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Capitulo 1

Introduccion.

En este trabajo fin de carrera se ha abordado el estudio del crecimiento
de sistemas epitaxiales crecidos por epitaxia de haces moleculares (MBE).
Para llevar a cabo el seguimiento y caracterizacion ”in situ”de la morfologia
superficial de estos sistemas se ha utilizado la técnica de difraccién de elec-
trones de alta energia con incidencia rasante (RHEED).

En concreto, en este trabajo se han estudiado los sistemas Si/Si(001),
Ge/Si(001), Siy_,Ge,/Si(001) y Si;—,C,/Si(001), asi como los sustratos de
silicio utilizados en los crecimientos y su preparacion.




Capitulo 1. Introduccion.

1.1. Epitaxia de haces moleculares (MBE).

La técnica MBE fue propuesta por Alfred Y. Cho a principios de los anos
70, aunque las ideas fundamentales en las que se basa parten del “método de
las tres temperaturas” desarrollado por Giinther en 1958 y de los trabajos
de Arthur sobre la cinética y estructura de la superficie de GaAs cuando
interaccionan con ésta haces moleculares de Ga y Asy. En sus comienzos,
con esta técnica se obtuvieron estructuras basadas en GaAs y AlGaAs prin-
cipalmente, pero actualmente se ha convertido en una técnica muy versatil
y apta tanto para el crecimiento epitaxial de estructuras semiconductoras
como de metales, superconductores o aislantes. El trabajo que abordamos
se centra en el crecimiento, evolucién y caracterizacién superficial de hete-
roestructuras de semiconductores tipo IV, tales como el silicio, el germanio
o el carbono.

La epitaxia de haces moleculares es una técnica de evaporacién desarrol-
lada en un entorno de ultra-alto vacio que permite obtener ldminas epita-
xiales (es decir, que reproducen la estructura cristalina del substrato) de un
material a partir de la reaccién entre los flujos de sus componentes (haces
moleculares) sobre la superficie de un substrato monocristalino, que se en-
cuentra a una temperatura de varios cientos de grados. Los atomos de los
materiales que se pretenden depositar llegan al sustrato y se adhieren a él
continuando la estructura de su red cristalina. Con esta técnica se pueden
obtener materiales de alta pureza y estructuras con diferentes materiales y
con niveles modulados de dopado o impurificacion.

Los haces de atomos o moléculas se obtienen a partir de la sublimacién o
evaporacién de los elementos correspondientes, que se encuentran en forma
solida en las celdas de efusion. Los flujos procedentes de cada celda, que
determinan la velocidad de crecimiento y la composicién del material, se
controlan con la temperatura a la que se haya sometido el material en las
mismas. Ademas, las celdas van provistas de pantallas que permiten cortar
el flujo de cada material, de forma casi instantéanea, en el momento deseado.

Lo que distingue a la técnica de epitaxia de haces moleculares de otras
técnicas de deposicion en vacio es un control significativamente mas preciso
en los flujos moleculares y las condiciones de crecimiento. Con esta técnica,
es sencillo adecuar una estructura a su diseno, por tanto, si se puede obte-
ner manteniendo las condiciones que requiere el mecanismo de crecimiento
dominante en el proceso, el cual es responsable de la alta calidad cristali-
na y morfologica de las laminas epitaxiales. Esto supone una restriccion en
cuanto a la posibilidad de combinar en una misma estructura epitaxial ma-
teriales diversos que requieren condiciones de crecimiento distintas o que
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Capitulo 1. Introduccion.

presentan diferencias apreciables en sus redes cristalinas, o a hacer compati-
bles procesos tecnoldgicos consecutivos. No obstante, son tantas las ventajas
que presenta la técnica MBE, en lo que respecta la control de espesores y
dopado, calidad optica y eléctrica de las muestras obtenidas o eficiencia de
produccién, que la tendencia generalizada estd encaminada a idear y probar
modificaciones del equipo béasico que ensanchen el rango de condiciones de
operacién, en lugar de emplear otras técnicas de crecimiento menos prome-
tedoras.

Los logros que se obtienen con el uso y desarrollo de esta técnica empiezan
a ser abrumadores, y hacen necesaria la combinacion de técnicas de obten-
cién, equipos de caracterizacion fisica y sistemas sencillos de procesado para
comprobar la aplicabilidad de estructuras nuevas en dispositivos integrados.
La epitaxia de haces moleculares ha hecho posible la fabricacion de dispos-
itivos imposibles de realizar con otras técnicas. Gracias al alto control del
dopado y a la posibilidad de crear uniones abruptas con resolucion atémica,
se han podido fabricar con MBE estructuras multicapas muy complejas for-
mando superredes, como transistores de alta movilidad electrénica (HEMT),
transistores bipolares de heterounién (HBT), laseres de pozo cuantico y
de puntos cuanticos, fotodiodos de infrarrojo basados en pozos cuanticos
(QWIP), células solares de puntos cudnticos con mayor eficiencia en el rango
del infrarrojo, diodos emisores de luz (LED) e infinidad de nuevos dispos-
itivos que se estan desarrollando en la actualidad y que se prevé seran el
futuro en electrénica y opto electronica.

1.2. Difraccién de electrones de alta energia
con incidencia rasante (RHEED).

Una gran ventaja con la que cuenta la técnica MBE es la posibilidad,
ofrecida por el entorno de ultra-alto vacio, de realizar andlisis "in situ”de
los procesos de crecimiento mediante difraccion de electrones de alta energia
con incidencia rasante (RHEED).

La técnica RHEED se ha empleado para caracterizar ”in situ”el proceso
de crecimiento por MBE desde sus inicios, y se sigue utilizando como una
herramienta bésica para determinar el modo de crecimiento, las condiciones
optimas y la velocidad. El montaje experimental es sencillo. Consta de un
canoén que produce un haz de electrones, los cuales son acelerados en un
potencial eléctrico en torno a los 10-30 kV. Su posiciéon relativa al sustrato
durante el crecimiento es tal que el angulo de incidencia del haz en la muestra
es de 1° aproximadamente. Enfrentada al canén, se encuentra una pantalla
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fluorescente en la que se recoge el patron de difraccion de la muestra. En
el Instituto de Ciencia de Materiales de Barcelona, donde se ha desarrolla-
do el presente trabajo, se registra este patron con una camara digital de
fotografia. Este patrén contiene informacion relacionada con la topografia
y la estructura superficial durante el crecimiento de las capas del material
depositado cercanas a la superficie.

El anélisis del diagrama RHEED en funcién de la orientacién de la su-
perficie respecto al haz de electrones incidente nos permite identificar las
distintas reconstrucciones superficiales (o reordenamiento de los atomos de
la superficie y de la regién contigua para minimizar su energia) que pre-
sentan las superficies de los semiconductores durante el crecimiento. Asi,
para generar unas buenas condiciones de crecimiento es necesario controlar,
mediante la temperatura y la relacion de flujos de los elementos epitaxia-
dos, la reconstruccién superficial de nuestro substrato. En general, esta es-
tablecido que las capas epitaxiales crecidas sobre Si con una reconstruccion
(2 x 1) poseen buenas propiedades. Ahora bien, si la superficie es muy ru-
gosa o presenta nucleos tridimensionales, el diagrama de difraccién cambia
notablemente. Por lo tanto, mediante el diagrama RHEED se puede obte-
ner informacion acerca de la calidad de la superficie durante el crecimiento,
siempre para tamanos del orden de la longitud de coherencia de los elec-
trones, es decir, de hasta varias decenas de nandémetros.

1.3. Motivacion del trabajo.

La produccién de materiales o estructuras semiconductoras artificiales
mediante técnicas de epitaxia es la base de la tecnologia actual de fabri-
cacion de dispositivos electronicos y optoelectronicos avanzados.

La aparicién de nuevas técnicas de crecimiento en ultra-alto vacio su-
puso, en su dia, un enorme avance en la tecnologia de semiconductores y
amplié enormemente las aplicaciones realizables en esta area. De entre ellas,
la técnica de epitaxia de haces moleculares (MBE) presenta ventajas inicas
para el crecimiento de heteroestructuras semiconductoras. La técnica MBE
permite disenar las propiedades eléctricas y épticas de las heteroestructuras
a partir de una adecuada eleccién de los materiales que las constituyen y
de las periodicidades de su apilamiento. Es actualmente uno de los sistemas
de crecimiento més potente y versatil, en una época en que las distintas
técnicas de epitaxia de semiconductores estan sufriendo un proceso de ex-
plotacién competitivo, en el que se mide no sélo si hoy son adecuadas al pro-
blema en que se trabaja, sino cuanto tiempo lo seran y qué nuevos desafios
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seran capaces de afrontar. La epitaxia de haces moleculares ha demostrado
ampliamente su validez para obtener materiales y estructuras de excelentes
propiedades Opticas y electronicas de acuerdo con parametros de diseno muy
precisos y, al mismo tiempo, compaginar técnicas de analisis durante el creci-
miento que permiten controlar ”in situ”la estructura del material obtenido.

Hoy en dia, esta técnica se utiliza principalmente en investigacién, en el
crecimiento de los mas diversos dispositivos y estructuras semiconductoras,
y en la busqueda de nuevos materiales semiconductores para su uso en las
nuevas tecnologias electrénicas y optoelectrénicas. Por su coste y lentitud del
proceso, ésta técnica aun no estd muy extendida en la industria y normal-
mente sélo se usa el crecimiento MBE en los casos de estructuras multicapas
complicadas, que son dificiles, o incluso imposibles, de realizar con otras
técnicas.

Por tanto, la técnica MBE es uno de los métodos mas prometedores de
fabricacion de dispositivos electrénicos u optoelectronicos, gracias al control
mucho més preciso de composiciones, dopados y condiciones de crecimiento
que los conseguidos con otras técnicas. Ademas, la perfeccién cristalina de
las capas crecidas y de su superficie es mas perfecta que las capas deposi-
tadas por otros métodos, lo cual ha permitido que se hayan podido desarro-
llar nuevos dispositivos con puntos cuanticos y estructuras multicapas con
uniones abruptas.

De lo anterior se deduce que la morfologia superficial constituye un as-
pecto fundamental en el crecimiento de sistemas epitaxiales. En este traba-
jo fin de carrera se aborda su estudio mediante una técnica ”in situ”. La
caracterizacion ”in situ”de cualquier proceso durante el crecimiento, ya sea
relajacion, morfologia superficial, estequiometria superficial, composicién,
etc. es muy 1til, puesto que se obtiene informacion continua de dicho proce-
so y de cémo le afectan los distintos pardametros del crecimiento, y ademas
proporciona la posibilidad de actuacién en tiempo real. Sin embargo, no es
facil encontrar técnicas que sean compatibles con el crecimiento, bien por
limitaciones geométricas de los montajes experimentales, o bien porque la
propia técnica podria interferir en el crecimiento, de modo que a pesar de
su gran potencial, la caracterizacién ”in situ”no es un campo muy extendido.

Asi, aunque el objetivo general de este trabajo ha consistido en el es-
tudio "in situ”de la evolucién de la morfologia y los procesos de relajacién
durante el crecimiento mediante epitaxia de haces moleculares de heteroes-
tructuras de semiconductores tipo IV, un primer objetivo parcial, y desde
luego imprescindible para la realizacion del trabajo, lo constituye el desar-
rollo y la puesta a punto de las técnicas necesarias para llevar a cabo dicha
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caracterizacion. Entre las técnicas de caracterizacion ”in situ”en epitaxia de
haces moleculares, destaca en gran medida la difraccion de electrones de alta
energfa con incidencia rasante (RHEED). Esta técnica ofrece muchas venta-
jas a la hora de ser utilizada para la caracterizacion ”in situz en tiempo real
durante el crecimiento epitaxial, y las desventajas son practicamente inexis-
tentes. Es una técnica sencilla, rdpida, no destructiva, no invasiva y que no
requiere contacto directo con la muestra, por lo que puede emplearse en la
epitaxia de haces moleculares. El requerimiento de vacio ultra-alto necesario
para el funcionamiento del canén de electrones es compatible con las necesi-
dades de vacio requeridas en un sistema MBE. Ademas, el coste del equipo
no es excesivamente caro, por lo que su uso esta ampliamente extendido en
los sistemas de epitaxia de haces moleculares.

La técnica RHEED proporciona informacion acerca de la rugosidad de
una superficie, y con este trabajo de proyecto fin de carrera se ha puesto en
marcha esta técnica en el Instituto de Ciencia de Materiales de Barcelona.
Esto ha incluido el montaje, automatizacion y puesta a punto de un sis-
tema de difraccion de electrones en una cdmara de crecimiento MBE. Con
este montaje se ha llevado a cabo una exhaustiva caracterizacion de los elec-
trones difractados por morfologias superficiales que aparecen frecuentemente
durante la fabricacion mediante epitaxia de haces moleculares de estructuras
de semiconductores tipo IV, necesaria para poder elegir las condiciones de
crecimiento mas adecuadas en cada caso.

