Presentada a la Coordinacion para la Innovacion y Aplicacion de la

Ciencia y Tecnologia para obtener el grado de

Oetor en Giencias S lioadas

ASeSOr: G, Orr Yo Mrclsy Ganc



V.0 2 .,
@m/ma/m«m

A mi familia y amigos que permitieron esto posible...



Tnddice

Capitulo 1 Estado del Arte

1.1

Introduccion

Capitulo 2 Sistemas Experimentales

2.1
2.2

2.3

2.4

Introduccion
Epitaxia por Haces Moleculares
2.2.1 Camara de Deposicion
2.2.2 Celdas de Efusion
2.2.3 Modos de Deposicion
Reflecto-Difraccion de Electrones de Alta Energia
2.3.1 Fundamentos de la técnica RHEED
2.3.2 Anillos de Laue
2.3.3 Aplicaciones de RHEED
Microscopia de Fuerza Atomica

2.4.1 Fundamentos de Microscopia

© 0o o A A B PP P

L e e
N o O~ W N



Q/q)zc//m

2.4.2 Generalidades de AFM 18

2.5 Fotoluminiscencia 19
2.5.1 Arreglo experimental de PL 20

2.6 Fotorreflectancia 21

2.7 Espectroscopia Raman 23
Capitulo 3 Marco Teorico 25
3.1 Semiconductores I11-V 25

3.2 Superficies Cristalinas 28
3.2.1 Estructura Atomica de Superficies 28

3.3 Sistemas de Baja Dimensionalidad 30

3.4 Reglas de Seleccion de Dispersion Raman 32
Capitulo 4 Resultados Experimentales 34
4.1 Objetivo 34

4.2 Metodologia 35
4.2.1 Limpieza del sustrato 35

4.2.2 Condiciones de Crecimiento 36

4.3 Resultados y Discusion 38
4.3.1 Puntos Cuanticos 38

4.3.2 Puntos Cuanticos Alineados 44

4.3.3 Estructuras 0-D con Alto Orden Unidimensional 53
4.4 Conclusiones 68
Bibliografia 70



(&
@Za@/@ el Q%Cf/@ e la %MW@

1.1 Introduccion

Para tener una idea de la real magnitud de esta revolucion pensemos por un momento en los
transistores, probablemente la aplicacion tecnologica mas importante de los semiconductores.
Cualquier habitante del mundo moderno se encuentra rodeado cotidianamente por millones de
transistores. Estan en el televisor, equipo de musica, lavadora, reloj de pulsera, celulares, etc. Una
computadora puede llegar a tener algunos miles de millones de transistores. De hecho, en el mundo
existen muchos mas transistores que personas. Naturalmente, una cosa es usar esta tecnologia y
otra muy distinta es desarrollarla. Este ultimo es el objetivo principal que persigue este estudio,
con el proposito de que a futuro pueda ser empleado este conocimiento para impulsar avances
tecnolégicos.

Durante las Gltimas décadas, las nanoestructuras de semiconductores han sido objeto de
diversos estudios ya que se espera que mejoren las propiedades de dispositivos de la vida cotidiana,
laseres, celdas solares, transistores de baja dimension, etc. Como tipo particular de nanoestructura,

los puntos cuanticos (QD, Quantum Dots) son las nanoestructuras mas estudiadas debido a su
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densidad de estados similar a la funcién delta, la cual es muy prometedora para posibles
aplicaciones en dispositivos optoelectronicos y dispositivos futuros con caracteristicas ventajosas
como rendimiento mejorado y bajo consumo de energia . Usualmente, el autoensamble de QDs
es un proceso de formacién impulsada por tensién empleando el modo de crecimiento de Stranski-
Krastanov (S-K) en la epitaxia de haces moleculares (MBE, Molecular Beam Epitaxy). La fuerza
de tension provoca la transicion del modo de crecimiento bidimensional a la formacion de islas,
que se espera nominalmente después de la deposicion de 1.7 monocapas (ML, MonoLayers) para
InAs / GaAs(1 0 0).

Sin embargo, la nucleacién de QDs da como resultado disposicion aleatoria y tamafios
irregulares, impactando asi el rendimiento del dispositivo. Por lo tanto, para maximizar el
rendimiento del dispositivo, es critico controlar tanto la homogeneidad del tamafio como el
ordenamiento de la nucleacién en el plano de los QD. Varios grupos de investigacion han trabajado
en la optimizacion de las condiciones apropiadas para controlar la autoorganizacion de QDs
principalmente en sustratos (1 0 0)' . Debido a la naturaleza estocéstica de la nucleacion de los
adatomos, el ordenamiento espacial de los QD sigue siendo extremadamente desafiante. Se ha
demostrado que el crecimiento de MBE en sustratos de alto indice (HIS, High Index Substrates)
es una excelente alternativa para obtener superficies corrugadas ', que se pueden usar mas como
plantillas para sintetizar sistemas unidimensionales de QDs, como hilos cuanticos (QWRs,
Quantum Wires) y dashes cuanticos (QDHs, Quantum Dashes) *'. La particular disposicion
unidimensional (1D) implica también diferentes mecanismos de distribucion de la tension, efectos
de confinamiento cuéntico y anisotropia de la superficie. Todos estos efectos son de gran interés,
con el objetivo de adaptar finalmente la nucleacion de las nanoestructuras semiconductoras,
comprender el proceso de crecimiento en HIS puede lograr mejoras tecnologicas potenciales de
dispositivos y aplicaciones préacticas, tales como laseres de densidad de corriente de bajo umbral -,
diodos laser de longitud de onda de 1.3 um ", l&seres compactados *, espejos absorbedores
saturables de semiconductores  y diodos emisores de luz superluminiscentes *, entre otros .

Hoy en dia el estudio de este tipo de estructuras semiconductoras ha abarcado varias ramas
de desarrollo, como son:

- Investigadores de la Universidad de Rice han demostrado que los QDs de grafeno dopados
con nitrégeno pueden usarse como catalizadores para producir hidrocarburos a partir de

dioxido de carbono' .
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- Cientificos de la Universidad de Colorado en Boulder estan estudiando el uso de QDs para
tratar infecciones resistentes a antibioticos

~> |nvestigadores del Laboratorio Nacional de Los Alamos han desarrollado una celda solar
que utiliza QDs de CulnSexS2-x. A diferencia de los QDs que contienen plomo o cadmio,
el QD a base de cobre no es toxico y de bajo costo

- Otros grupos de investigacion estan desarrollando sensores de humedad y presion usando
QDs de grafeno. Estos sensores estan originalmente disefiados para aplicaciones de vuelos
espaciales porque pueden funcionar a muy baja presion

> L0s QDs se puede usar para producir iméagenes de tumores cancerosos. Actualmente esto
se usa en analisis de laboratorio para evaluar el rendimiento de los tratamientos contra el
cancer

- Investigadores de la Universidad de Ciencia y Tecnologia de Wroclaw estudian estructuras
basadas en QDHSs, las cuales se pueden implementar en mediciones tolerantes a fallas
basada computacion cuantica

> Cientificos de la Universidad de Tunéz trabajan con la aplicacién de QWRs en laseres de
emision en infrarojo medio debido al hecho de que estas estructuras l&ser han sido
ampliamente utilizadas en sistemas optoelectronicos, podria traer una mejora de alto
impacto en la sociedad de hoy en dia

> |nvestigadores del Instituto de Tecnologia Rorchester trabajan en el desarrollo de diodos
emisores de luz ultravioleta empleando pozos cuanticos (QWSs, Quantum Wells), y
establecen que el desarrollo de diodos emisores de luz ultravioleta de nitruro-111 es de vital
importancia para diversas aplicaciones, como la purificacion del agua, la esterilizacion y la

grabacion éptica de alta densidad
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2.1 Introduccion

En este capitulo, se describe la técnica de deposicion MBE, asi como de los diferentes modos de
deposicion durante el crecimiento epitaxial, esto con el motivo de comprender la deposicién de los
materiales. Ademas, en este capitulo se introducen las técnicas de analisis empleadas para el
estudio de las muestras experimentales; técnicas como reflecto-difraccion de electrones de alta
energia (RHEED, Reflection High Energy Electron Diffraction), microscopia de fuerza atémica
(AFM, Atomic Force Microscopy), microscopia electronica de barrido (SEM, Scanning Electron
Microscopy), espectroscopia de fotorreflectancia (PR, Photoreflectance), espectroscopia de
fotoluminiscencia (PL, Photoluminescence) y espectroscopia Raman (RS, Raman Spectroscopy).

2.2 Epitaxia por Haces Moleculares

El termino epitaxia tiene sus raices en el griego: epi que significa “sobre” y taxis que

significa orden. Asi este término se refiere a un proceso de deposicion de una pelicula sobre un
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sustrato en el cual se preserva o reproduce la misma estructura cristalina del substrato. Si la
deposicion es del mismo material del cual esta conformado el sustrato se denomina homoepitaxia,
en el caso de ser un material diferente se llama heteroepitaxia.

El uso de la técnica MBE " comenz6 a principio de los afios 70 . Las tecnologias de
deposicion de peliculas delgadas empleadas hasta ese momento, epitaxia en fase liquida,
deposicion de vapores quimicos, “sputtering” y evaporacion en vacio, no eran suficientes para el
desarrollo de los nuevos dispositivos y el estudio de sistemas de dimensiones nanoscopicas, Fue
cuando surgio buscar una alternativa. EI Dr. Cho, el inventor de esta técnica declaro lo siguiente:
-“Se presento la necesidad de inventar un nuevo proceso. Una invencién a veces sucede cuando se
combina el conocimiento de dos tecnologias establecidas y los aplica a una tercera para crear una
nueva tecnologia. Este fue el caso del desarrollo de MBE”-. Esta nueva tecnologia surgio al
combinar el conocimiento de fisica de superficies y la tecnologia de propulsion de iones. En
esencia, la técnica de MBE es una técnica de evaporacion basada en ultra ato vacio (UHV, Ultra
High Vacuum).

En la préactica, es una técnica de deposicion con gran capacidad de reproducibilidad
obteniendo materiales con niveles de impurezas por debajo de 10 partes por billon, manteniendo
control sin precedentes sobre la composicién y dopaje de las estructuras disefiadas. Mas adelantes
detallaremos las caracteristicas generales de ésta técnica de crecimiento. Por el momento
adelantaremos algunas de las ventajas que tiene MBE respecto a otras técnicas de deposicion

.. Modular la velocidad de deposicion hasta el orden de 1 um/hr (~3 A/s), la cual
permite realizar cambios en la composicién desde dimensiones atomicas.

n.  La interdifusion de atomos puede considerarse despreciable debido a las bajas
temperaturas de deposicion.

m.  ElI ambiente de UHV permite el empleo de técnicas de analisis para indagar las
caracteristicas quimicas y/o estructurales antes, durante y después del crecimiento.

iv.  Uso de mascaras mecanicamente movibles para crear estructuras geomeétricas en el
plano del sustrato (escritura epitaxial).

v. Deposito secuencial de diferentes materiales (multicapas).

vi. Automatizar todos los procesos mecanicos para proporciona mayor control y

reproducibilidad en las deposiciones.
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Dadas las ventajas anteriormente enumeradas, mediante MBE ha sido posible investigar
los conceptos béasicos de la cinética de deposicion de materiales especificamente en el area de
sistemas de baja dimensionalidad, lo cual conlleva nuevos e interesantes fendmenos dominados
por el mundo cuéntico, ademas ha sido posible sintetizar materiales semiconductores con el fin de
disefiar gran variedad de dispositivos como lo han sido los transistores de alta velocidad, diodos y
laseres. La utilidad de tales dispositivos es innegable. Actualmente son comunmente empleados
en el acoplamiento de fibras Opticas, teléfonos portétiles, satélites, sistemas del radar, etc.

Los dispositivos semiconductores son basicamente capas de materiales diferentes apiladas
verticalmente. Cada capa, posee caracteristicas electronicas distintas las cuales determinan la
utilidad y funcion del conjunto de capas. Asi pues, el desarrollo exitoso de nuevos dispositivos se

reduce a la habilidad para manipular la deposicién ordenada de peliculas delgadas.

2.2.1 Camara de Deposicion

En la técnica MBE la deposicion de los materiales sobre la superficie del sustrato se lleva
a cabo en la camara de crecimiento, de la cual se presenta un esquema en la . La
deposicidn epitaxial comienza con la irradiacion de uno o mas haces moleculares o atomicos sobre
la superficie de la muestra. El proceso de deposicion de capas con calidad cristalina, en bastante
medida depende de la temperatura del sustrato, siendo este uno de los parametros mas importantes
en MBE vy el cual debe controlarse por lo tanto con mucha exactitud. EIl censado de temperatura
se lleva a cabo mediante un termopar el cual se coloca en el interior del brazo manipulador justo
detras del plato de Molibdeno donde se colocan las muestras (molyblock). Dependiendo de los
materiales que se pretendan crecer las condiciones dptimas de deposicién se obtienen cuando el
sustrato tiene una temperatura entre 300 y 500 °C.

Al incidir los haces moleculares sobre la superficie del sustrato, los &tomos y moléculas
pueden experimentar diversos procesos como son: la absorcion en la superficie, migracion
superficial, incorporacion a la red cristalina del sustrato o a la capa ya depositada, y desorcién
térmica de los &tomos no incorporados a la red. Estos son factores dependientes de las condiciones

de crecimiento y determinan la calidad cristalina del material. Para promover la homogenizacion



de las capas se hace girar el molyblock sobre su eje perpendicular durante el proceso de deposicion,

de esta manera se asegura la uniformidad de distribucién del material.
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La deposicion mediante esta técnica para la formacion de peliculas epitaxiales en
comparacion con otras técnicas, ofrece ventajas de gran importancia, tales como:

1. Se desarrolla en condiciones de UHV (presion dentro de la cAmara del orden de
~10*2 Torr) lo cual nos permite mantener la superficie del sustrato atomicamente
limpia durante el crecimiento, obteniendo peliculas de alta calidad morfolégica.

n.  El ambiente de UHV permite el ensamble de técnicas de andlisis superficial in-situ

que permitan controlar el crecimiento antes y durante el mismo. Un ejemplo de



ellos es la técnica de RHEED la cual se detallara posteriormente, y se incluye
en el esquema de la

m. Los haces moleculares pueden ser interrumpidos en una fraccion de segundo
permitiendo transiciones abruptas casi automaticamente de un material a otro o

dopar el material en dimensiones atdmicas.

