones que transfieren

suficiente energı́a para extraer un electrón interno y permitir que el enlace más débil (estados

de mayor energı́a) se transfiera a los estados internos vacantes. Por ejemplo, un electrón en

la capa L que se transfiere a la capa K creará un fotón K α y un electrón que se transfiere

de la capa M a la K creará un fotón K β, etc. Los electrones que no excitan estas lı́neas per-

derán energı́a y emitirán un fondo continuo dando una distribución total de intensidad con la

longitud de onda dada (Fig. 2.4).

𝐾𝛼!

𝐾𝛼"

𝐾𝛽

λ
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Figura 2.4: Distribución espectral tı́pica de una fuente de rayos X [24].

Los posibles caminos están definidos por los colimadores (cristales o rendijas) entre la

fuente y la muestra, entre la muestra-detector. Durante el proceso de difracción, el fotón tie-

ne varios caminos hasta que se detecta, estos caminos sufren diferentes influencias antes de

recombinarse, entonces puede ocurrir interferencia debido al hecho de que siempre hay una

relación de fase entre el mismo fotón. Si las rutas no se pueden recombinar o no pueden

existir al mismo tiempo, entonces no hay coherencia de fase.

La red recı́proca para la muestra de interés está representada por puntos como una matriz tri-
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dimensional. Un punto de red recı́proca está a una distancia 1/dhkl del origen O y representa

el inverso del espaciado interplanar, definido por la distancia desde el origen y la dirección

del plano normal [24]. La forma del punto reticular recı́proco contiene información sobre la

disposición interna de los átomos en la estructura y la distribución y tamaño de las regiones

que tienen este espacio interplanar. Por lo tanto, podemos considerar que cada punto incluye

contribuciones de tensiones internas, desorientaciones angulares, efectos de tamaño finito y

sus distribuciones. De hecho todos los detalles estructurales con diferentes grados de contri-

bución de cada uno.

Los rayos X inciden en los planos cristalinos paralelos con un ángulo θ y se reflejan con

el mismo ángulo, la distancia recorrida por los rayos X depende del plano del cristal en el

que se reflejan (Fig. 2.5) para lograr una interferencia constructiva en los planos (h, k, l). Se

observan dos haces de rayos X coherentes con longitud de onda λ (color negro y azul) que

inciden en planos netos con una distancia dhkl bajo el ángulo θ, mientras que el haz de rayos

X (color gris) viaja una distancia mayor L=2dhklsinθ, como se observa con la lı́nea roja. La

interferencia constructiva se obtiene si el cambio de distancia entre los dos haces de rayos X,

L es múltiplo de la longitud de onda λ. Esto da lugar a la conocida ecuación de Bragg (2.2)

[24, 73]:

2dhklsinθ = nλ, (2.2)

donde n es el orden de difracción (n=1,2,3...), λ es la longitud de onda de los rayos X, d es

el espaciado de la red cristalina y θ es el ángulo de Bragg (ángulo de difracción).

𝜔
𝜃

superficie de la muestra𝜙

𝑑!"#

𝑛

Figura 2.5: Deducción de ley de Bragg por diferencia de camino óptico [24].

Las mediciones de HR-XRD se midieron con un difractómetro de rayos X Panalytical

MRD con una lı́nea de emisión Kα1 desde un objetivo de Cu como fuente de rayos X,

con un monocromador hı́brido de dos objetivos con un cristal de germanio (Ge) (200) para

eliminar la contribución de Kα2. La máxima resolución se obtuvo con el haz difractado a
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través de un analizador Ge de tres objetivos (200) en la entrada de un detector proporcional.

2.3.2. Haz de iones enfocado (FIB)

Primero citaremos el método de preparación de muestras para analizarlas posteriormente

con TEM. En el caso de nanoestructuras como QWs a menos que la muestra sea muy delgada,

se podrán obtener patrones de alta resolución, ya que los electrones se dispersan fuertemente

dentro de la muestra, o incluso pueden ser absorbidos en lugar de transmitirse, para ello debe

someterse la muestra a un proceso de preparación conocida como haz de iones enfocado

(FIB, del inglés focused ion beam).

El sistema FIB utiliza un haz de iones finamente enfocado (generalmente Ga) que puede

funcionar con densidades de corriente de haz bajas para obtención de imágenes o en densi-

dades de corriente de haz alto para pulverización especı́fica del área de estudio. El haz de

iones primarios de galio (Ga+) golpea la superficie de la muestra, arrojando una pequeña

cantidad de material que sale de la superficie en iones secundarios (i+ o i−) o átomos neutros

(n0), el haz primario también produce electrones secundarios (e−) (Fig. 2.6). Por lo tanto, a

medida que el haz primario se desplaza sobre la superficie de la muestra, la señal de los iones

pulverizados o los electrones secundarios se recopila para formar una imagen.

En el caso de las muestras del presente trabajo se utilizó una corriente de haz primario

baja, para pulverizar muy poco material debido a los espesores de las nanoestructuras (re-

solución de imagen con iones de Ga se limita a ∼ 5 nm por pulverización [74]). Para evitar

daño en las muestras se colocó una pelı́cula de carbón (C) para proteger la muestra. El FIB

utilizado para la preparación de las muestras es un equipo FIB JEM-4501 y tiene la capaci-

dad de imágenes de alta resolución junto con el corte in situ, la combinación de columnas

SEM y FIB en la misma cámara permite aprovechar los beneficios de ambas.

𝑛! 𝑒"
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muestra

C, para proteger 
la película

Neutralización de 
carga (opcional)

Figura 2.6: Principio de FIB.
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Las condiciones de trabajo para la preparación de muestras son los siguientes:

SEM:

Las imágenes fueron formadas a partir de la colección de electrones secundarios, voltaje

de aceleración de 10KeV, distancia de trabajo 18mm y corriente de emisión de 68mA.

FIB:

Corriente de emisión: 1.5 µA

Área: deposito de carbón usando iones de galio: 25x3 µm y espesor de 300 nm.

Desbaste grueso: iones de Ga 30KeV, spot size 3 nm, 10000 pA

Desbaste medio: iones de Ga 30KeV, spot size 5 nm, 1000 pA

Desbaste fino: iones de Ga 10KeV, spot size 9 nm, 50 pA

Pulido: iones de Ga 5KeV, spot size 10 nm, 30 pA

La laminilla se colocó en un rejilla de cobre de FIB de 4 postes.

A partir de la seccion transversal de la muestra se procedió a analizarla en el equipo de

TEM

2.3.3. Microscopı́a electrónica de transmisión (TEM)

El TEM ha mostrado ser invaluable para examinar la estructura de los materiales debido

a su resolución nanométrica. A partir de la seccion transversal de la muestra se procedió a

analizarla en el equipo de TEM, el cual emplea un haz de electrones de alto voltaje para

crear una imagen. El cañón de electrones que se ubica en la parte superior del TEM emite

electrones que viajan a través del tubo de vacı́o del microscopio donde el TEM emplea una

lente electromagnética la cual enfoca los electrones en un haz muy fino, posteriormente este

haz atraviesa la muestra (debe ser muy delgada), los electrones se dispersan o golpean una

pantalla fluorescente en la parte inferior del microscopio donde aparece en una pantalla la

imagen del área analizada en diferentes tonos según el sistema de formación de imágenes

(Fig. 2.7). Es decir cuando el haz pasa directo tenemos campo brillante (BF, del inglés bright-

field image) esto pasa cuando se inserta una apertura en el plano focal posterior de la lente

objetiva para elegir un punto central brillante, bloqueando el haz difractado. Por otro lado si

los puntos difractados se eligen de la imagen resultante del haz difractado se conoce como

imagen de campo oscuro (DF, del inglés dark-field image). Una variante de operación de
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TEM, es la microscopı́a electrónica de transmisión de barrido (STEM, del inglés scanning

transmission electron microscopy). A diferencia de TEM, en STEM el haz de electrones se

enfoca en un punto fino que luego se barre sobre la muestra para que la muestra se ilumine

en cada punto con el haz paralelo al eje óptico. Un STEM es un microscopio electrónico

de transmisión convencional equipado con bobinas de escaneo adicionales, detectores y los

circuitos necesarios, lo que le permite cambiar entre operar como STEM o TEM. Por lo

tanto, la resolución esta dada por la sonda que emite la señal proveniente de la muestra en

modo STEM.

Alto voltaje

cañón de 
electrones

Lentes 
condensadores

Apertura del 
condensador

Lentes 
objetivo y 
apertura

Pantalla 
fluorescente y 

cámara

Figura 2.7: Representación esquemática de TEM.

Se realizaron mediciones de AC-STEM con el equipo JEOL ARM 200-F y se trabajó en

modo STEM a un voltaje de 200 kV.

2.4. Caracterización fı́sico-quı́mica de los pozos cuánticos

de InxGa1−xN/GaN

El análisis quı́mico de los QWs se realizó mediante la espectroscopı́a de masas de iones

secundarios (SIMS, del inglés secondary ion mass spectroscopy) y la espectroscopı́a de fo-

toelectrones de rayos X (XPS, del inglés X-ray photoelectron spectroscopy) para evaluar la

composición y enlaces quı́micos de los materiales presentes en nuestros QWs.
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2.4.1. Espectroscopı́a de masas de iones secundarios (SIMS)

SIMS, se emplea desde mediados de la década de 1960 como método para el análisis

de muestras sólidas en cualquier campo cientı́fico (fı́sica, quı́mica, biologı́a, ciencia médica,

etc). Se usa ampliamente en investigaciones (laboratorio-industria) con aplicación en varios

campos de la ciencia y la tecnologı́a [75]. El espectrómetro de masas de iones secundarios

de tiempo de vuelo (TOF-SIMS) es un espectrómetro de masas de ultra alta resolución. El

principio de la espectrometrı́a de masas de iones secundarios de tiempo de vuelo consiste

en producir iones secundarios a partir de una superficie que es bombardeada por un haz

de iones pulsados de baja corriente y medir su masa con un detector de tiempo de vuelo

(Fig. 2.8). Al pulverizar una superficie sólida en UHV en el centro de la muestra con un haz

de iones pulsado (10 − 20 ns) de alta energı́a (30 keV) es decir, un haz de iones primario

corto, se produce material representativo, derivado de este bombardeo. Al aplicar un alto

voltaje entre la superficie de la muestra y el llamado tubo de vuelo situado muy cerca uno

del otro (alrededor de 1.5mm), los iones secundarios se dirigen en unas pocas decenas de

nanosegundos a este dispositivo mientras ganan energı́a cinética en función de su masa, la

energı́a potencial electrostática es sólo proporcional a la carga. Sin embargo, cuanto menor es

la masa de un fragmento iónico, mayor es su velocidad ganada. Un gráfico de la intensidad de

los iones secundarios en función del tiempo de llegada al detector se representa en el perfil

en profundidad. Con esta técnica además de los espectros, se pueden registrar mapas de

distribución de la especie en la superficie con alta resolución lateral, perfiles de profundidad

con una resolución de profundidad estimada de 1 nm, si se combinan los dos perfiles de

profundidad 3D. Por lo tanto, si la muestra se pulveriza para formar un cráter, el resultado

será un perfil de intensidad de las especies monitoreadas en función de la profundidad. Por

lo tanto, la espectrometrı́a de masas se utiliza para identificar compuestos desconocidos,

cuantificar y determinar la composición quı́mica.

En el análisis de heteroestructuras, por ejemplo, de pozos cuánticos y barreras es impor-

tante cuantificar la abruptez o planaridad de las interfases. En la siguiente sección destacare-

mos la importancia de trabajar con la resolución en profundidad para QWs de InxGa1−xN en

fase metaestable. El perfil de profundidad de concentración (CDP, del inglés concentration

depth profile) se obtienen de la intensidad Ii(t) que es caracterı́stica de una componente de

la muestra i en función del tiempo de erosión t. El resultado es la concentración ci(z) de

cada componente en función de la profundidad z. Esta evaluación cuantitativa de los perfiles
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Figura 2.8: Principio de la espectrometrı́a de masas de iones secundarios de tiempo de vuelo
(TOF-SIMS).

medidos implica la calibración de la escala de espesor, es decir, la conversión del tiempo de

pulverización en la profundidad y la calibración de la escala de concentración que corres-

ponde a la conversión de la intensidad de la señal elemental en la concentración elemental y

la corrección/deconvolución de los efectos que modifican la resolución de profundidad [76].

La resolución de profundidad (∆Z) se define como la profundidad a la que la intensidad

cambia del 84 % al 16 % de la concentración máxima de elementos en la capa [77]. La Fig.

2.9 esquematiza el perfil en profundidad normalizado de una heteroestructura formada por

dos materiales, los cuales han sido crecidos en el régimen bidimensional.
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Figura 2.9: Resolución en profundidad de SIMS para una interfaz abrupta.

Es importante señalar que, los efectos de entremezclado, la segregación y la rugosidad

de la superficie son los responsables de la formación de los bordes frontal (Leading Edge,

LE) que corresponde al borde del pico más cercano a la superficie y posterior (Trailing

Edge, TE) que corresponde al borde del pico más cercano al sustrato [78]. Para efecto de un
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QW simétrico con interfases abruptas y sin segregación, TE deberı́a ser notablemente mayor

que LE debido al proceso balistico de implantación. Adicionalmente, la distribución ideal

se muestra con una lı́nea vertical. Como resultado del análisis se observa la dispersión de

los átomos de In en los QWs con respecto al perfil ideal después de la medición. Debido a

esta dispersión existe un decremento en la intensidad del pico experimental, además de que

se muestra asimétrico. Este comportamiento es debido a la reubicación de los átomos del

material del pozo en la capa del material de la barrera, causado por el proceso de medición.

Los parámetros caracterı́sticos de la resolución en profundidad se expresan en función de

proceso fı́sicos tales como:

∆z2exp = ∆z2r+, ∆z
2
m +∆z2es +∆z2d +∆z2s + ... (2.3)

donde,∆zr es la rugosidad superficial,∆zm corresponde al entremezclado atómico por efec-

tos balı́sticos, ∆zes es la profundidad de escape, ∆zd es la difusión causada por radiación y

∆zs es la segregación (una de ellas es causada por el instrumento y la otra es la original

causada durante el crecimiento). La resolución en profundidad se define como una suma de

cuadrados. Ası́ que los diferentes procesos fı́sicos involucrados en la medición de SIMS,

se sumaran como términos cuadráticos como primera aproximación [79]. Durante el análi-

sis de SIMS se lleva a cabo el proceso denominado como ”cascada de colisiones” debido a

la colisión de iones primarios con átomos superficiales del material, mismos que a su vez

colisionaran con otros átomos en el interior del material. Como consecuencia del proceso

anterior, los átomos se reubican con respecto a su posición original. Esta reubicación de

átomos puede cuantificarse por medio de la resolución en profundidad. La asimetrı́a es el re-

sultado de los procesos fı́sicos de transporte de materia presente durante el análisis (siempre

y cuando se garantice la ausencia de procesos durante el crecimiento epitaxial, tales como

la segregación y la interdifusión). Los perfiles de profundidad, pueden considerarse como

resultado de la superposición de dos o más señales debido a la distribución real de la con-

centración en función de la profundidad y procesos fı́sicos inherentes a SIMS (Fig. 2.9). La

relación entre el perfil experimental y la distribución real esta determinada por la ecuación

de convolución:

D(z) =

∫ ∞

−∞
g(z − z′)C(z′) dz′ (2.4)

donde, D(z) es el perfil experimental de SIMS de la especie analizada, g(z-z′) es la función
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de resolución y C(z′) es la distribución original de la especie analizada. Esta función de

resolución representa la forma en que son dispersados los átomos que conforman la hete-

roestructura bajo análisis, debido a los procesos fı́sicos (denominados como balı́sticos) que

se presentan durante la erosión y esto dependerá de los materiales que conformen la hete-

roestructura. Debido a que cada ión primario dispersa a un único conjunto de átomos en el

interior del sólido, se consideran únicamente tres procesos fı́sicos en el análisis del perfil

de profundidad, es decir el entremezclado átomico, la rugosidad superficial causada por la

erosión y la implantación átomica. El entremezclado átomico es el desplazamiento promedio

de los átomos en el interior de la cascada de colisiones con respecto a su posición original.

La rugosidad superficial es la distancia promedio de las oscilaciones respecto a la superficie

original. Y para la implantación de átomos se considera como el desplazamiento promedio

de los átomos que han sido colisionados por los iones primarios de manera frontal. Según el

modelo RMR (Roughness, Mixing and Recoil) [78], establece que la profundidad para los

bordes frontal y posterior para una capa delta (teniendo presente que la redistribución de los

átomos que conforman el pozo cuántico sea equivalente a la redistribución de los átomos de

una capa delta) esta determinada por las ecuaciones (2.5) y (2.6) que establecen de que forma

contribuirán en la degradación de la resolución en profundidad. Las ecuaciones se muestran

a continuación,

σ2
frontal = (2σrugosidad)

2 + (2σentremezclado)
2, (2.5)

σ2
posterior = (2σrugosidad)

2 + (2σentremezclado)
2 + (1.658λimplantación)

2. (2.6)

El equipo utilizado se encuentra en el área de Electrónica de Estado Sólido del Depar-

tamento de Ingenierı́a Eléctrica del Cinvestav-Zacatenco. El perfil de profundidad SIMS se

llevó a cabo en un espectrómetro de masas TOF-SIMS V (Ion-TOF GmbH). Se utilizó un haz

de iones pulsado de Cesio de 500 eV para la pulverización catódica y un haz de iones pul-

sado de Bi+3 de 30 keV para analizar la parte central del cráter de la pulverización catódica.

El tamaño del cráter de pulverización fue de 300× 300µm2, mientras que el área analizada

fue un cuadrado de 100× 100µm2 en el centro del cráter pulverizado. Durante el análisis de

perfiles de profundidad, fueron monitoreados los iones de grupos secundarios CsM+ (donde

M es el elemento de interés) para disminuir la dependencia del rendimiento de pulverización
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con la concentración local que se esperaba debido a la naturaleza de las heteroestructuras.

Esto nos permitió realizar un análisis de perfiles en profundidad de las heterointerfases entre

las barreras de GaN y los QWs de InxGa1−xN con los llamados efectos de matriz fuerte-

mente reducidos. Se utilizó un perfilador Dektak XT stylus para medir la profundidad del

cráter experimental. La cuantificación de las señales SIMS se realizó calculando un Factor

de Sensibilidad Relativo utilizando un estándar (In implantado sobre sustrato de GaN a una

dosis conocida). En el capitulo 4 se analizarán los resultados derivados de esta caracteriza-

ción quı́mica, LE y TE para los pozos de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable, ası́ como el

efecto de segregación de In (presente en los QWs).

2.4.2. Espectroscopı́a de fotoelectrones de rayos X (XPS)

La espectroscopia de fotoelectrones de rayos X (XPS) es una técnica de caracterización

quı́mica en en el análisis de superficies, desde la superficie de una muestra hasta ∼ 10 nm

en profundidad [73, 80]. Con un lı́mite de detección de ∼ 0.1 % atómico. Se obtiene infor-

mación sobre la composición elemental de la materia mediante la evaluación de la estructura

electrónica de los átomos que residen dentro de la región de la superficie de la muestra que

se está analizando [80]. Este proceso consiste en la expulsión de un electrón desde un nivel

central por un fotón de rayos X de energı́a, hv. El ergoanalizador de electrones analiza la

energı́a de los fotoelectrones emitidos y los datos se presentan como un gráfico de intensidad

generalmente expresado como conteos versus energı́a de enlace, es decir el espectro de fo-

toelectrones inducido por rayos X [73]. La energı́a cinética (EK) del electrón es la cantidad

experimental medida por el espectrómetro, pero depende de la energı́a fotónica de los rayos

X empleados. La energı́a de enlace del electrón (EB) es el parámetro que identifica especı́fi-

camente al elemento atómico del cual proviene, en términos del elemento principal como del

nivel de energı́a atómica y esta dado por la ecuación (2.7) [73]:

EB = hν − Ek −W, (2.7)

donde hν es la energı́a del fotón, Ek es la energı́a cinética del electrón y W es la función de

trabajo del espectroscopio.

En el proceso de fotoemisión (Fig. 2.10), un electrón de la capa K es expulsado del

átomo (fotoelectrón 1s). La estructura electrónica de un elemento será reproducida por el
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Figura 2.10: Diagrama esquemático del proceso XPS, muestra la fotoionización de un átomo
por la expulsión de un electrón 1s.

espectro de fotoelectrones con bastante precisión, debido a que todos los electrones con

una energı́a de enlace menor que la energı́a del fotón aparecerán en el espectro. A manera de

esquema se observa el espectro de XPS para el plomo y sus orbitales electrónicos (Fig. 2.11).