1.4. Organizacién del proyecto.

Esta memoria recoge los resultados obtenidos a partir de los estudios
relativos a la evolucion de la morfologia superficial y los procesos de rela-
jacién que se producen durante el crecimiento mediante MBE de los sis-
temas epitaxiales de semiconductores tipo IV, asi como su caracterizacion
"in situ”mediante la técnica RHEED.

Asi, el capitulo 2 contiene, junto con los fundamentos y funcionamien-
to basico de cada una de sus partes y componentes de un sistema MBE, la
evolucién de la morfologia superficial de las capas depositadas epitaxialmente
sobre las obleas de silicio, en funcién de la diferencia entre el parametro de
red existente entre el material depositado y el sustrato.

El capitulo 3 esta dedicado al estudio del crecimiento y estructura super-
ficial de una serie de ejemplos tipicos de crecimiento de estructuras de semi-
conductores tipo IV. Los sistemas elegidos como ejemplos son los mas impor-
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tantes a la hora de fabricar dispositivos compatibles con la tecnologia del sili-
cio, usada ampliamente en la actualidad en electronica y optoelectrénica. Es-
tos sistemas son Si/Si(001), Ge/Si(001), Si;_,Ge, /Si(001) y Si;_,C,, /Si(001),
asi como las obleas de silicio utilizadas como sustratos en los crecimientos y
su preparacion previa a la deposicion.

En el capitulo 4 se estudian en profundidad los fundamentos de una de
las técnicas de caracterizacién ”in situ” mas importantes en epitaxia de haces
moleculares: RHEED, asi como la interpretacion de las caracteristicas mas
importantes de las figuras de difracciéon que se obtienen con dicha técnica.

En el capitulo 5 se estudian los patrones de difraccién obtenidos en los
crecimientos de las estructuras mencionadas en el capitulo 3, en funcion de
las condiciones de crecimiento.

Por 1ltimo, en el capitulo 6 se resumen las principales conclusiones que
se derivan de este trabajo.
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Capitulo 2

Epitaxia de haces moleculares
(MBE).

A los procesos de cristalizacion de peliculas sobre la superficie de un sus-
trato continuando su red cristalina se les llama, de forma genérica, métodos
de crecimiento epitaxial de cristales. El término epitaxia (del griego epi, so-
bre y tazis, orden) aparecié por primera vez hace aproximadamente 50 afnos.
Este término se refiere a un proceso de crecimiento orientado a la formacién
de una pelicula sobre un sustrato, los cuales pueden ser del mismo material
(homoepitaxia) o bien de materiales diferentes (heteroepitaxia).

Una de las técnicas de crecimiento epitaxial mas importantes es la epita-
xia de haces moleculares (MBE). A continuacién se describe cada una de las
partes y aparatos mas importantes que componen un sistema de crecimien-
to epitaxial MBE, asi como los procesos que tienen lugar en el crecimiento
de una capa de un material determinado sobre un sustrato, ya que éstos
determinan la morfologia de la capa crecida.
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Capitulo 2. Epitaxia de haces moleculares (MBE).

2.1. Epitaxia por MBE.

Una técnica usual de realizar el crecimiento de capas cristalinas es la
epitaxia de haces moleculares, o abreviadamente MBE (acrénimo del inglés
Molecular Beam Epitazy). La epitaxia de haces moleculares es una técni-
ca de sublimacién que permite obtener laminas epitaxiales, es decir, que
reproducen la estructura cristalina del sustrato. Bésicamente, consiste en
un proceso en el que se produce la interaccién de uno o mas haces térmi-
cos de dtomos o moléculas con una superficie cristalina, mantenida a una
temperatura moderada (400° C-800° C), bajo condiciones de ultra-alto vacio
(10719 mbar) [1] [2]. Con esta técnica se pueden obtener materiales de alta
pureza, y ademds, ofrece la posibilidad de fabricar estructuras de capas con
diferentes materiales y con niveles modulados de dopado o impurificacién.

Los sustratos empleados en un MBE convencional son obleas monocristali-
nas de semiconductores de tipo IV (Si, Ge), III-V (GaAs, GaP, GaSb, GaN,
InAs, InP, InSb) o II-VI (CdTe, ZnTe, ZnSe) [3]. En cuanto a los materiales
depositados sobre estas obleas los mas habituales se encuentran representa-
dos en la tabla 2.1 [4].

1AY I1I-V IV-VI I1-VI

Si GaAs PbTe ZnTe
Ge GaP PbS ZnSe
C InP PbSe CdTe
SiGe AlAs SnTe CdS
SiC  AlGaAs PbSnTe ZnSeTe
SiGeC InGaAs PbSnSe
GaAsP  PbSSe
GaSbAs

Tabla 2.1: Materiales semiconductores que habitualmente se depositan en epi-
taxia [4].

Hoy en dia, la técnica MBE se utiliza principalmente en investigacion,
en el crecimiento de los mas diversos dispositivos y estructuras semiconduc-
toras, y en la busqueda de nuevos materiales semiconductores para su uso
en nuevas tecnologias electronicas y optoelectronicas. Normalmente se usa
el crecimiento MBE en los casos de estructuras multicapas complicadas, que
son dificiles de realizar con otras técnicas.
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Capitulo 2. Epitaxia de haces moleculares (MBE).

2.2. Equipo de epitaxia de haces moleculares
(MBE).

La técnica MBE fue propuesta por Alfred Y. Cho a principios de los anos
70 [5]. En sus comienzos, con esta técnica se obtuvieron estructuras basadas
en GaAs y AlGaAs principalmente, pero actualmente se ha convertido en
una técnica muy versatil, apta tanto para el crecimiento epitaxial de estruc-
turas semiconductoras como de metales, superconductores o aislantes [6].

En la figura 2.1 se muestra esqueméaticamente el crecimiento por MBE
de un compuesto sobre un sustrato monocristalino. El proceso tiene lugar
en una camara de ultra-alto vacio. De esta manera, se mantiene una presién
residual muy baja en la zona de crecimiento, evitdndose la incorporacion de
impurezas no deseadas [7].

Camara de crecimiento

Figura 2.1: Esquema bésico de un sistema MBE para el crecimien-
to de semiconductores.

Los haces moleculares se obtienen a partir de la sublimacion de los ele-
mentos correspondientes, que se encuentran en forma soélida en las celdas de
efusion. Los flujos procedentes de cada celda, que determinan la velocidad de
crecimiento y la composicién del material que se desea fabricar, se controlan
con la temperatura a la que se haya sometido el material en el interior de
las mismas. Para ello, se mide la temperatura con un termopar ajustado a la
base del crisol donde se encuentra el material. Esta informacién se envia a un
ordenador que regula la potencia de calentamiento de una resistencia cale-
factora, para mantener estable dicha temperatura, o modificarla si se quiere
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cambiar el flujo. Ademas, las celdas van provistas de pantallas que permiten,
al obturarlas, cortar el flujo de cada material en el momento deseado. La
temperatura del sustrato, que se calienta mediante un filamento colocado en
su parte posterior, también se determina con un termopar y se controla por
ordenador. Generalmente, los sustratos pueden rotar durante el crecimiento
para conseguir una mayor uniformidad en las capas depositadas. Ademas,
los sistemas MBE disponen de precamaras que permiten la introducciéon y
extraccién de los substratos sin romper el vacio de la camara de crecimiento.

Es comprensible que los procesos para realizar los regimenes de creci-
miento, la obturacion de las pantallas, el control de la temperatura de las
celdas y del sustrato, se deban llevar a cabo con ayuda de un ordenador
debido a su complejidad. Las senales del equipo electronico que permiten
analizar la composicién y la calidad de la capa en crecimiento se pueden uti-
lizar de manera simple para crear circuitos de retroalimentacién. Con ayuda
de tales circuitos es posible cambiar automaticamente, y de acuerdo a un
programa establecido, las propiedades de la estructura en crecimiento uti-
lizando un tunico ordenador.

El sistema MBE puede ser dividido en tres zonas donde ocurren dife-
rentes fendémenos fisicos [8]. La primera zona es la zona de generacion de
haces moleculares. La segunda zona es donde los haces de las diferentes
fuentes se interceptan y los elementos sublimados o evaporados se mezclan,
creando un gas muy especial que contacta el drea del sustrato (zona de
mezclado de vapores). El drea donde el proceso de cristalizacion toma lugar
puede ser considerado como la tercera zona del sistema fisico MBE (zona de
cristalizacion). En la figura 2.2 se senalan las tres zonas mencionadas dentro
de un sistema de MBE.

Una de las principales ventajas que ofrece la técnica MBE frente a otras
técnicas de crecimiento epitaxial es la posibilidad de interrumpir el flujo de
cualquiera de los componentes, o de los dopantes, de forma rapida y en el
momento deseado mediante las pantallas de las celdas, de manera que se
pueden obtener intercaras abruptas entre diferentes materiales epitaxiados.
Otra ventaja es la obtencién de un control muy preciso de la velocidad de
crecimiento y, por tanto, del espesor depositado, con lo que es posible cam-
biar la composicién y el dopado en la direccién de crecimiento con resolucion
atémica y de forma reproducible. Ademads, la temperatura del substrato du-
rante el crecimiento no es excesivamente alta (400° C-800° C, en MBE con-
vencional) por lo que se reducen los problemas de interdifusién de elementos
y dopantes en las intercaras y las superficies que se obtienen en homoepi-
taxia, en condiciones Optimas de crecimiento, son muy planas.
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Zona de caristalizacion
en o sustrato
Zona de mezxdado

—— e

- Zona de gencradon

NN de haces moleculares

Figura 2.2: Representacién esquemadtica de las zonas de generacién de
haces, de mezclado y de cristalizacién en un sistema MBE [8].

Una ventaja con la que ha contado la técnica MBE desde sus comienzos
ha sido la posibilidad, ofrecida por el entorno de ultra-alto vacio, de realizar
analisis “in situ” de los procesos de crecimiento mediante diversas técnicas,
entre ellas el espectrometro de masas, la balanza de cuarzo y la difraccion
de electrones de alta energia con incidencia rasante, RHEED (que proviene
del inglés Reflected High Energy Electron Diffraction).

El espectrémetro de masas se emplea para analizar la composicién de los
gases dentro de la camara de crecimiento. Los datos se adquieren de forma
continua, proporcionando informacion actualizada sobre las presiones par-
ciales de los distintos compuestos en el interior de la camara.

Con ayuda de la balanza de cuarzo se miden las intensidades de los
haces moleculares que permiten obtener una serie de dependencias como,
por ejemplo, la velocidad de crecimiento de una capa cristalina en funcién
de la corriente del calentador de la celda, o su temperatura.

Gracias al hecho de trabajar en condiciones de ultra-alto vacio, en la
camara de crecimiento se puede introducir una fuente de electrones. En la
fisica contemporanea, junto con todos los posibles métodos 6pticos, los pro-
cesos de interaccién de los electrones con el cuerpo sélido se utilizan ampli-
amente para el andlisis de las propiedades de los cristales. Por ejemplo, para
obtener informacién sobre la calidad de la red cristalina se pueden analizar
las figuras de difraccion de los electrones que inciden sobre la superficie de
un cristal con un determinado angulo. Si este angulo es pequenio podemos
analizar solamente una pequena porcion de la red cristalina, proxima a la
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superficie, con un espesor de tan solo unas pocas monocapas atomicas. Para
llevar a cabo tales investigaciones hace falta, ademas del haz de electrones,
una pantalla fluorescente que permita visualizar la figura de difraccién para
su posterior estudio y analisis.

Como ya se ha senalado anteriormente, el proceso de crecimiento se lleva
a cabo en un entorno de ultra-alto vacio. Sin embargo, si la cAmara de creci-
miento se abre, como por ejemplo, para recargar las celdas, las paredes de la
camara se contaminan de impurezas provenientes de la atmésfera de la sala
blanca. Tal circunstancia puede considerarse como una desventaja de este
método de crecimiento. Para restablecer un buen vacio después de haber
abierto la camara de crecimiento, es necesario calentar las paredes de ésta y
en general todas las partes del equipo expuestas al aire. Este calentamiento
se lleva a cabo durante 2 6 3 dias a 200° C, dejando en funcionamiento las
bombas de vacio para que expulsen del sistema las impurezas introducidas
por la apertura de la cdmara. A este proceso se denomina horneo o bake-out.

De todo lo anterior se puede resumir que el equipo que se requiere para
esta tecnologia de crecimiento se distingue por su gran complejidad y su
elevado costo, que actualmente es del orden de un millén de euros.

La figura 2.3 muestra una imagen del sistema MBE del Instituto de Cien-
cia de Materiales de Barcelona, donde se han realizado todos los estudios
que componen este proyecto.

Figura 2.3: Fotografia del sistema MBE del Instituto de Ciencia de Ma-
teriales de Barcelona.
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A continuacién se da una descripcién de las partes mas importantes
del sistema de crecimiento epitaxial MBE, a excepcion del RHEED, que se
analizarda con mayor profundidad en capitulos posteriores.

2.2.1. Camaras de introduccion y crecimiento.

El sistema de crecimiento MBE consta de dos camaras de acero inoxida-
ble conectadas entre si por medio de una valvula, que permite aislarlas entre
si herméticamente. Estas dos camaras se denominan cdmara de introduccion
y cdmara de crecimiento (véase figura 2.1).