2.2.2 Celdas de Efusiodn

Como se menciond en la seccion anterior, la técnica MBE funciona por medio de haces
moleculares provenientes las celdas de efusion. Un factor de gran importancia es la generacién
del haz molecular, dado que su uniformidad y variacion temporal determinaran la calidad y
reproducibilidad de la deposicidn . Un esquema representativo de una celda de efusidn se presenta

en la

Thermocouple
Connector

Heat Shielding

Power
Connector

Head Assembly Mounting Flange

Filament ds t
Thermocouple ARERROS

El material a evaporar es colocado en un recipiente denominado crisol, el cual es de nitruro
de boro pirolitico. El crisol es rodeado por un filamento resistivo usado como calentador, y a su
vez se recubre con una hoja del tantalio que blinda la celda para mejorar la eficacia de la

calefaccion y poder reducir la carga de calor en el compartimiento circundante. En su interior

8
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contiene conexiones para el termopar y los cables de alimentacidn para la resistencia. El termopar
esta situado en la base crisol para proporcionar la lectura del valor de la temperatura. La sefial del
termopar esta conectado a un controlador de temperatura, asi como a una fuente de alimentacion
que controla la cantidad de corriente que necesita la celda para incrementar o disminuir la
temperatura con alto grado de exactitud. Las variaciones de la temperatura daran lugar a cambios
correspondientes en el flujo del haz molecular. Dentro de las capacidades del controlador de
temperatura, los valores de la temperatura son altamente estables logrando crecimientos
repetitivos, a su vez, se necesitan rapidos cambios de temperatura permitiendo el crecimiento de
capas epitaxiales abruptas con diferentes composiciones.

Asimismo, cabe sefialar que las temperaturas de las celdas de efusion pueden diferir entre
ellas, condicionadas por las diferentes dependencias de la presion de vapor respecto a la
temperatura para cada uno de los elementos. Para excluir la posibilidad de una interaccion de las
celdas con diferentes temperaturas, éstas estan contenidas en distintos compartimientos, rodeados
por criopaneles (seccidon interna del sistema que es enfriada con nitrégeno liquido). Estas cAmaras
frias ayudan a conservar el ultra alto vacio dentro de la camara de deposicién, atrapando las
impurezas que se desprenden de los elementos que estan expuestas a altas temperaturas dentro del

sistema.

2.2.3 Modos de Deposicion

En MBE para la deposicion epitaxial de material existen tres modos de crecimiento (mostrados en
la ). Cada modo particular de deposicion depende de las energias de interfaz y el
desacople de la red. Los tres modos se detallan a continuacion:

Frank-Van Der Merwe: Este modo de crecimiento es también conocido como capa por
capa. Ocurre cuando la suma de la energia superficial de la capa depositada y la energia de la
interfaz es menor que la energia superficial del sustrato. En este caso el material depositado “moja”
el sustrato, de manera que los 4&tomos que se depositan forman 1 ML antes de formar otra

manteniendo asi una superficie perfectamente plana.



Volmer-Weber: Este modo el crecimiento es mejor conocido como crecimiento por islas,
lo cual sucede cuando los atomos o moléculas tienen una energia mayor entre ellas que con el
sustrato, por lo que el material depositado se conglomera formando islas.

Stransky-Krastanov: Este ultimo modo de crecimiento es una combinacion de los dos
anteriores, es decir que la suma de la energia superficial de la capa depositada y de la interfaz es
aproximadamente igual que la elegia superficial del sustrato, por lo que inicialmente el crecimiento
se va realizando capa por capa y sucesivamente se va acumulando tension eléstica en la superficie
hasta un determinado espesor critico, y una vez superando dicho espesor se fragmenta la superficie

formando islas.

Frank-Van Der Merwe Volmer-Weber Stranski-Krastanov
e - |
7
e S H
7
7
2> mtH B<<mtHn Bty

Para facilitar el entendimiento del modo de crecimiento S-K tomemos el crecimiento de
InAs sobre GaAs. Estos cristales poseen diferente constante de red: 6.05 A y 5.65 A para el InAs
y GaAs, respectivamente. Esta diferencia en el parametro de red conduce a un desacople de redes
de aproximadamente 7%. En las etapas iniciales del depdsito del InAs, crece acoplado al sustrato
GaAs, a la primera capa que cubre toda la superficie del sustrato se le conoce como capa de
mojado. Sin embargo, la tensién debido al desajuste de los parametros de red provoca la

deformacion eléstica del InAs en la direccion de crecimiento acumulando energia eléstica. A esta

10



etapa del crecimiento se denomina régimen pseudomorfico ( ). Conforme aumenta el
volumen de InAs depositado, la energia de tension elastica se va incrementando. Esta situacion
persiste hasta alcanzar el espesor critico en el que la energia acumulada es liberada mediante la
formacion espontanea o autoensamble de nanoislas tridimensionales coherentes, es decir, islas de

InAs libres de dislocaciones.

Este mecanismo de auto-ensamble de nanoestructuras 0-dimensionales permite la sintesis
de decenas de billones de nanoislas (10°/cm?) entre 1 y 10 nm de alto y base de ~ 40 nm con un
alto grado de uniformidad en un Gnico paso de crecimiento.

Para la aplicacion satisfactoria de QDs en dispositivos optoelectronicos es deseable
controlar la distribucion de tamafios y la densidad de las islas a través del dominio de los
parametros del crecimiento. Tales pardmetros accesibles en el experimento para adaptar la forma
de las nanoestructuras auto-ensambladas son:

1. Temperatura. Tiene influencia en la densidad regional de nanoestructuras en una
superficie sin estructura. Adicionalmente para el caso de superficies asimétricas,
como se vera posteriormente, promueve el facetamiento de la superficie para
conseguir autoorganizacion de nanoestructuras.

. Espesor de deposicion. Determina el tamafio de las nanoestructuras después de la

etapa del nucleacion.

11



m.  Simetria del sustrato y material depositado. Afecta de manera directa la forma del

QD vy el facetamiento superficial.

2.3 Reflecto-Difraccion de Electrones de Alta Energia

RHEED " es una técnica de caracterizacion que se utiliza para calibrar razones de
crecimiento, observar la remocion de 6xidos de la superficie (desorcion), calibrar la temperatura
del sustrato, monitorear el arreglo de los atomos en la superficie, dar informacién sobre la
morfologia de la superficie y de la cinética de crecimiento. Estas aplicaciones hacen de esta técnica
una de las herramientas mas Utiles para la caracterizacion in-situ durante el proceso de crecimiento
por MBE .

En la técnica RHEED un haz de electrones de alta energia (~30 keV) impacta con la
superficie de la muestra a un angulo de incidencia rasante (~1°). La longitud de onda asociada a
los electrones con esta energia es del orden de la separacion de los &tomos de la red cristalina, lo
que permite que la red se comporte como una rejilla de difraccion. Por lo tanto la interaccién de
los electrones con la superficie se refleja sobre una pantalla de fosforo situada al lado opuesto al
cafdn de electrones, creando un patron de difraccion. En la se muestra un esquema de
la técnica RHEED.

sample KIJ\ RHEED

~ »  pattern

electron
beam -

shutter

effusion
cell
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Mediante la observacion y el andlisis de los patrones de difraccion obtenidos durante la
deposicion de los materiales (geometria del patron y cambios en la intensidad en funcion del

tiempo) obtenemos la informacion sobre el crecimiento.

2.3.1 Fundamentos de la técnica RHEED

Primeramente analicemos la técnica RHEED de manera idealizada en donde realizaremos las
siguientes suposiciones:
. El haz de electrones es mono energético, infinitesimalmente delgado y colimado.
. Laenergia del haz es muy alta tal que el radio de la esfera de Ewald (definida mas
adelante) es muy grande en comparacion con las dimensiones de la malla unitaria
de la superficie en el espacio reciproco.
m.  El angulo de incidencia es igual a cero.
1v.  La superficie de la muestra es perfectamente plana.

Al incidir el haz a una muestra cristalina perfecta, ésta constituye una red de difraccion
bidimensional. Las posiciones de los &tomos en la superficie forman una red, la cual se obtiene de
repeticiones periddicas de la malla unitaria. Si a; y a2 son vectores unitarios de la malla en la
superficie de la muestra en el espacio real, podemos obtener los similares en el espacio reciproco

a través de las formulas:

. a,x n

al=2n—2—— Ec.2.1
a1 - a2X n

i a, xn

a2=27'[— Ec.2.2

a " axn

Donde n es el vector unitario normal a la superficie. La mayoria de los electrones incidentes
son dispersados elasticamente por los atomos de la superficie de la muestra debido a la condicién
de incidencia rasante. Los electrones dispersados son caracterizados por el vector de onda k. Los
méaximos de intensidad del haz difractado ocurren en direcciones de emergencia determinadas por
la condicion de difraccion de von Laue, la cual enuncia que, para que ocurra interferencia
constructiva, el producto punto del cambio en el vector de onda con cualquier vector r de la
superficie cristalina de la muestra debe ser un multiplo entero m de 27

(k' —k)-r=m2nm Ec.2.3



Coprtntee 2

Para dispersion elastica, k— define una esfera de radio 2774 alrededor de la punta de k.
Esta es la esfera de Ewald, . El origen del espacio k es colocado en el punto sobre la

superficie de la muestra donde el haz incidente llega y de donde parten los haces difractados.

Muestra

Origen del Espacio-k

2.3.2 Anillos de Laue

Los puntos (o lineas) para un angulo de incidencia ~3° forman un arco o anillo en la pantalla. Las
filas de barras a lo largo de direcciones perpendiculares al haz incidente son llamadas zonas o
barras de Laue. Zonas de mayor orden en ocasiones se ven, ellas consisten de anillos de puntos.
Estas zonas de mayor orden crean anillos de mayor orden como se puede observar en la

, en la cual se muestran los indices de Miller (h k), k especifica la zona. La k-ésima zona es

frecuentemente etiquetada como LK.

14
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2.3.3 Aplicaciones de RHEED

Desde 1983 la medicion de la intensidad del haz especular del patron RHEED ha sido una poderosa
herramienta para investigar el modo de crecimiento en el sistema de MBE. Las oscilaciones pueden
ser explicadas como un modo de crecimiento capa por capa como se muestra en la .La
frecuencia de oscilacion corresponde a la velocidad de crecimiento de 1 ML. En la se
ilustra esquematicamente la formacion de la primera monocapa y se ve como ocurren las
oscilaciones de la intensidad del haz especular, observandose un maximo en la intensidad al
principio y al final de la formacion de la primera monocapa, que es cuando se tiene una superficie
atdbmicamente plana, mientras que se observa un minimo en la etapa intermedia cuando la capa
crecida estd aproximadamente a la mitad.

La oscilacion de intensidad del punto especular ha sido atribuida a la oscilacion de la
rugosidad de las capas cambiando la dispersion difusa ', pero la dependencia en el angulo de
incidencia de las oscilaciones “ sugiere que la interferencia entre los electrones dispersados de

la pendltima capa y la capa parcialmente crecida contribuyen a estas oscilaciones.
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RHEED Intensity

Time (s)

En resumen, el estudio de las diferentes caracteristicas de las oscilaciones en intensidad de
RHEED como una funcion de las condiciones de crecimiento y de la orientacion del sustrato
provee valiosa informacion sobre la formacion de monocapas, velocidad de crecimiento,
migracion en la superficie, ademas de la dindmica de crecimiento. Para un MBE convencional, la
composicién en los ternarios y cuaternarios también puede ser determinada al comparar la razén

de crecimiento de los constituyentes binarios con la velocidad de crecimiento total.

2.4 Microscopia de Fuerza Atomica

La informacion del arreglo superficial o topologia de las nanoislas es de gran importancia
para caracterizar y en su momento ayudar a controlar las propiedades de dispositivos
optoelectrdnicos, ya que de la geometria de las nanoislas depende la energia de las transiciones
entre sus niveles discretos. Es por esto que se ha utilizado AFM para estudiar la morfologia de

nanoislas, y en general de cualquier estructura.
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2.4.1 Fundamentos de Microscopia

Microscopia de barrido de sonda (SPM, Scanning Probe Microscopy) o microscopio de campo
cercano es la denominacion de microscopia, que como su nombre lo indica, obtiene la informacion
mediante el barrido de una sonda en la superficie de la muestra.

El fundamento de estos microscopios es medir alguna propiedad de interés al barrer la
superficie de la muestra con una punta afilada. Las variantes de SPM denominan a toda una familia
de técnicas no destructivas, donde se hace interactuar una sonda con la muestra de manera que la
interaccion sea dependiente de la distancia z entre ambas y de que el &rea de la muestra que
interactGa sea minima.

Entre las varias técnicas para generar imagenes y medidas de superficies hasta una escala
fina de nivel molecular y de grupos de atomos se encuentran: las interacciones de fuerza atomica,
corriente tnel y campo cercano, dando origen a AFM, SEM, microscopia de transmisién de
electrones (TEM, Transmission Electron Microscopy) y microscopia Optica de barrido de campo
cercano (SNOM, Scanning Near-field Optical Microscopy). Estas técnicas permiten obtener
iméagenes de la superficie con una elevada resolucion debido a que esta limitada Gnicamente por
el tamafio de la sonda y su distancia a la muestra.

La se presentan algunas de las diferencias entre las técnicas de microscopia de
barrido. En este trabajo utilizamos AFM y SEM para evaluar la morfologia superficial de nuestras

muestras.

AFM SEM TEM | SNOM
Atomica
Resolucion Maxima | 0.1-10 nmenx,y | Atomica | ~5nm | ~lum
0.01nmenz
Ambiente de la Aire, f|UId,0, gas Vacio | Vacio Al_re y
Muestra y vacio fluidos
In-situ Si No No Si




Copinte 2
2.4.2 Generalidades de AFM

La técnica AFM fue inventada en 1986 por Binnig, Quate y Gerger . Este trabajo surgio con el
proposito de ampliar la capacidad del STM hacia la obtencion de imagenes de la morfologia
superficial de materiales no conductores. Desde entonces esta técnica se ha desarrollado
rapidamente.

AFM es una técnica excelente en cuanto a estudios morfoldgicos con una gran resolucién
(escala nanométrica) permitiendo hacer mediciones en tres dimensiones, y por lo tanto, presentar
imagenes tridimensionales de la superficie de la muestra. Algunas ventajas del uso de esta técnica
son que no es necesaria la preparacion previa de la muestra, puede ser realizada en aire, en vacio
y en liquido en el caso de muestras bioldgicas; ademas de que nos permite obtener un mapa
topografico de materiales tanto conductores como aislantes. En la se presenta un

diagrama esquematico del arreglo experimental de AFM.