Se observan los electrones excitados que escapan sin pérdida de energı́a contribuyen a los

picos caracterı́sticos del espectro y aquellos que experimentan dispersión inelástica con los

electrones de estado sólido y sufren pérdida de energı́a contribuyen al fondo del espectro. El

esquema anterior produce una serie de histogramas que pueden ser agrupados en una imagen

o mapa de la superficie que representa la distribución de un elemento o un estado quı́mico de

la muestra. Debido a estos datos, se procedió a realizar un perfil de decapado con la finalidad

de evaluar las heteroestructuras en cuanto a los elementos depositados dependiendo la capa

crecida.

5d

4f

4d

4p
4p4s

Energía cinética

Energía de enlace

Figura 2.11: Espectro de fotoelectrones del plomo (estructura electrónica) que ilustra lı́neas
de fotoelectrones para cada orbital.
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Hoy en dı́a el análisis de perfiles de profundidad de XPS se usa con mayor frecuencia

en combinación con la pulverización iónica. La resolución de profundidad final depende de

factores instrumentales, la rugosidad de la superficie inducida, la mezcla atómica, la difusión

inducida mejorada y la profundidad de la información de la técnica de análisis de superficie

utilizada. El perfil de profundidad generalmente comienza con un análisis de la superficie

usando XPS. Luego la muestra se somete a un perı́odo de pulverización catódica (grabado

iónico) utilizando iones cuya energı́a está en el rango de unos miles de eV. Posteriormente,

el haz de iones se apaga y la muestra se analiza de nuevo. Este proceso se realiza hasta que se

alcanza la profundidad requerida. El haz de iones normalmente se traza sobre un área grande

con respecto al diámetro del haz de rayos X, para evitar una sección transversal no uniforme.

Se obtienen datos de composición con ayuda del rastering, el cual produce un cráter que tiene

un área plana en el centro, evitando la recopilación de datos del área cercana a las paredes

donde el fondo del cráter no es plano. Los estudios XPS se realizaron con un espectrómetro

de fotoelectrones de rayos X K-Alpha (Thermo Fisher Scientific). El sistema está equipado

con una fuente de rayos X monocromática Al Kα de 1486 eV y un espectrómetro electrónico

hemisférico. La presión base del sistema es 1.0 × 10−9mbar. Todos los espectros XPS se

midieron a temperatura ambiente con un ángulo de fotoemisión de 30◦ desde el plano de la

superficie. Se utilizó un haz de iones Ar+ para eliminar el óxido nativo de la superficie de

la muestra. Los espectros de fotoelectrones se tomaron con una energı́a de paso de 50 eV,

con resolución de energı́a de 0.035, 0.025, y 0.030 eV para In, Ga y N respectivamente; y

un tiempo de permanencia de 0.05 s. El diámetro del área de análisis fue de 400µm. Todas

las medidas de XPS se calibraron utilizando el pico C 1s a 284.6 eV correspondiente al

carbono adventicio C–C [67], ya que las pelı́culas depositadas estuvieron expuestas al aire.

Los espectros se ajustaron utilizando Thermo Avantage versión 4.88. Para la deconvolución

de todos los niveles centrales, después de una sustracción de fondo de tipo Smart, se utilizó

la forma de pico gaussiana-lorentziana.

2.5. Caracterización óptica de los pozos cuánticos de

InxGa1−xN/GaN

En esta sección, mencionaremos las técnicas empleadas para estudiar la interacción de la

luz con la materia. Para fotoluminiscencia (PL, del inglés photoluminiscence), se estudiaron
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los estados dentro de la banda prohibida como son los excitones, niveles aceptores, niveles

donadores y defectos. Para el caso de fotorreflectancia (PR, del inglés photoreflectance) se

evaluaron las principales transiciones crı́ticas en la estructura de bandas del material (E0).

Estas mediciones se realizaron en colaboración con el Dr. Cristo Manuel Yee Rendón de la

Universidad Autónoma de Sinaloa.

2.5.1. Fotoluminiscencia (PL)

Los fenómenos ópticos en un semiconductor se da cuando un haz de luz incide sobre

la superficie de un material semiconductor, una parte de la luz incidente se refleja, mientras

que la otra parte del haz se propaga a través del material generando una serie de procesos de

interacción entre los fotones del haz de luz y los átomos del semiconductor. Los principa-

les fenómenos de interacción de la luz en un semiconductor son la absorción y dispersión,

estos procesos brindan información relevante como el ancho de banda prohibida y excitacio-

nes elementales como excitones, fonones y plasmones, entre otros. La fotoluminiscencia se

produce cuando el electrón excitado vuelve a su estado inicial, si este proceso de retorno es

radiativo, se emite un fotón cuya energı́a es la diferencia entre las energı́as del estado exci-

tado y del estado inicial. El espectro de emisión muestra un pico relacionado con la energı́a

de cada nivel excitado. Una forma diferente de absorción proviene de los excitones, que son

estados ligados que se forman entre un electrón excitado y el hueco que queda en la banda

de valencia. En fotoluminiscencia, un láser es la fuente de energı́a que genera pares electrón-

hueco y los electrones pasan a la banda de conducción, en segundo lugar todos los estados

electrónicos cuya diferencia de energı́a obedecen a la ley de conservación participan en la

absorción, lo que conduce a caracterı́sticas espectrales amplias. En el caso de la emisión, los

electrones y los huecos que se recombinan muestran energı́as bien definidas, representadas

por picos claramente visibles, evidenciando el valor del ancho de banda prohibida y las tran-

siciones radiativas entre impurezas. Las formas no radiativas incluyen el proceso Auger y sı́

los procesos no radiativos son demasiado fuertes pueden impedir la fotoluminiscencia.

Un excitón es la interacción de Coulomb de un par electrón-hueco. Lo que conduce a esta-

dos ligados, el cuál es proporcional a la integral de superposición de las funciones propias

del electrón y el hueco [81]. El comportamiento excitónico es importante en la fotoluminis-

cencia ya que es un indicador de la calidad de la muestra. Si el semiconductor es de alta

calidad cristalina, la atracción de Coulomb entre el electrón generado y el hueco se unen en
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un excitón de tipo hidrogénico. Si el semiconductor tien alto dopaje se reduce la probabi-

lidad de formación de excitones porque las cargas libres tienden a filtrar la interacción de

Coulomb. El excitón puede moverse como un todo a través del cristal, pero con una carga

neta de cero, no transporta corriente. Los excitones se forman cuando se produce la absor-

ción de fotones en cualquiera de los puntos crı́ticos ya que esta condición garantiza que el

electrón y el hueco tengan velocidades de grupo iguales y, por lo tanto estén unidos por una

fuerza electrostática. Un excitón admite un conjunto de niveles de energı́a enlazados como

los del átomo de hidrógeno, con una energı́a de enlace de unos pocos milielectronvoltios, lo

que reduce ligeramente la energı́a del estado excitado. Además de las transiciones de banda

a banda, también se presentan estados de impurezas entre las bandas de valencia y conduc-

ción, ası́ como las transiciones de donante a aceptor [82]. En fotoluminiscencia se pueden

apreciar transiciones banda a banda, que se da por la recombinación directa de electrones y

huecos de la banda de conducción y la banda de valencia respectivamente. Estas transicio-

nes predominan a temperatura ambiente y es equivalente al ancho de banda prohibida del

material. Excitones libres (FE, del inglés free exciton) se encuentran presentes en materiales

con alta pureza y alta calidad cristalina, los cuales se esperan a bajas temperaturas, de ahı́

su nombre por que se mueven dentro del cristal. También se tiene la presencia de excitones

ligados a bajas temperaturas, los excitones pueden ser atraı́dos por donantes o aceptores neu-

trales debido a impurezas. Como resultado, la energı́a de enlace de los excitones se reduce

favoreciendo la formación de excitones ligados. Se presentan por debajo de la lı́neas de emi-

sión a energı́as de unos cuantos meV por debajo del estado fundamental del exciton libre.

La transición libre a aceptor (FB, free-to-acceptor transition) se debe a la recombinación de

un electrón en la banda de conducción con un hueco ligado a un aceptor o a la recombi-

nación de un electron ligado a un donor con un hueco en la banda de valencia. Finalmente

el par donor-aceptor (DAP, del inglés donor-aceptor pair) se debe a la recombinación de un

electron ligado a un átomo donor y un hueco ligado a un átomo aceptor. Aunque también

han aparecido emisiones de niveles profundos que se originan a partir del dopaje, defectos

nativos, defectos estructurales e impurezas residuales y se conocen como centros profun-

dos de recombinación DAP1. La emisión de estas transiciones no son deseables cuando se

emplean semiconductores III-V en la aplicación de dispositivos semiconductores [83]. Los

espectros de PL se midieron en un criostato a una temperatura de 20K con un láser He-Cd

de 325 nm longitud de onda de excitación, los espectros se obtuvieron empleando un doble
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espectrómetro Horiba/Spex 1404 0.85 m.

2.5.2. Fotorreflectancia (PR)

Esta espectroscopı́a de modulación óptica es una técnica útil para caracterizar a los se-

miconductores en bulto, sistemas de dimensiones reducidas (superficies, interfases, pozos

cuánticos, hilos y puntos cuánticos, etc.). La señal óptica medida depende de la densidad de

estados unidos, lo que hace que este método sea sensible a las transiciones en el punto crı́tico

de la zona de Brillouin del material estudiado. El espectro de modulación (modulación del

campo eléctrico) está dominado por una serie de lı́neas muy definidas con una señal cero

como lı́nea de base.

La modulación se logra variando parámetros como la longitud de onda de la luz, tempera-

tura, tensión aplicada o el campo eléctrico en la muestra estudiada, de forma periódica en la

muestra, midiendo el cambio normalizado correspondiente de las propiedades ópticas. Esto

implica perturbar periódicamente la superficie de la muestra con un haz de luz cuya longitud

de onda se fija dentro de la región de absorción fundamental. Los portadores libres resultan-

tes neutralizan algunos de los estados superficiales cargados para reducir el campo eléctrico

de la barrera (modificando la reflectividad). Por lo tanto los electrones de la banda de valen-

cia son excitados y pasan a la banda de conducción. La Fig. 2.12 muestra la modulación del

campo eléctrico en la muestra, es causada por pares electron-hueco fotoexcitados provenien-

tes de un láser a una frecuencia dada. La energı́a del fotón de la fuente generalmente está por

encima del intervalo de banda del semiconductor que se está estudiando.
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Figura 2.12: Representación esquemática del efecto de fotorreflectancia y los cambios foto-
inducidos en las bandas electrónicas.

Los pares electrón-hueco fotoexcitados están separados por el campo eléctrico incorpora-

do, con el portador minoritario (huecos en este caso) estan siendo llevados hacia la superficie.

Ahı́, los huecos neutralizan la carga atrapada.

En PR, se miden los cambios relativos en el coeficiente de reflectividad, definidos en la

siguiente ecuación [84]:
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∆R(E)

R(E)
=
Roff −Ron

Roff

, (2.8)

donde Roff y Ron son los coeficientes de reflectividad cuando el haz (láser) está apagado

y encendido, respectivamente. La electromodulación se puede clasificar en el régimen de

campo bajo |ℏΩ|≤Γ , donde ℏΩ es la energı́a electro-óptica dada por la ecuación (2.9) [84]:

(ℏΩ)3 =
q2ℏ2F 2

2µ
, (2.9)

donde F es el campo eléctrico, µ es la masa reducida entre bandas en la dirección del campo.

Para el campo intermedio, cuando |ℏΩ|≥Γ y qFa0≪Eg (donde a0 es la constante de red),

las oscilaciones de Franz-Keldysh (FKO) aparecen en el espectro. En el régimen de campo

alto la energı́a electro-óptica es mucho mayor que el parámetro de ajuste o ensanchamiento

(Γ ), si qFa0≈Eg se producen desplazamientos Stark.

En lı́mite de campo bajo debido a la modulación del campo eléctrico, la perturbación

destruye la simetrı́a de traslación del cristal, lo que provoca la aceleración de los portadores

de carga libres. Y bajo ciertas condiciones del campo eléctrico, se tiene como resultado de la

electromodulación, formas de lı́nea bien definidas correspondientes a la tercera derivada (for-

ma lorenziana-función dieléctrica). Para la forma lorenziana de la función dieléctrica, campo

bajo de modulación y bajo una aproximación de banda parabólica, la ecuación representativa

es la siguiente [85]:

∆R(E)

R(E)
= Re

Ceiθ

(E − Eg + iΓ )n
, (2.10)

donde C es la amplitud en forma de lı́nea, θ es un ángulo de fase que depende de los de-

talles del modelo empleado para describir los espectros, Γ es el parámetro de ampliación

(Lorentziano) que depende del tipo de punto crı́tico, E es la energı́a del fotón del haz de la

sonda y Eg es la banda de energı́a prohibida. Además, n es el punto crı́tico, que es n=2,5

para materiales en bulto y n=3,0 para QWs [86].

En las mediciones de PR se empleó un criostato de ciclo cerrado de He; los espectros

(300 − 700 nm) se adquirieron utilizando una lámpara de xenón Oriel Newport de 1000W

acoplada a un monocromador Oriel Cornerstone 130 de 125mm . La modulación de la señal

se produjo cortando mecánicamente (527Hz) un centro LED UV de 10mW a 285 nm. La

señal de PR se detectó usando un fotodetector de Si Thorlabs PDA100 con un filtro de paso
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largo de 325 nm, la señal de CC se midió usando un multı́metro Agilent 34401A y la señal

de CA usando un amplificador locking Stanford Research SR530.



Capı́tulo3

Estudio teórico de pozos cuánticos de

InxGa1−xN/GaN en fase metaestable

Los dispositivos semiconductores modernos contienen heteroestructuras, como es el caso

del láser de cascada cuántica [19]. En tales casos, es casi imposible determinar una expre-

sión analı́tica para encontrar los niveles de energı́a de estos sistemas empleando cálculos

teóricos basados en soluciones analı́ticas de métodos perturbativos. Ası́ el empleo de he-

rramientas matemáticas computacionales son de gran importancia para el estudio de estas

heteroestructuras. En este capı́tulo aplicamos dos enfoques numéricos distintos. El primer

enfoque consiste en hallar la solución de una ecuación trascendental en donde ”se gráfica”

una función que determina las energı́as permitidas del sistema, tı́picamente el intersecto de

dos funciones. Este método es aplicable a un pozo cuadrado.

El segundo enfoque es discretizar el espacio y resolver la ecuación de Schrödinger por me-

dio de diferencias finitas. Las ecuaciones resultantes se pueden resolver ya sea por el método

de disparo o bien optar por la solución llamado método matricial; ambos se emplean de tal

manera que la función de onda se anula en los extremos. El método de disparo y el método

matricial son métodos aproximados pero tienen la ventaja que se pueden aplicar a un proble-

ma más general y no sólo al pozo cuadrado, ası́ que este modelo se puede emplear cuando el

contenido de indio no es constante.

Ambos enfoques requieren conocer los potenciales que confinan a los electrones (huecos)

en la banda de conducción (valencia) y las masas efectivas. Este cálculo de potenciales de

confinamiento se realizó sobre un pozo cuántico de InxGa1−xN que crece de manera epitaxial

sobre el barreras GaN, todo esto en la fase cúbica. En primer lugar, es necesario determinar

37
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la alineación de las bandas que incluyen los efectos de tensión en la interfase pozo-barreras.

Para el sistema de GaN/InN se observa que la tensión superficial es de suma importancia ya

que la diferencia de constantes de red puede correr el valor del bangap del pozo en 50meV

ası́ como romper la degeneración en las bandas de huecos pesados y ligeros. Estos efectos

dependen del contenido de indio en el pozo.

En primer lugar se presenta el modelo del pozo cuántico ideal y la ecuación de Schödinger

en heteroestructuras. Posteriormente, se presentarán los métodos numéricos empleados para

resolver la ecuación de Schrödinger. Se procederá a continuación a describir como es que

se obtienen los potenciales de confinamiento a partir del contenido de indio. Finalmente, se

describirá el método de Mathieu para estimar el valor del excitón para estos pozos cuánticos,

este valor es requerido porque el efecto del excitón es relevante aún a temperatura ambiente.

3.1. Modelado de un pozo cuántico finito

Los pozos cuánticos, (QWs, del inglés Quantum Wells) son heteroestructuras (múlti-

ples uniones) de capas delgadas de semiconductores en donde se pueden observar efectos

mecánico-cuánticos. La estructura básica de un pozo cuántico consiste en una región en don-

de el Eg es menor que las capas que lo limitan las cuales se denominan barreras (Fig. 3.1).

En este trabajo se empleo como material del pozo al InxGa1−xN el cual es un ternario de

la familia de los nitruros. El uso de este ternario incrementa el alcance de las propiedades

derivadas del confinamiento cuántico de los portadores de carga (electrones y huecos) dentro

del ”pozo”, ya que al variar la composición se logra controlar el ancho de banda de energı́a

prohibida ası́ como el parámetro de red. Las energı́as de confinamiento tanto del electrón

como del hueco se determina a partir de los potenciales de confinamiento, y esto a su vez

de la manera en la que se alinean las bandas de valencia y de conducción de los materiales

que forman el pozo y las barreras. Un efecto que se debe también de considerar es el hecho

de que la diferencia de contantes de red entre el material de la barrera que es el GaN y el

ternario InGaN produce que la pelı́cula este bajo una tensión lo cual a su vez afecta el ancho

de banda prohibida del material del pozo. Para las heteroestructuras de InxGa1−xN/GaN, esta

alineación esta en función de la concentración de In en GaN.

Este sistema tiene una alineación que se denomina ”Tipo I ” (Fig. 3.1). Para este tipo

de alineación el ancho de banda prohibido del material del pozo se encuentra completamen-
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GaN				In!Ga"#!N					GaN

Barreras                    Barreras

Pozo

Banda de conducción

Banda de valencia

A             B          A

Figura 3.1: Potencial unidimensional V (z) en la banda de conducción y valencia para un
pozo cuántico tipo I.

te dentro de la banda prohibida de energı́a del otro material correspondiente a la barrera y

por consiguiente los portadores de carga se encuentran confinados en la región del material

que forma el pozo cuántico. Este confinamiento de portadores de carga provoca que la re-

combinación sea eficiente. Incluso se puede crecer estructuras más complejas, como pozos

cuánticos dobles simétricos o asimétricos, pozos cuánticos múltiples MQWs o superredes

(Fig. 3.2). Los MQWs exhiben propiedades de una colección de pozos cuánticos aislados.

Y precisamente la motivación por trabajar con pozos cuánticos es evaluar las propiedades

ópticas de estos materiales para su explotación en dispositivos optoelectrónicos.

Figura 3.2: Potencial unidimensional V (z) en la banda de conducción y valencia para un
pozo cuántico múltiple.

3.1.1. Aproximación de la función envolvente

Desde el punto de vista de la mecánica cuántica conocer la función de onda es conocer

cualquier observable del sistema. En particular nuestro sistema bajo estudios asume que se

tiene una estructura cristalina. Ası́ las funciones de onda tienen dentro de si misma la si-

metrı́a del cristal, en particular para la estructuras que tiene múltiples capas como el caso

de QWs, en estos se asume que esta simetrı́a básica es preservada. En QWs, la función de
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onda corresponde esencialmente a un confinamiento unidimensional por lo que la función

de onda es separable, y la parte que corresponde a la dirección de crecimiento, que asumi-

mos es la dirección z, se puede escribir mediante una función que depende unicamente de

esta coordenada la cual la denotamos por Ψ(z). La aproximación de la envolvente consis-

te en asumir que la función de onda se puede escribir como el producto de dos funciones

Ψ(z) = ψ(z)u(z) a ψ(z) la denominamos envolvente y u(z) es la función que varia a nivel

atómico. La función envolvente es la responsable de la modulación de la función de onda

en escalas mayores a la constante de red, obedeciendo esencialmente al potencial de con-

finamiento de la discontinuidad de las bandas de conducción y valencia, mientras que u(z)

varı́a rápidamente en la escala de la red cristalina. La función envolvente tiene limitaciones

para capas muy delgadas de materiales ya que estos tienen una gran cantidad de potenciales

atómicos, por lo que cuando una capa se vuelve delgada, estos potenciales individuales se

vuelven significativos. Una simplificación que también se emplea en este trabajo es el uso

de masas efectivas, lo cual nos permite tomar en cuenta el efecto del cristal al describir el

comportamiento de electrones para energı́as cercanas al máximo de las bandas de valencia

y el mı́nimo de la banda conducción. Se tiene que en la vecindad de estos puntos crı́ticos

las bandas son parabólicas, siendo las masas efectivas los parámetros que permiten describir

la energı́a en términos de una relación similar a la de un electrón libre. Dentro de los for-

malismos uno de los más empleados es describir estas masas efectivas en términos de los

llamados parámetros de Luttinger. De este modo, las masas efectivas del electrón, huecos

ligeros y pesados se tratan como parámetros dentro de los cálculos de la función de onda.