La camara de introduccién, como su propio nombre indica, sirve para in-
troducir y almacenar sustratos en el interior del sistema, sin romper el vacio
en la cdmara de crecimiento. En el interior de esta camara, tenemos una pre-
sién no demasiado baja, de 10~8 mbar. Las obleas se transfieren a la cdmara
de crecimiento por medio de la barra de transferencia, accionada magnética-
mente, y se depositan en el manipulador. La caAmara de crecimiento esté en
condiciones de ultra-alto vacio (107° mbar).

2.2.2. Celdas.

Las celdas de efusion, o celdas Knudsen, son uno de los componentes mas
importantes de los sistemas de epitaxia de haces moleculares [9]. El entorno
de ultra-alto vacio es necesario para generar haces atéomicos o moleculares
ultrapuros de una gran variedad de elementos o compuestos. Existe un gran
numero de tipos diferentes de celdas, disenadas especificamente para cada
material que se desea evaporar. En la figura 2.4 se ve una fotografia de una
celda de efusién tipica de un sistema MBE [10].

Las celdas se distribuyen por la superficie de la camara de crecimiento,
de tal manera que los haces moleculares que se dirigen desde las celdas con-
verjan en la parte central de la caAmara de crecimiento, en el lugar donde
se situa el sustrato. Para controlar la composicion de las capas a crecer, se
colocan unas pantallas delante de los orificios de salida de las celdas, que
al abrirlas o cerrarlas, permiten o impiden el flujo de los haces moleculares.
De esta manera, abriendo y cerrando las pantallas, el método MBE permite
crecer estructuras multicapas, con fronteras muy bien definidas entre ellas.

El esquema de la figura 2.5 muestra las partes mas importantes de una
celda. El material se deposita en el interior del crisol y poraccion del ca-
lentador se sublima. Toda la celda esta aislada térmicamente para evitar
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Figura 2.4: Fotografia de una celda de efusién, o celda Knudsen, tomada
antes de su instalacién en un sistema de MBE [10].

interacciones con otras celdas contiguas.

e —

Aislante
térmico

Calentador

Crisol

Material
a sublimar

Termopar

Figura 2.5: Esquema bésico de una celda de efusion tipica.

Es necesario controlar con exactitud la temperatura de las celdas, ya
que de esto depende la intensidad de los haces moleculares. La temperatura
de operacién esta en el rango de -50° C para materiales organicos, hasta
2300° C para el carbono. Para los metales que, en general, tienen presion
de vapor baja, la temperatura de sus celdas de efusién puede superar los
1000° C. Por otra parte, en el caso de los elementos del grupo V de la tabla
periddica, los cuales tienen una presion de vapor considerablemente mayor,
la temperatura solo alcanzard algunos cientos de grados centigrados [7].
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Dentro de las celdas se establece un equilibrio entre el gas y la fase
condensada del material a sublimar. Este sistema tiene un tnico grado de
libertad, lo que significa que la presién de vapor en equilibrio, p.,, es funcién
de la temperatura 7', y sigue una ley exponencial dada por la ecuacién de
Clapeyron [11]:

AH
Peq(T) = po eXP<—kB—T) (2.1)
donde AH es la entalpia de sublimacion y kg es la constante de Boltzmann.
Considerando solamente una porcién de material proxima a la superficie,
de masa m, se demuestra que el valor del flujo sublimado, por unidad de
superficie, I', es:

p— P (2.2)

V2mmkgT
El niimero de moléculas por unidad de tiempo del haz producido por el
orificio de la celda sera AI', donde A es el area del orificio.

Una celda Knudsen ideal exhibe una distribucién angular de las particu-
las sublimadas que sigue una ley tipo coseno, donde el angulo 6 se mide
desde la normal a la superficie A:

al'y T

—— = — cos¥ 2.3

ay « (2:3)
es decir, que el fluyjo maximo se producird en la direcciéon de la normal a
la superficie A, y decrecera como cosf a medida que nos alejamos de esta
direccién.

2.2.3. Manipulador.

Con el manipulador se llevan a cabo las operaciones de calentamiento,
medicion y control de la temperatura y rotacion del sustrato.

El sustrato se calienta mediante un filamento colocado en su parte pos-
terior por el que se hace pasar una intensidad de corriente (efecto Joule).
El proceso de crecimiento del cristal, en bastante medida, depende de la
temperatura del sustrato, de ahi que este parametro deba controlarse con
mucha exactitud. Esto se lleva a cabo con un termopar que se coloca cer-
ca del sustrato. La informacién que nos suministra el termopar se envia al
ordenador, que regula la potencia de calentamiento de la resistencia para
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mantener estable dicha temperatura, o cambiarla si es necesario.

El manipulador estd diseniado con un sistema de rotacién continua azimu-
tal, llamado cominmente CAR, (Continual Azimuthal Rotation), que posi-
bilita el giro continuo del sustrato durante el proceso de cristalizacién. De
esta manera se consiguen capas crecidas con una mayor uniformidad.

2.2.4. Bombas de vacio.

El sistema de crecimiento MBE debe encontrarse en condiciones de ultra-
alto vacio (UHV). Con el fin de alcanzar estas presiones tan bajas, se usan
varias bombas de vacio. El rango de funcionamiento de cada una de ellas se
muestra en la figura 2.6.

Yacio ulraalhio Yacio alio Yacio medio Vacio ligero
{Ultrahigh vacuum) {High vacuum) (Medium vacuum)| (Rough vacuum)
<10 mbar 167- 16° mbar 1671 mbar 1-10%mbar
Rotatoria

Turbomolecular

FELTITY CCLTrLn

1&6nica

sublimacion de Ti

7

1™ 10" 10® 1g® g M

10% 10° 10 2 ag" 10°

10 10”180 0% 10" 102 10% mbar

Figura 2.6: Gréfica de los rangos de operacién y funcionamiento de las
distintas bombas de vacio usadas en un sistema MBE.

Primeramente se enciende la bomba rotatoria o bomba previa hasta al-
canzar una presién de 10~% mbar. Después la bomba turbomolecular se pone
en funcionamiento hasta llegar a los 10~® mbar. A partir de este momento,
empiezan a trabajar las bombas iénica y de sublimacion de titanio. Laaccion
combinada de estas cuatro bombas de vacio permite alcanzar presiones tan
bajas como 1071 6 incluso 107! mbar, que son las requeridas para el creci-
miento epitaxial de semiconductores.

A pesar del amplio rango de posible funcionamiento de las bombas iénica
y de sublimacién de Ti, éstas sélo se encienden cuando la presion esta por
debajo de 1078 mbar, para prolongar el tiempo de vida de los filamentos.

A continuacion se detalla el mecanismo bdsico de funcionamiento de cada

uno de los cuatro tipos de bombas que componen el sistema de generacion
de ultra-alto vacio.
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Bomba de vacio rotatoria de espiral.

La bomba rotatoria de espiral estd basada en el arrastre y compresion
del gas y su expulsiéon hacia la atmosfera, mediante laaccién de dos paletas
en forma de espirales encajadas una en el interior de la otra. Una de las espi-
rales es estacionaria, mientras que la otra orbita alrededor de la primera [12].

El movimiento de 6rbita de la espiral mévil alrededor de la espiral fija crea
bolsas de gas. Estas bolsas primero son selladas y después comprimidas por
el continuo movimiento de la espiral mévil. Finalmente, los gases se expelen
por una salida en el centro de la espiral fija. El esquema de funcionamiento
sigue el ciclo que se puede ver en la figura 2.7.

Entrada
de gases

o

Salida
de gases

Descarga
de Fases

Figura 2.7: Esquema del ciclo de funcionamiento de una bomba de vacio
rotatoria de espiral [8].

La ventaja de estas bombas es que no necesitan lubricarse con aceite, lo
cual permite su uso en ambientes de sala blanca, al no existir la contami-
nacién por hidrocarburos.

El rango de presiones de funcionamiento de la bomba rotatoria abarca
desde la presién atmosférica hasta 10~ mbar.

Bomba de vacio turbomolecular.

Las bombas de vacio turbomoleculares estan basadas en la transferencia
de momento de los dlabes impulsores de una turbina (etapas de “rotor” y
“estrator”) alas moléculas de gas. Se produce un efecto similar a la impulsién
del aire por un ventilador. El esquema del funcionamiento se muestra en la
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figura 2.8.

Regidén de vacio alto

\“\ \iv//////

Regidn de vacio bajo

Figura 2.8: Esquema del funcionamiento de una bomba de vacio turbo-
molecular [8].

Normalmente, este tipo de bombas tiene varias etapas de alabes “rotor-
estrator” orientadas en direcciones contrarias.

El giro de los alabes ha de hacerse a muy alta velocidad y la orientacion
de los alabes debe ser la adecuada para que la probabilidad de transmision
de la region de alto vacio a la de bajo vacio sea mucho mayor que en direccion
opuesta. Se origina asi una fuerte diferencia de presién entre ambos lados de
la bomba, determinada por la “razén de compresion”, K, que es el cociente
de presiones a ambos lados de la bomba. K puede alcanzar valores de hasta
108 6 10°.

Las moléculas de los gases lubricantes son rechazadas, lo cual evita que
penetren en el interior de la cAmara de crecimiento y se contamine el sistema
con hidrocarburos.

La velocidad de bombeo en este tipo de bombas es alta, en un rango de
presiones que va desde 10~% mbar hasta 107'° mbar. Como estas bombas
empiezan a funcionar a partir de los 1072 mbar, necesitan de una bomba
rotatoria de apoyo para alcanzar esta presion minima de funcionamiento.

Un inconveniente de este tipo de bombas es que, debido a que el trans-
porte de moléculas se realiza por transferencia de energia, los gases de
moléculas pesadas son evacuados con mayor eficiencia que los ligeros. Por
tanto, el gas residual se enriquece en Hs.
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Bomba de vacio ionica.

Basicamente, la bomba iénica esta formada por un conjunto de dos placas
(catodos) y una mas en medio (4nodo), inmersa en un campo magnético axial
de intensidad muy elevada (varios kGauss). Se establece un potencial de alto
voltaje (5kV) entre los electrodos y los electrones son acelerados hacia el
anodo. Sin embargo, el campo magnético no permite que los electrones vayan
directamente hacia el &nodo, sino que viajan siguiendo unas trayectorias en
forma de espiral y, finalmente, llegan al &nodo lentamente. En este proceso,
los electrones ionizan las moléculas de gas mas efectivamente que si viajaran
en linea recta. Los iones cargados positivamente son acelerados hacia el
catodo y cuando llegan chocan con las paredes de éste, las cuales tienen una
capa de titanio, previamente sublimado, con el cual reaccionan y se adhieren.
De

esta manera se logra el bombeo de las moléculas del gas [8]. El esquema
de una bomba iénica se muestra en la figura 2.9.

Ciatodo ;
oAnodo ;
Catodo

Figura 2.9: Esquema del funcionamiento de una bomba de vacio
i6nica [8].

El rango de presiones de funcionamiento de la bomba iénica abarca desde
los 1072 mbar hasta los 107! mbar.

Bomba de vacio de sublimacion de titanio.

La bomba de vacio de sublimacién estd basada en la reaccion del titanio
con el gas residual (HyO, Oy, COq, Hy, CHy, etc.). Debido a esta reaccion
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se produce un fenémeno de atrapamiento (“gettering”) del gas sobre la su-
perficie del metal.

Se calienta el filamento de aleacion de Ti de forma que se produzca la
sublimacion de atomos de este metal. De esta forma, se deposita una pelicula
delgada sobre las paredes refrigeradas de la bomba. La superficie se satu-
rara al cabo de un tiempo y por tanto debemos generar una nueva pelicula
periddicamente [13].

La bomba de sublimacion de titanio se utiliza como técnica auxiliar de
la bomba i6nica para mejorar el vacio en, aproximadamente, un orden de
magnitud. No precisa estar siempre conectada, ya que, como se ha dicho,
la accion de “gettering” dura un cierto tiempo. Se mantiene encendida tan
solo 1 minuto cada 32 horas.

El rango de presiones de funcionamiento de la bomba de sublimacién
abarca desde los 107! mbar hasta los 107! mbar.

2.3. Procesos de crecimiento epitaxial en un
MBE.

Al hablar de crecimiento epitaxial de capas cristalinas a partir de haces
moleculares, estamos hablando de procesos de cristalizacién. La morfologia
de estas capas depende de los materiales epitaxiados y del sustrato utilizado,
dando lugar a los diferentes modos de crecimiento.

La clasificacion termodinamica de los modos de crecimiento fue propues-
ta por primera vez por Bauer en 1958 [14]. Si depositamos un material sobre
un sustrato, el material depositado puede cubrir al sustrato, dando lugar a
una pelicula continua llamada capa de mojado (crecimiento Frank-van der
Merwe o FM), o no cubrirlo completamente, formando islas tridimensionales
(crecimiento Volmer-Weber o VW). Existe una tercera posibilidad que se
produce cuando los pardmetros de red del sustrato y de la capa crecida son
muy diferentes, dando lugar a una situacién intermedia entre las dos ante-
riores, en la cual primeramente se produce una capa 2D que cubre todo el

sustrato y por encima de ella se forman las islas 3D (crecimiento Stranski-
Krastanov o SK).