Laser

Cantilever
Photodiode

Sample

Scanner
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En el modo de contacto la punta (normalmente formada de silicio o de nitruro de silicio)
que se encuentra la final de una viga flexible reflectora denominada cantilever, se flexiona hacia
arriba y hacia abajo debido a las fuerzas interatdmicas (interacciones Van der Walls) de atraccion
y repulsion entre los &tomos o moléculas de la punta y la superficie de la muestra. El valor de la
fuerza de interaccion varia segun la distancia a la que se encuentren la punta y la superficie, estos
cambios de flexion son registrados al incidir el haz de un laser sobre la viga y ser reflejado hacia
un fotodetector, conforme la punta prueba se mueve, la posicion del punto del laser en el
fotodetector cambia. La sefial del fotodetector es mandada a un circuito electronico de
retroalimentacién en z la cual es comparada con un punto fijo de referencia generando una sefial
de error la cual es proporcional a la diferencia entre la sefial prueba del fotodetector y el punto fijo.
De esta manera se genera la imagen, dando forma a la superficie de la muestra.

Una vez obtenida la imagen superficial de la muestra, utilizando una herramienta se puede
calcular la rugosidad superficial mediante un algoritmo basado en el promedio de alturas de un
area seleccionada, obtener perfiles topogréaficos de las islas, indicando altura y el ancho de las

mismas.

2.5 Fotoluminiscencia

Explicar y predecir las propiedades de los solidos a partir de los &tomos constituyentes, es uno de
los principales objetivos de la fisica de la materia condensada. El uso de mediciones Opticas ha
sido una de las formas tradicionales para lograr un entendimiento de las propiedades de los &tomos,
y posteriormente se ha convertido en una de las herramientas mas poderosas para obtener las
propiedades oOpticas y electronicas de los semiconductores.

Entre los estudios dpticos estan las mediciones de absorcidn, transmision, de reflectividad
y de emision de radiacion; sobre esta ultima es basada la técnica de PL"". En particular PL se
caracteriza por actuar de manera no destructiva con la cual podemos demostrar los efectos del
confinamiento cuéntico. Esta técnica consiste en hacer incidir un laser a la muestra. El laser esta
interactua con la materia en un proceso llamado fotoexcitacion. En este proceso los electrones del
material que fueron excitados por el laser ganan energia permitiendo que dichos electrones salten

a estados permitidos. Cuando estos electrones regresan a su estado de equilibrio liberan el exceso
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de energia en forma de radiacion electromagnética o foton, cuya energia esta relacionada de

manera directa con la diferencia de energia entre los dos estados, como muestra en la

VB VB @ VB

2.5.1 Arreglo experimental de PL

La muestra el arreglo experimental empleado para esta técnica. Para realizar
mediciones en funcion de la temperatura la muestra se coloca en un receptaculo denominado dedo
frio el cual puede enfriarse para llegar a temperaturas cerca de los 14K. El laser utilizado como
fuente de excitacion solamente esta restringido por la longitud de penetracion en la muestra y
puede ser de potencia variable. Frente al laser se encuentra un arreglo de espejos para guiar la luz
a una lente que permite concentrar el haz sobre la muestra. La emisién radiada por la muestra se
focaliza por medio de un arreglo de lentes a la entrada de un monocromador. Dicho aparato
dispersa la luz en las longitudes de onda que la componen y selecciona una banda estrecha de
longitudes de onda que es la que llega al dispositivo de carga acoplada (CCD, Charge Coupled
Device) para ser registrada. Con el fin de hacer incidir sobre la muestra un haz monocromatico y
evitar la incidencia de longitudes de onda provenientes del plasma del laser, se coloca un filtro de
interferencia correspondiente a esta longitud de onda en la entrada del monocromador, la sefal
recibida es captada, como ya se menciond por un CCD cuya salida se conecta a una computadora

que controla todo el sistema.
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/—‘ Computadora
Dedo Frio
y Muestra Espejo \

Fotodetector Lentes
Monocromador Laser Rojo

Interferencial

2.6 Fotorreflectancia

La espectroscopia de PR, es una técnica de modulacién, en la cual se generan pares electron-hueco
por medio de la luz, cambiando los campos eléctricos internos los cuales pueden ser interfaciales
y superficiales. El arreglo experimental de la técnica PR se describe en la siguiente

La luz de una ldmpara de Xenon es colectada a través del monocromador
descomponiéndola en luz monocromatica. A la salida de este la luz se hace incidir sobre la muestra
la cual es reflectada y posteriormente dirigida a un detector. La intensidad de la luz en el detector
y la correspondiente longitud de onda son registradas por la computadora. El laser es el agente
modulador cuya funcion es cambiar los campos eléctricos, fotogenerando pares electron-hueco en
un proceso llamado electro-modulacion. EI modular los campos eléctricos también cambia la
funcidn dieléctrica del material, obteniendo una mayor sensibilidad en el espectro de reflectividad.
La modulacion periddica otorga ventajas a esta técnica debido a que se obtienen espectros como
si fueran una derivada de la reflectividad, haciendo resaltar caracteristicas relevantes y
suprimiendo aquellas partes sin cambio aparente. Los cambios son tipicamente pequefios, del
orden de una parte en un millén, lo que obliga a utilizar detectores sensibles a la fase. A pesar de
ello, no se necesita una coleccion grande de fotones y las mediciones pueden realizarse a

temperatura ambiente.
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La modulacién de los campos eléctricos internos induce oscilaciones en los espectros

conocidas como Franz-Keldysh (FKO). Apnes y Studna mostraron que la forma de linea del
espectro de PR presenta la forma asintética

AR 4 I(E-E,) " 2

—=(F—E Ex Cos Ec.2.4
R ( g) p (hQ)g/Z

3/
2<E—Eg) >
3\ he

donde Eq es el ancho de banda prohibida del semiconductor (Eg, Energy Gap), I" es el parametro
de ensanchamiento, & es un factor de fase, y 7.2 es la energia electro-dptica
ZFZ hZ /3
hQ = (L> Ec.2.5
8u
donde e es la carga del electron, 7 es la constante de Planck, x es la masa reducida interbanda y

Fint €s el campo eléctrico interno. Utilizando este analisis es como podemos encontrar Eq y la

magnitud del campo eléctrico. Las FKO son asociadas a energias dadas por la siguiente ecuacion:

+60=jn Ec.2.6

3
donde j es cualquier nimero entero superior a 0, reordenandose como sigue:

E; = hQF; + E, Ec.2.7

F; se calcula con de la siguiente manera:
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F = En(j —%)]2/3 Ec.2.8

Al hacer 8 = /2 en la Ec. 2.5 corresponde a un punto critico. A partir de la Ec. 2.4, la cual tiene
una forma de linea recta, se pueden realizar los ajustes utilizando los valores de los j-ésimos
extremos de las FKO contra los valores de Fj donde j toma valores de 1,2,3... etcétera. Obteniendo
una grafica como se muestra en la asignando los valores de la ordenada en el origen

a Eg asi como la pendiente a la energia electro-dptica /#.02.

L e (100) 580°C

<>1.43t—— Ajuste Lineal

e (100) 610°C
—— Ajuste Lineal

2 3 4. 5
Numero de Indice (Fj)

2.7 [Espectroscopia Raman

RS es una metodologia versatil no destructiva sin contacto basada en la dispersion de luz inelastica
para la caracterizacion de materiales, que permite acceder principalmente a los modos de
fonones " '. RS lleva informacién detallada sobre la estructura cristalina, dispersion de fonones,
estados electronicos, composicion, deformacion, etc. de nanoestructuras de semiconductoras

Se han informado varios fendmenos hasta la fecha con respecto a estructuras unidimensionales.
Como ejemplo, RS dependiente de polarizacion en nanohilos indica que la fisica detras de la
dispersion Raman de tales nanoestructuras unidimensionales puede diferir significativamente del
grueso, y se han detectado nuevos modos o cambios de longitud de onda asociados con fonones

superficiales, deformacion y confinamiento



Por otro lado, RS se ha utilizado para el estudio de una amplia variedad de nanoestructuras,
ya que es una poderosa técnica utilizada para proporcionar informacion valiosa sobre los modos
de fonones caracteristicos y las propiedades estructurales de los semiconductores, como los
pardmetros de tension y confinamiento . Vale la pena comentar que RS es muy sensible a las
capas superiores, lo que la convierte en una herramienta valiosa para el estudio de sistemas de
superficie 1D como QWRs y QDHs.

microscope dichroic cylindrical

objective mirror lens

sample
lens @ CCD

' detector
- —| | vibrational
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Cuprinte 3

3.1 Semiconductores I11-V

El estudio de las propiedades fisicas de los materiales semiconductores y sus sorprendentes
aplicaciones en el desarrollo técnico de dispositivos electronicos y optoelectrénicos, representan
una de las revoluciones cientifico-tecnoldgicas de mayor impacto sobre nuestra sociedad. Tal es
el caso de los compuestos conformados por los elementos semiconductores de los grupos 111-B y
V-B de la tabla periddica. La ventaja especifica de estos compuestos se basa en que permite que
los dispositivos tengan la posibilidad de modular el valor de su Eg. Con la combinacién de
elementos semiconductores se puede obtener un amplio rango de Eg4 obteniendo ademas altas
movilidades eléctricas de forma tal que los materiales estan disponibles con las propiedades que
se requieren. En la se muestran el valor de Eq en funcion de la constante de red para
los compuestos I11-V y 11-VI méas importantes, ademas incluye el Silicio y Germanio.

Como ejemplo tipico, el Arseniuro de Galio y el Arseniuro de Aluminio presentan
constantes de red muy cercanas, debido a esta similitud es posible generar compuestos de los tres

elementos (compuestos ternarios) con cualquier proporcion entre 0 y 1, como es AlxGaixAs, de



tal modo que es posible modular el valor de Eg, de acuerdo a la , los valores pueden
cambiar de ~1.4 a ~2.2 eV.

45 F
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3 3.5 | MgTe
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30 F
o : — X-valley
2,5 L-valley
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020 F m
©
O 15 F CdTe
© £
10 F
om
03 InSb
52 56 6.0 6.4 6.8

Lattice Parameter, a (A)

Estas caracteristicas han permitido la elaboracion de heteroestructuras y dispositivos sin
dislocaciones (defectos provenientes de la diferencia en constantes de red de los materiales). De
esta manera, extensos estudios han sido realizados sobre las propiedades de estos materiales y su
aplicacidn satisfactoria en dispositivos . En particular, este trabajo se centra en el estudio del
crecimiento de Arseniuro de Indio sobre sustratos de Arseniuro de Galio (InAs/GaAs).

En la se aprecia que el InAs posee un valor de Eq menor que el GaAs, lo cual
puede ser Util para propiciar el confinamiento de electrones, sin mencionar que existe una
diferencia importante entre las constantes de red, estas y algunas otras propiedades de estos

materiales se presentan resumidas en la
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La gran mayoria de los semiconductores compuestos de los grupos 111-V, como es el caso
del InAs y GaAs, adoptan la estructura zinc blenda la cual se encuentra esquematizada en la
. Observando el esquema, es posible apreciar que los &tomos de Galio conforman la celda cubica
centrada en las caras (FCC, Face Centered Cubic), y asimismo los a&tomos de Arsénico forman
otra celda FCC la cual esta desplazada ¥4 a lo largo de la diagonal principal, reconocida como la
direccion [1 1 1].

Propiedades/Material GaAs InAs
Estructura Zinc blenda Zinc blenda

Parametro de red, a 5.65 A 6.05 A
Egqa 300 K 1.424 eV 0.36 eV

Movilidad Electrénica | 8.5x10°cm?/Vs | 3.3x10% cm?/Vs

Desacople de red:
Arnas — AGaas ~1% ~1%

AGaas

Empleando la podemos definir la unidad de espesor frecuentemente utilizada
en la deposicidn de capas semiconductoras: ML"". Una ML se define como la cantidad de d&tomos
necesarios para completar el espesor equivalente a la distancia vertical de atomo a atomo de la
misma especie; asi, para el caso del GaAs 1 ML seria la cantidad de atomos necesarios para
completar el espesor de ~2.8 A, es decir la mitad de la constante de red de GaAs. En el caso de
InAs 1 ML = 3.0 A.

O calio

© Arsenico

1ML~28A




3.2 Superficies Cristalinas

Las superficies de los cristales han sido divididas en dos categorias segun los indices del plano
cristalogréafico que las define: bajo indice y alto indice. Como ya se menciond, estos nombres
provienen de los valores de los indices de orientacion, es decir los indices respectivos de Miller,
los cuales son una representacion vectorial simbolica de los planos atomicos de una red cristalina.

Las superficies cristalinas de bajo indice son, por ejemplo, familias de los planos {1 0 0},
{110}y {111}, estas superficies son caracterizadas por alta simetria y estabilidad energética.
En contraste las superficies de alto indice estan caracterizadas por su baja asimetria e inestabilidad

superficial, propiedad especifica que se explota para facetar la superficie en planos de bajo indice.

3.2.1 Estructura Atomica de Superficies

Para entender lo que sucede durante la deposicion epitaxial en MBE es necesario tomar en
consideracion los enlaces libres, terrazas, canales y en general la morfologia de la superficie. Por
lo tanto se debe comenzar describiendo las superficies GaAs de tipo A y B, que difieren entre si
solo por los atomos superiores, ya sea que terminen preferencialmente en Ga o As,
respectivamente. muestra un modelo de dtomos y enlaces de la celda primitiva
bidimensional truncada para (a) GaAs(2 2 1), (c) GaAs(4 1 1), (e) GaAs(6 31) y (g) GaAs(7 7 5).
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Los vectores primitivos up y uz para cada celda unitaria de las cuatro diferentes
orientaciones se representan en la (a)-(d), donde acans se refiere a la constante de red
de GaAs. Para construir la base de la celda del cristal, se tomaron en consideracion todos los
atomos que mantienen enlaces libres después de realizar un corte en la estructura zincblenda. Las

cuatro orientaciones estudiadas, la celda primitiva contiene atomos de Ga y As, con el detalle de
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que se encuentran a diferente altura, lo que define superficies facetadas como se observa en la
Figura 3.3 (e)-(h).
Un procedimiento simple de conteo electronico muestra las diferencias entre ambas caras

(A /B) de las 4 superficies, y se sintetiza la informacion en la

Orientacion de
GaAs (221) 411) (631) (7 75)
Tipo de superficie A B A B A B A B
Enlaces libres de Ga 3 1 6 2 8 4 6 1
Enlaces libres de As 1 3 2 6 4 8 1 6
Electrones libres 3.5 4.5 7 9 11 13 5.75 8.25

Se presenta una tendencia en la que los enlaces se distribuyen en una relacién 3:1, 3:1, 2:1
y 6:1 para las superficies GaAs(2 2 1), (41 1), (6 3 1)y (7 75), respectivamente. Donde la
superficie terminada en el atomo preferencial tiene la mayor cantidad de enlaces.