3.1.2. Aproximación de la masa efectiva de los portadores de carga

La aproximación de masa efectiva surge de considerar el comportamiento de un portador

de carga en un cristal. En general se tiene una relación de dispersión E = E(k) que, sin

embargo, como se mencionó anteriormente, en la vecindad del mı́nimo (máximo) de la banda

de conducción (valencia) es parabólica como se muestra para GaAs (Fig. 3.3). En esta figura

se muestra la curva de dispersión de energı́a para una masa efectiva de un electrón en la

red de GaAs (0.067m0) y la energı́a para un electrón en el vacı́o. Nótese que la relación

energı́a-momento es muy parecida al electrón libre, salvo que la curvatura es distinta, el cual

se modela como si el electrón dentro del cristal tuviera una masa distinta que la que tiene en

el vacı́o, y es precisamente el porque se le llama masa efectiva.
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vacío GaAs
𝐸

𝑘
Figura 3.3: Curvas de energı́a versus vector de onda para un electrón en GaAs en compara-
ción con el vacı́o.

Ası́ para un electrón, la ecuación de Schödinger serı́a precisamente la de un electrón

libre:

−ℏ2

2m∗∇
2ψ(z) = Eψ(z), (3.1)

es importante señalar que para los pozos cuánticos, los electrones en la banda de conducción

y los huecos en la banda de valencia se comportan como partı́culas con masas efectivas di-

ferentes de la masa del electrón libre. Sin embargo, cuando se tiene más de un material, el

ejemplo más simple es la heteroestructura, entonces la ecuación (3.1) es válida para cada ma-

terial y dado que en general las bandas de energı́a prohibida son diferentes es de esperar una

discontinuidad en la banda de conducción y/o en la banda de valencia. Esta discontinuidad se

puede representar mediante un término de potencial escalón. Ası́, la ecuación de Schrödinger

se puede escribir, tomando la masa efectiva como la misma en ambos materiales, como:

−ℏ2

2m∗∇
2ψ(z) + V (z) = Eψ(z), (3.2)

Los potenciales unidimensionales V (z) representan las discontinuidades de las bandas

(Fig. 3.4).

𝑉

𝑉

𝑧
Banda de conducción

Banda de valencia

Figura 3.4: Potenciales unidimensionales V (z) en la banda de conducción y valencia de una
heterounión (lı́nea discontinua) entre dos materiales diferentes.
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3.2. Método gráfico: solución para el pozo cuadrado finito

Ilustraremos el método de solución gráfica para el pozo cuadrado, que corresponde al

modelo GaN/InxGa1−xN/GaN. En este modelo que emplea las aproximaciones de la función

de masa efectiva y envolvente, en donde se tiene un potencial V (z) representado por la

discontinuidad en el borde de la banda (Fig. 3.5).

𝐸

V

0
− !!

"
								0									 !!

"
z

I                   II                   III

Figura 3.5: Pozo potencial finito cuadrado.

En cada material, el portador de carga se describe por una masa efectiva m∗
b,w, para la

barrera o pozo, de modo que la ecuación de Schördinger queda para cada una de las secciones

[19]:

*Sección I, z≤− lw
2

:

−ℏ2

2m∗
b

∂2

∂z2
ψ(z) + V (z) = Eψ(z), (3.3)

*Sección II, − lw
2
≤z≤ lw

2
:

−ℏ2

2m∗
w

∂2

∂z2
ψ(z) = Eψ(z), (3.4)

*Sección III, + lw
2
≤z:

−ℏ2

2m∗
b

∂2

∂z2
ψ(z) + V (z) = Eψ(z). (3.5)

De este modo la estrategia es resolver la ecuación en cada región, la cual para estados

confinados corresponde a una combinación de funciones coseno y seno en el pozo y de

exponenciales que decaen en las barreras. Ası́ para encontrar la solución se requiere aplicar

las condiciones de frontera en las interfaces.

Se considera una suma de exponenciales crecientes exp (+kz) y decrecientes exp (-kz).

Para esta región III, z es positivo por lo tanto, a medida que z aumenta, el exponencial



43

creciente también aumentará y sin lı́mite. Por lo que es necesario emplear las siguientes

condiciones de frontera para estados confinados en pozos:

ψ(z)→0 y ∂2

∂z2
ψ(z)→0, z→±∞

ℏ2

2m∗
∂2

∂z2
ψ(z) = (V − E)ψ(z), (3.6)

donde el vector de onda kb para las barreras, esta definido por la ecuación [19]:

kb =

√
2m∗

b(V0 − E)
ℏ2

, (3.7)

y para el caso del pozo, el vector de onda kw esta definido por la ecuación [19]:

kw =

√
2Em∗

w

ℏ2
. (3.8)

Por lo tanto, la solución para cada una de las regiones propuestas en el pozo cuántico

cuadrado estan determinados por las ecuaciones (3.9), (3.10) y (3.11) para la región I-III

[19]:

ψ1(z) = Aekbz, (3.9)

ψ2(z) = C cos(kwz), (3.10)

ψ2(z) = Ge−kbz. (3.11)

Estableciendo las condiciones de frontera, donde ψ(z) y ∂
∂z
ψ(z) deben ser continuas.

Se consideró la interfaz en z = +lw/2; igualando ψ del pozo y la barrera, ası́ como sus

derivadas, tenemos las ecuaciones [19]:

A cos(kw
lw
2
) = Be−kb

lw
2 , (3.12)

−Akw
m∗

w

sin(
kwlw
2

) = −kbBe
−kb

lw
2

m∗
b

. (3.13)

Dividiendo la Ecuac. (3.12) y (3.13), tenemos las ecuaciones [19]:
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− 1

kw
cot(

kwlw
2

) = − 1

kb
, (3.14)

kw
m∗

w

tan(
kwlw
2

)− kb
m∗

b

= 0 (3.15)

Los estados de paridad impar corresponden a la función seno por lo que se tiene que

ψ = A sin(kz), de este modo la ecuación para la función impar [19]:

kw cot(
kwlw
2

) + kb = 0, (3.16)

y para los estados de paridad par, la ecuación es [19]:

kw tan(
kwlw
2

)− kb = 0. (3.17)

Los valores de energı́a E del sistema se representan por las intersecciones de las ecua-

ciones (3.17) y (3.16) en la (Fig. 3.6).

Vector de onda del pozo ν

Ve
ct

or
 d

e 
on

da
 d

e 
la 

ba
rre

ra
 υ

Figura 3.6: Diagrama esquemático de la ecuación trascendental formado por las ecuaciones
(3.17) y (3.16).

Debido a que se puede interpretar la solución como una intersección de dos gráficas este

método recibe el nombre de método gráfico, en la práctica se resuelve mediante métodos

numéricos. La resolución gráfica es en principio exacta, si es que no consideramos todas la

aproximaciones requeridas para llegar al modelo de potencial de pozo, pero tiene el problema

de que sólo es capaz de resolver para este modelo del pozo ideal, si por ejemplo se tiene una

variación en el contenido de In, este método ya no se puede emplear, por lo que recurrimos

a métodos que son mas flexibles pero que involucran más aproximaciones.
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En la siguiente sección se determina la energı́a total de un pozo cuántico rectangular,

en donde se contemplan efectos de tensión debido a la incorporación de In, mediante la

alineación de bandas (conducción y valencia) y el cálculo de potenciales, ası́ como efectos

del excitón en un QW cúbico de InxGa1−xN.

3.3. Método de diferencias finitas

En esta sección se citan dos métodos para resolver ecuaciones diferenciales lineales de

segundo orden en una dimensión. El método consiste en discretizar el espacio y transformar

la ecuación de Schödinger en una ecuación de diferencias finitas, estos son el método de

disparo y el método matricial, ambos consideran que la función de onda para estados confi-

nados se anula en la frontera, y difieren en como es que obtiene los valores permitidos de la

energı́a.

En el método de Shooting o de disparo se considera que la función de onda en un extremo

de la región de cálculo es cero, y que el valor en el siguiente punto es diferente de cero, con

esto dos valores procede a ir calculando hacia adelante los valores subsecuentes hasta llegar

al otro extremo frontera, los ”disparos” hacia adelante dependen de los valores iniciales y

del valor obtenido de energı́a para el primer nivel en el pozo, por lo que si el valor de esta es

correcta al calcular el último valor este debe ser nulo, ası́ este método consiste en ir evaluan-

do el valor al extremo final e igualarlo a cero, este proceso se puede pensar como calcular el

valor de un funcional de la energı́a que es igual a cero, asi se puede implementar cualquier

algoritmo para resolver la raı́z de una función, por simplicidad se puede emplear el método

de la bisección.

El método matricial es mucho mas simple de implementar, ya que al transformar la ecuación

de Schödinger a una ecuación de diferencias finitas el problema se representa por una ma-

triz y las energı́a permitidas son los eigenvalores de dicha matriz. Ası́, empezaremos por la

discretización de la ecuación diferencial de Schrödinger.

3.3.1. Ecuación de Schödinger en diferencias finitas

Como se mencionó anteriormente, el objetivo es resolver la ecuación de Schrödinger pa-

ra un sistema unidimensional, para un potencial arbitrario. Antes de aplicar el método se

observa que la ecuación de Schrödinger unidimensional e independiente del tiempo para
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un potencial V (z), considerando una masa efectiva constante se puede escribir como en la

ecuación (3.2) [19]. Ası́, el objetivo es pasar de esta ecuación diferencial a una ecuación de

diferencias finitas. Para ello se empieza por discretizar el espacio, por simplicidad suponga-

mos que la región de calculo va de z = 0 a z = L, y que este intervalo se divide de manera

que hay N + 1 pasos dados por una separación δz = L/N . Denotemos estos valores como

subindices, es decir, zk = k∆, con esto tenemos que z0 = 0 y zN = L.

Se usó la definición de la derivada en terminos de la variación de una función entre el

cambio de la variable. Para ello consideremos δ << 1, de tal manera que la primera derivada

de la función se aproxima como [19]:

ψ′(z) ≈ ψ(z + δ)− ψ(z − δ)
2δ

, (3.18)

de esta primer derivada la segunda se puede expresar como,

ψ′′(z) ≈ ψ(z + 2δ) + ψ(z − 2δ)− 2ψ(z)

(2δ)2
. (3.19)

Si N es lo suficientemente grande, se puede hacer δz = 2δ de manera que tenemos que

en nuestro espacio discretizado:

ψ′′(zk) ≈
ψ(zk+1) + ψ(zk−1)− 2ψ(zk)

(δz)2
, (3.20)

sustituyendo esta última expresión en la ecuación de Schrödinger se tiene que,

ψ(zk+1) + ψ(zk−1)− 2ψ(zk)

(δz)2
=

2m

ℏ2
(V (zk)− E)ψ(zk) (3.21)

Esta ecuación se puede escribir de dos maneras distintas que son los puntos de partida para

los métodos de disparo y el matricial.

3.3.2. Método de Shooting

La ecuación (3.21) describe como se relaciona la función de onda en el punto z con res-

pecto a los puntos vecinos, en términos de potencial, masa y energı́a del estado. Esta ecuación

es general y se puede aplicar a cualquier potencial de confinamiento unidimensional. A con-

tinuación se describe como se resolvió esta ecuación en diferencias para encontrar ψ(z) y E.
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Se comienza con la ecuación de Schrödinger discretizada, ecuación (3.21) la cual se puede

rescribir de manera conveniente como [20],

aψ(z − δz) + b(z)ψ(z) + cψ(z + δz) = Eψ(z), (3.22)

donde,

a = c = − ℏ2

2m∗(δz)2
, (3.23)

y

b(z) =
ℏ2

m∗(δz)2
+ V (z), (3.24)

reordenando los términos, se tiene que la ecuación (3.22) es equivalente a,

ψ(z + δz) =
1

c
[E − b(z)]ψ(z)− a

c
ψ(z − δz), (3.25)

dado que a = c (para masa efectiva constante), se obtiene la siguiente ecuación,

ψ(z + δz) =
1

c
[E − b(z)]ψ(z)− ψ(z − δz). (3.26)

La ecuación (3.26) implica que si se conoce la función de onda en los dos puntos (z−δz)

y z, entonces se puede calcular el valor de la función de onda en (z + δz), nótese que una

vez discretizado el espacio, a, b y c son conocidos quedando, E como un parámetro. Esta

ecuación iterativa forma la base de un método de resolución numérica de ecuaciones diferen-

ciales y se conoce como el método de disparo [19]. Las soluciones para estados estacionarios

tienen funciones de onda que satisfacen las condiciones de frontera estándar, se representan

por la ecuación [19],

ψ(z)→ 0,
∂

∂z
ψ(z)→ 0, z → ±∞. (3.27)

El espacio está se restringido de z = 0 a z = L, por lo que las condiciones se escriben

como,

ψ(z)→ 0,
∂

∂z
ψ(z)→ 0, z → 0, L, (3.28)
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las condiciones de frontera se definen en el espacio discretizado como,

ψ(0, E) = ψ(z0, E), ψ(δz, E) = ψ(z1, E) = 1, (3.29)

de este modo, aplicando el método de disparo se procede a ir calculando el resto de los

valores de la función de onda hasta llegar al otro extremo de la frontera, ası́ se debe tener,

ψ(L,E) = ψ(zN , E) = 0. (3.30)

en nuestro caso, no todos los valores de E corresponden a un estado confinado dentro de un

pozo potencial, pero aquellos que si lo son cumplirán con la ecuación (3.30). El proceso es

encontrarE tal que (3.30) se cumple. El método empleado consiste en empezar desde la parte

inferior del perfil del pozo (nivel cero, con respecto a z que corresponde al espesor del pozo)

e ir calculando el ψ(L,E) en el momento que se tenga que hay un cambio de signo en esta

funcional se tiene que para un punto entre estos dos valores hay una energı́a que corresponde

a un estado ligado. Una vez encontrados estos dos valores de energı́a se puede emplear el

método de la bisección para encontrar el valor de la energı́a con la precisión requerida. Ası́,

lo único que requiere este método es el de conocer los potenciales de confinamiento tanto

de electrones como de huecos de modo que la energı́a de la transición en pozos pueda ser

comparada con los datos de PL.

3.3.3. Método matricial para la ecuación de Schrödinger discretizada

Tomando como referencia la ecuación (3.21), se tiene la siguiente ecuación [19]:

ψ(z + δz) =

{
2m∗

ℏ2
(δz)2[V (z)− E] + 2

}
ψ(z)− ψ(z − δz), (3.31)

reescribiendo la ecuación (3.31) tenemos la siguiente ecuación:

aiψk−1 + biψk + ciψk+1 = Eψk, (3.32)

donde el subı́ndice denota cada función de onda, tal que ψk = ψ(zk), asi por ejemplo,

tenemos que las condiciones iniciales de frontera son ψ0 = ψ(0), ψ1 = ψ(δz) y ası́ sucesi-

vamente. Entonces, los coeficientes están determinados por las ecuaciones [19, 20]:
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ak+1 = ck =
ℏ2

2m∗(δz)2
, (3.33)

bk =
ℏ2

m∗(δz)2
+ Vk. (3.34)

Tomando las condiciones de frontera estándar, ψ0 = ψN + 1 = 0 para los puntos fuera

de la heteroestructura, la ecuación (3.32) se expresa con un sistema de ecuaciones lineales:

b1ψ1 + c1ψ2 = Eψ1

a2ψ1 + b2ψ2 + c3ψ3 = Eψ2

...

aN−1ψN−2 + bN−1ψN−1 + cN−1ψN = EψN−1

aNψN−1 + bNψN = EψN

(3.35)

Este sistema de ecuaciones se puede representar en forma matricial, como:

Hψ = Eψ (3.36)

donde H es una matriz que solo contiene términos distintos de cero a lo largo de sus tres

diagonales principales, y también es simétrica ya que ai+1 = ci. Es decir es una matrı́z

tridiagonal simétrica real.



b1 c1 0 · · · 0

a2 b2 c2 · · · 0

0
. . . . . . . . . 0

... · · · aN−1 bN−1 cN−1

0 · · · 0 aN bN


(3.37)

y ψ es un vector columna que contiene todos los valores de la función de onda en su orden

correcto,

ψT = {ψ1, ψ2, ..., ψN} . (3.38)

La ecuación (3.36) representa un problema de valor propio de matriz, que se puede re-
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solver directamente para ubicar todos los valores propios de energı́a del sistema simultánea-

mente, junto con las funciones de onda correspondientes.

De este modo, teniendo ya la manera de poder resolver el modelo del pozo rectangular

y el de un potencial de pozo arbitrario podemos retomar el problema de como calcular los

potenciales de confinamiento para los pozos cuánticos de GaN/InxGa1−xN/GaN.

3.4. Alineación de las bandas en función de la concentra-

ción de In

3.4.1. Alineación de la banda de valencia

A continuación, se presenta un modelo teórico para predecir los desplazamientos de las

bandas en las interfases pseudomórficas en QWs cúbicos de InxGa1−xN y barreras de GaN.

Estos cálculos están en función del modelo de Van de Walle [17, 87]. Los resultados se

expresan en valores de energı́a ”absolutos” para cada semiconductor y potencial de defor-

mación que describen los efectos de la tensión en las bandas electrónicas. El modelo predice

valores confiables para las alineaciones observadas experimentalmente dependiendo la con-

centración de In. Inicialmente se considera un desplazamiento ”intrı́nseco” entre InN y GaN

sin tensión en la banda de valencia del 0.3 eV etiquetado como ∆Enat
v (Fig. 3.7) [17].

Figura 3.7: Alineación de la banda de valencia natural entre AlN, GaN e InN, obtenidas a
partir de cálculos de primeros principios para interfases de materiales zincblenda (110).

Estos valores se han obtenido a partir de cálculos a primeros principios para disconti-

nuidades de banda entre los semiconductores de nitruros III. Los efectos de la deformación

en el InGaN tienden a aumentar el desplazamiento en la banda de valencia. Para las hete-

roestructuras de GaN/InN, la presencia de grandes deformaciones conduce a considerables

relajaciones atómicas en la interfase. También, se calcularon los potenciales de deformación,

los cuales describen cambios en la estructura de la banda debido a la deformación. Se con-

sideró una heteroestructura entre GaN sin deformación e InN con deformación, de tal forma



51

que coincidiera la constante de red en el plano de GaN, es decir, a|| =4.50 Å. Lo anterior

corresponde al crecimiento de una capa pseudomórfica de InN sobre un sustrato de GaN o

sobre una epicapa de GaN lo suficientemente gruesa como para haberse relajado a la cons-

tante reticular de equilibrio de GaN. Sin embargo, hacer crecer una estructura de este tipo

es complicado porque el espesor crı́tico de la capa (más allá del cual las deformaciones no

se pueden acomodar elásticamente y se produce la formación de dislocaciones) deberı́a ser

muy pequeño cuando el desajuste de la red es tan grande alrededor del 11 %. Los resultados

teóricos se basaron en la asignación de la constante de red en el plano igual a la de GaN, per-

mitiendo que el material se relaje en la dirección perpendicular de acuerdo con la relación

de Poisson [87] en la orientación (110) de la fase metaestable.

Se producen dos contribuciones en el cálculo. 1) El efecto sobre la estructura de bandas

cuando se comprime el sólido y surge un desplazmiento en las bandas con respecto al poten-

cial y 2) el potencial electrostático promedio que se desplazó debido a la tensión. El efecto

final conduce a un potencial de deformación hidrostática para la banda de valencia, definido

por la ecuación [87]:

av =
dEv,av

d(InΩ)
, (3.39)

donde av es el potencial de deformación hidrostática para la banda de valencia y

∆Ω/Ω=Tr(←→ϵ ) = (ϵxx+ ϵyy + ϵzz) es el cambio de volumen fraccional, ϵxx, ϵyyyϵzz son los

tensores de estres en las diferentes direcciones. Tenemos la ecuación [87]:

∆Ec = ac
∆Ω

Ω
. (3.40)

donde Ec representa la parte más alta de la banda de conducción y ac reresenta el potencial

de deformación hidrostática para la banda de conducción. Incluso si no hay deformaciones

de corte, la banda de valencia se divide debido a los efectos de espı́n-órbita (so), la cuál

nos permite derivar la posición de la banda de valencia más alta y se representa mediante la

ecuación [87]:

Ev = Ev,av +
∆0

3
, (3.41)

la posición Ev,av (promedio de las tres bandas de valencia en la parte más alta en el punto Γ )

y Ec, se ven afectadas por el cambio de volumen en las capas.
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Ev,av = E0
v,av + av∆Ω (3.42)

La ecuación (3.42) expresa Ev,av en términos del material no deformado, es decir valor

del volumen de equilibrio, potencial de deformación hidrostática para la banda de valencia

av y el cambio de volumen fraccional ∆Ω/Ω (Fig. 3.8).