Para determinar cual sera el modo de crecimiento que se producira en
un sistema dado, hay que tener en cuenta varios factores. La diferencia entre
los parametros de red del sustrato y del material depositado tiene un efecto
muy marcado en la morfologia del depédsito, ya que la deformacion resultante
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por el desajuste entre las redes modifica a la densidad de energia interfa-
cial, un parametro clave en la determinacion del modo de crecimiento. Las
energias libres superficiales del sustrato y de la capa depositada también
tienen una gran influencia en el modo de crecimiento. De esta forma, Bauer
dividié la morfologia de la pelicula crecida en tres clases (Frank-van der
Merwe, Volmer-Weber y Stranski-Krastanov), que vienen determinadas por
un balance energético entre los estados de formacion de las islas y de forma-
cion de una capa bidimensional que cubra completamente a la superficie. El
crecimiento capa a capa o FM requiere que:

Ay =g+% — s (2.4)

donde v, representa la tension superficial del sustrato, v, la tensién superfi-
cial del material depositado y ~; es la densidad de energia interfacial.

La ecuacion 2.4 nos da una distincion formal entre los tres modos de creci-
miento en funcién del signo de Ay [15]. Si Ay < 0, entonces v > V4 + Vi
y, por el principio de minima energia, el balance de energia se inclinard a
favor del mojado de la superficie por la capa depositada. Los atomos deposi-
tados estaran méas fuertemente unidos al sustrato que entre ellos mismos
y, por tanto, se esperara un crecimiento capa a capa o de tipo Frank-van
der Merwe (FM). Este tipo de crecimiento es muy deseable, ya que en todo
momento tenemos una superficie lisa, lo cual es una condicién indispensable
para la fabricacién de muchos de los dispositivos electréonicos y optoelec-
tronicos (figura 2.10(a)).

{a) Frank-van der Merwe (AM) (b} Volmer-Weber (VW) () Stranski-Krastanov (SK)

Figura 2.10: Representacion de los tres tipos de crecimiento de ca-
pas en un sistema de MBE, (a) crecimiento Frank-van der Mer-
we (FM)(b) crecimiento Volmer-Weber (VW) (c) crecimiento Stranski-
Krastanov (SK) [15].

Para Ay > 0, la condicién de mojado ya no se satisface. Los atomos
del material depositado estan ligados més fuertemente entre ellos que a los
atomos del sustrato y se agrupan formando una estructura de islas tridimen-
sionales, similar en apariencia a gotas de agua sobre un cristal. En este caso
se producird un crecimiento Volmer-Weber (VW) (figura 2.10(b)).
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Hay un caso intermedio de gran interés donde Ay < 0, llamado creci-
miento Stranski-Krastanov (SK), representado en la figura 2.10(c).

En el crecimiento SK se produce una transicion en el crecimiento de 2D a
3D a partir de cierto espesor de la capa crecida. En este caso, desde el punto
de vista termodinamico, se esperara un crecimiento capa a capa, pero la exis-
tencia de un desajuste entre las redes del sustrato y de la capa depositada en
heteroepitaxia influye en el balance de energia de la ecuacién 2.4. Las con-
tribuciones de la energia de deformacion por el desajuste de los parametros
de red pueden modificar a ~;, aumentando linealmente con el espesor de la
capa, y por tanto puede darse un cambio en el modo de crecimiento des-
de el tipo capa a capa al crecimiento 3D. Para un cierto valor del espesor,
llamado espesor de la transicién 2D-3D, A~v cambia de signo y el modo de
crecimiento se transforma de FM a SK teniendo como resultado la aparicion
de islas 3D sobre una capa 2D [14].

Para una aplicacion practica dada, se desea un tipo de crecimiento con-
creto. Sin embargo, muchas veces esto no se puede lograr pues, como acabamos
de ver, el tipo de crecimiento depende de las energias superficiales y de la
interfase, ademas de los parametros de red. Dependiendo de estos factores,
para cada sistema concreto, tendremos su modo de crecimiento asociado.

Si bien la clasificacion dada de los modos de crecimiento basada en argu-
mentos termodindmicos explica bastante bien los diferentes comportamien-
tos observados en condiciones de alta temperatura del sustrato y bajo flujo
de atomos que llegan a la superficie, las observaciones experimentales pueden
mostrar algunas discrepancias al variar estos dos parametros. Esto es debido
a que los argumentos anteriores suponen que el sistema estd en equilibrio
termodindmico, cuando en realidad el crecimiento de capas cristalinas por
MBE es un proceso de no-equilibrio, gobernado por una

competicion entre cinética y termodinamica. La cinética se rige funda-
mentalmente por dos parametros: temperatura del sustrato y flujo de ato-
mos que llegan desde las celdas. Con la comprensién de la cinética y la
termodinamica del proceso de deposicién y de cémo éstas interaccionan y
compiten, podemos conocer y controlar el crecimiento de capas delgadas, lo
cual es de gran importancia para la tecnologia de semiconductores moderna,
asi como para la ciencia basica. Por tanto, la clasificacién dada de los mo-
dos de crecimiento solo es aplicable cuando las condiciones de crecimiento
estan cerca del equilibrio, es decir, altas temperaturas del sustrato y bajas
velocidades de deposicién [16].

En general, en homoepitaxia tendremos un crecimiento FM, mientras que
en heteroepitaxia podremos tener cualquiera de los tres tipos de crecimien-
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to, dependiendo del desajuste entre los parametros de red del sustrato y del
material depositado. Todo esto serd analizado méas adelante con ejemplos
concretos.
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Capitulo 3

Ejemplos de crecimiento M BE.

En este capitulo se exponen los diferentes tipos de semiconductores en
los que se ha trabajado para la realizacién de este proyecto. En primer
lugar se detalla la morfologia de los sustratos empleados, debido a la gran
importancia de éstos para el crecimiento MBE. Sobre los sustratos se ha
crecido silicio, germanio, aleacion de silicio-germanio y aleacién de silicio-
carbono. Los detalles sobre el crecimiento de estas estructuras y la morfologia
de la superficie de la capa crecida en cada caso se analizan a continuacion.
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3.1. Sustratos de silicio: Si(001).

Los sustratos empleados en el crecimiento MBE de los ejemplos que se
analizaran a continuacién son obleas de silicio monocristalino dopado con
boro (dopaje tipo p), con una resistividad comprendida entre 10 y 30 Q-cm.
Tienen un espesor de unas 500 gm y un didmetro de 10 em (4 pulgadas). To-
dos los sustratos empleados tienen una orientacién (001), con una desviacién
respecto de esta direccién menor de 1°. Una fotografia de una de estas obleas
se puede ver en la figura 3.1.

Figura 3.1: Imagen de una de las obleas de 4 pulgadas (10 cm de
didmetro) empleadas como sustrato en los crecimientos.

Los sustratos se oxidan por contacto con el aire, provocando que las
obleas se recubran de una capa de SiO, de unos 20-30 A. Es necesario eli-
minar ese 6xido para poder obtener una superficie de Si limpia sobre la que
realizar un crecimiento epitaxial.

Una vez que tenemos la oblea libre de su 6xido, debido a cuestiones
energéticas, aparece un fenémeno de re-estructuracién de los dtomos de la
superficie. Este fendmeno recibe el nombre de reconstruccion superficial y es
de vital importancia a la hora de la interpretar los patrones de difraccién de
electrones obtenidos con el RHEED.
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3.1.1. Limpieza de las obleas de Si.

En las tecnologias de crecimiento cristalino es necesario realizar una
preparaciéon previa de los sustratos, ya que el éxido y la contaminacion blo-
quean la difusion de las especies atomicas sobre la superficie. Existe una
gran variedad de procesos de limpieza para las obleas de silicio, y cada
uno de ellos tiene multitud de variantes. Sin embargo, a modo de resumen,
se pueden clasificar los métodos de limpieza en dos grupos fundamentales:
métodos hidrofobicos y métodos hidrofilicos.

Los métodos hidrofébicos forman una capa de atomos de hidrégeno en
la superficie de tan solo un dtomo de espesor. Estd basada en el uso de una
disolucion diluida de HF, junto con otros compuestos. La oblea puede ser
sumergida dentro de la disolucién, o bien puede, simplemente, exponerse a
sus vapores. La terminacion de la superficie en enlaces Si-H protege a la su-
perficie de una posterior oxidaciéon o contaminacion y se elimina facilmente
dentro de la cdmara de crecimiento a una temperatura superior a 500° C.

Los métodos hidrofilicos quitan la contaminaciéon de la superficie y de-
jan una fina capa de éxido protector. Estos métodos estan basados en el uso
combinado de varias disoluciones limpiadoras. Una de ellas estd basada en la
mezcla de HoSO4:HoO49:HoO que quita la contaminacién organica y crea una
capa de 6xido quimico sobre la superficie. Otra de las mezclas que se suele
utilizar es NHy;OH:H,05:H50, que también es una solucién oxidante. Otra
disolucion utilizada en este tipo de limpieza se basa en la mezcla HF:H5O,
que quita el oxido de silicio. Las obleas se introducen en varias de estas
disoluciones y en agua desionizada en una secuencia que, normalmente, se
repite varias veces para optimizar los resultados. Asi, al crear 6xido de si-
licio y luego eliminarlo varias veces seguidas, se va consumiendo el Si mas
superficial de la oblea, el cual puede estar danado y con una concentracién
de defectos elevada. La ultima disolucién empleada debe ser la oxidante. De
esta forma, la superficie queda cubierta por una fina capa de 6xido quimico
que la protege ante una posterior oxidacién por el oxigeno de la atmosfera,
pero que a la vez es lo suficientemente fina e inestable como para eliminarse
facilmente en un entorno de ultra-alto vacio en el interior de la cdmara de
crecimiento, cuando la temperatura excede los 800° C.

La limpieza llevada a cabo en el caso que nos ocupa fue una variante
de la limpieza hidrofilica. La capa de 6xido se debe eliminar en el interior
de la camara de crecimiento, calentando la oblea por encima de los 800° C.
En la figura 3.2 se muestra, de forma esquematica, los pasos llevados a cabo

para realizar la limpieza previa de las obleas, antes de su introduccién en el
sistema MBE.
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Figura 3.2: Esquema de los pasos realizados en la limpieza quimica de las obleas.

3.1.2. Desorcion del 6xido quimico.

Una vez realizada la limpieza quimica de la oblea, ésta se introduce en la
camara de crecimiento. La capa de 6xido, que tiene un espesor de unos pocos
angstroms, se puede entonces desorber por calentamiento directo de la oblea
(recocido). En un ambiente con alta temperatura y bajo nivel de oxigeno, co-
mo es el caso del entorno de ultra-alto vacio del MBE, el 6xido de silicio SiO9
forma otro 6xido de silicio muy volétil, el SiO, que se desorbe facilmente [17].

El mecanismo de eliminacién del SiOs de la superficie de la oblea es
el siguiente [18]: en una primera etapa, etapa de nucleacion, los defectos
cristalinos presentes en la interfase Si/SiO hacen de catalizador para la
reaccion:

Si0 + Si — 2550 7 (3.1)

creandose como producto de reaccion SiO, que es muy volatil a temperaturas
superiores a 800° C. El SiO producido en la interfase comienza a penetrar en
la capa de SiO5 que tiene por encima y a atravesarla, para poder volatilizarse.
Poco a poco, se va formando un camino continuo y estable para el SiO en
forma de huecos circulares, que atraviesa la capa de éxido desde la interfase
Si/Si0O, hasta el exterior de la oblea. En una segunda etapa, llamada etapa
de crecimiento, estos huecos van aumentando su diametro linealmente con el
tiempo, a medida que se va consumiendo el 6xido SiO, de la superficie de la
oblea, hasta su total eliminacion. Por tanto, la descomposicién y eliminacion
de la capa de SiO, no se produce a través de una disminucién gradual del
espesor, sino que el 6xido se va eliminando de unas porciones de la superficie
y en el resto la capa inicial permanece inalterada [19]. En la figura 3.3 se
observa como van creciendo los huecos a medida que pasa el tiempo y cémo
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se va eliminando el SiO, de la oblea.

Figura 3.3: Secuencia de imagenes de un microscopio electrénico tomadas
durante un recocido de una oblea de Si(001) [19].

El tiempo necesario para la total desorcion del 6xido de la oblea depende
de la temperatura a la que se someta a la oblea. A partir de 800° C, la capa
de oxido procedente de la limpieza quimica se desorbe completamente, si
bien hacen falta 30 minutos para su total eliminacién. A 900° C, el tiempo
necesario se reduce a 10 minutos y a 950° C tan solo hacen falta 6 minutos
para obtener una superficie limpia en la oblea.

3.1.3. Superficies limpias de semiconductores.

La terminacion de la red cristalina en la superficie de un semiconductor
conduce a la destruccién de la periodicidad y la pérdida de simetria. En
el interior de un material, cada atomo estd enlazado a un nimero fijo de
vecinos mas proximos. Sin embargo, en la superficie, los atomos no pueden
satisfacer todos sus enlaces y algunos quedan libres. Cuanto mayor sea el
numero de enlaces libres, mayor sera la energia libre superficial. Por tanto,
energéticamente es favorable la reorganizacién de los a&tomos de la superficie
de forma que se disminuya el niimero de enlaces libres y, de esta manera, se
reduzca la energfa libre superficial [20].