3.3 Sistemas de Baja Dimensionalidad

En semiconductores, los electrones de la banda de conduccion se comportan como electrones libres
y pueden ocupar estados energéticos con valores continuos de energia y momento. Sin embargo
este esquema cambia dramaticamente cuando el movimiento de un electron es restringido en una
0 mas direcciones, dando como resultado la formacién de sistemas de baja dimensionalidad (LDS,
Low Dimensional Systems). El estudio de LDS comenzé desde los afios 70 con Esaki y Tsu -,
quienes al desarrollar una estructura periodica alternando diferentes capas con espesor menor que
la trayectoria libre media del electron (superred) observaron efectos cuanticos. Estos efectos
ocurren cuando los electrones en un material se encuentran restringidos a moverse en una region
muy pequefia del espacio que es comparable a la longitud de onda asociada al electrdn.

El estudio de la estructura con restriccion del movimiento del electrén en una direccion,
QW. Un QW se puede obtener cuando se coloca una pelicula de un semiconductor entre dos
semiconductores de mayor Eg. En estas heteroestructuras semiconductoras se crea un pozo de

potencial para los electrones, los cuales quedan confinados en el plano bidimensional formado por



el semiconductor de menor Eg. En este caso no hay transferencia de carga al formar la interfaz y
se adquieren nuevas propiedades dpticas no observadas en los materiales de bulto, tales como la
absorcidn dptica y un espectro de ganancia caracteristico de la densidad de estados de escalon
El confinamiento de los electrones en dos dimensiones ha logrado rutinariamente tomar ventaja de
la posibilidad de cambiar Eq de compuestos semiconductores variando su composicion quimica,
el estudio de heteroestructuras bidimensionales ha sido desarrollado bastante rapido debido al
interés que representan desde el punto de vista de la fisica basica’ y por sus aplicaciones en
dispositivos electrénicos y optoelectrénicos

En la década de los afios 80, los avances tecnoldgicos permitieron la creacién de sistemas
con restriccion del movimiento del electrén en 2 direcciones dando origen a los QWRs, y sistemas
con restriccion del movimiento del electron en las 3 direcciones, creando los QDs. La

presenta una imagen representativa de los LDS y su densidad de estados.

Bulto Pozo Cuantico Hilo Cuéantico Punto Cuéantico
3 Dimensiones 2 Dimensiones 1 Dimension 0 Dimensiones

@P
E, E

>

oD

D
D(E)

Eg EHI E112 E'I‘IJ E

El término de QDs fue propuesto en 1982 por Arakawa Sakaki~ en particular los QDs
pueden albergar desde ninguno a varios miles de electrones los cuales se repelen y obedecen el
principio de exclusion de Pauli, si los electrones son confinados dentro de un volumen muy
pequefio, sus niveles de energia se cuantizaran, similarmente a los niveles de energia de un
atomo"'. Un método usual de hacer estos atomos artificiales es cubrir los alrededores de los QDs

con otro semiconductor de mayor Eg. Los electrones son confinados en el material con Eq pequefia,
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creando niveles de energia discretos. Ha sido demostrado que los niveles de energia discretos son
inversamente proporcionales a las dimensiones de los QDs. Los niveles energéticos discretos
aparecen para dimensiones de 10 nm altura y 40 x 40 nm de base. Dichos QDs entonces tienen
algunos cientos de 4&tomos y son capaces de absorber la luz a longitudes de onda muy especificas

determinadas por los niveles de energia, y no por el valor de Eq del material”'.

3.4 Reglas de Seleccion de Dispersion Raman

Para la interpretacion apropiada de los espectros de Raman, se deben considerar las reglas de
seleccion, que son muy importantes en el estudio de las mediciones dependientes de alto indice y
polarizacién. La intensidad RS se puede escribir como
Ig < |e;* R - egl? Ec.3.1

donde ei y es son los vectores de polarizacion de la radiacién incidente y dispersa, respectivamente,
y R es el Tensor Raman. Al denotar por d como la componente linealmente independiente del
tensor Raman, Z'= [2 2 1] la direccion del laser polarizado y X'=[-1 1 0], Y'=[-1 -1 4] como los
vectores retrodispersion paralelos y perpendiculares (respectivamente) a las nanoestructuras

alineadas, que se mostraran mas adelante en este trabajo. Los componentes del Tensor Raman son:

1 <0 0 d>
RXH=—(0 0 -d Ec.3.2
V2\q —a o
1 <0 4d —d)
RY)Y=—(4d 0 —d Ec.3.3
VIB\_4 4 o
0 3d 6d
R(Z") = (3d 0 —6d) Ec.3.4
6d 6d 0

De las Ec. 3.1 ala Ec. 3.4 las reglas de seleccion de Raman se obtuvieron para la geometria
de retrodispersién, que se resumen en la . De acuerdo a la tabla, se observé que la
intensidad del fonon TO (l1o) es mayor que la del fonon LO (ILo). Por lo tanto, para RS de GaAs
en configuracion Z'(X'X")-Z', mientras mas cercana a 8 sea la razon Iro / ILo puede asociarse como
un parametro cualitativo de buena calidad de cristal de capas planas de GaAs(2 2 1), que pueden

diferir de superficies facetadas, como se mostrard méas adelante en el capitulo 4.
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Capitndis 4

Resultades “Caperimentales

4.1 Objetivo

Este trabajo esta enfocado en estudiar la sintesis de nanoestructuras autoensambladas de InAs
sobre sustratos de GaAs con orientacion cristalografica de alto y bajo indice mediante la técnica
de MBE. De manera general, en este estudio se investigan las condiciones que beneficien la
formacion de nanoestructuras de alta calidad dentro de las variables de los LDS.

Se tiene como meta principal el propiciar el fendmeno de autoorganizacion durante la
sintesis de QDs debido al facetamiento por la orientacion cristalografica de alto indice. El
propoésito es poder fabricar muestras de alta calidad optica y eléctrica para poder emplear en
dispositivos, principalmente enfocar este estudio hacia la fabricacion de celdas solares.

Para cumplir con el objetivo, se inicid estudiando el crecimiento de nanoestrcturas de InAs
sobre superficies de GaAs(1 0 0) y (6 3 1)B, realizando un estudio comparativo en funcion de la
temperatura de deposicion. Para poder analizar el efecto de la temperatura en los experimentos,
las muestras fueron caracterizadas in-situ por medio de RHEED, las propiedades morfologicas por

AFM vy las propiedades Opticas por PR.
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Tomando en cuenta los resultados, se realizd un nuevo estudio comparativo con otra serie
de muestras ampliando la cantidad de sustratos a GaAs(1 0 0), (22 1)A/B, (4 1 1)A/B, (6 3 1)A/B
y (7 7 5)A/B y modificando en esta ocasion la presion de la celda de As durante el crecimiento.
Finalmente las nanoestructuras fueron estudiadas mediante las técnicas AFM y SEM para conocer

las propiedades morfoldgicas y PL y RS para las propiedades dpticas.

4.2 Metodologia

4.2.1 Limpieza del sustrato

Una superficie limpia es un requisito previo importante para el crecimiento de peliculas epitaxiales
de alta calidad. Las moléculas en la atmdsfera pueden contaminar facilmente una muestra y causar
defectos cristalinos o degradar las caracteristicas Opticas y eléctricas de las capas epitaxiales. Por
lo tanto, es necesario que el sustrato empleara un tratamiento de limpieza.

Dos series de muestras fueron preparadas para este trabajo, cada una de las series fue
limpiada y estudiada con diferente estructura.

Los sustratos de GaAs semiaislante de la primera serie de muestras fueron sometidos al
siguiente proceso:

1. Inmersion en bafio ultrasonico de acetona a 30 °C durante 10 min.

1. Inmersidn en bafio ultrasonico de alcohol isopropilico a 30 °C durante 10 min.

m.  Inmersién en bafio ultrasénico de agua desionizada a 30 °C durante 5min.

iv.  Secado de la muestra con gas nitrégeno de alta pureza.

v. Las muestra fueron colocadas en un portamuestras de teflon e introducidas en una
solucion de H2O (agua, 5ml) +H2SO4 (&cido sulfurico, 25ml) +H20. (perdxido de
hidrogeno, 5ml) durante 2 minutos, agitando suavemente y de manera constante
para obtener un ataque quimico uniforme.

vi. Las muestras fueron enjuagada abundantemente con agua fluyente durante 5 min.

vil.  Se enjuagaron 3 veces mas en barfio ultrasonico.

vii. - Finalmente fueron secadas con gas nitrégeno de alta pureza.
Los sustratos de la segunda serie recibieron el siguiente tratamiento:

! Inmersion en bafo ultrasénico de acetona durante 10 min.
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. Inmersién en bafio ultrasonico de agua desionizada durante 5min.

m.  Secado de la muestra con gas nitrégeno de alta pureza.

iv.  Las muestra fueron colocadas sobre un portamuestras de teflon y se introdujeron en
un vaso de precipitado en una sustancia denominada “Semico Clean” durante 1 hr
para remover O0xidos nativos de la superficie.

v. Las muestras se colocaron en bafio ultrasonico con agua desionizada por 1 min
(proceso repetido 3 veces).

vi.  Finalmente fueron secadas con gas nitrégeno de alta pureza.

Al completar el ataque quimico de las muestras, fueron pegadas con indio de alta pureza
en moliblocks (portamuestras de molibdeno). Posteriormente, las muestras se colocaron en la

camara de introduccion de MBE.

4.2.2 Condiciones de Crecimiento

Es necesario controlar los parametros de crecimiento de las capas epitaxiales, debido a que la
forma, tamafio y propiedades de nanoestructuras O-dimensionales estan fuertemente ligadas a
dichos parametros. Estas caracteristicas son de gran importancia, pues en base a ellas es la
determinacion de su aplicacion en dispositivos optoelectronicos. Los parametros de crecimiento
que se emplearon para ambas series de muestras estudiadas se presentan en la

Con el proposito de hacer un estudio sistematico de los cambios entre las muestras, en la
primera serie se mantuvo como diferencia primordial la temperatura de deposicion de la BL, esto
realizado en secciones de oblea de GaAs con orientacion cristalografica (6 3 1)A. Adicionalmente
para poder realizar un estudio comparativo se crecié una heteroestructura similar en la orientacion
cristalografica mas simple de todas GaAs(1 0 0). Para la segunda serie se mantuvo como diferencia
primordial la Presion de la celda de As durante el crecimiento, esto realizado en secciones de
obleas de GaAs con orientaciones cristalograficas (2 2 1)A/B, (4 1 1) A/B, (6 3 1)A/B, (7 7 5)A/B
y en GaAs(1 0 0). Los detalles de ambas series de crecimiento (espesor, TH, velocidad de
crecimiento, GR, presion de la celda de As, Pas, temperatura de deposicion, Tsys, Y sustratos

empleados) se resumen en la
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InAs: TH=2.1y 3.3 ML, GR =0.05 ML/s
PAS =34 p.TOI’r, TSus,: 470 °C

GaAs: TH=0.5 um, GR = 0.3 um/hr,
Tsus = 580, 610 y 640 °C

Sustratos de GaAs(1 00) y (6 31)A

GaAs: TH =50 nm, GR=0.3 pum/hr, Tsus= 420 °C

InAs: TH = 3.3 ML, GR= 0.05 MLY/s,
Tsus: 470 OC

GaAs: TH =0.5 um, GR 0.3 um/hr,
Tsus: 700 °C

Sustratos: GaAs(1 0 0), (2 2 1)A/B,
(411)A/B, (631)A/BY (77 5)A/B

Una vez concretada la deposicién de las capas epitaxiales se retiraron las muestras del

sistema de MBE, los pasos clave durante crecimiento fueron los siguientes:

1. Dentro de la camara de crecimiento se sometié a la muestra a un proceso de
desorcion de oxidos del sustrato a una temperatura de 580°C manteniendo un flujo

de arsénico constante sobre la superficie del sustrato con el fin de compensar la

pérdida del mismo.

n. Al término de la deposicion de la BL se bajé inmediatamente la temperatura del

sustrato hasta 200 °C.

m. Posteriormente se elevo la temperatura del sustrato a 470 °C gradualmente (sin

pasarse) para realizar al deposicion de InAs.
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iv. Una vez concluida la deposicion de InAs, se bajo inmediatamente la temperatura
del sustrato hasta 200 °C.

v. (Para el caso de las muestras tapadas de la segunda serie) Se elevd la temperatura
hasta 420 °C y se depositaron 50 nm de GaAs.

Muestra TeL Orientacion Pas (mbar) | Espesor
580 °C
M1 610 °C GaAs(100) 2.1 ML
640 °C
4.5x10°®
580 °C
M2 610 °C GaAs(6 3 1)A
640 °C
o 33ML
M3 GaAs(100), (22 1)A/B, | 3:0x10
M4 700 °C (411)A/B,(631)ABYy | 4.5x10°
M5 (775)AB 6.0x10°

4.3 Resultados y Discusion

4.3.1 Puntos Cuanticos

La muestra imagenes AFM de 0.5 um x 0.5 um de las muestras de QDs sobre las
superficies GaAs(1 0 0) y (4 1 1)B depositadas a Pas de 3.0 y 6.0x10® mbar. Los incisos (a) y (b)
corresponden para las muestras crecidas sobre sustratos con orientacion (1 0 0) y los incisos (¢) y
(d) para las superficies sobre (4 1 1)B. Se puede observar una clara diferencia en distribucion y
densidad dependiendo de la orientacion de la superficie. Esta variacion ha sido ampliamente
estudiada, la nucleacion QDs es extremadamente dependiente del ordenamiento atomico y esta
controlada por la energia superficial de facetas y energia de relajacion elastica .

Observamos de la , Y como se mostrara mas adelante con un analisis estadistico,
los QDs tienden a nuclearse en dos tamafios preferenciales también conocidos como distribucién

bimodal de tamafio (BSD). La BSD de QDs se ha observado en una variedad de sistemas; p.ej.



InAs / GaAs ', InAs / InP ', InAs / AlGaAs '~ y CdSe . En general, la nucleacion QDs se puede
lograr a traves de dos maneras diferentes

1. Laaparicion abrupta de QDs debido a la acumulacion de tension; como se esperaba
en el modo de crecimiento de S-K habitual.