E!"#$ = 0

E%"#$

−
1
3∆&' E!,#!	"#$

E*+

3.30	eV

∆E!= 0.3x	eV +
1
3
∆,-eV

E!,./"#$

E*,./"#$
E%,./"#$

E!,#!./"#$

20	K

GaN																					In!Ga"#!N

Figura 3.8: Diagrama esquemático de la alineación de la banda de valencia con deformación.

Se obtuvieron las alineaciones de las bandas, sustrayendo los potenciales electrostáticos

promedio ∆Vc entre GaN e InN con deformación en la superred, por otro lado se calculó

la posición de la banda de valencia con respecto al potencial promedio (Ev − Vc). Para

el desplazamiento de la banda de valencia se determinó (Ev − Vc) para cada uno de los

materiales, dicho valor depende de los componentes hidrostáticos (cambiando la posición

promedio de las bandas) y biaxiales (dividiendo las bandas de valencia). Los valores de estos

desplazamientos para cada una de las bandas, se expresan en términos de potenciales de

deformación.

En una heterounión A/B, ∆Ev se asume como valor positivo si la banda de valencia máxima

(VBM) en B tiene mayor energı́a que la VBM en A. Estos cálculos se realizaron en función

de la constante de red experimentales de los materiales en bulto y de la temperatura de las

mediciones realizadas.

Las alineaciones naturales (valores reportados en [17]) fueron modificadas por las contri-

buciones de la tensión, simultáneamente, la tensión biaxial divide la VBM elevando la banda

de valencia superior (Fig. 3.9) que representa el promedio de las tres bandas de valencia

superiores en Γ (conocidas como bandas de huecos ligeros y pesados, y la banda de separa-

ción espı́n-órbita). Este promedio es el resultado de las divisiones de las bandas de valencia
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Figura 3.9: Banda de valencia para GaN en fase metaestable.

debido a las deformaciones cortantes y/o división espı́n-órbita. Etiquetados por Ev,1, Ev,2,

Ev,3 respetivamente y el promedio de estas bandas se denomina Ev,av. Para la deformación

a lo largo de [001], se calculan los siguientes desplazamientos con respecto a Ev,av y las

ecuaciones son [87]:

∆Ev,2 =
1

3
∆0 −

1

2
δE001, (3.43)

∆Ev,1 = −
1

6
∆0 +

1

4
δE001 +

1

2
[∆2

0 +∆0δE001 +
9

4
(δE001)

2]1/2, (3.44)

∆Ev,3 = −
1

6
∆0 +

1

4
δE001 −

1

2
[∆2

0 +∆0δE001 +
9

4
(δE001)

2]1/2. (3.45)

En estas ecuaciones, δE001 viene dado por la ecuación:

δE001 = 2b(ϵzz − ϵxx), (3.46)

donde b es el potencial de deformación de corte para una deformación de simetrı́a tetragonal

y es considerado como negativo para los semiconductores III-V.

+
∆𝜴
𝜴 𝒂𝒗∆E"= 0.3x	eV

E!,#$%&'

InN						E!,#$%&'

E#,%&'()

E",("%&'()

E!"#$ = 0

E"* = E+,

E"- = E,,

E". = E/0

E#,%&'()1

Alineamiento natural

+∆𝜴
𝜴 𝒂𝒄

Deformación
Figura 3.10: Cálculo de potenciales para la banda de valencia.
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El desdoblamiento total de las bandas en ausencia de espı́n-órbita es igual a 3
2
|δE001|. El

alineamiento de los niveles para la banda de valencia (Fig. 3.10) están determinados por las

ecuaciones [87]:

EInGaN
v1 = (EInGaN

v,av +∆EInGaN
v1 ), (3.47)

EInGaN
v2 = (EInGaN

v,av +∆EInGaN
v2 ), (3.48)

EInGaN
v3 = (EInGaN

v,av +∆EInGaN
v3 ). (3.49)

A continuación, se presenta el alineamiento para la banda de conducción.

3.4.2. Alineación de la banda de conducción

El procedimiento descrito anteriormente para las bandas de valencia también se aplica

en la banda de conducción con la diferencia de que no hay división espı́n-órbita. Las bandas

de conducción directa solo están sujetas a cambios de tensión hidrostática. Este promedio se

desplaza debido a las deformaciones hidrostáticas, utilizando los valores ac y se define como

potencial de deformación hidrostática de la banda de conducción. Por lo tanto, la ecuación

(3.50) describe la alineación para la banda de conducción con la variante del cambio de

volumen.

EInGaN
c = (EInGaN

v + EInGaN
c ) + (aInGaN

c · ∆Ω
Ω

). (3.50)

Los valores teóricos para los cambios en las compensaciones de la banda en las interfa-

ces acopladas a la red bajo la presión hidrostática aplicada se pueden obtener tomando las

diferencias de los potenciales de deformación del borde de la banda.

La caracterı́stica principal de la teorı́a del modelo sólido consiste en relacionar el potencial

electrostático promedio con el nivel de vacı́o. De tal forma que las energı́as calculadas se

colocan en una escala de energı́a absoluta, lo que permitió la obtención de las alineaciones

de bandas simplemente restando los valores de los semiconductores individuales.
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3.4.3. Cálculo de potenciales en la banda de conducción y la banda de

valencia

El potencial de confinamiento para los electrones en la banda de conducción para una

heterosestructura de pozo cuántico cúbico de InxGa1−xN se representa por la ecuación:

V EInGaN
c = EGaN

c − EInGaN
c (3.51)

Mientras que los potenciales de confinamiento para los huecos en la banda de valencia

se definen con las ecuaciones (3.52), (3.53) y (3.54) que corresponden a los huecos ligeros,

huecos pesados y la banda de spin-orbita respectivamente.

V EInGaN
v1 = EInGaN

v1 − EGaN
v , (3.52)

V EInGaN
v2 = EInGaN

v2 − EGaN
v , (3.53)

V EInGaN
v3 = EInGaN

v3 − EGaN
v . (3.54)

3.5. Incorporación del excitón: Método de Mathieu

Presentamos el método de Mathieu [18] para calcular las energı́as de enlace de excitones

en estructuras semiconductoras confinadas cuánticamente. El cálculo del modelo se desa-

rrolla en el marco del espacio fraccional-dimensional para obtener con buena precisión la

energı́a de enlace del excitón, a partir de una expresión analı́tica para la energı́a de enlace del

excitón libre de cualquier parámetro ajustable.

3.5.1. Excitones en el bulto

Un excitón es una cuasipartı́cula (o excitación elemental) de los sólidos formada por un

electrón y un hueco ligados a través de la interacción coulombiana. Para formar un excitón, la

teorı́a de bandas lo describe como ”excitar”un electrón desde la banda de valencia a la banda

de conducción. El hueco interacciona con el electrón, atrayéndolo a través de la fuerza de

Coulomb, de forma que quedan ligados el uno al otro. Si la energı́a del fotón es mayor que el
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intervalo Eg se crea un electrón libre y se deja un estado vacı́o dentro de la banda de valencia

(Fig. 3.11).

Figura 3.11: Representación esquemática de la generación de un excitón [19].

El estado vacı́o dentro de la banda de valencia (hueco) se comporta como si estuviera

cargado positivamente y, por lo tanto, a menudo forma un enlace con un electrón de banda

de conducción. El potencial atractivo conduce a una reducción (en una cantidad Eb) en la

energı́a total del electrón y el hueco. Este par unido electrón-hueco se conoce como excitón.

Los fotones de energı́a justo debajo del intervalo de banda pueden ser absorbidos, creando

ası́ excitones directos. Como la masa del hueco es generalmente mucho mayor que la ma-

sa del electron, este sistema de dos cuerpos se asemeja a un átomo de hidrógeno, ya que

el electrón cargado negativamente gira alrededor del hueco positivo. La recombinación de

excitones puede observarse como una contribución importante en la fotoluminiscencia a ba-

ja temperatura, aunque como las energı́as de enlace son relativamente bajas (unos cuantos

meV) tienden a disociarse a temperaturas más altas. La masa reducida del par electrón-hueco

viene dada por la ecuación:

1

µ
=

1

m∗
e

+
1

m∗
h

, (3.55)

por lo tanto la energı́a de enlace esta representado por la ecuación [19]:

E0
X = − µe4

32π2ℏ2ϵ2rϵ20
, (3.56)

y el radio de Bohr por la ecuación:

λ =
4πϵrϵ0ℏ2

µe2
. (3.57)
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En un material en bulto, la energı́a total es la energı́a de la banda prohibida en el semicon-

ductor en bulto Eg, más la energı́a de enlace del excitón EX0 , representado por la ecuación:

E = Eg + EX0 . (3.58)

En la siguiente sección veremos como se cálcula para un pozo cuántico rectangular.

3.5.2. Excitones en heteroestructuras

En una heteroestructura hay componentes adicionales debido a las energı́as de confi-

namiento de electrones y huecos, es decir esta determinado cuánticamente por la ecuación

[19]:

E = Eg + Ee + Eh + EX0 , (3.59)

al usar las aproximaciones de masa efectiva y banda no degenerada, el movimiento de un

excitón libre puede describirse mediante la ecuación de Schrödinger [19]:

[− ℏ2

2µ
∇2 − e2

ϵr
]ψ(r) = (E − Eg)ψ(r), (3.60)

donde, µ es la masa reducida del hueco y el electron, ϵ es la constante dieléctrica, r la

distancia electrón-hueco y Eg es la banda prohibida de energı́a. Para los excitones en pozos

cuánticos de semiconductores, el sistema se encuentra entre un sistema 2D y 3D. Debido

a esto se debe utilizar un espacio dimensional fraccional para simplificar los tratamientos

matemáticos. Por lo tanto, el problema del excitón en el pozo cuántico se vuelve similar al

átomo de hidrógeno. Las energı́as discretas de estado lı́mite y los radios orbitales vienen

dados por las ecuaciones [18]:

En = Eg −
E0

[n+ α−3
2
]2
, (3.61)

an = a0[n+
α− 3

2
]2. (3.62)

donde n = 1, 2, ... es el número cuántico principal, E0 y a0 corresponden a la constante efec-

tiva de Rydberg y al radio efectivo de Bohr respectivamente,E0 = (ϵ0/ϵ)
2(µ/m0)RH y a0 =
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(ϵ/ϵ0)(m0/µ)aH . RH y aH son la constante de Rydberg y el radio de Bohr, respectivamente.

m0 es la masa del electron libre, µ es la masa reducida del exciton 1/µ = 1/me + 1/mh. De

acuerdo con la Ec. (3.61), la energı́a de enlace del excitón 1s viene dada por la ecuación:

Eb = [
2

α− 1
]2E0, (3.63)

donde α = 3, 2, o 1. Eb = E0, 4E0, o∞, correspondientes a los conocidos resultados de los

modelos de dimensión entera.

Para un pozo cuántico real, α cambia entre 3 y 2. Si disminuye el ancho del pozo, las

funciones envolvente del electrón y del hueco se comprimen, la atracción de Coulomb entre

el electrón y el hueco se vuelve anisotrópica, por lo tanto la dimensión fraccional α dis-

minuye de 3 hacia 2. Mientras que para pozos muy angostos, las funciones envolventes se

extienden hacia las barreras. La dimensión fraccionaria α, describe el grado de anisotropı́a

de la interacción electrón-hueco y esta relacionado con la extensión espacial de esta interac-

ción. Para expresar α en términos de la distancia promedio entre el electrón y el hueco en la

dirección de confinamiento cuántico (dirección z). La ecuación (3.64) describe el parámetro

adimensional [18]:

β = ⟨ |ze − zh|
a0

⟩, (3.64)

donde a0 es el radio de Bohr efectivo tridimensional. La dimensión fraccionaria α puede re-

lacionarse con la distancia β promedio reducida del electrón-hueco por medio de la ecuación

[18]:

α = 3− e−β, (3.65)

donde β→∞ corresponde al caso tridimensional (α=3), β=0 corresponde al caso bidimen-

sional (α=2). Tomando el fondo del pozo como el cero de la energı́a, las energı́as de estado

lı́mite E de la partı́cula están dadas por la conocida ecuación trascendental [18]:

kwLw = pπ − 2 arcsin[
kw/mw√

k2w/m
2
w + k2b/m

2
b

], (3.66)

donde los vectores de onda caracterı́sticos kw y kb están dados por las ecuaciones:
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kw =

√
2mwEp

ℏ
, (3.67)

kb =

√
2mb(V − Ep)

ℏ
, (3.68)

donde mw y mb son las masas efectivas de la partı́cula en el pozo y los materiales de barre-

ra, respectivamente. L∗
w representa la extensión espacial del movimiento de partı́culas en la

dirección z y tomando en cuenta la expansión hacia las barreras a ambos lados del pozo, L∗
w

puede escribirse como en la ecuación [18]:

l∗w =
1

kb
+ Lw +

1

kb
, (3.69)

Donde kb es de la solución de la Ec. (3.68).

Cuando la separación entre electrones y huecos es muy diferente (partı́culas deslocaliza-

das), la dispersión del par en las barreras se escribe como la ecuación:

1

kb
=

1

kbe
+

1

kbh
, (3.70)

donde, kbe y kbh son las soluciones de la Ec. (3.66) para los electrones y huecos respectiva-

mente. El radio de Bohr efectivo tridimensional a0 varı́a con las masas efectivas dependientes

de la posición y la constante dieléctrica. Si se toma en cuenta el desajuste de masa efecti-

va entre el pozo y la barrera, se definen dos parámetros de ponderación βe y βh como las

ecuaciones [18]:

βe = Lw/(2/kbe + Lw), (3.71)

βh = Lw/(2/kbh + Lw). (3.72)

El uso de estos parámetros permite definir valores medios para la masa efectiva de elec-

trones y los parámetros de banda de valencia por las ecuaciones [18]:

m∗
e = βemew + (1− βe)meb, (3.73)
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γ∗1 = βhγ1w + (1− βh)γ1b, (3.74)

γ∗2 = βhγ2w + (1− βh)γ2b. (3.75)

Entonces, el valor medio del radio de Bohr tridimensional (longitud caracterı́stica de la

interacción de Coulomb) se define con l ecuación (3.76):

a∗0 =
ϵ

ϵ0

m0

µ∗ aH , (3.76)

donde µ∗ es un valor medio de la masa reducida 3D del excitón, determinado por la ecuación

(3.77):

1

µ∗ ≃
1

m∗
e

+ γ∗1 . (3.77)

El parámetro adimensional pertinente para el pozo cuántico finito esta determinado por

L∗
w/2a

∗
0 y la dimensión fraccionaria α esta determinada por la ecuación:

α = 3− e−L∗
w/2a∗0 = 3− e−(2/kb+Lw)/2a∗0 . (3.78)

Para obtener la energı́a de enlace del excitón confinado en un pozo cuántico finito, sin

ningún parámetro ajustable se determina mediante la ecuación [18]:

Eb =
E∗

0

[1− 1
2
e−2/kb+Lw/2a∗0]

2
, (3.79)

dondeE∗
0 es el valor medio de la energı́a de Rydberg efectiva para el excitón 3D. Este método

analı́tico nos permitió calcular las energı́as de enlace de los excitones en estado fundamental,

mediante la aplicación directa de la ecuación (3.79). Finalmente, para obtener la energı́a del

estado base del pozo cuántico InxGa1−xN/GaN en fase metaestable, se determinó por la

ecuación:

EInGaN
(1) = EInGaN

g + EInGaN
e−
(1)

+ EInGaN
hh(1)

− EInGaN
b . (3.80)

De esta manera tenemos los fundamentos básicos para estimar la emisiones en pozos

cuánticos de InxGa1−xN con barreras de GaN que es el temas central de este trabajo de tesis.



Capı́tulo4

Resultados experimentales: Pelı́culas de

GaN y pozos cuánticos de

InxGa1−xN/GaN en fase metaestable

La busqueda por obtener parámetros óptimos de crecimiento en nanoestructuras de se-

miconductores se ha intensificado, con la finalidad de resolver problemas tecnológicos. El

presente capı́tulo se divide en dos secciones, la primera corresponde a la caracterización de

pelı́culas cúbicas de GaN crecidas sobre sustratos de GaAs (001) a través de Epitaxia por

Haces Moleculares (MBE Convencional). La segunda parte corresponde al análisis y carac-

terización de pozos cuánticos de InxGa1−xN con barreras de GaN en fase metaestable sobre

sustratos de GaAs (001) a través de dos métodos: Epitaxia por Haces Moleculares (MBE

convencional) y Epitaxia por Migración Intensificada (MEE). Se evaluó el efecto de ambos

métodos de crecimiento sobre la segregación del In hacia la superficie de los QWs. Los re-

sultados evidenciaron que con el método MEE se obtienen interfaces más abruptas y menor

segregación de In hacia la superficie de los QWs hacia las barreras. Estas heteroestructuras

se analizaron por medio de caracterizaciones quı́micas, estructurales y ópticas. Ası́ mismo,

se presenta el contraste de valores experimentales y teóricos de las energı́as excitónicas en

los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable obtenidas por técnicas de PL y PR.

61
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4.1. Crecimiento de pelı́culas GaN en fase metaestable (c-

GaN)

Debido a las dificultades que representa el crecimiento de GaN en fase metaestable, se

han implementado procedimientos que permitan obtener pelı́culas de alta calidad. En esta

sección se presentan los resultados de las pelı́culas delgadas de GaN en fase metaestable

sobre sustratos de GaAs (001) por medio de técnicas quı́micas y ópticas variando la tempe-

ratura de nucleación del GaN con la técnica MBE. Se evaluaron cuatro muestras de c-GaN,

el proceso de crecimiento se describe como en el diagrama de la Fig. 4.1. El primer paso

consistió en la desorción térmica, donde se llevó el sustrato a una temperatura de 585 ◦C

bajo una sobrepresión de As. En el segundo paso comenzó un crecimiento homoepitaxial de

GaAs (200 nm) a una temperatura de 590 ◦C, empleando una presión equivalente del haz de

Ga y As (BEP) de BEPGa = 2.58× 10−7Torr y BEPAs = 7.59× 10−6Torr.
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Figura 4.1: Representación esquemática del proceso de sı́ntesis para pelı́culas de GaN y
pozos cuánticos en fase metaestable.

En la etapa del GaN todas las muestras se varió la temperatura de nucleación (Tnuc)

del sustrato desde 650 − 670 ◦C, como se aprecia en la tabla 4.1. En todas las muestras se

mantuvieron fijos los siguientes parámetros, el tiempo de nucleación de 30 s, el BEPGa =

1.95×10−7Torr y el flujo de N activo producido por una fuente de plasma de N sintonizada a

150W con un flujo de N2 a 0.25 sccm. Las pelı́culas de nucleación del GaN se crecieron bajo

una sobrepresión de As para proteger la superficie del GaAs de la nitruración [88]. Otra razón
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Tabla 4.1: Parámetros experimentales de las pelı́culas de GaN en fase metaestable crecidas
por MBE (Fig. 4.1).

Muestra BEPGa TNL TGaN

(×10−7 Torr) (◦C) (◦C)
I 2.29 670 935
II 2.29 685 935
III 2.29 660 935
IV 2.29 650 935

de la sobrepresión de As fue la de promover el intercambio aniónico por N en una plantilla

cúbica de GaAs y de esta manera formar GaN en fase metaestable. Se ha demostrado que en

una superficie de Ga, N y As, los primeros enlaces son de GaAs debido a que la energı́a de

enlace es menor en comparación con la energı́a de enlace del GaN. La energı́a de enlace del

GaAs es de 47.7 kcalmol−1, mientras la energı́a de enlace del c-GaN es de 96.8 kcalmol−1

y para el InN es 85.1 kcalmol−1 [89]. Posteriormente se presenta el intercambio aniónico de

N por As y como la energı́a de enlace de este último compuesto es superior a la del GaAs,

queda fijo en la superficie [90, 91]. Finalmente, se aumentó la temperatura del sustrato a

720 ◦C donde se depositó la capa final de c-GaN con un espesor de 100 nm sin sobrepresión

de As. En la tabla 4.1, se muestran los principales parámetros de crecimiento para esta serie

de pelı́culas c-GaN.