En un “bulk” de silicio cristalino, cada atomo esta unido a cuatro ve-
cinos mas préximos en una disposicion tetraédrica, que viene dada por la
geometria de sus enlaces, ya que el Si, en su estructura diamante, adopta
una hibridacién sp®. En la figura 3.4 se observa la celda unidad del silicio.

En la direccion perpendicular a la superficie del cristal, el espaciado entre
las capas de atomos mas superficiales no tiene porqué ser constante, y gene-
ralmente no coincide con el valor del “bulk”. Este fenémeno se conoce con
el nombre de relajacion superficial.

[gualmente, no es necesario que la periodicidad en el plano de la su-

perficie sea la misma que la periodicidad del “bulk”. Sin embargo, ya que
las capas superficiales estdn muy cerca del “bulk”, se encuentra que existe
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Figura 3.4: Celda unidad del silicio [20].

una fuerte tendencia a que la periodicidad de la superficie sea un multiplo,
submultiplo o un nimero racional de los vectores de la base que definen el
“bulk”. A este proceso de reordenamiento de los atomos superficiales se le
denomina reconstruccion superficial [21].

Relajacion superficial.

Una relajacion superficial es una pequena reorganizacion de las tltimas
capas superficiales que, no obstante, puede ser energéticamente significativa.
Cuando una superficie se relaja, se producen ajustes en el espaciado entre
capas de atomos en la direccién perpendicular a la superficie, si bien no se
producen cambios en la periodicidad en las direcciones paralelas a la super-
ficie o a la simetria de la superficie.

La figura 3.5(a) muestra una superficie sin relajar y la figura 3.5(b) mues-
tra una superficie relajada, donde la primera capa de atomos se dibuja lige-

ramente desplazada hacia la segunda capa [22].

A continuacion se expone cudl es la fuerza motriz para que se produzca
el proceso de relajacion a nivel atémico.

Si nos centramos primeramente en un atomo situado en el interior del
cristal, se observa que sobre este dtomo actiia un conjunto de fuerzas dispues-
tas simétricamente de modo que se compensan unas a otras (figura 3.6 (a)).

Por otra parte, un atomo situado en la superficie estda sometido a un
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Figura 3.5: Representacién de la relajacién superficial (a) superficie no
relajada, (b) superficie relajada con di_2 < dpuir [22].
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Figura 3.6: Representacién del conjunto de fuerzas que actian sobre
(a) un dtomo del “bulk” (b) un dtomo de la superficie [22].

conjunto de fuerzas asimétricas y la capa superficial de dtomos es empujada
hacia la segunda capa (figura 3.6 (b)). La relajacién superficial abarca varias
capas atomicas hacia el interior del solido. La magnitud de la contraccién en
el espaciado de la primera capa es bastante pequeno, generalmente menor del
10 %, y va disminuyendo segtin nos adentramos en la estructura del “bulk”.

reconstruccién superficial.

La reconstruccion de superficies es un efecto de mas facil observacion
que la relajacion superficial, ya que provoca mayores desplazamientos de los
atomos superficiales.

A diferencia de lo que ocurria con la relajacién, el fenémeno de recon-
struccion implica un cambio en la periodicidad de la estructura superficial. El
diagrama de la figura 3.7 (a) muestra una superficie, vista de perfil, que cor-
responde con la terminacién de la estructura del “bulk” sin reconstruccion.
La figura 3.7 (b) muestra la misma superficie reconstruida, dando lugar a
un cambio en la periodicidad siendo, en este caso, el parametro reticular de
la superficie, a’, el doble del valor del pardmetro reticular del interior del
material [22].

Como la reconstrucciéon provoca un cambio en la periodicidad de la su-
perficie y, en muchos casos, un cambio en la simetria superficial, se puede
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Figura 3.7: Representacion del perfil de una superficie de un semicon-
ductor: (a) superficie no reconstruida (b) superficie reconstruida [22].

detectar facilmente usando técnicas de difraccién superficial como RHEED.

La fuerza motriz para llevar a cabo el proceso de reconstruccion es la
minimizaciéon de la energia libre superficial. La reconstruccién superficial
puede explicarse como un proceso de “cicatrizacion” de la superficie en el
cual la insaturacion de la coordinacion de los dtomos superficiales se reduce
mediante la formacion de enlaces entre atomos adyacentes. Por ejemplo, la
formacion de una superficie Si(001) requiere que se rompan los enlaces entre
los &tomos de Si que forman la nueva capa superficial y aquellos que debieran
estar en la capa inmediatamente superior en el sélido (que se han quitado
para formar la nueva superficie). Esto deja dos enlaces libres por cada dtomo
de Si superficial.

Un movimiento coordinado relativamente pequeno de los atomos de la
capa mas superficial puede reducir la coordinacién insatisfecha, de tal ma-
nera que los atomos de Si se agrupan dos a dos para formar dimeros de Si
en la superficie, dejando solamente un enlace libre por cada atomo de Si
superficial. Este proceso conlleva un cambio en la periodicidad superficial.
En el caso expuesto en la figura 3.7, el periodo de la estructura de la su-
perficie es el doble en una de las direcciones, dando lugar a la aparicion de
la llamada reconstruccion (2 x 1) observada en las superficies Si(001) limpias.

La cristalografia de superficies usa unas notaciones especificas para des-
cribir la estructura y simetria de las superficies reconstruidas, denominadas
notacién matricial y notacion de Wood [20].

La superficie Si(001) sin reconstruir tiene el aspecto que se ve en la
figura 3.8. Los circulos mas grandes representan a los atomos de la ltima
capa, mientras que los circulos mas pequenos se corresponden con los atomos
de la siguiente capa hacia el interior. Los 16bulos de los atomos superficiales
que se observan en la vista de perfil son una representacién muy simplificada
de la direccion de los enlaces libres.
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@ Capa mis superficial.
@ 5Segunda capa.
® Tercera capa.

Figura 3.8: Vista desde arriba y de perfil de una superficie Si(001) no
reconstruida [20].

En la figura 3.8 hemos llamado @; v @2 a los vectores que forman la
base que describe la red del interior del material. Cualquier punto de la red
cristalina puede ser alcanzado, desde un origen elegido, por medio de un

—
vector 7r’:

— —

a1

T =mdi+ndsy (3.2)

donde m y n son ntimeros enteros.

Cuando la superficie se reconstruye, la periodicidad en la capa superfi-
cial cambia. Estard presente una red con una celdilla unidad mayor (una
superred). Se puede describir la red de la superficie reconstruida usando:

— —
7>su;l.’)erficie =P b 11+4¢ b 2 (33)

La red de la superficie reconstruida puede ser definida en términos de la
red de la superficie no reconstruida como:

donde M es una matriz 2 x 2:

M = (m“ mu) (3.5)

Mo1 M2
es decir, la notaciéon matricial vendra dada por las ecuaciones:
ﬁ
— —
b1:m11a1+m12a2 (36)

ﬁ
bo=mg @1+ Mg ds (3.7)

Volviendo al caso de la superficie Si(001), en la figura 3.8 vemos los
dos enlaces insatisfechos por cada atomo superficial. La densidad de enlaces
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libres se puede reducir si los atomos se agrupan de dos en dos formando
dimeros como se ve en la figura 3.9, donde la superficie Si(001) consiste en
filas de dimeros de Si.

. Capa mas superficial.
@ 5egunda capa.
® Tercera capa.

Figura 3.9: Vista desde arriba y de perfil de una superficie Si(001) re-
construida [20].

Los vectores de la base y la celdilla unidad de la red de la superficie
reconstruida se muestran en la figura 3.9. Por comparacion entre la figura 3.8
y la figura 3.9 estd claro que:

B =271+ 0T (3.8)
By =0T+ 13 (3.9)
de donde se obtiene que:
2 0
Msi(o01) = <O 1) (3.10)

Aunque la notacién matricial es general, la gran mayoria de las re-
construcciones superficiales pueden ser descritas usando un método mu-
cho més compacto y sencillo: la notaciéon de Wood [20], que describe una
reconstruccién superficial en términos de los cocientes de longitudes de los
vectores reticulares de la superred superficial y del sustrato. Ademads, tam-
bién puede ser indicado el angulo en el que la superred esté rotada respecto
de la red del sustrato.

En la notacion de Wood, si la reconstruccion superficial tiene unos vec-
tores de traslacion primitivos de longitudes:

b1 =Tra; (311)
b2 = Sa2 (312)
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con una rotacion de la celdilla unidad de la superred de # grados con respecto
a la celdilla unidad del sustrato. Nos referimos a esta estructura como sigue:

X (hkl)(r x s)RO (3.13)

donde X es el sustrato y (hkl) los indices de Miller de la superficie en
cuestion. Si la superred no esta rotada con respecto de la celdilla unidad del
sustrato, R se omite.

Por tanto, en la notacién de Wood, la reconstruccion de la superficie
Si(001) descrita por la matriz M de la ecuacién 3.10, se convierte en:

Si(001)(2 x 1) (3.14)

Para clarificar la disposicién de los 4tomos en la reconstrucciéon (2 x 1),
en las figuras 3.10 y 3.11 se muestra un esquema tridimensional de una
superficie de silicio sin reconstruir y de la misma superficie reconstruida
respectivamente [22]. Las esferas naranjas representan la iltima capa de
atomos, los cuales se agrupan dos a dos formando dimeros y estos dimeros
se disponen formando filas ordenadas.

Figura 3.10: Vista tridimensional de la Figura 3.11: Vista tridimensional de
superficie Si(001) sin reconstruir. la superficie reconstruida Si(001)(2 x
1) [22].

Si tuviésemos una superficie perfectamente orientada en la direccion
(001), toda la superficie estaria formada por columnas de dimeros coloca-
dos como se ve en la figura 3.11, pero lo normal es que la superficie tenga
cierto dngulo de desviacién (0) respecto de esta direccién (figura 3.12) [23].
Existe un diagrama de la energia superficial del Si en funcién del angulo de
desviacion respecto de la direccién (001) [24]. Como consecuencia de esto,
se conoce la estructura de la superficie de una muestra de Si cortada en una
orientacion arbitraria.

Las obleas cuya superficie tiene una desviacion respecto de la direccion
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Figura 3.12: Diagrama esquemadtico de un sustrato con desviacién
en la orientacién respecto de la direccién (001) [23].

(001) menor de 2 6 3°, estdn compuestas de terrazas (001) con una
reconstrucciéon (2 x 1), separadas por escalones de una séla monocapa de
altura. Dentro de cada terraza, los dimeros se ordenan perfectamente en fi-
las, pero la orientacion de las filas cambia de una terraza a otra. Existen
dos posibles orientaciones para las filas de dimeros de las diferentes ter-
razas: con las filas de los dimeros paralelas (tipo A, T'4) o perpendiculares
(tipo B, Ts) al escal6n que separa una terraza de la terraza siguiente. Como
el escalon tiene una altura de una monocapa de atomos, una de las terrazas
estard encima de la otra una altura de justamente esa monocapa. Si el es-
calén es paralelo a las filas de dimeros de la terraza mas alta, se le denota
como Sy (figura 3.13).

. Capa mas superficial.
@ Segunda capa.

# Tercera capa.

© Cuarta capa.

Ts 1Sa Ta

Figura 3.13: Dibujo esquematico de dos terrazas separadas por un es-
calén monoatémico de tipo S4. La terraza superior se denota Ty y la
inferior T [25].

En cambio, si el escalon es perpendicular a las filas de dimeros de la
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terraza superior, se le denomina Sp (figura 3.14) [25].

. Capa mas superficial.
@ 5egunda capa.

# Tercera capa.

© Cuarta capa.

Figura 3.14: Dibujo esquematico de dos terrazas separadas por un es-

caléon monoatémico de tipo Sp. La terraza superior se denota T y la
inferior T4 [25].

En la figura 3.15 se observan los dos tipos de terrazas que se dispo-

nen de forma alternada, separadas por los correspondientes escalones de
tipo S y Sp [26].

Figura 3.15: Imagen STM de una superficie Si(001) con una desviacién
de esta direccién menor de 2°. T4 y Tp denotan las terrazas de tipo A
y B. S4 y Sp denotan los escalones que las separan. Las lineas blancas
indican la direccién de las filas de dimeros en las terrazas [26].
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3.2. Homoepitaxia del silicio: Si/Si(001).

El primer paso en el crecimiento de cualquier dispositivo es la deposicion
de Si sobre Si para obtener una capa denominada “buffer”. La capa “buffer”
sirve a una gran cantidad de propdsitos, si bien los dos mas importantes
son la obtenciéon de una superficie perfectamente lisa y sin defectos sobre la
que crecer la estructura del dispositivo y enterrar cualquier tipo de contami-
nacién por impurezas que no se haya conseguido eliminar durante el proceso
de la limpieza quimica previa [27].