. Laevolucion continua del tamafio de QDs formados por defectos superficiales, que
actuaron como centros de nucleacion durante las etapas iniciales de la deposicion
de capas InAs (via no-abrupta de nucleacion).

Ambas vias de autoensamble aumentan el tamafio de los QDs con el tiempo de deposicidn,

lo que explica la BSD de los QDs.

Los QDs grandes estan relacionados con la via no-abrupta debido a que su formacién
comienza desde el inicio de la deposicion de InAs, lo que les permite tener mayores dimensiones;
mientras que los QDs que aparecen con el modo de crecimiento SK tienen un retraso habitual, por

lo que esperan QDs mas pequefios. Con el fin de aclarar los tamarios de los QDs debido la BSD,
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etiquetamos las islas por su tamafo de la base como S-QDs (QDs pequefios) y L-QDs (QDs
grandes), el criterio de clasificacion esta basado en el hecho de que los tamarios se dividen en dos
medidas principales. En una primera aproximacion, en las imagenes de AFM de ambas
orientaciones, observamos que la densidad de los S-QDs varia drasticamente con el cambio en la
Pas mientras que los L-QDs apenas se ven afectados. Por lo tanto, para una cuantificacion de esta
variacion en la se presenta el analisis de la densidad y el tamafio de la base de los QDs

en funcion de los tres valores de Pas para ambas superficies.

100
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En los sustratos (4 1 1)B, la densidad de S-QDs (o¢!) varia entre ~ 3.4 x10** puntos/cm?
(crecida con una Pas = 3.0x10° mbar, siendo la presion de As mas baja utilizada en esta
investigacion) a ~ 1.1x10*! puntos/cm? (con una Pas = 6.0x10°° mbar, siendo la presion de As mas
alta utilizada en esta investigacion) mientras que la densidad de los L-QDs (o;:!!) variade ~ 2.2 a

~ 3.2x10%° puntos/cm? en 3.0 y 6.0x10® mbar respectivamente. Para las muestras sobre GaAs(1 0
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0) la densidad de S-QDs (a4°°) varia de ~ 4.0 a ~ 0.34x10'! puntos/cm? a 3.0 y 6.0x10° mbar
respectivamente. Y finalmente, la densidad de L-QDs (°°) varia de ~ 4.0 a ~ 3.5x10%° puntos/cm?
en la Pas mas baja y més alta, respectivamente. Como se menciono anteriormente y respaldado por
el andlisis en la los S-QDs fueron afectados significativamente, reduciendo su densidad
en valores cercanos a un orden de magnitud para las muestras (1 0 0) y menores para las muestras
(4 11)B. No obstante, estas variaciones son muy altas en comparacion con los cambios observados
en los L-QDs, que modificaron su densidad por una unidad en el mismo orden de magnitud. En
otras palabras, la Pas afecta principalmente los QDs formados a través de la via S-K. Como se
sabe, la Pas determina la configuracion superficial de los ad-atomos, los cuales estan directamente
relacionados con la reconstruccion de la superficie (4 1 1) . ElI aumento de la Pas propicid
minimizar la energia libre superficial (mediante reconstrucciones de la superficie), lo cual afectd
directamente el modo de nucleacién de los S-QDs, retrasando la nucleacion y, por consiguiente,
afectando la densidad y altura de QDs como se muestra en el histograma de altura ( ).

3001 He s (411)B QDs
3.0x10° mbar

1504 N B

(411)B QDs
4.5x10°® mbar

w

o

[eoNe)
L

[oNe)
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Cantidad (puntos)

W
o

(411)B QDs
6.0x10° mbar

1504 E H Hill
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Antes del crecimiento de la capa de InAs, la elevada temperatura de crecimiento de la BL
propicié una evaporacion no compensada de As que dio como resultado una superficie con
defectos que, como se mencioné anteriormente, actuaron como centros de nucleacion. Aunque se
incremento la Pas, no se compensd en gran medida la evaporacion de As, lo que conduce al débil
efecto de la Passobre los L-QDs.

Como se sefialé anteriormente, el tamarfio de la base de los QDs también se vi6 afectado,
en la se muestra la evolucion del didmetro promedio de los QDs. En las muestras (1 0
0) se encontro la formacién de islas con base mas grande con el incremento de la presion As, un
aumento de ~ 8 y ~ 17 nm para S-QDs y L-QDs respectivamente. Para las muestras (4 1 1)B, el
didmetro promedio es casi independiente de las Pas, cuya variacion fue de ~ 2 nm. Se ha encontrado
en estudios previos que el coeficiente de adherencia de Ga tiene una relacién directa con la Pas, y
que la longitud de difusién de los &tomos de In se reduce a medida que aumenta Pas “. Por lo tanto,
el incremento en el flujo de As implica la formacion de islas de InAs de gran ancho, en otras
palabras, el aumento de la Pas mejora el crecimiento de QDs méas anchos ', como se corrobora con
las iméagenes de AFM. No obstante, el incremento fue méas considerable en los L-QDs (que se
formaron a través de la via no-abrupta). Esto se explica con el hecho de que los defectos iniciales,
que estaban en la superficie de GaAs desde el comienzo de la deposicion de InAs, propician la
formacion temprana de los L-QDs. Estas primeras etapas de formacion de QDs influyen en los
atomos incidentes para depositarse en la base de los QDs, apoyados en la peculiaridad de los
atomos para unirse facilmente en los bordes. Este comportamiento es similar a la influencia
observada en los pliegues, donde los &tomos tienden a unirse a los bordes de las terrazas' ' en lugar
de a las superficies semiplanas. Esto se debe a que la energia elastica potencial minima se ubica
en los bordes ". En esos lugares, las moléculas de InAs reducen el desacople de la constante de red
con las superficie de GaAs; por lo tanto, propicia el incremento del tamafio base de los QDs.

Enla se presenta el histograma de altura de los QDs depositados sobre sustratos
(4 1 1)B. En los péarrafos anteriores hemos concluido que la densidad y el diametro promedio de
los QDs se vio afectado (en mayor o menor medida) segun la orientacion, la Pas y la via de
nucleacion de QDs (S-K o no-abrupta). Sin embargo, la altura de los QD es un valor critico que
debe analizarse, porque en la mayoria de los casos, es un parametro que puede estar directamente
relacionado con las propiedades dpticas de las estructuras. Por lo tanto, a través del analisis de la

altura de QD (en la ), se confirmo BSD en las tres diferentes Pas. Cada histograma de
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altura se ajustd con lineas gaussianas y se etiqueté como H/f! y H¢'?

anterior de L-QDs y S-QDs.
El efecto de aumentar el flujo de As en cada muestra dio como resultado la reduccion de la

, siguiendo la notacién

altura promedio de ambos tamarios de los QDs. H}'! cambié de 9.6 a 7.2 nmy Hi'! de 7.3 a 4.5
nm. Esta disminucion de la altura de QDs se explica como un efecto secundario de la reduccion
de la longitud de difusion de In mientras aumenta Pas' . Como se observo anteriormente, el tamarfio
de la base QD tuvo un ligero incremento ya que la muestra se cre6 con un mayor flujo de As. Una
vez que las moléculas de InAs llegan a la superficie, hay una mayor probabilidad de que se
adhieran en la base que en la parte superior de los QDs, lo cual explica la reduccion en altura y el
incremento en el didmetro promedio de las estructuras.

Aparte de eso, la separacion entre los centros de las lineas Gaussianas de los histogramas
de altura permanece constante (~ 2.5 nm); e igualmente el FWMH (~ 2.4 nm para Hi't y ~ 2.7
nm para H}11). Este comportamiento sugiere que el efecto BSD es independiente de la variacion
de la Pas; esta tltima solo afecta la densidad, altura y diametro promedio de los QDs.

La muestra los espectros de PL obtenidos a 14 K de los QDs crecidos en los
sustratos (4 1 1)B donde, a primera vista, podemos notar un corrimiento de la emision hacia el azul
(representado por la linea punteada) mientras aumenta la presién de As. Como resultado del
reducido valor de altura de los QDs, el espectro de PL para cada Pas se ajustd a tres lineas
Gaussianas; las primeras dos lineas estan relacionadas con el estado base de las alturas
preferenciales para la BSD observadas en las imagenes de AFM, mientras que el ultimo
corresponde a una pequefia porcién de los L-QDs (los obtenidos a través de la via no-abrupta) que
debido a su tamario, el primer nivel de energia pudo activarse. No se esperaba ninguna transicion
de los S-QDs (formados mediante el modo de crecimiento S-K) porque, como es sabido, mientras
mas se reduce la altura de los QDs, los niveles de energia se separan mas, por lo tanto, el nivel de
energia puede estar por encima de la barrera de confinamiento, o tan cerca a la parte superior de
la barrera que no es capaz de lograr el confinamiento.

Como mencionamos anteriormente, las alturas de los QD tienden a disminuir al tiempo que
aumentan la Pas (como resultado de la reduccion en la longitud de difusion de In), lo que aumenta
el tamafio de la base de los QD. Por lo tanto, en los espectros de PL se esperaba que presentaran
un corrimiento hacia altas energias, y el cual, se atribuye a esta reduccién de altura de los QDs. La

emision cambid de forma diferente para cada transicion. Alrededor de 35, 47 y 52 meV para Eo de
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L-QDs, Eo de S-QDs y E:1 de L-QDs respectivamente. Esto también se explica con la reduccion de
la altura de los QDs, como se menciond antes, la reduccién de la altura de los QDs aumenta la

separacion entre los niveles de energia.
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4.3.2 Puntos Cuanticos Alineados

Al termino del crecimiento de la BL, el patron RHEED observado a lo largo de la direccién [0 -1
1] en la superficie GaAs(1 0 0) mostro la reconstruccion tipica 4x, mientras que la superficie
GaAs(6 3 1)A mostro una reconstruccion 2x a lo largo de la direccion [-1 1 3]. Spots tipo chevron
fueron observados en el patron RHEED para ambas superficies cristalinas después de la deposicién
de la capa de InAs. Como es sabido, los chevrones estan relacionados con el crecimiento de islas
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facetadas en la superficie, las cuales, se generan durante el proceso de relajacion de tension debido
al desacople entre las capas de InAs y GaAs.

La difraccion del haz de electrones RHEED a través de estas islas provee informacion de
la dindmica de crecimiento 3D, la cual estd relacionada con las propiedades de nucleacién y
difusion de adatomos. La muestra la evolucion de la intensidad del spot de difraccion
RHEED 002 durante la deposicion de la capa de InAs sobre las muestras de GaAs(1 0 0) a lo largo
de la direccion [0 -1 1]. La evolucion temporal de la intensidad se encontré muy similar para las
muestras crecidas a diferente TgL. Como se sabe, el incremento repentino de la intensidad del haz
de transmision RHEED es asociado con la formacion de islas o crecimiento 3D en la superficie, y
es indicativo que la relajacion de tension de las heteroestructuras de InAs/GaAs alcanzaron el
espesor critico (Hc). El andlisis de intensidad RHEED en funcion del tiempo fue propuesto por
Boshker et. al.” basado en el transporte masico entre capas intermedias, y adaptado del trabajo de
Fleet de la dependencia de la intensidad de rayos-x anti-Bragg con la topografia de la superficie .
En su trabajo, la difusion de adatomos alcanza un estado de equilibrio 2D, el cual puede ser descrito
por la ecuacion

1(t) = AI[1 — e *mt] Ec.4.1

donde t es el tiempo de deposicion, Al es una medida del transporte masico entre capas intermedias
usado para comprar la rugosidad de las peliculas y kn la constante de cambio, la cual es
proporcional al cuadrado de la longitud de difusion de los adatomos de las superficie rugosa. Por
otro lado, el autoensamble de QDs es igualmente un estado de equilibrio, en el cual el sistema
heteroepitaxial InAs/GaAs tensionado alcanza un minimo de energia, por medio de la formacion
de estructuras 3D vy, lo que es mas importante, a través de complejos mecanismos de difusién de
adatomos, agregacion y nucleacion, entre otros . El impacto en la topografia superficial es
monitoreado experimentalmente a través de la evolucion spot de transmision RHEED contra
tiempo, como aquellas presentadas en la . Las lineas rojas continuas corresponden a los
ajustes de la ecuacién

1(t) = Al[1 — e~ Fm(E=HO] Ec.4.2

modificada de la ecuacion de Fleet (Ec. 4.1). km la constante de cambio también se espera que
represente la difusion de adatomos y rugosidad superficial ' y Hc es el espesor critico de la

heteroestructura InAs/GaAs. Ajustes satisfactorios de la Ec. 4.2 fueron obtenidos en las curvas de
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intensidad RHEED de la en la region cercana a la transicion 2D a 3D para las muestras

en la superficie GaAs(1 0 0). Los valores Hc y km estan representados en la

InAs / GaAs(1 0 0) k =6.01
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Se encontrd que He = 1.5 ML independientemente de la Tgi, lo cual fue un resultado
esperado puesto que el estatus de tension en la interfaz esté relacionado principalmente con el
desacople de red de InAs/GaAs y no ha sido modificado por un simple cambio de la temperatura
de crecimiento de la BL de GaAs. Por otro lado, imagenes de la morfologia superficial medida por
AFM después del crecimiento de InAs sobre GaAs(1 0 0) con Tgr de 580 °C y 640 °C se muestran
en pequerfios recuadros de la . Se observo que conforme TesL incrementa, la densidad de
QDs incrementa y la altura de QDs disminuye. Note que km, el cual es proporcional a la difusion

de adatomos en la superficie (As), disminuyd ligeramente con el incremento de Tg.. Como fue
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reportado previamente, la reduccion de As resulta en el incremento de la densidad de QDs, y el
decremento en la altura de los mismos -, en completo acuerdo con las observaciones de AFM,
validando asi el modelo empleado en la Ec. 4.2 para el crecimiento en GaAs(1 0 0). Los cambios
en el tamarfio y distribucion de los QDs, son atribuidos a los cambios en la superficie de GaAs
debido a la TeL empleada, antes de la deposicion de InAs. La TeL = 580 °C esta cercana a los
parametros optimos de GaAs, y por consiguiente se esperaban peliculas mas planas comparadas
con las peliculas depositadas a mas alta temperatura. De hecho, las imagenes de AFM de las
muestras crecidas con TeL = 640 °C mostraron un incremento en el “waviness” (ondulacion
superficial debajo de los QDs), que consiste en colinas y surcos no muy regulares *, que pudieron
haber reducido As.