4.1.1. Análisis por SIMS de las pelı́culas de GaN

Para el análisis de la interfase entre GaAs y c-GaN se empleó la técnica de SIMS. En el

perfil de profundidad de SIMS (Fig. 4.2) se observa la presencia de los tres elementos como

son el Ga, N y As, ası́ como la distribución de estos elementos para la muestra II.
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Figura 4.2: Perfil de profundidad de SIMS para la muestra II de c-GaN crecida por MBE.

La concentración de Ga y de N en el GaN es de 4.31×1022 atomos/cm3 y de Ga y As

en el GaAs es de 2.13×1022 atomos/cm3.

4.1.2. Análisis por PL de las pelı́culas de GaN

En esta sección se muestran las propiedades fotoluminiscentes de las muestras. Para la

muestra II (Fig. 4.3 (a)) a baja temperatura (10K) se encuentran cuatro transiciones (mues-

tra crecida a menor temperatura de nucleación de la serie de muestras) cerca de la banda

con cuatro picos caracterı́sticos en 3.25, 3.19, 3.10 y 3.00 eV. Las lı́neas de emisión en 3.25

y 3.19 eV se asignaron al excitón libre (FE) y al par donor-aceptor (DAP), con un ancho

completo a la mitad del máximo (FWHM, del inglés full-width at half maximum) de 60 y

90meV, respectivamente. La emisión en 3.10 eV se asignó a la transición libre a aceptor

(FB) y finalmente la transición en 3.00 eV se asignó a las transiciones DAP1. Estas transi-

ciones están de acuerdo con los resultados informados por Casallas et al. [90] y Xu [92].

Los espectros de PL para la muestra II medidos a diferentes temperaturas se muestran en la

Fig. 4.3 (b). La transición DAP en 3.19 eV podrı́a deberse a la alta concentración residual de

portadores donantes [90]. Esta emisión se desplaza hacia energı́as más altas al aumentar la

temperatura. Para la emisión FB, el pico de PL se mueve hacia energı́a más bajas al aumentar

la temperatura, lo cual es consistente con la dependencia de temperatura [92]. Sin embargo,

a temperaturas mayores a 77K las transiciones DAP, FB y DAP1 no se aprecian claramente,

debido a que la intensidad en los espectros disminuye notablemente en comparación con los

espectros tomados a bajas temperaturas.
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Figura 4.3: (a) Espectros de PL de GaN en fase metaestable sobre GaAs (001) para la
muestra II medidos a 10K. (b)Espectros de PL para la muestra II, medidos en el rango de las
temperaturas de (12− 175K).

Los espectros de PL medidos a 10K de las muestras I-IV se aprecian en la Fig. 4.4. Para

todas las muestras se determinaron cuatro picos asignados a excitón libre (FE), par donor-

aceptor (DAP), transición libre a aceptador (FB) y transiciones DAP1 en c-GaN, [92].

No se observan señales de emisión que superen los 3.30 eV, lo que indica que no hay

dominios hexagonales de GaN en esta muestra [93].

En la Fig. 4.5, se aprecia la dependencia de la temperatura con respecto a las transi-

ciones FE, DAP, FB y DAP1. El pico de FE, que corresponde a la energı́a del ancho de

banda prohibida del c-GaN (3.29 eV) y puede describirse bien mediante Eg(T ) = EFE(T ) +

30meV, donde EFE(T ) es la energı́a del excitón a una determinada temperatura y 30meV

es la energı́a de enlace del excitón libre (FE) [92]; Eg(T) se muestra con la curva discontinua

verde en la Fig. 4.5.

Las transiciones FE siguieron el compartamiento de la curva de Varshni, esta curva se

muestra en la Fig. 4.5 con la curva continua negra, en donde los cuadros rosas represen-

tan los datos experimentales [90]. La pequeña desviación de los datos experimentales de la

curva calculada a baja temperatura se debe presumiblemente a una contribución del excitón

enlazado [94], se determinó que la diferencia entre la curva del exciton libre y los datos ex-
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Figura 4.4: Espectros de PL de cuatro muestras (I-IV) de GaN en fase metaestable medidas
a 10K.

perimentales es de aproximadamente 13meV. Este valor podrı́a representar una medida de

un enlace adicional del exciton a una impureza superficial [95].

Para la emisión de DAP, cuya variación con la temperatura se presenta con los cuadros

verdes (Fig. 4.5), se encontró que la transición se mueve hacia una mayor energı́a al aumentar

la temperatura y la intensidad de excitación. Esto es consistente con el comportamiento de

las transiciones DAP [92, 96], además de que estos resultados concuerdan con los datos de

Casallas et al. [90]. A partir de 150 ◦C la transición DAP comienza a disminuir en energı́a de-

bido a las impurezas que el material pueda presentar en la red. Transiciones similares a estas

temperaturas se reportan en 3.15 eV informadas por Xu [92, 94]. Las pequeñas discrepancias

de la posición del pico pueden deberse a las diversas densidades de impurezas utilizadas en

diferentes muestras. FB, esta representada con cuadros naranjas y ajustados con la curva azul

continua en la Fig. 4.5, el comportamiento de la transición indica el desplazamiento hacia

el lado de menor energı́a al aumentar la temperatura, y su posición de energı́a mostró una

función de temperatura similar a la de Eg(T ). La ecuación (4.1) se empleó para ajustar los

datos:

EFB(T ) = Eg(T )− EA + 0.5kT, (4.1)
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DAP1 para la muestra II de GaN en fase metaestable.

donde, k es la constante de Boltzmann. La curva ajustada coincidió bien con los datos ex-

perimentales y, por lo tanto, obtuvimos la energı́a de enlace del aceptor de EA=200meV

[92]. Finalmente, tenemos las emisiones de DAP1, que aunque se encuentran reportadas en

trabajos de GaN cúbico, se puede observar un comportamiento que para temperaturas mayo-

res 100K se desplazan a bajas energı́as. En informes previos, los espectros de emisión por

debajo de 3.0 eV se consideran como una cola ancha sin estructura detallada [83].

Se concluye que para el GaN en fase metaestable las mediciones de fotoluminiscencia

medidas a 10K, señalan que la emisión en 3.26 eV, proviene de la recombinación de ex-

citón libre (FE) debido a la dependencia de la temperatura. La lı́nea de emisión en 3.18 eV se

identifican como transición de par donor-aceptor (DAP), la transición de 3.10 eV se identifica

como una transición libre a aceptor (FB). La emisión de 3.00 eV se asignó a transiciones de

par donor-aceptor (DAP1) debida a defectos. Incluso a una temperatura baja ∼10K las tran-

siciones DAP son mucho más débiles que la recombinación de excitones, lo que demuestra

la alta pureza de nuestras epicapas de GaN.

4.1.3. Análisis por PR de las pelı́culas de GaN

Para contrastar los resultados de la sección anterior, se realizaron mediciones de fotore-

flectancia (PR). La simplicidad de la técnica, la naturaleza no destructiva y las caracterı́sticas
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relativamente nı́tidas que se observan a temperatura ambiente hacen que esta técnica sea muy

atractiva. Sin embargo, siguen existiendo dificultades para analizar los espectros observados,

especialmente en heteroestructuras y estructuras multicapa como pozos cuánticos.

Las mediciones se realizaron con la lı́nea de excitación de 285 nm para medir la zona

más próxima a la superficie. No obstante, también se realizaron mediciones con la lı́nea de

785 nm, con el objetivo de llegar hasta la capa del sustrato, GaAs (001). Estos espectros se

ajustaron con la lı́nea de Aspnes [85] en el software de matlab R2021b, obteniendo buena

concordancia con los datos medidos. Trazamos la reflectividad modulada ∆R/R, para facili-

tar la identificación de las señales en los espectros, donde R es la reflectancia. Los detalles

de la muestra II a baja temperatura (12K), se muestran en la Fig.4.6 (a). Las señales que

aparecen en las dos regiones espectrales en 3.27 y 3.02 eV corresponden al GaN en fase me-

taestable. En la Fig. 4.6 (b) se observa el cambio de energı́a en las señales caracteristı́cas de

PR en relación al cambio de temperatura (12− 300K). La señales caracteristı́cas en 3.27 eV

y 3.0 eV corresponden a la energı́a del ancho de la banda prohibida de GaN en fase meta-

estable [3, 16, 54, 90], mientras que la segunda transición que también esta asociada a GaN

en fase metaestable se asocia a un efecto termo óptico del c-GaN. El origen de esta señal se

encuentra en función del espesor de la pelı́cula produciendo interferencia constructiva y en

el proceso de medición de PR se modula esta interferencia, devolviendo este patrón [97].
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Figura 4.6: Espectros de fotorreflectancia de GaN en fase metaestable sobre GaAs (001)
para la muestra II medido a 12K. (b) Espectros de PR para la muestra II medidos en el rango
de las temperaturas de (12− 300K).
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En la Fig. 4.7 se aprecia el espectro de PR a una temperatura de 12K, tomado de la

muestra II y III de GaN en fase metaestable crecidas por MBE.
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Figura 4.7: Espectros ∆R tomados de muestras II y III de GaN en fase metaestable crecidas
sobre GaAs (001) medidas a 12K.

Se observó que para temperaturas de nucleación de 690 y 660 ◦C, los espectros de PR evi-

denciaron las mismas transiciones como en el caso de las muestra II (Fig. 4.6 b) a diferentes

temperaturas.

En la Fig. 4.8 se aprecia que a medida que incrementa la temperatura, estos valores de

energı́a se van desplazando a menores energı́as, siguiendo un comportamiento de Varshni.

La lı́nea discontinua en color azul corresponde a la curva teórica de Varshni para c-GaN. La

lı́nea continua en color azul corresponde a la curva de valores excitónicos según Varshni,

colocando sobre esta con marcas negras los valores experimentales obtenidos por PR. El

FWHM de la muestra II en promedio para las diferentes temperaturas se encuentra en ∼ 40

y ∼ 35meV.

A bajas temperaturas, las bandas de energı́a dependen cuadráticamente de la temperatura

y linealmente a temperaturas más altas. Este comportamiento puede describirse mediante la

relación empı́rica de Varshni y un factor estadı́stico promedio de Bose-Einstein (4.2) [98] .

E(T ) = E(0)− αT 2

T + β
, (4.2)

donde E0 es la energı́a del excitón a T=0K, α es un parámetro de ajuste (8.07× 10−4K−1) y

β es la temperatura de Debye (600K temperatura para h-GaN, no conocida para c-GaN). Los



70

0 5 0 1 0 0 1 5 0 2 0 0 2 5 0 3 0 0
3 . 1 6

3 . 1 8

3 . 2 0

3 . 2 2

3 . 2 4

3 . 2 6

3 . 2 8

3 . 3 0

En
erg

ía 
(eV

)

T e m p e r a t u r a  ( K )

 E x c i t ó n  l i b r e
 E s t i m a c i ó n  E g  G a N
 M u e s t r a  I I

E g = 3 . 2 9  e V

Figura 4.8: Dependencia de la temperatura de las transiciones de PR para la muestra II de
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valores obtenidos para la banda de energı́a en el GaN en fase metaestable se correlacionan

con trabajos previos [90].

4.2. Crecimiento de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN

en fase metaestable

El análisis de QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable sobre sustratos semiaislantes

de GaAs (001) se llevo a cabo mediante dos métodos, Epitaxia por Haces Moleculares (MBE

convencional) y por primera vez, se implementó un nuevo método en el crecimiento de estas

heteroestructuras y es el método de crecimiento de Epitaxia por Migración Intensificada

(MEE). El proceso de crecimiento se aprecia en el diagrama de la Fig. 4.1 (se retoma la

parte del crecimiento de las pelı́culas de GaN en fase metaestable mencionadas en la sección

previa) y se llevó a cabo en tres etapas, como se ilustra en la Fig. 4.9. En la primera etapa,

se realizó una limpieza de la superficie del sustrato de GaAs (001) mediante un paso de

recocido (600 ◦C) antes del crecimiento de las capas epitaxiales. Luego, se hizo crecer

una capa amortiguadora de GaAs de 200 nm de espesor a temperatura de crecimiento de

Tg = 595 ◦C con una presión equivalente de haz (BEP) de Ga y As de BEPGa = 2.93×10−7

y BEPAs = 7.2 × 10−6Torr, respectivamente. En la segunda etapa, se hizo crecer una

capa de nucleación (nuc) de GaN a Tg = 700 ◦C por un tiempo de τNL = 30 s, según el
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proceso de Casallas-Moreno et al. [90], seguido de una capa de GaN de 100 nm de espesor

a Tg = 720 ◦C. En la tercera etapa, se crecieron pozos cuánticos de InxGa1−xN en fase

metaestable de 10 nm de espesor mediante MBE convencional y MEE con barreras de GaN

en fase metaestable de 30 nm de espesor (Fig. 4.1). Las barreras se crecieron mediante MBE

convencional con los flujos de Ga y N utilizados en los QWs. Los primeros 5 nm de espesor

de las barreras se crecieron a Tg = 660 ◦C, seguidos de 25 nm a Tg = 720 ◦C. Para el

método MEE, la superficie de crecimiento se expuso a perı́odos alternos de los elementos

N, Ga e In de 5 s cada uno; la tasa de llegada al sustrato de los elementos Ga e In en los

5 s fue de 8.56×1012 y 8.09×1012 at/cm2, respectivamente. Por el contrario, la superficie se

expuso simultáneamente a los tres elementos (In, Ga y N) en MBE convencional. En ambos

métodos de crecimiento, se sintetizaron los QWs con los mismos flujos de In y Ga, BEPIn

= 2.28×10−7 y BEPGa = 2.28×10−7 Torr, respectivamente, y una fuente de plasma de N

sintonizada a 150W con un flujo de N2 de 0.4 sccm. En cada muestra se crecieron de dos a

tres QWs. Es importante señalar que para variar el contenido de In, se cambió la temperatura

de crecimiento empleada en cada QW en una primera serie de muestras, no ası́ para una

segunda serie de muestras ya que la temperatura de crecimiento fue constante mientras que

el flujo de In cambió. Los QWs se crecieron en el rango de temperatura de crecimiento de

500− 560 ◦C (MEE) y 600− 660 ◦C (MBE convencional).

Figura 4.9: Diagrama esquemático de pozos cuánticos de InxGa1−xN en fase metaestable
crecidos por MEE y MBE Convencional sobre sustratos GaAs (100).

Se crecieron una serie de 6 muestras para MBE y 5 muestras para el método MEE con

dos y tres QWs cada muestra. En la tabla 4.2 se observan los principales parámetros de
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crecimiento.

Con el objetivo de analizar las diferentes muestras por ambos métodos de crecimiento

con diferentes parámetros, tales como la temperatura de crecimiento (Tg) y el BEPIn, en la

siguiente sección se muestra un análisis detallado para las muestras III y V pertenecientes a

cada método MBE y MEE, respectivamente. Para la muestra analizada por MBE se crecieron

3 QWs, mientras que para la muestra por MEE se sintetizaron 2 QWs. Este estudio nos

permitió evaluar los parámetros de crecimiento de cada método y sus ventajas.

4.3. Caracterización estructural de los pozos cuánticos de

InxGa1−xN/GaN

4.3.1. Análisis por HR-XRD de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN

La fase cúbica de InxGa1−xN se aprecia por medio de mediciones de difracción de rayos

X de alta resolución (HR-XRD, del inglés High Resolution X-ray Diffraction). Los patrones

HR-XRD se presentan en la Fig. 4.10 (a) y (b) para MBE convencional y MEE, respectiva-

mente. Los patrones de difracción (para los dos métodos de crecimiento) en el estudio 2θ−ω

presentan tres picos. El primero (en el lado izquierdo) 31.6 ◦ corresponde al plano (002) del

sustrato de GaAs [90, 91]. El segundo en 34.5 ◦ se debe a la reflexión (0002) de inclusiones

de fase de wurtzita (w-GaN) y/o al plano (111) de la fase cúbica (c-GaN); este pico es pro-

movido por defectos planares, tales como fallas de apilamiento y maclas [4, 99]. El tercero

(en el lado derecho del patrón) corresponde a los QWs de InxGa1−xN y las barreras de GaN

en fase metaestable. En el patrón de difracción de la Fig. 4.10 (a) para MBE convencional,

el tercer pico está ajustado por cuatro picos asociados a tres QWs en fase metaestable (SIMS

presenta estos picos en la Fig. 4.14 (a)), las barreras cúbicas de GaN y a la capa amortigua-

dora de GaN antes del crecimiento de los pozos. En el patrón de difracción de la Fig. 4.10

(b) para el método MEE, la tercera reflexión está ajustada por tres señales correspondientes

a dos QWs (presentadas por SIMS en la Fig. 4.14 (b)), las barreras cúbicas de GaN y la capa

amortiguadora de GaN.

Los centros de los picos correspondientes a cada uno de los pozos se determinaron a

partir de la Ley de Bragg y el parámetro de red tensionado de los QWs (este último paráme-

tro se obtuvo de los cálculos realizados para el modelo de pozo rectangular). Estos centros
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Tabla 4.2: Parámetros experimentales de los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable
crecidos por MBE y MEE.

Muestra QW Tg BEPIn BEPGa

(◦C) (×10−7 Torr) (×10−7 Torr)
Método MBE

I 1 600 1.8 2.28
2 610 1.8 2.28

II 1 630 1.8 2.28
2 645 1.8 2.28
3 660 1.8 2.28

III 1 605 2.28 2.28
2 620 2.28 2.28
3 650 2.28 2.28

IV 1 610 2.27 2.27
2 610 2.27 2.27
3 610 2.27 2.27

V 1 610 2.74 2.27
2 610 2.74 2.27
3 610 2.74 2.27

VI 1 610 1.95 2.27
2 610 1.95 2.27
3 610 1.95 2.27

Método MEE
I 1 535 1.8 2.27

2 540 1.8 2.27
II 1 500 2.28 2.28

2 510 2.28 2.28
3 525 2.28 2.28

III 1 510 2.28 2.28
2 525 2.28 2.28
3 540 2.28 2.28

IV 1 550 2.28 2.28
2 560 2.28 2.28
3 565 2.28 2.28

V 1 515 2.28 2.28
2 550 2.28 2.28
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Figura 4.10: Patrones HR-XRD de QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable crecidos
mediante (a) método MBE convencional y (b) MEE.

corresponden a 38.67 y 39.78 ◦ para el método MEE con un contenido de In de 0.18 y 0.05,

mientras que para la muestra MBE tenemos los centros en 37.86, 38.83 y 39.78 ◦ y un con-

tenido de In de 0.28, 0.16 y 0.05 (ver detalles en apéndice A).

4.3.2. Análisis por HR-TEM de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN

Se realizaron mediciones con correción transversal de la aberración durante el barrido

con microscopı́a electrónica de transmisión (AC-STEM, del inglés Cross-sectional aberra-

tion corrected scanning transmission electron microscopy). Las imágenes STEM en la Fig.

4.11 (a) y (b) muestran la formación de los QWs de InxGa1−xN con barreras de GaN para

las muestras crecidas por MBE y MEE. Ası́ mismo, se aprecia la interfase entre GaN en fase

metaestable y GaAs (capa amortiguadora). Las imágenes se analizaron mediante contraste z

de ángulo alto de campo oscuro anular (HAADF, del inglés High Angle Annular Dark Field);

por lo tanto, se presenta uno de los QWs de InxGa1−xN en modo brillante (número atómico

de In es 49) y las barreras cúbicas de GaN en modo menos intenso (número atómico de Ga es

31). Si bien es cierto, en la muestra III-MBE de la Fig. 4.11 (a) se sintetizaron 3 pozos y en

la muestra V-MEE de la Fig. 4.11 (b) se sintetizaron 2 pozos, en las imágenes solo se logró

ver uno de ellos (se indica con la flecha amarilla). En principio se atribuye a la preparación

de muestras por haz de iones enfocado (FIB). Se ha reportado por algunos autores, que el

impacto de iones en la muestra conduce a la eliminación de material mediante el proceso

de pulverización catódica y a la formación de una capa dañada que puede extenderse varias

decenas de nanómetros en el material en la dirección transversal al eje del haz de iones[100].
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Figura 4.11: Micrografı́a AC-STEM transversal de los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase
metaestable para las muestras III y V crecidas por MBE y MEE, respectivamente.