Si el crecimiento se hace bajo unas condiciones de temperatura del sus-
trato y velocidad de crecimiento adecuadas, el silicio se depositara en el
sustrato de forma que se continte la red cristalina y la orientacion crista-
lografica de la oblea en una capa homogénea y lisa, esto es, se produce un
crecimiento de tipo Frank-van der Merwe (FM).

Hoy en dia, si bien existen diversos modelos fisicos que ilustran y expli-
can este proceso, el mas aceptado e intuitivo recibe el nombre de teoria de
crecimiento de cristales por capas [28]. En la parte izquierda de la figura 3.16
se muestra esquematicamente la superficie del cristal durante el crecimiento
y se representan los a&tomos por cubos. El modelo de crecimiento por capas
supone que cada atomo del cristal tiene 6 enlaces, denotados cada uno de
ellos por el simbolo ¢. Un enlace corresponde a cada lado del cubo tal como
se muestra esquematicamente en la parte derecha de la figura 3.16.

Figura 3.16: Modelo de crecimiento de un cristal por capas [28].

Aqui es necesario hacer notar que, si bien el Si estd unido a sus veci-
nos mas préximos por 4 enlaces, hemos representado a los atomos como
cubos con 6 enlaces con sus vecinos mas proximos. Si consideramos 4 en-
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laces por atomos, éstos deberian estar representados por tetraedros. Pero, la
visualizacién de la estructura de la red cristalina con tetraedros es bastante
complicada y, para simplificar, la teoria de crecimiento de cristales por capas
supone que los atomos de cualquier material tienen coordinacién 6, siendo
los resultados analogos a suponer tetraedros en lugar de cubos.

Como se deduce de calculos tedricos, la superficie de un cristal real a
cualquier temperatura no puede ser totalmente plana, y por tanto debe tener
algin tipo de relieve. Este relieve se representa en la figura 3.16 en forma de
escalones con una altura de un solo atomo. La superficie plana comprendida
entre dos escalones forma una terraza. Cada escalon tiene, ademas, una can-
tidad considerable de quiebres (salientes formados por un atomo a lo largo
de un escalén). El escalén forma un dngulo de dos aristas mientras que el
quiebre lo forma con tres.

En la figura 3.16 se puede ver que en el caso de que un atomo se encuentre
en el interior del cristal, todos sus 6 enlaces ¢ estaran ocupados y por tanto
se encontrara optimamente fijado a la red. Para el caso en que un lado del
atomo salga a la superficie del cristal se emplearan solo 5 enlaces ¢ dejando
uno libre. Para el atomo que se localiza en la arista del cristal se tienen 4
enlaces ocupados y 2 libres, mientras que si el atomo se encuentra en una
esquina del cristal o bien en un escalén, el niimero de enlaces ocupados seran
3y 2, respectivamente. Finalmente, un atomo localizado en la superficie del
cristal emplea solo un enlace para ligarse a ella. De esta manera, el atomo
sobre la superficie del cristal que esta mejor sujeto a ella es el que se en-
cuentra en el punto de quiebre del escalén, ya que en este caso se encuentra
ligado por 3 enlaces ¢.

Imaginemos que en un momento dado llegan a la superficie atomos proce-
dentes de los haces moleculares de las celdas. Entonces, se crean las condi-
ciones necesarias para que ocurra una cristalizacién. En un primer paso en el
proceso de cristalizacion, algunos atomos que se encuentran en la fase gaseosa
de los haces se adhieren a la superficie del cristal con un enlace ¢. Se sabe
que la energia de un atomo depende de la temperatura. De este modo, ya
que el crecimiento de cristales se realiza a una temperatura de varios cientos
de grados, los atomos adsorbidos tienen suficiente energia para desplazarse
por la superficie del cristal. Durante este desplazamiento el &tomo puede de-
sprenderse de la superficie del cristal, pero este proceso puede ser ignorado,
debido a que normalmente el crecimiento de cristales por MBE se lleva a
cabo a temperaturas lo suficientemente bajas como para que esto no ocurra.

Cuando existen muchos atomos adsorbidos difundiéndose, en un momen-
to dado pueden coincidir en un punto de la superficie y unirse para formar
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islas bidimensionales, que al crecer se extenderan por toda la superficie, y el
cristal crecera capa a capa. Este proceso se denomina crecimiento por islas.
Los atomos adsorbidos también pueden llegar hasta un escalén y unirse a él,
dando lugar al crecimiento por propagacion de escalones. Que se produzca
un tipo de crecimiento u otro depende fundamentalmente de la temperatura
del sustrato y de la velocidad de crecimiento. Estas dos dependencias se
analizaran mas adelante.

3.2.1. Crecimiento por propagacion de escalones.

Este tipo de crecimiento se produce cuando la longitud de difusién de
los atomos adsorbidos por la superficie es mayor que la longitud media de
las terrazas de la superficie. Los atomos adsorbidos, al desplazarse por la
superficie del cristal, se encontraran en su camino con un escalén. En tal
caso, el atomo se liga a la superficie con dos enlaces ¢, con lo que su ad-
herencia a ella misma se incrementa. Atn asi, el atomo conserva suficiente
energia para continuar desplazdndose, solo que ahora no lo puede hacer en
cualquier direccién sino uinicamente a lo largo del escalén. De este modo, el
atomo continuard desplazandose hasta que encuentre un punto de quiebre
en el escalon, con lo que pasa a ligarse a la superficie de cristal con tres en-
laces ¢. Después de esto, la energia del &tomo ya no es suficiente para romper
los enlaces y continuar desplazandose o bien desprenderse del cristal. Asi,
a medida que se retinen m&s y mas atomos en los puntos de quiebre, los
escalones

comienzan a desplazarse a lo largo de la superficie del cristal hasta for-
mar una nueva capa. Al ocurrir esto el cristal empieza a crecer capa a capa,
tal y como se puede observar en la figura 3.17(a).

3.2.2. Crecimiento por islas bidimensionales.

Este modo de crecimiento se produce cuando la longitud de difusion de
los atomos adsorbidos por la superficie es menor que la longitud media de las
terrazas de la superficie [29]. Los dtomos que se difunden por la superficie, en
su movimiento aleatorio, no llegan a alcanzar los escalones y el crecimiento
ocurre por la nucleacion y crecimiento de islas bidimensionales en medio de
las terrazas. Estas islas tienen una altura de una sola monocapa atémica.

Cuando dos atomos coinciden en un momento dado en un punto de la
superficie, pueden unirse mediante un enlace ¢ entre ellos, dando lugar a la
nucleacion de una isla. Posteriormente, mas atomos que se difunden por la
superficie pueden unirse a este pequeno nticleo, con lo cual la isla comienza
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a crecer y a extenderse. Llega un momento en el que las islas han crecido
tanto que se unen unas a otras recubriendo completamente la superficie. A
partir de este instante, los nuevos atomos que llegan desde las celdas nuclean
nuevas islas encima de la tltima capa crecida, dando lugar a un crecimiento
del semiconductor capa a capa (figura 3.17(b)).

{a) Crecdmiento por {b) Crecimiento por
propagacion de escalones islas bidimensionales

Figura 3.17: Modelo de crecimiento de un cristal (a) por propagacién de
escalones, (b) por islas bidimensionales[29].

3.2.3. Dependencia del régimen de crecimiento con la
temperatura del sustrato.

A continuaciéon se analizaran los diferentes modos de crecimiento FM
en funcién de la temperatura del sustrato [30], ya que éste es uno de los
parametros mas influyentes y, a la vez, facil de controlar y modificar.

Cuando se trabaja a bajas temperaturas, por debajo de los 350° C, nos
encontramos en el régimen de crecimiento de nucleacién de islas bidimensio-
nales, ya que la difusién de los atomos que han llegado a la superficie es baja
y los atomos no llegan a alcanzar los escalones. Este régimen de crecimiento
tiene un inconveniente. Cuando las islas han crecido lo suficiente como para
tocarse unas con otras y unirse, se pueden crear defectos sobre la superficie
debido a una diferente orientacion de la reconstruccion superficial de cada
isla bidimensional [31]. Estos defectos pueden irse acumulando segin se va
depositando més material y formandose nuevas capas y, como consecuencia,
la superficie puede volverse rugosa, e incluso, si la temperatura es lo sufi-
cientemente baja, puede perderse la cristalinidad.

Por el contrario, a temperaturas relativamente altas, por encima de los
500° C, la energia térmica de los atomos superficiales les permite difundirse
por la superficie hasta alcanzar un escalén y unirse a él. Por tanto, el régi-
men de crecimiento serd la propagacién de escalones. Este es el modo de
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crecimiento mas deseado, ya que nos proporciona una superficie lisa en todo
momento durante la deposiciéon de una capa gruesa de material, que puede
ser de cientos de nandémetros.

En el rango de temperaturas comprendidas entre los dos casos anteriores,
es decir, entre 350° C y 500° C, se producen a la vez los dos procesos y el
crecimiento se producird tanto por propagacion de escalones como por nu-
cleacion de islas bidimensionales. Los atomos que se adhieran a la superficie
cerca de un escalén se uniran a él provocando su propagacién. Sin embargo,
los 4tomos que se encuentren en medio de las terrazas no podran alcanzar
un escalén y se unirdn unos a otros, nucleando islas bidimensionales. A me-
dida que nuevos atomos van llegando a la superficie, tanto las islas como los
escalones irdn aumentando su tamano hasta que lleguen a tocarse entre si y
se unan. Esto puede originar defectos, que al igual que pasaba en el régi-
men de crecimiento por islas, pueden dar como resultado que la superficie
se vuelva rugosa y pierda su cristalinidad.

3.2.4. Dependencia del régimen de crecimiento con la
velocidad de deposicién.

La velocidad de deposicion, o de crecimiento, es otro de los parametros
de facil control que influyen en gran medida en el régimen de crecimiento que
se producira en homoepitaxia. Si el flujo que llega desde las celdas de efusion
es pequeno, los atomos que se adhieren a la superficie estaran muy separados
unos de otros y no interaccionaran entre si, favoreciéndose asi la difusién y
dificultandose la formacion de nicleos estables de islas bidimensionales. Por
tanto, en este caso se favorecera un crecimiento por propagacion de escalones.

En cambio, si la velocidad de crecimiento es alta, habra una gran canti-
dad de atomos difundiéndose por la superficie. Estos atomos se estorbaran
unos a otros en su movimiento hacia los escalones. Ademas, la probabili-
dad de nucleacion de islas aumenta al aumentar la concentracién de dtomos
moviles sobre la superficie. Por tanto, estara favorecido el régimen de creci-
miento de nucleacién de islas bidimensionales.

3.3. Heteroepitaxia del germanio sobre sili-
cio: Ge/Si(001).

Al crecimiento de Ge sobre Si se le considera como el tipico ejemplo de
crecimiento Stranski-Krastanov (SK). En los tdltimos anos, la investigacién
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sobre el crecimiento SK ha despertado mucho interés ya que es posible pro-
ducir arreglos de puntos cuanticos autoensamblados. Como el Ge tiene un
energia libre superficial menor que el Si, en virtud de la ecuacion 2.4, debiera
esperarse que el crecimiento de Ge sobre Si fuera capa a capa, para mini-
mizar la energia (crecimiento FM). Sin embargo, como el parametro de red
del Ge es aproximadamente un 4 % mayor que en el Si, se acumula energia
de deformacién a medida que crece la capa y el Ge crece capa a capa so-
lo por debajo de cierto espesor, mas alla del cual se produce la transicién
2D-3D. Desde el punto de vista termodindmico, la formaciéon de islas 3D
es energéticamente favorable. Al formarse las islas se incrementa la energia
superficial, ya que el area aumenta con respecto a la situacién de crecimiento
2D. Sin embargo, este incremento de energia se compensa por la disminucién
de la energia de deformacion, debido a la relajacion parcial de la red de los
atomos de Ge que forman las islas. De esta forma, el balance de energia se
inclina a favor de la formacion de islas de Ge a partir de un espesor de varias
monocapas atémicas [32].

En la figura 3.18 vemos las tres etapas basicas que se producen en la
relajacion de la deformacién en este modo de crecimiento. La primera etapa
(figura 3.18(a)), se observa el crecimiento de una capa uniformemente com-
primida (capa pseudomdrfica o capa de mojado o “wetting layer”) que cubre
completamente toda la superficie. Esta capa abarca un espesor de varias
monocapas atémicas completas. La deformacién tiende a relajarse parcial-
mente mediante una distorsion vertical, dando lugar a una celdilla unidad
tetragonal y no cubica como tiene el Ge sin tensiones. Por tanto, si bien la
constante de red lateral se ajusta a la red del sustrato dando lugar a una
deformacion de compresion lateral, la distancia entre monocapas se incre-
menta, consiguiendo de esta forma una reduccién en la energia eldstica. Sin
embargo, la energia elastica para esta capa de mojado uniformemente de-
formada crece con el espesor, y asi, para un cierto nimero de monocapas
planas, la capa crecida puede volverse inestable y formar islas 3D coherente-
mente deformadas. El aumento de la energia superficial se compensa por la
disminucién de la energia de deformaciéon debida a la relajacion de la defor-
macion elastica hacia el parametro de red intrinseco del “bulk” en la parte
superior de las islas (figura 3.18(b)).