El cambio de la intensidad del spot de difraccion RHEED durante el crecimiento en la
superficies cristalina GaAs(6 3 1)A se presenta en la . No sigue la misma tendencia
observada en el spot de transmision del InAs depositado sobre las superficies GaAs(1 0 0). Por
ejemplo, el incremento en la intensidad relacionado con la transicion de un crecimiento 2D a 3D
se observa no antes de 1.9 ML, indicando un incremento de H¢ para las muestras sobre la superficie
(6 3 1)A. Ha sido probado tedrica y experimentalmente que el espesor critico incrementa conforme
la orientacion superficial del sustrato se aleja de la orientacion GaAs(1 0 0) . El factor principal
que contribuye al retraso observado en Hc de las muestras son:

1. Laanisotropia de la superficie antes de la deposicién de InAs
. La reduccion de tension dentro de la isla, la cual depende de la geometria de las
nanoestructuras.

Con referencia a la anisotropia de la superficie de GaAs, ha sido reportado previamente
que el crecimiento homoepitaxial en GaAs(6 3 1)A concluyé en el autoensamble de corrugacion
superficial, con ondulacion y geometria que pueden ser manipuladas a través de las condiciones
de crecimiento de GaAs. Esto se aprovecha hasta obtener facetas (11 5 2) uniformes en ancho y
largo a lo largo de la direccion [-1 1 3] . En particular, al incrementar la temperatura de crecimiento
de la capa de GaAs, el ancho lateral promedio del autofacetamiento aumenta, lo cual es atribuido
al incremento de la longitud de difusion de adatomos de Ga a altas temperaturas . La

muestra las imagenes de AFM después del crecimiento de InAs en las superficies con
orientacion GaAs(6 3 1)A. Incluso para la muestra crecida a la mas baja TeL (580 °C) se aprecid

que los QDs se encuentran levemente alineados a lo largo de [-1 1 3], lo que significa que fueron
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autoalineados. Ademas, se observo en la que debajo de las islas de InAs se conserva la
corrugacion después del ensamble de los QDs. El periodo lateral de la corrugacion cambia de 30
a 60 nm para las muestras crecidas a 580 °C y 640 °C, respectivamente. Los valores del ancho de
terraza son comparables con los valores observados en el crecimiento de GaAs. Vale la pena
comentar que en el crecimiento en sustratos de alto indice se observa frecuentemente que la
presencia de tension debido al crecimiento pseudomorfico de las capas de InAs suprime la
corrugacion, bajo el argumento de que la tension superficial en los lados del valle obliga al sistema
a buscar un nuevo minimo de energia libre *. En este escenario la capa de mojado de InAs restaura
una superficie plana y por lo tanto, la nucleacion de los QDs se vuelve estocastica, como es
usualmente observada en orientaciones cristalograficas (1 0 0) . Sin embargo, los resultados
presentados en la indican que el sistema tensionado InAs/GaAs puede alcanzar otro
minimo de energia libre donde la geometria de los QDs de InAs ha sido modificada pero su arreglo
es notoriamente influenciado por la corrugacion de la superficie GaAs(6 3 1)A. De igual manera,
ha sido sugerido que la energia de la superficie de InAs es tal que se vuelve nuevamente favorable
el rompimiento de la superficie en planos estables que conducen a una superficie de InAs facetada
y alineada . Las facetas superficiales de la corrugacién observada después de la homoepitaxia en
GaAs(6 3 1)A son planos (11 5 2). Es importante mencionar que usualmente la deposicion en
planos estables de baja energia, tales como (11 5 2), procede reteniendo la orientacion del plano,
lo cual explica la conservacion de las facetas para la muestra crecida a 640 °C incluso cuando
tension adicional ha sido introducida por la capa de InAs. Extraordinarias similitudes en la
geometria de islas y su arreglo unidimensional fueron reportadas para el crecimiento de QDs de
InAs sobre GaAs(5 3 1), un plano desorientado 4.5° del plano (6 3 1) . En dicho trabajo, Suzuki
et al. observaron que aunque la deposicion de InAs aplana la superficie, los residuos restantes de
grupos de escalones (1 1 0) sirven como areas de nucleacion para el autoensamble de QDs. Cabe
resaltar que los planos (11 5 2) observados en la homoepitaxia en GaAs(6 3 1)A también estan
conformados por escalones (1 1 0)".

Al analizar la corrugacion debajo de los QDs de InAs, se notd que, excluyendo la muestra
crecida a TeL = 640 °C, la superficie es ondulada, sugiriendo la formacion de un plano singular no
bien definido o escalones superficiales {1 1 0}. La presencia de facetas (1 1 0), discutidas

anteriormente, favorecen la introduccién de lineas de dislocaciones con el propdésito de disminuir
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la tension -, contribuyendo a el incremento de Hc del InAs/GaAs inferido el comportamiento

temporal de la intensidad del patron RHEED en la

InAs / GaAs(6 3 1)A

T,,=610°C

— - — - — -HC:2.2

T,,=640°C

Intensidad RHEED (u. arb.)

H =19

C

00 05 1.0 15 20 25 3.0 35
Espesor de InAs (ML)

Con respecto al segundo factor que contribuye a la reduccién de la tension y retraso de He,
debido a la anisotropia de las propiedades elasticas de los planos de alto indice, el crecimiento de
InAs resulta en la formacion de islas cuya geometria (forma, facetamiento y relacion de aspecto)
reduce la tension interna de la isla, lo cual incrementa el retraso de la transicion de 2D a 3D .
Como se sabe, la forma de los QDs crecidos sobre GaAs(1 0 0) varia desde capsulas redondas
hasta piramides cuadrangulares y por el contrario, el balance energético entre la energia libre
superficial y la energia elastica en el crecimiento sobre el plano frontal en superficies vecinas y
alto indice afectan la forma de las islas. Para las muestras crecidas a Te. = 610 °C y 640 °C se

observd que, aparte de que los QDs se autoorganizaron a lo largo de la direccién [-1 1 3],



presentaron un forma de tipo punta de flecha. Esta morfologia, la cual conduce a la reduccién de
la tension dentro de la isla, ha sido observada en el crecimiento de capas de InAs en planos de
indice no singular . La pérdida de la forma redonda usual o forma simétrica de los puntos,
es relacionada con la anisotropia de la longitud de difusion de los adatomos en estos sustratos de
alto indice y las facetas que limitan la forma de los QDs. Note que las facetas {1 1 0}, {1 0 0}, {2
511} y {1 1 1} son las mas comunes observadas en los bordes de los QDs de InAs crecidos en
sustratos de alto indice , y de igual manera, se espera que algunas de estas facetas sean las
que delimiten la forma de los QDs de este trabajo. El rapido crecimiento de los planos {1 1 1}
explica el alargamiento de los QDs quedando asi en forma de punta de flecha . Adicionalmente,
debido a las barreras de potencial presentes por los bordes de los escalones, la anisotropia de la
longitud de difusién se esperaba permitiendo mayor movilidad a lo largo de la direccion [-1 1 3]y
consecuentemente, la coalescencia de los QDs a lo largo de esta misma direccién, como es
observado en las imagenes de AFM de la . En el crecimiento de InAs en sustratos
desorientados y de alto indice, se observa frecuentemente que la longitud de difusion disminuye
conforme el ancho de la terraza decremento, llevando asi a una rapida formacion de QDs y
consecuentemente el incremento de la densidad". Como se explicd anteriormente, en el
crecimiento homoepitaxial de GaAs se observé que con el aumento de TgL incrementaba el ancho
lateral promedio de la terraza; y que el alineamiento de los QDs de InAs en la parecio
ocurrir en las terrazas manteniendo la tendencia similar: la separacion lateral de las hileras de QDs

incrementa con TaL.
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Este resultado estd en acuerdo con el cambio de la densidad de QDs observado por efecto
de TaL, resultado de un cambio directo en As. Observe que los valores obtenidos para km son
menores para las muestras crecidas sobre GaAs(6 3 1)A en comparacion con los valores para las
muestras sobre GaAs(1 0 0). Esto estd relacionado con ¢l decremento de As debido al
desplazamiento finito por la corrugacion, aunque los ajustes no son tan buenos puesto que el
modelo empleado en la Ec. 4.2 no incluye la nucleacién en superficies facetadas, se obtiene una
buena aproximacion.

Por otro parte, antes de alcanzar el espesor critico de InAs, las curvas de intensidad RHEED
para las muestras en GaAs(6 3 1)A disminuyen ligeramente en la etapa inicial del crecimiento
como se muestra en la indicando que los atomos incidentes de In son nucleados
siguiendo un modo de crecimiento diferente al Stransky-Kastanov observado para GaAs(1 0
0) . Dado que estamos monitoreando la difraccion del spot de transmision, la pequefia caida
en intensidad en la etapa inicial de crecimiento sugiere que, ciertamente, la tension inducida por
el InAs aplana la superficie corrugada

Para la muestra crecida con TeL = 640 °C, después de la deposicion de 1.5 ML de InAs la
intensidad RHEED incrementa continuamente antes de alcanzar la transicion 2D a 3D del
crecimiento de InAs. Estos cambios son asociados con la difusion y nucleacion del InAs cerca de
los bordes de los escalones de la corrugacion. Los bordes de los escalones proveen ubicaciones
con un minimo de energia potencial elastica, ya que en esos lugares el InAs reduce el desacople
de red con el GaAs propiciando la nucleacion de los QDs en el borde de las terrazas ', el cual se
vuelve mas importante si la superficie de GaAs propicia un mayor orden de corrugacion.

Una pregunta que surge de los experimentos es si la corrugacion aumenta o disminuye la
tension en la interfaz. Como se sabe, espectros de PR de QDs de InAs/GaAs muestran FKOs mas
alla de la transicion del GaAs. Ha sido sugerido que las FKOs originadas de los campos eléctricos
en la interface son causados predominantemente por la polarizacién inducida por la tension en la
interfaz del GaAs cerca de los QDs de InAs . Como los efectos de polarizacion son usualmente
mas prominentes en sustratos de alto indice, el analisis de FKOs seria de gran ayuda para investigar
los efectos de tension en estos planos cristalograficos. La muestra el espectro de PR a
temperatura ambiente de las muestras con TeL = 610 °C para las muestras GaAs(1 0 0) y (6 3 1)A.

La transicion banda-banda (BB) (Eg ~ 1.4 eV) fue observada para todas las muestras. Debajo de
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esta transicion, se observo la transicion de la capa de mojado (2D-InAs) . Por encima de la
transicion GaAs-BB y para las muestras sobre GaAs(6 3 1)A, se observaron FKOs, las cuales estan
relacionadas con los campos eléctricos internos en la muestra. La presencia de campos eléctricos
esta relacionada con la tension en la heteroestructura' -, y por esta misma razén es fuertemente
dependiente de la morfologia de los QDs. Para un anélisis cuantitativo de los campos eléctricos
internos, se emplearon los formalismos de campo eléctrico intermedio, presentados en la Secc. 2.6,
empleando las Ec. 2.5 y Ec. 2.8

El recuadro en la muestra la grafica de g; contra Fj, en donde se observa una

dependencia lineal entre ambos parametros. Fint esta relacionado con la pendiente de dicha recta.

2D-InAs

InAs / GaAs(1 0 0)
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2D-InAs Experimentales
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En la , se enlista la intensidad de los campos internos de las muestras. Como se
puede observar Fint disminuye conforme TgL aumenta.

Al utilizar Fint Se puede obtener una aproximacion de la tension en el plano (g)) de GaAs
usando la ecuacion P;j = e1sexj para el campo piezoeléctrico producido por la tension biaxial, donde
Pi se refiere a la polarizacion inducida, eiws la constante piezoelectrica del GaAs y & los
componentes de la matriz de deformacion . Los valores obtenidos para g se encuentran
enlistados en la . Conservando la misma dependencia de Fint con TgL, & decrementa con
el incremento en orden de corrugacion, que a su vez promueve un mecanismo de nucleacion
diferente (diferente al modo de crecimiento S-K) como fue discutido y soportado por las graficas

anteriores.

TeL (°C) | Fine x10° (V/m) | £/x103 (N/m?)

580 5.32 3.503
610 1.73 1.139
640 1.45 0.955

4.3.3 Estructuras 0-D con Alto Orden Unidimensional

Como se sabe, al escoger los parametros apropiados, las superficies de alto indice se descomponen
en arreglos de escalones microscopicos, lo cual a temperaturas elevadas, conduce a arreglos de
pasos multiatdbmicos alineados coherentemente de forma recta a lo largo de direcciones
preferenciales  ; esto se lleva a traves de procesos relacionados con la minimizacion de energia
libre superficial ". Sin embargo, como es de esperarse, cada superficie se comporta de manera
diferente, por lo tanto los pardmetros ideales para propiciar los arreglos de pasos multiatbmicos
alineados varian de superficie a superficie. La muestra imagenes de AFM (2 pum x 2
pm, orientacion (6 3 1)A/B) y SEM (orientacion (2 2 1)B y (7 7 5)B) de la capa de InAs crecida a
diferentes Pas sobre los sustratos de GaAs, que muestran un claro ordenamiento unidimensional.

Como fue descrito en la seccion experimental de este capitulo (Secc. 4.2.2), la temperatura del
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sustrato fue disminuida previo a la deposicion de la capa de InAs, lo que modifica la energia
superficial de las muestras y el estado de la tension en la interfaz.

Todas las imégenes de la presentan una notoria autoorganizacion
unidimensional de nanoestructuras a lo largo de la direccién [-1 1 3] para las muestras (6 3 1)A/B
y a lo largo de la direccion [-1 1 0] para las muestras (2 2 1)B y (7 7 5)B. Cabe mencionar que, el
tipo de nanoestructuras mostrada en cada superficie difiere en gran medida por lo que es
conveniente explicarlas por separado.