En la Fig. 4.12 (a) y (c) se presenta una imagen de alta resolución de la interfase entre el

sustrato de GaAs y la capa de c-GaN de la muestra III crecida por MBE y de la muestra V

correspondiente a MEE. En la Fig. 4.12 (b) y (d) se observa la tranformada rápida de Fourier

(FFT, del inglés Fast Fourier Transform) de c-GaN a lo largo de la dirección [011]. En este

patrón de difracción se observa el arreglo caracterı́stico para un material con fase cristalina

cúbica [101] (cristales fcc). Estas reflexiones corresponden a vectores de red recı́proca.
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Figura 4.12: Micrografı́a AC-STEM transversal de los QWs de InxGa1−xN en fase metaes-
table para las muestras III y V crecidas por MBE y MEE, respectivamente.

En la última serie de muestras crecidas por MBE, para la muestra V ya se aprecia la

formación de los tres QWs de InxGa1−xN/GaN (Fig. 4.13 (a)) etiquetados como QW1, QW2

y QW3.

En la Fig. 4.13 (b) se observa la interfase entre la capa amortiguadora de GaAs y la capa

de c-GaN, donde se aprecia el crecimiento bien definido para estos compuestos. Ası́ como

la disposición del arreglo atómico caracterı́stico para este material en la dirección [011]

(Fig. 4.13(c)). En este patrón de difracción, ası́ como en el de las Fig. 4.12(b) y (d) (flechas

amarillas) el ángulo formado entre el centro de la red y las posiciones atómicas 2̄00 y 1̄11̄ es

de 54.74◦, congruente de acuerdo a la literatura [101]. Con estos resultados, se deduce que

la preparación de la muestra con FIB, es un elemento clave para la evidencia nı́tida de estas

heteroestructuras, identificar la fase cristalina y determinar dimensiones de pozos y barreras.

Mediante la técnica de caracterización quı́mica de SIMS, también se logró apreciar la

formación de los QWs cúbicos de InxGa1−xN. que se observan con esta técnica de TEM.
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Figura 4.13: (a) Imagen de TEM de la muestra V crecida por MBE Convencional. Las fle-
chas indican los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable. (b) Micrografı́a HR-TEM de
la interfase entre c-GaN y GaAs. (c) FFT de la región señalada (recuadro blanco) correspon-
diente a c-GaN.

4.4. Caracterización quı́mica de los pozos cuánticos de

InxGa1−xN/GaN

4.4.1. Análisis por SIMS de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN

Para el desarrollo de nuevas aplicaciones optoelectrónicas, los QWs de InxGa1−xN/GaN

en fase metaestable son muy relevantes [102, 103]. Sin embargo, se debe lograr la abruptez

quı́mica de las interfases en estas aplicaciones y la distribución atómica homogénea en los

pozos [104]. Por lo tanto, usamos SIMS para analizar estas caracterı́sticas en los QWs creci-

dos. El perfil de profundidad de tres QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable crecidos

por MBE convencional (cuyas concentraciones de In se enumeran en la Tabla 4.3) referentes

a la muestra III se observan en la Fig. 4.14 (b). Se observa que la variación en la concen-

tración de In y se atribuye a las diferentes temperaturas utilizadas en el crecimiento de los

QWs (Tabla 4.3), ya que los flujos de los tres elementos (In, Ga y N) son los mismos en

los QWs crecidos. Los resultados de SIMS muestran que hay segregación de In en la su-

perficie de los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable. Para disminuir la segregación

de In, propusimos el crecimiento de los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable por

el método MEE. Cabe señalar que este método no ha sido reportado para el crecimiento de

QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable. Para MEE, dos QWs de InxGa1−xN/GaN en

fase metaestable referentes a la muestra V (cuyas concentraciones de In y temperaturas de
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crecimiento también se enumeran en la Tabla 4.3), se observan en el perfil de la Fig. 4.14

(a). Usamos temperaturas de crecimiento aproximadamente 100 ◦C menores que en MBE

convencional ya que los elementos atómicos llegan a la superficie de crecimiento por perio-

dos alternos. Estas temperaturas mejoran una migración superficial de los adatomos porque

presentan una longitud de difusión más larga en una atmósfera de un solo elemento metálico

[105, 106]. Los átomos del grupo III (In y Ga) en esta condición actúan como surfactantes

[107, 108, 109]. Las temperaturas utilizadas en MEE disminuyen la segregación de In, en

comparación a las temperaturas empleadas en MBE convencional. Esto se muestra clara-

mente en el perfil de MEE en la Fig. 4.14 (a), donde la señal de entrada es más de un orden

de magnitud menor en las barreras de GaN que en la de MBE convencional (Fig. 4.14 (b)).

A diferencia de MEE, en MBE convencional se necesitan altas temperaturas para aumentar

la longitud de difusión de los adatomos. Sin embargo, estas temperaturas conducen a la se-

gregación de In en la superficie de los QWs de InxGa1−xN en fase metaestable, ası́ como a

los efectos de disociación [15, 110, 111]. Por lo tanto, la segregación de In es un efecto de

las diferentes temperaturas de crecimiento utilizadas en MEE y MBE convencional, ya que

la temperatura de crecimiento de las barreras de GaN es la misma para los dos métodos.
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Figura 4.14: Perfil de profundidad de In medido por SIMS de QWs de InxGa1−xN en fase
metaestable crecidos por (a) MEE para la muestra V y (b) MBE Convencional para la muestra
III.

En SIMS, la resolución de profundidad (∆Z) se define como la profundidad a la que la

intensidad cambia del 84 % al 16 % de la concentración máxima de elementos en la capa

[77]. Es importante señalar que los efectos de entremezclado y la rugosidad de la superficie

son responsables de la formación de los bordes de entrada (LE, del inglés leading edge)

y de salida (TE, del inglés trailing edge) en los perfiles SIMS (Fig. 2.9); y para un QW
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asimétrico con interfaces abruptas, TE deberı́a ser notablemente mayor que LE. Aún ası́, LE

es mayor que TE (LE>TE) en nuestros QWs crecidos por ambos métodos, lo que evidencia

una segregación en la superficie de los QWs de InxGa1−xN en fase metaestable [112], como

muestran los perfiles en la Fig. 4.14 (a) y (b). La segregación de átomos de In es un proceso

activado térmicamente que puede ocurrir incluso a las bajas temperaturas utilizadas en MEE

[77, 113, 114].
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Figura 4.15: Diferencia de resolución de profundidad calculada ∆Z entre los bordes LE
y TE (∆ZLE − ∆Z rmTE) en función de la temperatura de crecimiento de los QWs de
InxGa1−xN en fase metaestable de la Fig. 4.14 (a) y (b).

La Fig. 4.15 presenta la diferencia calculada ∆Z entre los bordes LE (∆ZLE) y TE

(∆ZTE), (∆ZLE − ∆ZTE) de los perfiles de In que se muestran en la Fig. 4.14 (a) y

(b) en función de la temperatura de crecimiento. Aquı́, observamos un aumento en la

diferencia (∆ZLE − ∆ZTE) con la temperatura de crecimiento y una diferencia menor

(∆ZLE − ∆ZTE) en los QWs obtenidos por MEE. Los resultados nos permiten establecer

que MEE aborda con éxito el desafı́o de disminuir la segregación In en la superficie de los

QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable y de mejorar la calidad de la interfase. Estas

ventajas conducen al bajo contenido de imperfecciones interfaciales, lo cual es deseable

para aplicaciones optoelectrónicas [115].

En la Fig. 4.16 (a) y (b), se presentan los espectros de SIMS correspondiente a la muestra

I y II crecidas por MBE. Se observa la distribución de los elementos como es el In, Ga y N

con las curvas roja, azul y verde, respectivamente; ası́ como el número de pozos crecidos en

cada muestra (curva roja del In). Para estas muestras no se evaluó el efecto de segregación

debido a la rugosidad en la superficie de las muestras derivada del proceso de sı́ntesis.
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Tabla 4.3: Concentración de In obtenida por SIMS y PL en los QWs de InxGa1−xN/GaN
en fase metaestable crecidos por MEE (muestra V) y MBE Convencional (muestra III), los
cuáles se observan en la Fig. 4.14 (a) y (b).

Temp SIMS SIMS PL
crecimiento Concentración de In Fracción molar de In

(◦C) (1022 atm/cm3) (x) (x)
Método MEE

QW1 515 0.74 0.18 0.19
QW2 550 0.23 0.05 0.06

Método convencional MBE
QW1 605 1.13 0.28 0.28
QW2 620 0.67 0.16 0.18
QW3 650 0.20 0.05 0.05
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Figura 4.16: Perfil de profundidad de In con SIMS de QWs de InxGa1−xN/GaN en fase
metaestable crecidos por MBE convencional.

En las Fig. 4.17 (a)-(b) se presentan los perfiles de profundidad con SIMS de los QWs de

InxGa1−xN/GaN en fase metaestable crecidos por MEE. En estos espectros se observan los

elementos de interés In, Ga y N con las curvas en color rojo, azul y verde, respectivamente;

ası́ como la formación de dos y tres QWs para las muestras crecidas. Con este método de

crecimiento se obtuvieron concentraciones de In en los pozos desde 4 hasta 26 % correspon-

dientes a emisiones en longitudes de onda de 406- 535 nm (violeta a verde).

Finalmente se analizó una última serie de muestras (IV-VI crecidas por MBE), la diferen-

cia entre estas muestras y la serie de muestras crecidas también por MBE (I-III) consistió en

mantener constante la temperatura de crecimiento, mientras que la temperatura de In (BEPIn)

se varió en cada QW, tal como se aprecia en la Tabla 4.2. Del mismo modo en que se anali-

zaron las muestras anteriores, los perfiles de profundidad, indican la formación de QWs de

InxGa1−xN/GaN en fase metaestable (curva en color rojo), se observan los elementos de la

barrera como son el Ga y el N, curva azul y verde. En la Tabla 4.4 se pueden observar las
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Figura 4.17: Perfil de profundidad de In obtenidos con SIMS de QWs de InxGa1−xN en fase
metaestable crecidos por MEE para las muestras I y III.

concentraciones de In de cada QW obtenida por SIMS.
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Figura 4.18: Perfil de profundidad de In obtenido con SIMS de QWs de InxGa1−xN/GaN en
fase metaestable crecidos por MBE.

Los QWs que se aprecian en los perfiles de concentración tienen espesores de ∼ 10 nm

(Fig. 4.18 (a)-(c)). Estos espesores también fueron congruentes con los espesores de las

muestras III y V (Fig. 4.14 (a) y (b)), ası́ como con los parámetros nominales de crecimiento.

Sin embargo, cabe resaltar que para los cálculos teóricos, en donde se determinó la energı́a de

los niveles en el pozo cuántico cuadrado,uno de los parámetros fundamentales fue el espesor

del QW. Y para esta última serie de crecimientos (IV-VI), mas que un valor fijo del ancho del

pozo empleado en el cálculo de energı́as del pozo, se empleó el perfil de SIMS de cada QW.

Ası́ mismo, para estas últimas muestras no se analizó la segregación de In en la superficie de

los QWs debido a la rugosidad que presentan las muestras.

Apartir de los espectros de SIMS, se obtuvó la concentración (átomos/cm3) de In y me-

diante una relación la fracción molar de In. En esta última serie la variación en la concen-

tración de In no es muy notable como en las muestras anteriores analizadas, debido a que se

tomó como referencia el flujo de In de la muestra III (MBE), donde el pozo cuántico emite

en 2.28 eV y corresponde a la emisión en el verde del espectro visible (543 nm). Cumpliendo
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Tabla 4.4: Concentración de In obtenida por SIMS para los QWs de InxGa1−xN en fase
metaestable crecidos por MBE Convencional, los cuales se observan en la Fig. 4.18 (a), (b)
y (c) correspondientes a las muestras IV-VI.

Método convencional MBE
Muestra QW SIMS SIMS

Concentración de In Fracción molar de In
(1022 atm/cm3) (x)

IV 1 1.07 0.25
2 1.27 0.29
3 1.28 0.29

V 1 1.43 0.33
2 1.14 0.26
3 1.24 0.28

VI 1 1.04 0.24
2 1.25 0.29
3 1.28 0.29

con el objetivo inicial de estas muestras, el cual consistió en obtener la emisión en el verde

para cada uno de los tres QWs, debido a esto la variación de flujo de In para las tres muestras

fue similar. Al obtener los resultados del LE y TE para cada QW de estas últimas muestras

(MBE), encontramos efectos de rugosidad en las muestras (Ec. (2.5)), donde los efectos de

segregación no son muy perceptibles. Particularmente en estas muestras el contenido de In es

mayor (para una emisión en el verde), en principio los efectos de rugosidad se vuelven más

notables debido a la tensión generada por la incorporación de In en la red. En MBE conven-

cional se necesitan altas temperaturas para aumentar la longitud de difusion de los adatomos.

Sin embargo, es más probable que estas temperaturas conduzcan a efectos de disociación de

In (la temperatura de crecimiento de las barreras de GaN es la misma empleada en la serie

I-III). En la Tabla 4.4 se observan valores en la concentración de SIMS, correspondientes a

una emisión en una longitud de onda de (497− 570) nm.

En la siguiente sección se evaluó la formación de los QWs de cada muestra, ası́ como las

energı́as de enlace correspondientes a cada elemento, In, Ga y N presente en los QWS.

4.4.2. Análisis por XPS de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN

Los estudios de XPS proporcionaron información sobre la disposición atómica estable

de los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable. En la Fig. 4.19 (a)-(c), se muestran los

espectros XPS de los niveles centrales de Ga 3d, In 3d y N 1s con su división caracterı́stica

espı́n-órbita para el QW1 de InxGa1−xN de la muestra V (el SIMS de este QW se muestra en
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la Fig. 4.14 (a)) crecido por MEE. Las Fig. 4.19 (d)-(f) presenta los espectros XPS de QW1

de la muestra III (el SIMS se observa en la Fig. 4.14 (b)) crecido por MBE. Los espectros de

Ga 3d, In 3d y N 1s se descomponen en componentes correspondientes a los enlaces quı́micos

de Ga – N e In – N, mientras que Ga(In) elemental y Ga – O (In – O) no están presentes. Por lo

tanto, los enlaces Ga – N e In – N deben provenir de átomos de Ga (In) en sitios de cationes

y átomos de N en sitios de aniones en la estructura cúbica. Determinamos las energı́as de

enlace a partir de los espectros XPS de los elementos atómicos. Para ajustar el de pico XPS

del doblete de In 3d (In 3d5/2 e In 3d3/2) y Ga 3d (Ga 3d5/2 y Ga 3d3/2), la relación de área

de los dos picos es Area[M 3d3/2]:Area[M 3d5/2]=2:3, con M=In y Ga [116]. Mientras que la

división espı́n-órbita es∆M 3d=M 3d3/2-M 3d5/2, que depende de la fuerza del acoplamiento

espı́n-órbita. El espectro XPS ajustado para el nivel In 3d muestra un doblete asociado al In –

N, como se ve en la Fig.4.19 (a) para QW1 de MEE. Este doblete muestra los componentes

In 3d5/2 e In 3d3/2 en las energı́as de enlace de 444.68 y 452.51 eV, respectivamente, con una

separación de energı́a de ∆In 3d = 3d3/2−3d5/2 = 7.83 eV [117, 118, 119].

En contraste, el espectro XPS de In 3d para el QW1 de MBE convencional presenta el

doblete en 444.58 y 452.44 eV, como se observa en la Fig. 4.19 (d). El espectro XPS para el

estado Ga 3d en la Fig. 4.19 (b) de MEE evidencia un pico correspondiente al enlace Ga – N.

En este caso, las energı́as de enlace de los componentes Ga 3d5/2 y Ga 3d3/2 tienen lugar en

20.03 y 20.53 eV, con una separación de ∆Ga 3d = 3d3/2-3d5/2 = 0.50 eV [117, 120, 121,

122, 123, 124, 125, 126]. Para MBE convencional, las dos componentes están en 19.87 y

20.35 eV, como se muestra en la Fig. 4.19 (e). Se aprecia un ligero cambio en las energı́as de

enlace de In 3d y Ga 3d para el QW1 crecido por los dos métodos debido a los cambios en el

entorno quı́mico, lo que evidencia que el QW1 crecido por MEE tiene un contenido In más

bajo en comparación con el QW1 crecido por MBE convencional, como lo muestra SIMS en

la tabla 4.3. Con respecto al estado N 1s para MEE, la Fig. 4.19 (c) muestra un espectro que

puede desconvolucionarse mediante tres picos correspondientes a enlaces de In – N y Ga – N

y el tercero a la transición Auger de Ga. La energı́a de enlace de Ga–N es 397.10 eV, mientras

que la de In – N es 396.39 eV [117, 118, 125, 127, 128], el ancho medio a la altura máxima

(FWHM) para cada uno es 1.7 eV. La señal de Ga Auger está en 394.90 eV [124, 129] con

un FWHM de 2.4 eV. Para MBE convencional en la Fig. 4.19 (f), los picos estan asociados

con los enlaces de Ga – N e In – N en 397.00 y 396.40 eV respectivamente, con un FWHM

para cada uno de 1.9 eV. La transición Ga Auger presenta la misma posición de energı́a de
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enlace y FWHM que en MEE, como se muestra en la Tabla 4.5.
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Figura 4.19: Espectros XPS de In 3d (a) y (d), Ga 3d (b) y (e), y N 1s (c) y (f) de QW1

crecido por MEE y MBE convencional.

Además, la Fig. 4.20 (a)-(c) presenta los perfiles de profundidad de XPS de los niveles

centrales de In 3d y Ga 3d para los QWs crecidos por MEE de la muestra V (se muestra

SIMS de estos QWs en la Fig. 4.14 (a)). Estos espectros muestran las energı́as de enlace de

dos QWs, las barreras de GaN y una capa amortiguadora de GaAs.

La Fig. 4.20 (d)-(f) muestra los perfiles XPS de los tres QW crecidos por MBE conven-

cional de la muestra III (cuyo perfil SIMS se encuentra en la Fig. 4.14 (b)). El perfil de In en

los dos métodos de crecimiento (Fig. 4.20 (b) y (e)) revela algunos cambios de las energı́as

de enlace en los QWs y una disminución de la FWHM a medida que los pozos se acercan a

la superficie. Para MEE, el QW1 muestra los componentes In 3d5/2 e In 3d3/2 con energı́as

de enlace de 444.68 y 452.51 eV con un FWHM para cada uno de 2.32 eV. El doblete para

el QW2 está en 444.82 y 452.74 eV con un FWHM de 2.11 eV. Para MBE convencional, el

doblete para In 3d del QW1 está en 444.58 y 452.44 eV con un FWHM para cada uno de

2.33 eV. En el QW2 las señales estan en 444.72 y 452.58 eV con un FWHM de 2.11 eV, y

para el QW3 en 444.82 y 452.81 eV con un FWHM de 1.86 eV. Las ligeras variaciones de

las energı́as de enlace a medida que los pozos se acercan a la superficie en los dos métodos

de crecimiento indican cambios en el entorno quı́mico debido a la disminución del contenido

de In en los QWs cúbicos de InxGa1−xN QWs ( ver Tabla 4.3).
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Tabla 4.5: Parámetros de ajuste para In 3d, Ga 3d, y N 1s de los espectros de XPS del QW1

de InxGa1−xN (Fig.4.19).

In 3d Ga 3d N 1s
3d5/2 3d3/2 3d5/2 3d3/2 In – N Ga – N Ga – Auger

Método MEE
Centro del pico (eV) 444.68 452.51 20.53 20.03 396.41 397.10 394.90

FWHM (eV) 2.32 2.32 2.30 2.30 1.70 1.70 2.40
a Relación del área 1.0 0.67 1.0 0.66

b∆M 3d (eV) 7.83 0.50
Método Convencional MBE

Centro del pico (eV) 444.58 452.44 19.87 20.35 396.40 397.00 394.90
FWHM (eV) 2.33 2.33 2.30 2.30 1.90 1.90 2.40

a Relación del área 1.0 0.67 1.0 0.67
b∆M 3d (eV) 7.86 0.48

a Relación del área=Área[M 3d3/2]:Área[M 3d5/2]=2:3 con M=In, Ga,
b∆M 3d=M 3d3/2-M 3d5/2
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Figura 4.20: Perfiles de profundidad de XPS para In 3d y Ga 3d de los QWs crecidos por
MEE (a-c) y por MBE convencional (d-f), cuyos perfiles de profundidad SIMS se muestran
en la Fig. 4.14.