Si este mecanismo de creacion de islas 3D no es suficiente para relajar la
deformacion durante el crecimiento, se produce una relajaciéon de tipo plésti-
co por la aparicién de dislocaciones de desajuste en la interfase sustrato-capa
crecida. El resultado de ésto se traduce en islas dislocadas que estan com-
pletamente relajadas en su parte superior (figura 3.18(c)).
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Figura 3.18: Ilustracién esquemadtica de las etapas de relajacién de la
deformacion en el crecimiento SK para el caso en el que el parametro
de red de la capa exceda al del sustrato. (a) Crecimiento pseudomérfico
de la capa de mojado distorsionada tetragonalmente. (b) Formacién de
islas 3D deformadas coherentemente. (c¢) Introduccién de dislocaciones
de desajuste en la interfase sustrato-capa de mojado bajo las islas 3D.
Las flechas indican la direccion de la relajacién de la deformacion eldsti-
ca [23].

3.3.1. Islas coherentemente deformadas.

Si el mecanismo de deformacién tetragonal de la capa de mojado no es
suficiente para liberar la deformacién, se produce otro mecanismo de rela-
jacién que consiste en la formacion de islas tridimensionales. Las islas que
inicialmente se forman son coherentes con la red del sustrato, es decir, sin
dislocaciones.

Un campo de deformaciones como el mostrado en la figura 3.19 puede
relajar la deformacién por desajuste en las islas, permitiendo la existencia
de islas sin dislocaciones [33]. Las capas superiores del sustrato adquieren
cierto radio de curvatura. Esta deformacion elastica del sustrato acerca a la
isla al pardmetro de red intrinseco del “bulk”, disminuyendo la energia de
deformacion de las islas y permitiendo la formacién de islas coherentes. La
barrera de energia que hay que superar para la formacion de las islas coher-
entes es menor que la que se requiere para formar las islas completamente
relajadas por la introduccién de dislocaciones en la interfase silicio-germanio.
Sin embargo, ya que una isla de Ge siempre contendra defectos en su base
a partir de los cuales puedan nuclear las dislocaciones, las islas coherentes
contienen cierto grado de metaestabilidad y, cuando se alcance cierto espe-
sor critico, se producira la nucleacién de dislocaciones con la consiguiente
transformacién de las islas coherentes en islas dislocadas.

48



Capitulo 3. Ejemplos de crecimiento MBE.

Figura 3.19: Campo de deformaciones mostrando la relajacion de la de-
formacién por la curvatura de las capas superiores del sustrato [33].

En lo que se refiere a la cinética de formacién de estas islas, la capa de
mojado se vuelve cada vez mas inestable a medida que aumenta su espesor.
Los atomos de Ge superficiales se encuentran ligados a la capa bidimensional
con estados de energia poco favorables. Cuando una isla 3D nuclea, aparecen
lugares con estados de energia mas favorables. Como se esquematiza en la
figura 3.20, los atomos de Ge migran desde la capa de mojado 2D hasta los
lugares con enlaces més favorables de las islas tridimensionales [26].

ﬁ

Figura 3.20: Esquema del transporte de dtomos desde la capa de mojado
hacia las islas 3D [26].

Por tanto, las islas 3D se forman consumiendo Ge de la capa 2D. Este
proceso resulta energéticamente favorable porque produce una reduccion del
espesor de la capa de mojado alrededor de las islas, como se ve en la figu-
ra 3.21. De hecho, la reduccién del espesor de la capa 2D contribuye a la
minimizacion de la energia libre total del sistema cuando se forman las islas
coherentes. La disminucion del espesor consigue reducir a la energia elastica
en un factor de 2, consiguiendo con ello que, aunque el drea superficial au-
mente, el balance de energia entre el incremento de area y la reduccién de
la energia de deformacion sea atin més favorable a la formacién de islas [32].

Las islas coherentes de Ge sobre Si pueden adoptar varias formas. Entre
ellas, las mas habituales son piramides, “hut clusters”, “domes” y “super-

domes” [23].

Las piramides son las islas de menor tamano (figura 3.22). Las caras de
las islas son planos {105} inclinados un dngulo de 11.3° respecto del plano

49



Capitulo 3. Ejemplos de crecimiento MBE.

Figura 3.21: Variaciéon del espesor de la capa de mojado alrededor de las
islas coherentes [32].

(001). Las bases son cuadradas y su tamano lateral puede variar entre los
10 y 70 nm.

Otro tipo de isla coherente son los llamados “hut clusters” (figura 3.23).
Las caras de las islas son también planos {105}. Las bases tienen forma rec-
tangular [34]. Asi, estas islas tienen dos trapecios y dos tridngulos por caras.
La forma resultante tiene forma de choza ( “hut”) y de ahi viene su nombre.
La forma rectangular de la base hace que las islas se ordenen formando pa-
trones como el mostrado en la figura 3.24 [35].

Figura 3.22: Micrografia STM de una Figura 3.23: Micrografia STM de un
pirdmide [23]. “hut cluster” [34].

Si aumenta la tension debida a la deformacién, las islas pueden alcanzar
tamanos mayores transforméndose en “domes” (cipulas) (figura 3.25). Para
ello, debe haber un cambio de forma con caras més inclinadas que las {105}.
Se forman caras {113}, {15 3 23} y otras atin mds inclinadas [23].

Generalmente, aunque es posible conseguir tener un solo tipo de isla,
lo méas habitual es obtener una distribucién de diferentes tamanos y tipos
de islas a la vez, distribuyéndose tipicamente como en los ejemplos de las
figuras 3.26 y 3.27 [34],[36].
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Figura 3.25: Micrografia STM de un “dome” [23].
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Figura 3.26: Micrografia STM de una Figura 3.27: Micrografia AFM de
mezcla de pirdmides y “domes” [34]. una distribucién de pirdmides y
“domes” [36].

3.3.2. Islas dislocadas.

Todos los mecanismos de relajacién de la deformacién expuestos ante-
riormente son de cardcter eldstico. Pero, mas alla de un espesor critico de
capa, estos mecanismos ya no son suficientes para relajar el sistema y se
crean dislocaciones de desajuste, dando lugar a una relajacion plastica de la

o1



Capitulo 3. Ejemplos de crecimiento MBE.

deformaciéon. Esto conduce a la formacién de un nuevo tipo de isla llama-
da “superdome” que contiene al menos una dislocacién en su base [23]. Las
islas de Ge pueden comenzar a contener dislocaciones para didmetros mayo-
res de 20 nm aunque se han conseguido crear, bajo ciertas condiciones de
temperatura y velocidad de crecimiento, islas metaestables coherentemente
deformadas de hasta 140 nm. Cuando una dislocaciéon nuclea, lo hace en el
borde de una isla, y ésta cambia de forma para minimizar su energia. La
forma resultante es parecida a un “dome” pero aparecen facetas {111} y
otras mas inclinadas [37] (figura 3.28).

(42023)  120x120x27 nm?

Figura 3.28: Micrografia STM de un “superdome” [23].

El momento en que una isla coherente pasa a ser una isla dislocada varia
de unas islas a otras dentro de una misma muestra, llegando a convivir islas
dislocadas con islas coherentes tal y como se puede ver en la figura 3.29 [38].

Figura 3.29: Micrografia AFM de una distribucién trimodal donde se
pueden observar los tres tipos diferentes de islas: piramides, “domes” y
“superdomes” [38].

Veamos ahora como cambia la forma de los “superdomes” al ir creandose
dislocaciones en su crecimiento. Las dislocaciones nuclean en los bordes de
las islas. Una vez que una dislocacion se ha creado en el borde de una isla,
ésta se relaja completamente y por tanto se convierte en un lugar privilegia-
do de crecimiento para los atomos de Ge, provocando que estas islas crezcan
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mas rapidamente que las islas no dislocadas. Cada vez que se crea una dis-
locacién, la isla crece lateralmente unos 200 A. La forma de la isla depende
del niimero de dislocaciones y cambia de forma discontinua a medida que
van apareciendo més dislocaciones. El crecimiento de las islas dislocadas es
ciclico: cuando se crea la primera dislocaciéon la isla se relaja en esa zona y
crece de golpe 200 A lateralmente. Después, la isla crece verticalmente hasta
que acumula suficiente energia elastica y se crea otra dislocacién. Entonces
vuelve a haber otro crecimiento lateral muy rapido de 200 A. Los &tomos
necesarios para producir este crecimiento lateral tan repentino vienen por
difusion de la parte alta de la isla. Después, la isla vuelve a crecer verti-
calmente con los atomos que llegan desde las celdas de efusién y el ciclo
se repite. El volumen de las islas crece linealmente aunque el crecimiento
lateral y vertical sea discontinuo [39].

3.3.3. Densidad de islas.

La densidad de islas por unidad de area es uno de los parametros mas
importantes a la hora de disenar aplicaciones para estos materiales.

La nucleacion tiene lugar durante un periodo corto de tiempo en el mo-
mento de la transicién 2D-3D. La formacién de los nicleos tridimensionales
lleva al sistema a una relajacion de la deformacién, con lo cual se reduce
el potencial de deformacién, que es la fuerza motriz de la transformacién.
La probabilidad de que posteriormente se creen nuevos nicleos se reduce
drasticamente, lo cual conduce a una saturacion de la densidad. Después,
los atomos que llegan a la superficie se incorporaran preferentemente a los
nicleos ya existentes [40].

La densidad de islas que nuclean durante la transformacion 2D-3D de-
pende de multiples factores. Aqui se analizara solamente la dependencia con
la temperatura y con la velocidad de deposicion por ser los valores mas
influyentes. También existe una dependencia con la existencia de un orde-
namiento de las islas. En general, cuanto més ordenada esté la disposicién
de las islas, mayor serd su densidad.

La densidad de islas que se crean durante la transformacién aumenta
con la velocidad de deposicién y disminuye con la temperatura [41]. La figu-
ra 3.30 muestra la dependencia de la densidad de islas 3D con la velocidad de
crecimiento. En la figura 3.31 se muestra la dependencia con la temperatura
del sustrato [42].
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Figura 3.30: Dependencia de la densi- Figura 3.31: Dependencia de la densi-
dad con la velocidad de deposicién [42]. dad con la temperatura [42].

3.3.4. Recubrimiento de islas de Ge por una capa de
silicio.

Para su uso en dispositivos optoelectrénicos, las islas de Ge deben ser
enterradas, embebiéndolas en una matriz de silicio. Este recubrimiento de Si
reduce la recombinacién de portadores en la superficie del Ge. Sin embargo,
el recubrimiento de las islas provoca un cambio en la forma, el tamano y el
estado de deformacién debido a un fenémeno de mezcla del Ge y el Si. Los

cambios provocados dependen fundamentalmente de la temperatura y de la
velocidad de deposicién de la capa de Si [43].

Primeramente analizaremos la dependencia con la temperatura. A tempe-
ratura ambiente, la deposiciéon de Si mantiene la rugosidad de la superficie,
si bien la forma de las islas se vuelve un poco borrosa y disminuye un poco
su altura (figura 3.32). El resultado es un recubrimiento homogéneo de Si
debido a la escasez de difusién de los dtomos de Si a esta temperatura [44].

Figura 3.32: Esquema de la morfologia final del recubrimiento de islas
de Ge con Si a temperatura ambiente [44].

A temperaturas més altas (500° C o més), la rugosidad de la superficie
se suaviza considerablemente, y las islas parecen ser lavadas de la superficie.
Los atomos de Si que llegan a la superficie se difunden desde las cumbres
de las islas poco tensionadas hasta los valles y la capa de mojado, donde la

o4



Capitulo 3. Ejemplos de crecimiento MBE.

tension de compresion es mayor. Esto ocurre porque el radio atémico del Si
es mas pequeno que el del Ge, y entonces el Si de difunde hacia las zonas
de compresién donde el pardmetro de red es menor, es decir, hacia los valles
(figura 3.33(b)) [45]. La fuerza motriz de esta difusién es la tensién de de-
formacion y los dtomos de Si se acumulan en los valles disminuyendo asi la
rugosidad. Este mecanismo esta térmicamente activado y por eso casi no
se da a temperaturas bajas. Cuando ya se ha producido el alisamiento, se
observa que la cantidad de Si depositado no es suficiente como para llenar
completamente los huecos entre las islas, por lo que debe existir otro meca-
nismo que provoque el alisamiento de la superficie. Este mecanismo es una
difusién lateral de dtomos de Ge desde lo alto de las islas hacia la parte baja
(figura 3.33(c)). Las cumbres empiezan a disolverse y forman caras (001) en
la parte superior de las islas. La fuerza motriz para esta segregacién lateral
es la reduccion de la energia superficial de la capa de recubrimiento de Si. La
figura 3.34 muestra la evolucién de una pirdmide durante el proceso de recu-
brimiento a alta temperatura. Se observa como la piramide se va diluyendo
por las difusiones del Ge y del Si [46].