(631)A (631)B

(221)B (775)B

4.5x10° mbar 3.0x10® mbar

6.0x10°® mbar
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Estudios previos sobre el crecimiento homoepitaxial a temperaturas elevadas y diferentes
Pas de GaAs(6 3 1)A, han mostrado corrugacion periodica de escala nanométrica que mantuvo un
alto orden de correlacion; indicando que el incremento de la uniformidad se debi6 al incremento
en la longitud de migracion As con el aumento de Pas’. Esos resultados pueden explicar el
autoordenamiento 1D de las nanoestructuras observadas en esta superficie, ya que la corrugacion
de GaAs actué como nanoplantilla para el crecimiento de InAs. Sin embargo, es interesante
observar que la presion a la que se obtuvo un alto orden de corrugacion GaAs (ver ref. ©) no
concuerda con el mejor orden superficial de las estructuras InAs 1D observadas en este trabajo.
Esto no fue sorprendente, ya que ambos, la corrugacion superficial y la formacion de
nanoestructuras a través del modo de crecimiento S-K, son procesos de autoensamble impulsados
por tension ', y cuando se combinan, aumenta el nivel de complejidad del sistema 1D. Reportes
previos mostraron que la deposicion de InAs puede suprimir la corrugacion de la superficie de la
BL ", o desestabilizar la superficie y forzar al sistema a encontrar un nuevo minimo de energia
libre superficial donde la corrugacion se mantuvo aunque fue degradada . El deterioro de la
ondulacién de la superficie perjudicara la autoorganizacion de nanoestructuras. Para sostener la
autoorganizacion de las nanoestructuras, se ha propuesto el uso de estructuras mas elaboradas, por
ejemplo, la introduccién de capas tensoras adicionales . Este mecanismo aumenta el nivel de
complejidad de las heteroestructuras. Nuestro enfoque, por el contrario, era establecer los
parametros de crecimiento que pueden conducir a una corrugacion de superficie ordenada, y
proceder con la autoorganizacion de las nanoestructuras InAs.

Por otro lado, como se observa en la , laforma de la nanoestructura y la textura
de la superficie de las muestras dependen de la Pasy cambian drasticamente dependiendo de la
terminacion de la superficie de tipo A 0 B. Los QDs en las muestras (6 3 1) A muestran una forma
de flecha, similar a la observada por Sanguinetti et al. en sustratos (3 1 1)A de alto indice ', y
explicado como resultado de la anisotropia de difusion adatomos y el equilibrio energético entre
la energia libre superficial y la energia elastica'"". Al aumentar la Pas se alarga la nanoestructura
tipo flecha de las muestras de tipo A y se promueve la coalescencia por proximidad de los QDs.
Sin embargo, simultaneamente la ondulacion de la superficie evoluciona de tal manera que el orden
unidimensional se pierde para Pas = 6.0x10°® mbar.

Por el contrario, las nanoestructuras InAs crecidas en GaAs(6 3 1)B presentan una forma

redondeada y apenas alargada independientemente de Pas. Se ha visto una forma redonda y
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alargada en el crecimiento de InGaAs en una variedad de sustratos de alto indice GaAs(n 1 1)B
y las diferencias en las formas de QDs se explicaron como consecuencia del cambio de tension
superficial y los cambios de energia libre * . En los modelos de termodindmica, se ha argumentado
que al reducir la energia libre de superficial facilita la formacion de la isla, pero no describe la
forma, la cual esta mas relacionada con la longitud de difusion de los adatomos. La textura de las
muestras tipo B también evoluciona con Pas, al contrario de las observaciones en las superficies
tipo A, todas las muestras mostraron ondulacion superficial. Obsérvese que en las muestras tipo
B, al aumentar la presion, se modifica la ondulacion, disminuyendo su altura ~ 13%, como
resultado las muestras mostraron una nanocorrugacién mas definida, haciendo mas clara el arreglo
1D cuando los QDs se autoensamblan y alinean. Sin embargo, parece que la ondulacion no permite
establecer una corrugacion de alto orden. Al repasar las imagenes de la superficie (6 3 1)B en la
, se observa que el mejor orden unidimensional ocurre cuando la ondulacion ha
alcanzado su valor minimo. El papel determinista de la ondulacion en el autoensamble de la
corrugacion de escala nanometrica se atribuyé al hecho de que cualquier ondulacion en la
superficie implica la coexistencia de planos cristalograficos adicionales que conforman dicha
ondulacién. En otras palabras, el crecimiento de MBE en GaAs(6 3 1)A/B no procede en el plano
GaAs(6 3 1), sino en aquellos planos que forman la ondulacion. Con el fin de obtener un analisis
cuantitativo de las nanoestructuras, en la , Se muestra la distribucion estadistica de las
alturas de QD en funcidn de Pas.

Como se observa en la para las muestras GaAs(6 3 1), los QD crecidos en la
superficie de tipo A tienden a unirse, debido al alargamiento hacia [-1 1 3] de las nanoestructuras.
Sin embargo, la altura de las estructuras apenas se vio afectada quedando cerca de ~ 4 nm. Ademas,
se encontrd que a medida que aumentaba Pas, la densidad de islas disminuia.

Por otro lado, los QDs en la superficie de tipo B presentaron BSD. La cual se ha explicado
anteriormente, en general, la nucleacion QDs se puede lograr a través de dos maneras diferentes ',
recordando: (1) la aparicion abrupta de QDs debido al crecimiento de S-K y (Il) la evolucion
continua de defectos que actuan como centros de nucleacion durante las etapas iniciales de la
deposicion de capas InAs. Aungue se observo la BSD a los diferentes valores de Pas, el cambio en
los flujos afecta la altura de los QDs de InAs crecidos en las superficies tipo B. Al aumentar Pas
de 3.0 a 6.0x10°® mbar, las alturas de los QD disminuyen, de 7.9 a 6.8 nm para los QDs grandes, y

de 5.7 a 4.6 nm para los pequefios.
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La (@) muestra la dependencia de la temperatura de la emisién de PL para la

muestra de superficie de tipo A crecida con Pas de 3.0x10® mbar con potencia de excitacion de 20
mW. A baja temperatura, los espectros mostraron una emision de doble linea, que evoluciona a un
solo pico mientras aumenta la temperatura. Por lo tanto, a baja temperatura, los espectros PL se
ajustaron en dos picos gaussianos, que fueron etiquetados como Eo (1.22 eV) y E1 (1.35eV) en los
espectros PL de 14 K. A baja temperatura, E1 y Eo exhiben intensidades comparables. A medida
que aumenta la temperatura, la intensidad de E; decae rapidamente y se desvanece a ~ 80 K.
Debido al aumento de la temperatura, los portadores localizados en el estado excitado E;1 podrian
haberse transferido térmicamente a la capa de mojado y/o a la barrera GaAs , que explica la
extincién de E1 con el aumento de la temperatura. La energia del pico Eo disminuye rapidamente
después de 80 K de manera similar al comportamiento observado para la transicion en Eq del InAs
en bulto . La dependencia de la temperatura de estas transiciones se relaciona principalmente con

la expansion térmica que induce cambios en el potencial periddico visto por el electron, la
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estructura de la banda cambia, y la brecha de la banda de energia disminuye al aumentar la

temperatura

16W 3.0x10°mbar E El(b)
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1 . —1 [4.5x10°mbar
al . ol
)
% o E, E,
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% "0 16.0x10°mbar
c c
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IS = E, E,
10 1.1 1.2 1.3 1.4 10 1.1 12 1.3 14
Energia (eV) Energia (eV)
La (b) muestra los espectros PL de 14 K en los diferentes valores de Pas (de

arriba hacia abajo, 3.0, 4.5 y 6.0x10® mbar). Debido a la coalescencia de los QD observados en
las imagenes AFM (presentadas en la ), puede conducir a la formacion de grandes islas
sin confinamiento de electrones y distribucion aleatoria en el tamafio de base de los QDs de InAs
en la superficie, por lo tanto, se esperaban espectros débiles de PL para las muestras crecidas a 4.5
y 6.0x10® mbar. Por tal motivo, la potencia de excitacion se aument6 a 80 mW para observar la
emision de 14 K PL de esas muestras. Se observaron transiciones débiles en los espectros de PL
de las muestras crecidas a 4.5 y 6.0x10° mbar. Se realizé ajuste gaussiano y, aunque débil, se
obtuvieron dos lineas cercanas a Eo y E1. La razon por la cual las dos transiciones estan presentes

se atribuyo al efecto de llenado de estados; a baja temperatura, el estado fundamental se satura y
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los estados excitados de QD emergen ligeramente. Las transiciones aparecen en la misma posicion
porque la altura QD précticamente no cambid con Pas (permaneciendo en ~ 4 nm) de acuerdo con
las estadisticas de la

La (@) muestra la dependencia de la temperatura de la emision de PL para las
muestras de InAs / GaAs crecidas en sustratos con orientados (6 3 1) tipo B a Pas de 3.0x10° mbar
y tomadas con potencia de excitacion de 20 mW. Todos los espectros mostraron una forma de
linea asimétrica que se ensancha hacia la energia alta, que se puede ajustar mediante el empleo de
dos picos gaussianos. En contraste con las muestras de superficie de tipo A, en cuyos espectros
una de las transiciones desaparece después de aumentar la temperatura, ambas transiciones de
muestras de superficie de tipo B se mantuvieron a todas las temperaturas; ademas, la separacion
de la diferencia de energia entre los picos se conservo (~ 30 meV). Debido a este comportamiento,
se definid que las lineas deconvolucionadas fueran etiquetadas como Ex1 y Ex2 en la :
y que corresponden a transiciones de los dos tamarios preferenciales de QDs representados en la
BSD de la

223K _ronee x15 (8)
192K o X5
163K~ X2

PR

Intesidad de PL (u. arb.)
Intensidad de PL (u. arb.)

14K X2 0" Dn o

1.0 1.1 1.2 1.3 ,
Energia (eV) Energia (eV)
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A medida que aumenta la temperatura de la muestra, las lineas de los espectros de PL se
desplazan hacia el rojo, como se esperaba. Por encima de 50 K, los espectros evolucionan y la
intensidad de Exi disminuye, mientras que la de Ex>. aumenta hasta que esta Gltima domina los
espectros. Es posible que a altas temperaturas, los portadores puedan ser transferidos térmicamente
desde los QDs pequefios a los QDs grandes con estados de energia localizada relativamente
bajos' . El aumento de la temperatura hace que la energia térmica del portador en los estados base
de los QD pequefios se vuelva similar a la energia de unién del exciton. Por lo tanto, el exciton
puede disociarse y suministrar portadores libres a la capa de mojado y a la barrera GaAs, y luego
permitir la relajacion en un QD diferente. Esta transferencia de portadores favorece a los QDs con
una mayor energia de enlace, y por lo tanto, una energia de emisién més baja. Consecuentemente,
al aumentar la temperatura, tiene lugar la redistribucion de los portadores, y para altas
temperaturas, la mayoria de los portadores se encuentran en los estados base de los puntos mas
grandes . EI comportamiento de los espectros de PL en funcion de la temperatura de las muestras
de superficie de tipo B crecidas a 4.5 y 6.0x10® mbar fue muy similar al de 3.0x10° mbar. Esto se
atribuy6 a la ligera variacion de la forma QD con la presion. La (b) muestra los
espectros PL de 14 K en los diferentes valores de Pas para las heteroestructuras de InAs / GaAs(6
3 1) B. A medida que aumenta Pas, los picos Exi y Exz se desplazan hacia energias mas altas, lo
que se relacion6 con la reduccién en la altura QD observada en la estadistica de la
Como se observa en las imagenes AFM ( ), el tamafio y la forma de los QD varian con
el tipo de superficie, y por lo tanto se puede esperar una energia de emision diferente de acuerdo
con las observaciones presentadas en este trabajo y con dicho comportamiento exhibido en el
crecimiento en otros HIS, a pesar de algunos otros factores como la segregacion de Iny los efectos
piezoeléctricos

La muestra imagenes de SEM de las muestras crecidas sobre las superficies
(22 1)By (77 5)B. Se observan estructuras similares a QDs alargados (Ilamados QDHS) en la
superficie para Pas = 3.0x10° mbar. A medida que incrementan la Pas, se pueden apreciar
nanoestructuras 1D muy uniformes alineadas a lo largo de [-1 1 0] en la superficie para ambas
orientaciones cristalograficas. De manera general se puede observar que el comportamiento de
estas superficies es extremadamente similar. Esto se debe a que al ser superficies de la familia (h

h 1) presentan arreglos atdmicos superficiales casi equivalentes, una breve explicacion de las



%¢/7///0 4

superficies se presentd en la Secc. 3.2.1. Para ambas superficies, la longitud de estas estructuras
alargadas, L, aumenta considerablemente y el ancho promedio, W, disminuye. Esta informacion
se encuentra sintetizada en la

La superficie corrugada mas uniforme se obtuvo para Pas = 4.5x10° mbar para ambas
superficies. Se pudo obtener un analisis cuantitativo del orden de la superficie 1D a través de un
analisis de la funcion de autocorrelacion (ACF) de las imagenes SEM. Los perfiles de ACF se

muestran como inserciones en la

GaAs(221)B GaAs(775)B
Pas
Altura Ancho Largo Altura Ancho Largo
(mbar)
3.0x10® 5nm 45 nm 0.5 pum 6 nm 42 nm 0.2 um
4.5x10° 3nm 35nm 0.75 pm 3nm 35nm 0.8 um
6.0x106 2 nm 30 nm 2 um 2.5nm 30 nm 1.5 um

La longitud de correlacién lateral, definida como la distancia horizontal de la funcién de
autocorrelacion del area que tiene el decaimiento mas rapido al 37%, proporciona una medicion
directa de la uniformidad lateral de la corrugacion superficial y tiene una relevancia significativa
cuando la superficie presenta una textura periédica . Los wvalores de & tomados
perpendicularmente a la corrugacién superficial de la muestra se presentan en las inserciones.
Como se puede observar, su valor minimo se encuentra a la Pas de 4.5x10® mbar, lo que indica
que la uniformidad lateral de las matrices de superficie 1D es maxima. El autoensamblaje
espontaneo de facetas en planos de alto indice que, por ejemplo, forma la ondulacion superficial,
estd impulsado por factores termodindmicos y cinéticos . El primero, la termodinamica, como
se discute en'', esta impulsado principalmente por interacciones anisotropas elasticas que estan
particularmente empleadas en los HIS. Por ejemplo, la energia libre superficial, F, de una
superficie facetada por unidad de area proyectada es F = Efacetas + Ebordes + Eelastica. EI primer
término, la energia libre de las facetas, esta relacionado con la configuracién atomica de la

superficie y la estructura de union que, en particular para los sustratos de alto indice, da como
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resultado facetas estables de gran area . El segundo término, la energia de los bordes, esta
relacionada con la curvatura de capilaridad. Con el objetivo de calcular Eedges €n la revision sobre
la formacion espontanea de estructuras de escala nanométrica ordenadas periddicamente en
superficies de cristal propuestas por Shchukin''', se considera la situacion ideal donde la

corrugacion es simétrica.