La disminución de los FWHM en XPS a medida que los pozos se acercan a la superficie

está relacionada con la disminución del contenido de In, ya que en este caso se presenta un

menor cambio de estado quı́mico entre la barrera de GaN y el QW. En los perfiles Ga 3d de

la Fig.4.20 (c) y (f), notamos una diferencia entre las energı́as de enlace del Ga – As de la

capa amortiguadora y el Ga – N capa, esta última ubicada a mayor energı́a de enlace. Las

energı́as de enlace para los componentes Ga 3d5/2 y Ga 3d3/2 del enlace Ga – As son de 19.86
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Tabla 4.6: Parámetros de ajuste de In 3d. Espectros de XPS de los QWs de InxGa1−xN/GaN
en fase metaestable crecidos por MBE Convencional (Muestras IV-VI).

Método convencional MBE
Muestra QW Centro del pico FWHM a Relación de área b∆M 3d

(eV) (eV) (eV)
(5/2) (3/2) (5/2) (3/2) (5/2) (3/2)

IV 1 443.80 451.65 2.06 2.06 1.00 0.74 7.85
2 443.78 451.62 2.00 2.00 1.00 0.75 7.84
3 443.78 451.59 2.00 2.00 1.00 0.75 7.81

V 1 443.78 451.62 2.00 2.06 1.00 0.76 7.84
2 443.75 451.59 1.94 2.06 1.00 0.81 7.84
3 443.69 451.56 2.11 2.12 1.00 0.75 7.87

VI 1 444.10 451.94 1.98 2.15 1.00 0.83 7.84
2 443.72 451.50 2.18 2.06 1.00 0.70 7.78
3 443.75 451.56 2.11 2.04 1.00 0.74 7.81

a Relación del área=Área[M 3d3/2]:Área[M 3d5/2]=2:3 con M=In, Ga,
b∆M 3d=M 3d3/2-M 3d5/2

y 19.3 eV, respectivamente, de acuerdo con los medidos para el doblete correspondiente en

el sustrato GaAs (100). Los resultados de XPS presentados permitieron identificar los enla-

ces quı́micos presentes en cada QW, que corresponden a In – N y Ga – N, y a sus respectivas

energı́as de enlace a través de niveles de Ga 3d, In 3d y N 1s para ambos métodos de cre-

cimiento. Del mismo modo, los ligeros cambios en las energı́as de enlace de Ga 3d, In 3d y

N 1s se debieron a las variaciones en el entorno quı́mico por los diferentes contenidos de In

de cada QW. Además, las ligeras variaciones del FWHM estaban relacionadas con la calidad

cristalina de los QWs.

Para las muestras IV-VI crecidas por MBE en la Fig. 4.21 (a), (c) y (e) se presentan los

perfiles de profundidad de XPS de los niveles centrales de In 3d con su division caracterı́sti-

ca espı́n-orbita para los QWs de InxGa1−xN en fase metaestable (SIMS de estos QWs se

presentan en la Fig. 4.18 (a)-(c)) crecido por MBE. Los spots brillantes, se posicionan cada

uno en la energı́a de enlace caracterı́stico de In 3d5/2 y In 3d3/2. Se observan los tres dobletes

(curvas en color verde) correspondientes al QW1, QW2 y QW3. Estos perfiles de In revelan

algunos cambios en las energı́as de enlace en los QWs (Tabla 4.6).

También podemos apreciar que el FWHM para todas las muestras oscila alrededor de

∼2.00 eV. Estos análisis de XPS proporcionaron información sobre la disposición atómica

estable de los elementos en los QWs de InxGa1−xN en fase metaestable.
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El espectro XPS de la Fig. 4.21 ajustado para el nivel In 3d muestra un doblete asociado

con In – N. Estos dobletes presentan las componentes de In 3d5/2 y In 3d3/2. Para la muestra

IV, el QW1 se determinaron las energı́as de enlace 443.8 y 451.65 eV, respectivamente, con

una separación de energı́a de ∆In 3d = 3d3/2−3d5/2 = 7.85 eV [117, 118, 119]. Mientras que

para el QW2, el espectro XPS de In 3d presenta el doblete en 443.78 y 451.62 eV, con una

separación de energı́a de ∆In 3d = 7.84 eV. Para el QW3, el espectro de In 3d se obtuvieron

energı́as de enlace en 443.78 y 451.59 eV con una separación de energı́a de ∆In 3d =

7.81 eV. La muestra V, presentó energı́as de enlace en 443.78 y 451.6 eV para In 3d5/2

y In 3d3/2, respectivamente, con una separación de energı́a de ∆In 3d = 3d3/2−3d5/2 =

7.84 eV. Mientras que para el QW2, el espectro XPS de In 3d el doblete se observó en 443.75

y 451.59 eV, con una separación de energı́a de ∆In 3d = 7.84 eV. En el QW3, el espectro

XPS de In 3d el doblete se obtuvó en 443.69 y 451.56 eV con una separación de energı́a de

∆In 3d = 7.87 eV. Finalmente, para la muestra VI, las energı́as de enlace se determinaron en

444.1 y 451.94 eV para In 3d5/2 y In 3d3/2, respectivamente, con una separación de energı́a

de ∆In 3d = 3d3/2−3d5/2 = 7.84 eV [117, 118, 119]. Mientras que para el QW2, el espectro

XPS de In 3d presentó el doblete en 443.72 y 451.5 eV, con una separación de energı́a

de ∆In 3d = 7.78 eV. En el QW3, el espectro de In 3d el doblete se obtuvó en 443.75 y

451.56 eV con una separación de energı́a de ∆In 3d = 7.81 eV. Se aprecia un ligero cambio

en las energı́as de enlace de In 3d para la muestra V en comparación con las muestras IV y

VI con un flujo de In menor, como lo muestra SIMS en la Tabla 4.4.

En la siguiente sección se muestran estudios de propiedades ópticas, mediante los cuales

se determinó la energı́a para el primer estado del QW correspondientes a la fracción molar

de In (x) obtenida por SIMS.
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Figura 4.21: Perfil de profundidad de In medido con XPS de los QWs de InxGa1−xN en fase
metaestable crecidos por MBE convencional de las muestras IV-VI.
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4.5. Caracterización de propiedades ópticas de los pozos

cuánticos de InxGa1−xN/GaN

4.5.1. Análisis por PL y PR de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN

El análisis de las propiedades ópticas de los QWs para las muestras V y III (MEE y MBE,

respectivamente) se realizó mediante técnicas de PL y PR. Se muestra que las propiedades

ópticas de los QWs de InxGa1−xN en fase metaestable dependen del control y ajuste del

contenido de In en los pozos a través de la temperatura de crecimiento. Este análisis también

proporciona información sobre el mecanismo de incorporación de In en los dos métodos

de crecimiento. La Fig. 4.22 (a) y (b) muestra los espectros PL y PR (20K) de los QWs

de InxGa1−xN en fase metaestable crecidos por MEE (muestra III) y MBE convencional

(muestra V). Los perfiles SIMS de estos QWs se muestran en la figura 4.14 (a) y (b).
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Figura 4.22: Espectros de PL y PR medidos a 20K de los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase
metaestable crecidos por (a) MEE de la muestra V y (b) MBE convencional de la muestra
III.

Es importante señalar que existe una buena concordancia entre las curvas de ajuste PR

y PL. La fracción molar de In obtenida por PL y SIMS, y la temperatura de crecimiento de

los QWs se pueden ver en la Tabla 4.3. En el espectro de PL de MEE, notamos dos emisio-

nes excitónicas (1e-1hh) en EQW1= 2.56 y EQW2= 2.99 eV con FWHM de 0.29 y 0.23 eV,

respectivamente. En MBE convencional, observamos tres transiciones por PL en EQW1=
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2.28, EQW2= 2.6 y EQW3= 3.03 eV con FWHM de 0.35, 0.33 y 0.32 eV, respectivamente.

El FWHM de PL en los QWs aumenta con la fracción molar In (x), y por lo tanto, con la

disminución de la temperatura de crecimiento en ambos métodos.

Sin embargo, para los QWs crecidos por MEE, se obtuvo un FWHM por PL más pequeño

en las transiciones excitónicas, lo que indica una calidad cristalina más alta de los QWs

crecidos por este método en comparación con los crecidos por MBE convencional, como

lo muestra el FWHM de XPS. En el espectro de PR para los QWs crecidos por MEE (Fig.

4.22(a)), notamos que la transición en EQW2= 2.95 eV es claramente observada, mientras que

EQW1= 2.53 eV es más difı́cil de identificar debido a su amplio ancho de lı́nea. Sin embargo,

esta segunda transición es necesaria para obtener un ajuste adecuado (curva de ajuste roja)

para los datos experimentales. En el espectro PR de los QWs crecidos por MBE convencional

(Fig. 4.22 (b)), las transiciones de energı́a más alta y más baja se reconocen claramente,

mientras que la transición media del QW en EQW2 = 2.6 eV es difı́cil de identificar dado su

amplio ancho de lı́nea. Esto podrı́a deberse a la presencia de transiciones excitadas en el QW

que PR puede medir [130, 131, 132].

En las dos muestras de la Fig. 4.22 (a) y (b) la curva en color rojo representa la con-

volución de los ajustes gaussianos realizados al deconvolucionar las curvas experimentales,

mientras que la curva experimental, esta representada por cı́rculos grises. En el caso de las

emisiones excitónicas de los QWs, se encuentran representados por el color de la curva don-

de estan emitiendo.

Las mediciones de PR de las muestras MEE y MBE se realizaron en el lı́mite de cam-

po bajo; la función (∆R/R) observada experimentalmente está relacionada con los cambios

inducidos por la perturbación en la función dieléctrica compleja. Para estados ligados como

excitones o estados confinados de los QWs, la forma de la lı́nea del espectro PR (∆R/R) se

ajustó de acuerdo con la lı́nea Aspnes [85] como se describió en la sección 2. Se ajustó el

espectro derivado de las mediciones de PR, en donde se observan las energı́as de los puntos

crı́ticos correspondientes a las emisiones excitonicas de los QWs.

La gráfica con los espectros de PR y PL para la muestra MEE se aprecian en la Fig.

4.22 (a), esta gráfica indica que por ambas técnicas ópticas se determinarón las emisiones

excitónicas correspondientes al primer nivel de energı́a de los QWs, 1e-1hh (PR parte supe-

rior y PL parte inferior de cada gráfica). Con la curva en color rojo se indica la envolvente

derivada de la suma de los ajustes, en esferas grises se indica la medición experimental pa-
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ra cada técnica. Con colores violeta, azul y verde se representan las longitudes de onda en

donde esta emitiendo cada QW.

Ası́ mismo se realizaron mediciones de PL a 20K de otras muestras correspondientes a

los dos métodos de crecimiento. Por ejemplo, en la Fig. 4.23 (a)-(b) se observan dos espectros

de PL de la muestra I y II crecidas por MBE. La muestra I (Fig. 4.23 (a)) esta formada por

dos QWs, la curva en color verde representa la emisión excitónica para cada QW, ası́ como

la participación del c-GaN con curvas en color gris. Estas energı́as se centran en los picos

2.30 eV y 2.41 eV con FWHMs de 0.26 y 0.23 eV, respectivamente. Para la muestra II (Fig.

4.23 (b)) se observan tres emisiones excitónicas en 2.80 , 2.94 y 3.07 eV, que corresponden

a emisiones en longitudes de onda en 442− 404 nm (azul-violeta).
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Figura 4.23: Espectros de PL de QWs de InxGa1−xN en fase metaestable crecidos por MBE
convencional, (a) muestra I y (b) muestras II.

En la Fig. 4.24 (a)-(d) se observan los espectros de PL de las muestras I-IV crecidas por

MEE. Estos espectros muestran emisiones excitónicas de los QWs en longitudes de onda de

574− 401 nm (violeta-amarillo). Los FWHMs de estas estructuras van desde los 0.24 hasta

los 0.42 eV, aunque estas muestras tienen FWHM mayores que en MBE, se logran apreciar

emisiones bien definidas para los QWs.

También se realizaron mediciones a temperatura ambiente (TA) para la serie de muestras

crecidas por MBE (IV-VI), Fig. 4.25 (a)-(c).

Los espectros obtenidos por PL, evidenciaron la presencia de emisiones excitónicas (1e-

1hh) para cada QW de InxGa1−xN en fase metaestable crecidos por MBE convencional. Para

la muestra IV, la energı́a del primer estado en los tres QWs crecidos es la misma como se es-

peraba, ya que los tres pozos fueron sintetizados con los mismos parámetros de crecimiento
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Figura 4.24: (a-d) Espectros de PL de QWs de InxGa1−xN en fase metaestable crecidos por
MEE, muestras I-IV.

y se determinó en 2.23 eV con un FWHM de 0.28 eV. La muestra V presenta energı́as ex-

citónicas en QW1=2.16 eV con un FWHM de 0.20 eV, mientras que para el QW2 y QW3 fue

de 2.29 eV con FWHM de 0.22 eV. Finalmente, para la muestra VI, las energı́as excitónicas

se encuentran en QW1=2.26 eV con un FWHM de 0.26 eV y para el QW2 y QW3 la energı́a

fue de 2.20 eV con FWHM de 0.28 eV. Los FWHM de PL en los QWs se mantienen en

promedio por debajo de 0.3 eV. Ası́ mismo, para las tres muestras se determinó un pico en

2.55, 2.50 y 2.52 eV (curva en color negro) con FWHMs de 0.32, 0.26 y 0.32 eV para la

muestra IV, V y VI, respectivamente. Esta emisión se considera como un defecto nativo del

GaN cúbico o GaN hexagonal sin dopar [133, 134].

La Tabla 4.7 presenta las energı́as obtenidas por PL. Estas energı́as se encuentran en fun-

ción del contenido de In (x) (Ver Tabla 4.4). Se observa que existe una buena concordancia

en los valores reportados de energı́a con respecto al contenido de In (x).
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Figura 4.25: Espectros de PL de las muestras (a)IV, (b)V y (c)VI a TA de los QWs de
InxGa1−xN en fase metaestable crecidos por MBE.

Tabla 4.7: Energı́as obtenidas en los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable crecidos
por MBE Convencional por medio de PL.

Método convencional MBE
Muestra QW PL

Energı́a del primer estado
(eV)

IV 1 2.23
2 2.23
3 2.23

V 1 2.16
2 2.29
3 2.29

VI 1 2.26
2 2.20
3 2.20

Finalmente, en la siguiente sección se aprecian los resultados derivados de los cálcu-

los teóricos (método gráfico y método matricial), mismos que contrastan con las energı́as

obtenidas por mediciones ópticas como PL y PR.

4.5.2. Resultados teóricos de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN

Para entender mejor las transiciones ópticas de los QWs, se desarrollaron cálculos teóri-

cos, a través de dos modelos matemáticos (método gráfico, para el pozo cuadrado finito

y método matricial para la ecuación de Schrödinger discretizada). Para las muestras III y

V (crecidas por MBE y MEE, respectivamente), las cuales fueron evaluadas por diferentes
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técnicas. Para el análisis óptico, mediante PR y PL se identificaron los niveles energéticos

del primer estado de cada uno de los QWs. Estos resultados fueron contrastados con cálcu-

los teóricos por medio del modelo del pozo cuadrado, en donde tanto los primeros niveles

de energı́a como el contenido de In fue determinado. La estructura de bandas de la Fig. 4.26

(a) muestra el nivel de energı́a del estado fundamental para el electrón (1e) en la banda de

conducción y el hueco pesado (1hh) en la banda de valencia en un pozo Tipo-I de InxGa1−xN

con barreras de GaN. Los cálculos para obtener las energı́as del estado fundamental corres-

pondientes a las transiciones excitónicas del QW, se describen en el capı́tulo 3 [17, 87].
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Figura 4.26: (a) Diagrama esquemático del QW de InxGa1−xN en fase metaestable que
muestra las energı́as de confinamiento de electrones y huecos, en donde EQW=Eg+E1e+E1hh-
Eb. Mediciones de PL (b) y PR (c) de las transiciones excitónicas a baja temperatura (20K)
de QWs crecidos por MEE y MBE convencional. Los cı́rculos sólidos azules y los cuadra-
dos abiertos rojos representan el MEE y el MBE convencional, respectivamente. Las curvas
grises sólidas representan los cálculos teóricos de las transiciones de los QWs en función de
la fracción molar In (x).

Las energı́as de transición PL y PR medidas para los QWs crecidos por ambos métodos

se muestran en la Fig. 4.26 (b) y (c) en función de la fracción molar de In. La variación

de la fracción molar de In se debe a la diferente temperatura de crecimiento de cada QW.

Existe una buena concordancia entre los resultados experimentales de PL y PR y los cálculos

teóricos, evidenciando las transiciones excitónicas en los QWs cúbicos de InxGa1−xN. Se

debe enfatizar que la fracción molar de In determinada por PL y PR está en muy buena

correlación con las mediciones SIMS.

Como se mencionó anteriormente, la temperatura de crecimiento es uno de los paráme-

tros más importantes que afectan la incorporación de In en los QWs de InxGa1−xN en fase

metaestable y, por lo tanto, su tasa de desorción. De hecho, algunos autores han encontrado
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que los átomos de In no se incorporan en el InxGa1−xN [135] a temperaturas superiores a

660 ◦C. Aquı́, MEE para crecer QWs cúbicos de InxGa1−xN usa temperaturas de crecimien-

to de 500 − 560 ◦C en comparación con MBE convencional, que emplea temperaturas de

600 − 660 ◦C. El efecto de la temperatura de crecimiento en la fracción molar de In y las

emisiones excitónicas de los QWs se muestran en la Fig. 4.27 (a) y (b) para MEE y MBE

convencional, respectivamente. Observamos que la fracción molar de In en los QWs es ma-

yor a medida que disminuye la temperatura de crecimiento, lo que indica una incorporación

mejorada de In para ambos métodos. El incremento en las temperaturas conduce a un au-

mento en la tasa de desorción ya que los átomos tienen un coeficiente de adherencia mucho

más bajo en este caso. La incorporación de In en el ternario puede entenderse como una

competencia del proceso de adsorción y desorción [129, 136]. Además, la Fig. 4.27 (a) and

(b) también muestran el incremento proporcional en la energı́a de las emisiones excitónicas

de los QWs con la temperatura de crecimiento.
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Figura 4.27: Dependencia de la temperatura de crecimiento de la fracción molar In (x) y la
emisión excitónica de los QWs crecidos por MEE (a) y MBE convencional (b).

En la Tabla 4.8 se reportan los valores de las energı́as obtenidas por PL y el método

matricial en donde se aprecia una buena concordancia entre estos valores. Ası́ mismo se

muestra la fracción molar de In (x) obtenido por SIMS y el método matricial.

Estos resultados indican valores iguales en el caso de la fracción molar de In, mientras

que para los valores de energı́a, estos difieren, en principio se atribuyen a ligeras variaciones

en el proceso de crecimiento, debido a que a medida que incrementa el número de pozos, la

estructura va sufriendo una mayor tensión en la red. Cabe resaltar que este método emplea

el espectro de profundidad derivado de la medición de sims y con ello obtener valores de
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Tabla 4.8: Fracción molar de In por medio de SIMS y el método matricial, ası́ como las
energı́as del primer estado por medio de PL y cálculos teóricos (método matricial) en los
QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable crecidos por MBE Convencional para las
muestras IV-VI (Fig. 4.18 (a), (b) y (c).)

Método convencional MBE
Muestra QW SIMS Mét. matricial PL Mét. matricial

Fracción molar de In Energı́a del primer estado
(x) (x) (eV) (eV)

IV 1 0.25 0.25 2.23 2.36
2 0.29 0.29 2.23 2.23
3 0.29 0.29 2.23 2.21

V 1 0.33 0.33 2.16 2.12
2 0.26 0.26 2.29 2.32
3 0.28 0.28 2.29 2.25

VI 1 0.24 0.24 2.26 2.39
2 0.29 0.29 2.20 2.24
3 0.29 0.29 2.20 2.22

energı́as mas cercanas a una medición real. Con este método se puede precisar una región

para la búsqueda de energı́a, debido a que el objetivo fue determinar la energı́a del primer

estado en el potencial del pozo, es suficiente buscar de manera ascendete desde el fondo del

potencial, hasta que el algoritmo de búsqueda encuentre la primera raı́z.

Con los resultados previos, al realizar los crecimientos epitaxiales de c-GaN y el estu-

dio de las mismas por medio de SIMS, se realizó la evaluación del proceso de crecimiento,

derivado de ello se propusieron nuevos crecimientos. Con el análisis y evaluación de estas

caracterizaciones estructurales y ópticas se logró la escritura de un trabajo referente a la

conductividad térmica interfacial y la difusividad térmica utilizando la técnica de celda foto-

acústica abierta (OPC) [4]. Se observó que la conductividad térmica interfacial aumenta con

el aumento de la temperatura de nucleación.

Por medio de dos métodos de crecimiento MBE convencional y por primera vez repor-

tado este método para crecer pozos cuánticos de la familia de los nitruros del grupo III-V

se logró con éxito el crecimiento de pozos cuánticos de InxGa1−xN en fase metaestable con

diferentes fracciones molares de In (x).

Se identificó el efecto de estos métodos de crecimiento (MBE convencional y MEE) en

las propiedades quı́micas y ópticas de los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable. El

estudio también muestra como la temperatura de crecimiento afecta la incorporación de In

en los QWs y como promueve la segregación de In a la superficie de los pozos. Se encontró
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un incremento en la fracción molar de In en los QWs con la disminución de la temperatura

de crecimiento para ambos métodos.

El método MEE muestra una forma eficiente de evitar la segregación a la superficie de

los QWs de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable, siendo además conveniente, ya que el

parámetro principal de los crecimientos es la temperatura de crecimiento. Otros parámetros

como el flujo de Ga y N se mantuvieron constantes en la serie de muestras (I-VI MBE) y

(I-V MEE).

Para ambos métodos, los QWs cúbicos de InxGa1−xN se crecieron a través de una varia-

ción bien controlada de la fracción molar In para obtener las transiciones excitónicas desea-

bles de longitudes de onda entre 409 y 544 nm, que corresponden a emisiones en el violeta

y verde. Estas transiciones se encontraron mediante mediciones de PL y PR y coincidieron

bien con los cálculos teóricos de los QWs. Se observó un aumento en el FWHM de PL en

las transiciones excitónicas con el incremento en la fracción molar In de los QWs crecidos

con ambos métodos. Sin embargo, se observó un FWHM de PL más pequeño en los QWs

crecidos por MEE.

Los resultados de XPS presentados aquı́ nos permitieron identificar los enlaces quı́micos

presentes en cada QW, que corresponden a In – N y Ga – N, y a sus respectivas energı́as de

enlace a través de niveles básicos de Ga 3d, In 3d y N 1s para ambos métodos de crecimiento.

Del mismo modo, los ligeros cambios en las energı́as de enlace de Ga 3d, In 3d y N 1s se

debieron a las variaciones en el entorno quı́mico por los diferentes contenidos de In de cada

QW. Además, las ligeras variaciones de XPS FWHM estaban relacionadas con la calidad

cristalina de los QWs.

Se han crecido con éxito pozos cuánticos cúbicos de InxGa1−xN, utilizando MEE y MBE

convencional con diferentes fracciones molares de In (x). Se identificó el efecto de dos méto-

dos de crecimiento en las propiedades quı́micas y ópticas de los QWs. El estudio también

muestra como la temperatura de crecimiento afecta la incorporación de In en los QWs y co-

mo promueve la segregación de In a la superficie de los pozos. Se encontró un incremento

en la fracción molar de In en los QWs con la disminución de la temperatura de crecimiento

para ambos métodos.



Conclusiones

En este trabajo de tesis se presentó el crecimiento de pelı́culas de GaN y de pozos cuánti-

cos de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable sobre sustratos de GaAs (100). Los pozos cuánti-

cos de InxGa1−xN fueron crecidos utilizando dos métodos, el método MBE convencional y

el método novedoso identificado como Epitaxia por Migración Intensificada (MEE). Se es-

tudió el efecto de los parámetros de crecimiento de los dos métodos sobre las propiedades

ópticas, quı́micas y estructurales de los pozos cuánticos de InxGa1−xN.

Se estudió uno de los principales problemas que tienen lugar durante el crecimiento epi-

taxial de pozos cuánticos de InxGa1−xN, la segregación de In en la superficie de los pozos

cuánticos. En este aspecto, por medio de la técnica de SIMS se estudió la segregación en

las muestras crecidas por los métodos MBE y MEE, concluyendo que la segregación es un

proceso térmicamente activado. El método MEE propuesto en este trabajo a temperaturas,

aproximadamente 100 ◦C más bajas que en MBE convencional, abordó con éxito el creci-

miento de los QWs de InxGa1−xN. Además, para MEE, se presentó menos segregación de In

en la superficie de los pozos cuánticos de InxGa1−xN en comparación con el MBE conven-

cional.

Para ambos métodos se encontró un incremento en la fracción molar (x) de In en los po-

zos cuánticos con la disminución de la temperatura de crecimiento. El método MEE propues-

to en este trabajo, abordó con éxito el crecimiento de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN

en la fase metaestable. Con este método se lograron fracciones molares de In en los pozos

cuánticos desde 5 % hasta 28 %, ası́ como para el método MBE convencional. Estás fraccio-

nes molares fueron determinadas por medio de la técnica de SIMS y por medio de PL y PR

mediante cálculos teóricos.

Para ambos métodos, los pozos cuánticos de InxGa1−xN con barreras de GaN en fase

metaestable se crecieron a través de una variación controlada de la fracción molar de In (x)
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para obtener las transiciones excitónicas deseables de longitudes de onda violeta hasta el

verde. La emisión en el verde es 541 nm (esta emisión es caracterı́stica de un alto contenido

de In). Estas transiciones se encontraron mediante mediciones de PL y PR y coincidieron

bien con los cálculos teóricos de los QWs. Se encontró un aumento en el FWHM de PL en

las transiciones excitónicas con el incremento en la fracción molar In de los QWs crecidos

con ambos métodos. Sin embargo, se observó un FWHM de PL más pequeño en los QWs

crecidos por MEE.

La caracterización llevada a cabo de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN en la fa-

se metaestable de las técnicas quı́micas como SIMS y XPS, por medio de las técnicas es-

tructurales como TEM y DRX y de las técnicas ópticas como PL Y PR, evidenciaron que

se lograron obtener los parámetros óptimos para el crecimiento de los pozos cuánticos de

InxGa1−xN en fae metaestable. Los resultados de este trabajo demuestran que los pozos

cuánticos de InxGa1−xN en fase metaestable pueden mejorar potencialmente el rendimiento

de dispositivos como los LEDs, incluso en longitudes de onda que corresponden al verde.



ApéndiceA

Apéndice. Difracción de Rayos X de los

pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN en

fase metaestable

Ley de Bragg: 2dsinθ=nλ

λ(nm)=0.1540

n=1

θ(◦)=20 (c-GaN) con h = 2, k = 0 y l = 0. Ref. 00-052-0791

d = a
√
h2 + k2 + l2

Tabla A.1: Difracción de los pozos cuánticos de InxGa1−xN/GaN en fase metaestable con
XRD para las muestras V-MEE y muestra III-MBE convencional, los cuáles se observan en
la Fig. 4.10 (a) y (b).

Parámetro Distancia θ=sin−1(nλ/2d)
de red tensionado interplanar Centro del pozo

(nm) (nm) (rad) (◦)
Método MEE

QW1 4.6528 2.3264 0.3374 38.6726
QW2 4.5280 2.2640 0.3471 39.7828

Método convencional MBE
QW1 4.7488 2.3744 0.3303 37.8607
QW2 4.6336 2.3168 0.3389 38.8392
QW3 4.5280 2.2640 0.3471 39.7828
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ApéndiceB

Apéndice. Programa en matlab R2021b

para obtener las energı́as con el modelo

gráfico y modelo matricial

MODELO GRÁFICO

lw=100; (ancho del pozo, Å)

xcvec= xc:0.001:0.4;(concentracion del pozo)

long=length(xcvec);

vE=ones(long,1);

vExc=ones(long,1);

exciton = ones(long,1);

**Aquı́ se calculan los valores de los potenciales y las masas efectivas

for i=1:long

xc=xcvec(i);

Vel,Vlh,Vhh,gaphh]=Potenciales(xc);

meGaN ,meInGaN , mhhGaN ,mlhGaN ,

mhhInGaN ,mlhInGaN = masas(xc);

e =scd(meGaN ,meInGaN ,Vel,lw,xc);

eh=scd(mhhGaN ,mhhInGaN ,Vhh,lw,xc);

vE(i)=e(1)+eh(1)+gaphh;

end

*Valores de kb tanto del electron como del hueco pesado
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for i=1:long

xc=xcvec(i);

kbe = sqrt(2 ∗me/hbar2 ∗ (V el − e(1)) ∗meGaN)/1E10;

kbh = sqrt(2 ∗me/hbar2 ∗ (V hh− eh(1)) ∗mhhGaN)/1E10;

kb=1/(1/kbe+1/kbh);

lweff=2/kb+lw;

*Parámetros de Luttinger para la barrera y el pozo

g1b=g1GaN ;

g2b=g2GaN ;

g1w=xc*g1InN+(1-xc)*g1GaN ;

g2w=xc*g2InN+(1-xc)*g2GaN ;

be=lw/(2/kbe+lw);

bh=lw/(2/kbh+lw);

**Masas efectivas para calcular el exciton

meff = be ∗ (meInGaN) + (1− be) ∗meGaN ;

g1eff=bh*(g1w)+(1-bh)*g1b;

g2eff=bh*(g2w)+(1-bh)*g2b;

mueff=1/(1/meff+(g1eff+g2eff));

*Radio de Bohr efectivo

permr=13.18;

permr=9.7;

a0eff=0.5292*permr/mueff;

rybeff = 13.60569 ∗mueff/permr2;

*Dimensión fraccionaria

alfa=3-exp(-lweff/(2*a0eff));

exciton(i) = rybeff/(1− 0.5 ∗ exp(−lweff/(2 ∗ a0eff)))2;

end

MODELO MATRICIAL

clear all;

constantes;

*Lee de un archivo txt los archivos de la filename = ’sims.dat’;

[sample, delimiterOut] = importdata(filename);
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n=length(sample(:,1));

for i=1:n

xcc(i,1)=10*sample(i,1);

xcc(i,2)=sample(i,6)/sample(i,2);

end

**Primer pozo

in=30;

fin=750;

for i=in:fin

index=i+1-in;

xc(index,1)=index;

xc(index,2)=interp1(xcc(:,1),xcc(:,2),i);

end

n=length(xc);

for i=1:n

xInGaN=xc(i,2);

[V Ecw, V Ev1w, V Ev2w, gaphh] = Potenciales(xInGaN);

[meGaN,meInGaN,mhhGaN,mlhGaN,

mhhInGaN,mlhInGaN ] = masas(xInGaN);

BC(i, 1) = 3.23− V Ecw;

BV (i, 1) = −1 ∗ V Ev2w;

BG(i, 1) = gaphh;

mel(i, 1) = meInGaN ;

mhh(i, 1) = mhhInGaN ;

end

[eC, fC] = matricial(mel,BC, 1);

[eV, fV ] = matricial(mhh,BV, 1);

Energı́a del estado base es=eC(1)+eV(1));

Concentración maxima de indio en el pozo es=max(xc(:,2)));



ApéndiceC

Trabajo a futuro

*Realizar el crecimiento de pozos cuánticos en fase metaestable utilizando otros sustratos

como el Si (100), ası́ como cambiar parámetros nominales como el espesor del pozo.

*Realizar un estudio comparativo en la región activa de pozos cuánticos de InxGa1−xN

en función del número de pozos y el ancho de las barreras.

*Crecer la unión n-p incorporando la región activa de pozos cuánticos de

InxGa1−xN/GaN en fase metaestable.

*Diseñar, realizar y estudiar los contactos óhmicos sobre las pelı́culas de nitruros dopadas

para elaborar un diodo emisor de luz.

*Estudio de las propiedades del dispositivo para evaluar su desempeño y eficiencia.
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ApéndiceD

Publicaciones y Congresos

*Publicaciones

1) M. Camacho-Reynoso, C. Hernández-Gutiérrez, C. Yee-Rendón, C. Rivera-Rodrı́guez,

D. Bahena-Uribe, S. Gallardo-Hernández, Y. Kudriavtsev, M. López-López, and Y. Casallas-

Moreno, ”Cubic InxGa1−xN/GaN quantum wells grown by Migration Enhanced Epitaxy

(MEE) and conventional Molecular Beam Epitaxy (MBE)”, J. Alloys Compd., 165994, 2022.

2) M. Macias, Y. L. Casallas-Moreno, M. Camacho-Reynoso, M. A. Zambrano-Serrano,

B. G. Pérez-Hernández, C. Yee-Rendón, Y. G. Gurevich, M. López-López, and A. Cruz-

Orea, ”Thermal properties of cubic GaN/GaAs heterostructures grown by molecular beam

epitaxy”, J. Appl. Phys., vol. 128, no. 13, p. 135301, 2020.

*Congresos

2018: Poster presentation in the symposium of NANOSTRUCTURES of the XI International

Conference on Surfaces, Materials and Vacuum 2018, Playa del Carmen, Mexico.”Cubic

InxGa1−xN Quantum Wells by Conventional Molecular Beam Epitaxy (MBE) and Migration

Enhanced Epitaxy (MEE)”.

2019: Oral presentation in the symposium of SEMICONDUCTORS of the XII Interna-

tional Conference on Surfaces, Materials and Vacuum 2019, San Luis Potosı́, México.”Effect

of the growth method on the physical properties of the cubic InxGa1- xN/ GaN quantum

wells”.

2020: Poster presentation in the symposium of NANOSTRUCTURES of the XIII Inter-

national Conference on Surfaces, Materials and Vacuum 2020, Virtual Conference. ” Growth

mechanism and optical characterization of cubic InxGa1−xN Quantum Wells grown by Plas-

ma Assisted Molecular Beam Epitaxy”.

2021: Oral presentation in the symposium of NANOSTRUCTURES of the XIV Interna-
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tional Conference on Surfaces, Materials and Vacuum 2020, Zacatecas, México. ”Study of

the optical and structural properties of cubic InxGa1−xN/GaN quantum wells for optoelec-

tronic applications”.

2022: Poster presentation in the symposium of NANOSTRUCTURES of the XIV Inter-

national Conference on Surfaces, Materials and Vacuum 2020, Zacatecas, México. ”CHEMI-

CAL AND OPTICAL PROPERTIES OF CUBIC InxGa1−xN/GaN QUANTUM WELLS”.
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[62] J. M. A. Martı́n, Láminas delgadas y recubrimientos: preparación, propiedades y apli-

caciones, vol. 11. Editorial CSIC-CSIC Press, 2003.

[63] K. Seshan, Handbook of thin film deposition techniques principles, methods, equip-

ment and applications, second editon. CRC Press, 2002.

[64] F. Scholz, Compound Semiconductors: Physics, Technology, and Device Concepts.

Jenny Stanford Publishing, 2017.

[65] M. Henini, Molecular beam epitaxy: from research to mass production. Newnes,

2012.

[66] A. Cho and J. Arthur, “Molecular beam epitaxy,” Prog. Solid. State Ch., vol. 10,

pp. 157–191, 1975.
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“Study of the pseudo-(1× 1) surface by RHEED and XPS for InGaN/GaN

(0001)/Al2O3 heterostructures grown by PA-MBE,” J. Cryst. Growth, vol. 378,

pp. 295–298, 2013.

[129] M. Tian, Y. D. Qian, C. Zhang, L. Li, S. D. Yao, I. T. Ferguson, D. N. Talwar, J. Y. Zhai,

D. H. Meng, K. He, et al., “Investigation of high indium-composition InGaN/GaN

heterostructures on ZnO grown by metallic organic chemical vapor deposition,” Opt.

Mater. Express, vol. 8, no. 10, pp. 3184–3196, 2018.

[130] J. Misiewicz, R. Kudrawiec, and G. Sek, “Chapter 9 - Photo- and Electro-reflectance

of III–V-N Compounds and Low Dimensional Structures,” in Dilute Nitride Semicon-

ductors (M. Henini, ed.), pp. 279–324, Amsterdam: Elsevier, 2005.

[131] C.-C. Chang, M.-S. Hsu, Y. Ouyang, and Y.-C. Wang, “Optical properties of the modu-

lation doped InGaAs/InAlAs quantum well,” in Photonic Fiber and Crystal Devices:

Advances in Materials and Innovations in Device Applications III (S. Yin and R. Guo,

eds.), vol. 7420, pp. 163 – 175, International Society for Optics and Photonics, SPIE,

2009.

[132] O. J. Glembocki, B. V. Shanabrook, N. Bottka, W. T. Beard, and J. Comas, “Photo-

reflectance characterization of interband transitions in GaAs/AlGaAs multiple quan-

tum wells and modulation-doped heterojunctions,” Appl. Phys. Lett., vol. 46, no. 10,

pp. 970–972, 1985.

[133] M. Reshchikov, “Measurement and analysis of photoluminescence in GaN,” J. Appl.

Phys., vol. 129, p. 121101, 03 2021.



121

[134] D. G. Pacheco-Salazar, J. R. Leite, F. Cerdeira, E. A. Meneses, S. F. Li, D. J. As, and

K. Lischka, “Photoluminescence measurements on cubic InGaN layers deposited on

a SiC substrate,” Semicond, Sci. Technol., vol. 21, p. 846, may 2006.

[135] C. Adelmann, R. Langer, G. Feuillet, and a. Daudin, “Indium incorporation during

the growth of InGaN by molecular-beam epitaxy studied by reflection high-energy

electron diffraction intensity oscillations,” Appl. Phys. Lett., vol. 75, no. 22, pp. 3518–

3520, 1999.

[136] Y. Guo, X. L. Liu, H. P. Song, A. L. Yang, X. Q. Xu, G. L. Zheng, H. Y. Wei, S. Y.

Yang, Q. S. Zhu, and Z. G. Wang, “A study of indium incorporation in In-rich InGaN

grown by MOVPE,” Appl. Surf. Sci., vol. 256, no. 10, pp. 3352–3356, 2010.


	Dedicatoria
	Agradecimientos
	Resumen
	Abstract
	Introducción
	Objetivos
	Índice de figuras
	Índice de tablas
	Nomenclatura
	Propiedades de los nitruros del grupo III en fase estable y metaestable
	Propiedades de los nitruros del grupo III en fase estable
	Campos de polarización
	Efecto de confinamiento cuántico Stark

	Propiedades de los nitruros del grupo III en fase metaestable
	Aleaciones de InxGa1-xN en fase metaestable
	Diodos emisores de luz basados en InxGa1-xN

	Epitaxia por Haces Moleculares (MBE) y técnicas de caracterización
	Epitaxia de Haces Moleculares (MBE)
	Ventajas de la técnica MBE
	Modos de crecimiento en MBE

	Epitaxia por migración intensificada (MEE)
	Caracterización estructural de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN
	Difracción de rayos X de alta resolución (HR-XRD)
	Haz de iones enfocado (FIB)
	Microscopía electrónica de transmisión (TEM)

	Caracterización físico-química de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN
	Espectroscopía de masas de iones secundarios (SIMS)
	Espectroscopía de fotoelectrones de rayos X (XPS)

	Caracterización óptica de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN
	Fotoluminiscencia (PL)
	Fotorreflectancia (PR)


	Estudio teórico de pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN en fase metaestable
	Modelado de un pozo cuántico finito
	Aproximación de la función envolvente
	Aproximación de la masa efectiva de los portadores de carga

	Método gráfico: solución para el pozo cuadrado finito
	Método de diferencias finitas
	Ecuación de Schödinger en diferencias finitas
	Método de Shooting
	Método matricial para la ecuación de Schrödinger discretizada

	Alineación de las bandas en función de la concentración de In
	 Alineación de la banda de valencia
	Alineación de la banda de conducción
	Cálculo de potenciales en la banda de conducción y la banda de valencia

	Incorporación del excitón: Método de Mathieu
	Excitones en el bulto
	Excitones en heteroestructuras


	Resultados experimentales: Películas de GaN y pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN en fase metaestable
	Crecimiento de películas GaN en fase metaestable (c-GaN)
	Análisis por SIMS de las películas de GaN
	Análisis por PL de las películas de GaN
	Análisis por PR de las películas de GaN

	Crecimiento de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN en fase metaestable
	Caracterización estructural de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN
	Análisis por HR-XRD de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN
	Análisis por HR-TEM de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN

	Caracterización química de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN
	Análisis por SIMS de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN
	Análisis por XPS de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN

	Caracterización de propiedades ópticas de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN
	Análisis por PL y PR de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN
	Resultados teóricos de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN


	Conclusiones
	Apéndice. Difracción de Rayos X de los pozos cuánticos de InxGa1-xN/GaN en fase metaestable
	Apéndice. Programa en matlab R2021b para obtener las energías con el modelo gráfico y modelo matricial
	Trabajo a futuro
	Publicaciones y Congresos
	Bibliografía