04l 05t h0sl I
\ ¥/ Posicion (um)

[in

En ese modelo, solo es necesario considerar un angulo para definir el &pice de corrugacion.
Sin embargo, se ha demostrado experimentalmente que después de la aparicién de los planos
estables que forman un lado de la corrugacion, el otro plano que lo completa, no es simétrico. Por
lo tanto, se requiere un angulo adicional para describir completamente Eedges. El tercer término, la
energia elastica, relaciona una funcién de la deformacion para una determinada configuracion de
la superficie y explica la particular simetria del tensor tij, la anisotropia elastica del cristal y otros
efectos. Con respecto a los factores cinéticos inherentes al proceso de crecimiento no
desequilibrado, se sabe que son de gran importancia durante la deposicion por MBE. El
crecimiento por la técnica de MBE estd controlado por cinéticas particulares de difusién y
nucleacion que dependen de este hecho como nanoplantillas en HIS, la influencia de fuerte
anisotropia de difusion superficial, la aparicion de barreras de difusion Ehrlich-Schwoebel o
agrupamiento escalonado se usa generalmente para explicar los mecanismos de formacién de

ondulaciones

62
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Sin embargo, en técnicas de crecimiento y/o deposicion, mediante la manipulacion de los
parametros de crecimiento y el medio ambiente se puede lograr cierto grado de control sobre el
proceso de nucleacién, control que puede ser parcialmente satisfecho por MBE, la relacion entre
la termodindmica de la superficie capa epitaxial y la cinética de los adatomos en la superficie puede
reducirse. Por ejemplo, como se explico anteriormente, la configuracion de atomos y enlaces de
superficie, que por ejemplo puede manejarse eligiendo la orientacion apropiada de sustratos de
indice alto, gobierna la mayor parte de la termodindmica, que esta presente durante todo el proceso
de crecimiento (es decir, generalmente el proceso de crecimiento MBE se realiza a temperatura
fija del sustrato). En este escenario, los efectos de la cinética de la superficie no equilibrada se
agregan mientras se produce el crecimiento. La cinética se puede ajustar mediante los parametros
de crecimiento apropiados elegidos relacionados con la migracion, difusién y nucleacion de los
datos de superficie. En este caso, por ejemplo, se aumentd la razén entre los flujos del haz
molecular As / Ga. El aumento en la migracion de la superficie de los adatomos mediante la
disminucion de la tasa de flujo As / Ga se observa con frecuencia. En el caso de sustratos de alto
indice, el aumento espontaneo de la longitud de migracion de los adatomos en la superficie a lo
largo de una direccion preferencial relacionada con la naturaleza anisotropica del sustrato,
promueve la formacion de arreglos altamente ordenados . Dado que la cantidad depositada de
InAs es baja, 3.3 ML, el orden de las nanoestructuras 1D o QDHSs debe haber ocurrido en una
superficie ya corrugada, es decir, en un BL de GaAs facetada. Ademas, estos resultados indican
que, a pesar de la tension impuesta por el InAs, la corrugacion de la superficie BL no se desvanece,
por el contrario, actia como nanoplantilla que puede utilizarse con éxito para la sintesis de QDHs.

Para las muestras crecidas sobre la orientacion (2 2 1)B se obtuvieron espectros de RS, los
cuales se muestran en la (@) y (b) para la configuracion de polarizacion Z'(X'X")-Z'y
Z'(Y'Y")-Z'. Todos los espectros mostraron dos modos de resonancia principales ubicados cerca de
262 y 287 cm* relacionados con TO GaAs-like y LO GaAs-like, respectivamente. Para ambas
configuraciones, la intensidad del modo TO, Ito, es mayor que la intensidad del modo LO, I.o.
Ademas, al tomar la relacion de intensidades t = lto / ILo, Se encuentra que esto es mas grande
para Z'(X'X")-Z' que para Z'(Y'Y")-Z', que es consistente con las reglas de seleccion de Raman
descritas en la Secc. 3.4. Sin embargo, difieren ligeramente de los valores encontrados para los
espectros Raman de un sustrato GaAs(2 2 1). Vale la pena comentar que en una cantidad de

articulos, con frecuencia t se determina experimentalmente con la RS tanto para el sustrato como
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para las capas epitaxiales, y la desviacion entre estos dos valores (sustrato y capas epitaxiales) se
toma como una caracteristica de merito para evaluar la calidad cristalina de las peliculas. Como se
observa en la , T N0 muestra cambios significativos conforme Pas varia para las dos
configuraciones de Raman. t alcanza su valor mas alto (14) para la muestra crecida con Pas =
4.5x10° mbar, que corresponde a la muestra que mantiene el mejor orden del arreglo 1D de InAs.
Ademas de la calidad del cristal, se puede obtener mas informacion a través del cambio en los
espectros RS, por ejemplo el corrimiento en los modos vibracionales, que esta relacionado con el
estrés de la interfaz en la heteroestructura. El arreglo 1D de InAs, que resulta después de su
deposicion en las nanoplantillas de la superficie de GaAs, implica importantes consecuencias en
la distribucion del estrés. Por ejemplo, la distribucion de deformacion que se encuentra después
del autoensamble de QDs de InAs en sustratos singulares, a pesar de que se ha informado algin
grado de anisotropia en la forma (islas ligeramente alargadas), puede considerarse isotropica para
estos sistemas 0-dimensionales, en comparacion con los sistemas 1D explorados en este trabajo.
Por otro lado, en el crecimiento epitaxial de QDs en sustratos de alto indice, se encuentra que la
forma de las nanoestructuras autoensambladas se rige por la estructura atomica de la superficie del
sustrato, que determina la distribucion de deformacion en los QDs. El escenario para el
autoensamble de QDH es un poco mas complicado.

Como se discutié anteriormente sobre el crecimiento de MBE en sustratos de alto indice,
se sabe que la superficie se rompe en planos estables que formaran el arreglo 1D de las facetas
antes del crecimiento InAs. Las diversas facetas cristalinas se originan a traves de un mecanismo
de minimizacion de la energia libre de superficie, manteniendo la relacion entre la forma del cristal
y las energias libres de superficie expresadas en términos rigurosos por la construccion de Wulff
Por lo tanto, la epitaxia de InAs sobre superficies estables de alto indice nos permite el crecimiento
cristalino sin riesgo de que se produzca un nuevo facetamiento durante la deposicion, y por lo tanto
la formacion de la capas de mojado de InAs con geometria de tiras es altamente probable. InAs /
GaAs exhibe un desajuste de red de aproximadamente 7%, lo que genera tensiones mecanicas de
compresion en la capa de InAs y tension de traccion en la capa de GaAs cerca de la interfaz de la
heteroestructura. Pero la tension elastica de largo orden se ve afectada por la anisotropia en la
geometria propia de la tira o franja del InAs depositado, lo que sugiere que la tensién sera diferente
a lo largo de la direccién perpendicular a los QDHs X = [1 1 0], en comparacion con Y =[1 1 4],

direccion paralela a los QDHSs. Con el proposito de estudiar esto, se extrajeron mediante ajustes de
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linea Lorentzianos los desplazamientos en longitud de onda de los picos en los espectros de la

(@[ o Z(XX)-Z (b)[ 1o Lo Z(YY)Z
GaAs-like GaAs-like )
—~ —~ GaAs-like
2 2
S S
3 3
S S 3.0x10° mbar
% 3.0x10° mbar %
o '
© ©
& &
2 2 4 5x10° mbar
c 4.5x10° mbar c
o) ' L
= =
6.0x10° mbar 6.0x10° mbar
220 2;10 ZéO ZéO 3(I]0 3é0 340 220 2;10 ZéO ZéO 3(I]0 3é0 340
Numero de Onda (cm™) Numero de Onda (cm™)

La RS polarizada del sustrato de GaAs(2 2 1) se tomo con fines de comparacion eligiendo
X e Y como se describié previamente, y para el cual no se esperan efectos de tension ni
confinamiento. En la , se representan graficamente los modos LO y TO determinados
después de los ajustes Lorentzianos de los espectros de las muestras y la grafica de insercion
muestra la diferencia de desplazamiento entre el sustrato y las muestras con capas epitaxiales, Ao
= A(®subs - Ofilm).

Los dos modos TO y LO de GaAs presentan cambios de nimero de onda, siendo mas
importantes para los modos LO, independientemente de la configuracion RS y de Pas. En general
se supone que el desplazamiento de longitud de onda Aw es la suma de dos contribuciones: debido
al efecto de la tension y al confinamiento wc. El efecto de confinamiento causa un corrimiento de

nimero de onda de los modos Opticos fononicos hacia el rojo (wc < 0), pero la tension de
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compresion induce un desplazamiento hacia el azul (oc > 0) . Estos dos efectos, tension y

confinamiento, deben considerarse en el analisis de nuestras muestras.
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De acuerdo con el analisis de ACF de las imagenes SEM, , la muestra crecida
con Pas = 4.5x10® mbar presenta el arreglo mas uniforme de los QDHs de InAs, la cual asimismo
mostré un ancho mas estrecho, y en consecuencia se pueden esperar mas efectos de confinamiento,
lo que conduce a desplazamientos hacia el rojo de longitud de onda. Por el contrario, pueden
esperarse efectos de confinamiento del InAs poco importantes para la muestra crecida a la presion
mas baja. Sin embargo, no pudieron resolverse claramente modos de InAs en nuestros espectros.
Con respecto a la tensién, se ha reportado que bajo tension de compresion uniaxial, los cambios
de longitud de onda son diferentes para los modos transversal y longitudinal -, lo cual se corrobora
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en el recuadro de la para ambas configuraciones de Raman. Los modos LO se

desplazan aproximadamente 4 cm™, mientras que los modos TO solo 1.7 cm™.

Como es sabido, los desplazamientos de pico de Raman son lineales con el esfuerzo o

, es decir Aw = ac y A®w = bo para el modo LO- y TO-, respectivamente. Los parametros ay b
dependen de las constantes fotonicas y elasticas. Observamos que la relacion a/b es muy similar a
la reportada por Puech et al. para un plano no singular de GaAs tensado uniaxialmente *-. De
acuerdo con esto, se esperan valores de tension de traccion del orden de 3.0x103. Dado que el
autoensamble unidimensional a lo largo de la formacion de las nanoplantillas es un fenémeno
impulsado por tension, se puede pensar que la superficie corrugada mas uniforme de GaAs ha
alcanzado el valor de tensién més bajo, punto en el que se han formado los planos estables. Las
franjas de InAs depositadas por encima de los planos son largas y tienen un ancho uniforme y
finito, lo que sugiere poco estrés, en comparacion con las peliculas InAs que cubren grandes areas
debido al componente de deformacion de largo orden durante los fendmenos de autoensamble.
Esto estd de acuerdo con la , donde la muestra que presenta el mejor orden de
corrugacion 1D (Pas = 4.5x10°° mbar) exhibe el desplazamiento mas pequefio de los modos de
resonancia de GaAs, relacionado con el esfuerzo de traccion de GaAs cerca de la interfaz de la

heteroestructura.
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Se han analizado los efectos que tienen los parametros de crecimiento en la morfologia y
propiedades oOpticas de nanoestructuras de InAs sintetizadas sobre superficies de GaAs de alto
indice por la técnica de epitaxia de haces moleculares. Resumiremos los resultados vy
contribuciones del presente trabajo de tesis en dos secciones: 1) los cambios introducidos por la
temperatura de la capa amortiguadora Te y 2) aquellos que resultaron de la variacion de la presion
equivalente del haz molecular de arsénico Pas.

1. Resultados por cambios en TgL. Las propiedades de la superficie de la capa buffer de

GaAs tiene importantes consecuencias en la nucleacion de QDs de InAs, tales como

e La difusion de los adadtomos es dependiente de TgL propiciando cambios en la
morfologia y densidad de los QDs de InAs/GaAs(1 0 0). En contraste, el cambio de
TeL en los sustratos anisotropicos GaAs(6 3 1)A cambia notablemente la morfologia
de la superficie antes de la llegada de InAs, y como resultado su nucleacién.

e Aun cuando el aplanamiento superficial de GaAs puede haber ocurrido después de
la deposicion de InAs, la formacion de terrazas en la superficie depende de Tgy, lo
que indica que el estado de la superficie de GaAs tiene un efecto importante en la

autoorganizacion de las nanoestructuras.
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Propusimos un modelo para estudiar la cinética del crecimiento durante el
autoensamble de las nanoestructuras. Los ajustes son muy satisfactorios; existe gran
concordancia entre los parametros obtenidos mediante los ajustes a los patrones
RHEED vy las observaciones de AFM.

Mediante PR se calcularon los campos eléctricos internos relacionados con la
tension en la interfaz InAs/GaAs(6 3 1)A. La corrugacion superficial de escala
nanomeétrica de BL reduce ¢ ya que se ha inducido otro mecanismo de nucleacién
de QDs.

2. Resultados por cambios en Pas:

La posibilidad de controlar los pardmetros de crecimiento en MBE de InAs sobre
GaAs, permite sintetizar nanoestructuras semiconductores de alta uniformidad,
método que no ha sido demostrado por ninguna otra técnica de deposicion.

Se presentd un andlisis del autoensamble y la autoorganizacion 1D de
nanoestructuras de InAs en HIS de GaAs(22 1)B, (7 75)B y (6 3 1)A/B.

Se observé BSD, se mencion6 la evolucién de los QDs a través de dos vias y su
relacién con la apariencia y configuracion de los parametros determinada por Pas.
El cambio de la Pas sobre el coeficiente de pegado de Gay en la longitud de difusion
del In se ve reflejado en la evolucion de los QDs.

La morfologia de los QDs es fuertemente dependiente del tipo de superficie,
GaAs(6 3 1)A/B. En GaAs(6 3 1)A, aumentar Pas afecto principalmente la textura
de la superficie, favoreciendo la difusion de los adatomos a lo largo de [-1 1 3],
promoviendo matrices 1D de QDs. Los QDs en muestras de tipo B mostraron
formas alargadas, distribucion de tamafio bimodal y una disminucion en la altura a
medida que aumenta la presion similar a lo observado en las muestras (4 1 1).

Con respecto a las propiedades Opticas, las muestras sobre las superficies de GaAs(4
11)By (63 1)B, con el incremento de Pas Se observa un corrimiento hacia el azul
que se relaciono con la reduccién de altura de QDs, como se corroboré con AFM.
& es inversamente proporcional a la uniformidad 1D. La muestra sobre GaAs(2 2
1)B crecida a Pas = 4.5x10® mbar presenta la mayor uniformidad, en este punto, los
modos de fonon de los espectros Raman polarizados mostraron pequefios

desplazamientos hacia el rojo, lo que sugiere tension de traccion en GaAs.
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