Figura 3.33: (a) Situacién antes del recubrimiento con Si (C' indica zona
de compresién y T indica zona de traccién), (b) mecanismo de difusién
del Si (¢) mecanismo de difusién del Ge, y (d) situacién final después del
recubrimiento [45].

En cuanto a la dependencia con la velocidad de deposicién, a baja tempe-
ratura apenas se nota el cambio entre baja y alta velocidad de crecimiento
y se preserva la forma de las islas. A alta temperatura, con velocidad de
deposiciéon rapida, no hay tiempo para que se produzca la difusién de los
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atomos de Ge y las islas enterradas preservan su estructura. El Si se acumu-
la en los valles altamente tensionados y se contribuye asi al alisamiento de la
superficie. Sin embargo, a alta temperatura y velocidades de deposicién del
Si lentas, las difusiones combinadas del Ge y del Si crean una capa 2D enter-
rada de una aleacién de Si;_,Ge, que tiene algo de memoria de la estructura
anterior. Segun se va depositando mas Si, la aleacion se va enriqueciendo y
la estructura de puntos cuanticos se va desvaneciendo.

3.4. Heteroepitaxia de la aleacion de silicio-
germanio sobre silicio: Si;_,Ge,/Si(001).

Las aleaciones de semiconductores ofrecen libertad para disenar las pro-
piedades de los materiales, eligiendo apropiadamente sus constituyentes. El
silicio y el germanio, que cristalizan en la red del diamante, forman una serie
continua de soluciones sélidas Si;_,Ge, con la composicion x variando entre
0 y 1. Cambiando la composicion de la aleacion, las propiedades electrénicas
pueden ser controladas, siempre estando comprendidas entre los valores que
toman para el Si y el Ge. Los compuestos cristalinos de Si;_,Ge, ofrecen
la posibilidad de modificar el diagrama de bandas de energia, al variar la
composicion de la aleacion, para adaptar al material a un uso concreto en
dispositivos electrénicos u optoelectrénicos [47].

La constante de red para la aleacién Si;_,Ge, varia linealmente, en
primera aproximacion, con la concentracién atémica de sus constituyentes.
A esta relacién se la denomina ley de Vegard [48]:

asice = (1 — x)ag; + rag. (3.15)

La representacion grafica de la ley de Vegard se puede observar en la
figura 3.35.

"

—50>

f ‘,J{- e,
80x80 nm

Figura 3.34: Evolucién de una pirdmide durante el proceso de recu-
brimiento a 450° C. (a) pirdmide de Ge antes del recubrimiento, (b)
pirdmide después de una deposicién de 3.2ML de Si, y (¢) la misma
pirdmide después de la deposicién de 5.6ML [46].
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Figura 3.35: Representacién gréfica de la ley de Vegard para la aleacién

Silszez.

Por tanto, el parametro de red de la aleacién sera siempre algo mayor que
el del Si y entonces, al depositar Si;_,Ge, sobre Si, seguira una pauta simi-
lar a lo que pasaba en el sistema Ge/Si. Como consecuencia, el crecimiento
estd influenciado por los mecanismos de relajacién eldsticos y plasticos de la
tension acumulada en la capa depositada, resultando una evolucion del creci-
miento que es tipica de un crecimiento SK [23]. La primera etapa consiste en
la creacion de una capa de mojado uniformemente deformada formada por
varias monocapas atémicas completas. La anchura de la capa de mojado de-
pende de la concentracion z de Ge de la aleacién. Cuanto mayor sea el valor
de z, mayor serd la tension acumulada en la capa y antes se producira la
transicién 2D-3D. En esta capa, la tensién esta parcialmente relajada en la
direccion vertical debido a una distorsion tetragonal de la celdilla unidad.
Mientras que la constante de red lateral se ajusta a la red del sustrato dando
lugar a una compresion lateral, la distancia entre monocapas se incrementa
para reducir la energia elastica. Sin embargo, la energia eldstica se incre-
menta en la capa de mojado a medida que aumenta el espesor. Asi, para un
cierto nimero de capas planas, la capa se vuelve inestable. Finalmente, la
capa forma islas 3D coherentemente deformadas. El aumento de la energia
superficial debido al aumento en el area superficial en la creacion de las islas
se compensa por una disminucion de energia de deformacién debido a la re-
lajacion de la constante de red hacia el valor del “bulk” en la parte superior
de las islas.
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Si este mecanismo ya no es suficiente para relajar la tension acumulada
durante la deposicion, se produce una relajacion plastica de la tensién por
la introduccién de dislocaciones en la intercara capa-sustrato. Esto da lugar
a la aparicién de islas dislocadas que estan completamente relajadas en su
parte superior, es decir, que tienen la constante de red del “bulk” en su ex-
tremo.

3.5. Heteroepitaxia de la aleacién de silicio-
carbono sobre silicio: Si;_,C,/Si(001).

Durante mucho tiempo se ha considerado al carbono como una impureza
no deseada en el silicio. Solo recientemente ha ganado interés gracias a que
se ha demostrado que la introduccion de C en una matriz de Si inhibe la
difusion del boro o el fésforo. La supresion de esta difusion incontrolada de
dopantes durante los aumentos de temperaturas inherentes al proceso de
fabricacién, posibilita la obtencién de transistores bipolares npn de alta fre-
cuencia basados en el Si y el Ge con una base muy estrecha (debido a la
supresion de la difusion del boro, usado habitualmente como dopante, de la
regién de la base hacia otras zonas) [49]. Ademads, las estructuras del tipo
Si;—,C,/Si(001) ofrecen una gran versatilidad en la ingenieria del ancho de
banda. Gracias a que la aleacién Si;_,Ge, tiene un parametro de red mayor
que el del silicio y que la aleacién Si;_,C, lo tiene menor, una combinacién
de ambas puede darnos un gran rango de variacién de la energia del gap y de
la tensiéon de deformacién acumulada, que se puede usar en la fabricacién de
multitud de dispositivos como detectores de infrarrojos compuestos por un
apilamiento de capas de Si;_,Ge, y de Si;_,C, [50], o estructuras de pozo
cudntico formadas por apilamiento de capas de Si'y de Si;_,C, [51].

El desajuste en el parametro de red entre la aleaciéon Si;_,C, y el Si viene
dado, en primera aproximacién, por la ley de Vegard (figura 3.36) [48]. Por
ejemplo, para la aleacién Si;_,C, con y=0.02 (2% de carbono) tiene un de-
sajuste con el silicio de alrededor del 1% [52], lo cual produce acumulaciones
de tensién de deformacioén en las capas depositadas de aleacién de Si;—,C,.

El parametro de red del Si es aproximadamente el doble que el parametro
de red del C. Esta gran diferencia entre las constantes de red de los dos ma-
teriales provoca que la solubilidad del C en el Si sea muy baja, del orden de
1077 em~3. Por tanto, la completa incorporacién de los atomos de C en las
posiciones sustitucionales en el Si;_,C,, solo se consigue para concentraciones
de C menores del 2-3 %, calculado en atomos, para un rango de condiciones
de crecimiento muy pequeno [53].
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Figura 3.36: Representacion grafica de la ley de Vegard para la aleacién
Si;—.Cy.

En el crecimiento de una capa de Si;_,C,, sobre una superficie de Si(001)
limpia, la morfologia de la capa depositada depende en gran medida de la
concentracion de carbono de la aleacién y de la temperatura del sustrato. En
la figura 3.37 se muestra un diagrama de fases simplificado donde se pueden
encontrar varias regiones con los diferentes modos de crecimiento [54].

Como se puede apreciar en la figura 3.37, la regién donde se obtiene
una capa pseudomérfica sin rugosidad en la superficie es muy pequena. Esto
solo ocurre para temperaturas menores de 500° C y concentraciones de car-
bono menores de 1.5-2 %. Existe una regiéon muy amplia en temperaturas y
concentraciones donde la rugosidad de la superficie es muy elevada, dando
lugar a un crecimiento tridimensional. Para temperaturas no demasiado al-
tas, cualquier concentracion de carbono mayor de 4 % nos da como resultado
una muestra policristalina, o amorfa, si la temperatura es muy baja. A tem-
peraturas altas, se forman agregados de carburo de silicio estequiométrico
(SiC 1:1). Por tltimo, si la concentracién de carbono es muy baja, por deba-
jo del 0.5 %, y la temperatura excede los 600° C se produce una segregacién
de una fina capa de carbono en la superficie de la muestra. Desde el punto
de vista tecnoldgico, la regién mas interesante es la zona pseudomorfica, que
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Figura 3.37: Diagrama de fases de la incorporacién de carbono en silicio
frente a la temperatura de crecimiento, para una capa de 100 nm de
espesor y una velocidad de crecimiento de 0.5 A-s~1 [54].

nos da como resultado una capa monocristalina con una superficie lisa y
libre de defectos.

La velocidad de crecimiento también es otro parametro a considerar a
la hora de determinar la morfologia de la capa crecida de aleacién. Si la
velocidad de deposicion es demasiado alta, la capa depositada serda amorfa.
Para evitar esto, no se deben superar los 1 6 2 A/s [55].
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Capitulo 4

Difraccion de electrones de alta
energia (RHEED).

La técnica de difraccién de electrones RHEED se ha empleado para rea-
lizar caracterizacion ”in situ”del proceso de crecimiento por MBE desde sus
inicios y se sigue utilizando, como una herramienta bésica, para determinar
el modo de crecimiento y las condiciones 6ptimas de deposicién.

En el presente capitulo se estudia el funcionamiento de un sistema RHEED
y de cada una de sus partes. Posteriormente se estudia las condiciones de
difraccién que dardn lugar a la presencia de una figura de difraccion so-
bre la pantalla. A partir de este patrén, se puede identificar la morfologia
superficial de la muestra y su perfeccién cristalina.
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4.1. RHEED.

La difracciéon de electrones se emplea ampliamente en la caracterizacién
de superficies en la fisica del estado sélido. La compatibilidad del RHEED
con el MBE es de gran utilidad a la hora de llevar a cabo un crecimiento
epitaxial. La figura 4.1 muestra un esquema de la configuraciéon habitual
de la difraccién de electrones a bajo angulo sobre una superficie de perio-
dicidad bidimensional. Las particulas difractadas son electrones acelerados
en un campo eléctrico en torno a los 30 kV. El patrén de difracciéon puede
visualizarse sobre una pantalla fluorescente.

En el Instituto de Ciencia de Materiales de Barcelona se registra el pa-
trén de difraccién con una camara digital de fotografia (véase figura 4.1). El
diagrama de difraccion RHEED de una superficie perfecta y plana es una
distribucién de barras de difraccién verticales. La distribucién de las barras
del diagrama RHEED, en funcién de la orientacién de la superficie respecto
al haz de electrones incidente, nos permite identificar las distintas recons-
trucciones superficiales que presentan las superficies de los semiconductores
durante el crecimiento.

Camara

Figura 4.1: Esquema del montaje experimental utilizado en el Instituto
de Ciencia de Materiales de Barcelona.

Sin embargo, una superficie con estructuras tridimensionales de un tamano
considerable, del orden de decenas de nanémetros como pueden ser estruc-
turas de puntos cuanticos, originarian un patrén de difraccion compuesto
por puntos sobre la pantalla. Un material policristalino genera un patrén de
semicirculos concéntricos, mientras que un material amorfo da lugar a un
fondo muy intenso sin barras ni puntos de difraccién.

Por lo tanto, mediante el diagrama que nos proporciona esta técnica se
puede obtener informacion acerca de la calidad de la superficie durante el
crecimiento, pero siempre para tamanos del orden de la longitud de coheren-
cia de los electrones, es decir, de hasta varias decenas de nandmetros.
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4.2. Dispositivo experimental.

Las partes basicas de las que estd compuesto un sistema RHEED se
muestran en la figura 4.2.

Caiidn de Pantalla
electrones fluorescente
Control Fuente de

remoto alimentacion

Figura 4.2: Fotografia del sistema RHEED utilizado en el Instituto de
Ciencia de Materiales de Barcelona.

Basicamente, un sistema RHEED esta formado por cuatro partes:

» Canon de electrones. Aqui es donde se produce el haz de electrones el
cual es focalizado y desviado mediante un conjunto de lentes magnéticas.

» Fuentes de alimentacion. Suministran tanto las intensidades de corri-
ente como las diferencias de potencial necesarias para el funcionamien-
to del aparato.

= Pantalla. Lugar donde se visualiza el patrén de difracciéon de electrones.

s Mandos de control. Sirven para que el usuario pueda controlar una
serie de variables como la forma del haz, su intensidad, el potencial de
aceleracion de los electrones, el punto donde inciden en la muestra, el
angulo de incidencia, etc.

A continuacién se detallard el fundamento fisico y funcionamiento de ca-
da una de estas partes.

4.2.1. Canodn de electrones.

El canén genera un haz muy energético de electrones y lo focaliza en un
punto de la muestra. En la figura 4.3 se muestra una fotografia del canén de
electrones existente en el Instituto de Ciencia de Materiales de Barcelona.
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Figura 4.3: Fotografia del canén de electrones del RHEED del Instituto
de Ciencia de Materiales de Barcelona.

Se puede dividir en dos zonas: la zona donde se produce el haz de elec-
trones (fuente de electrones) y la zona de lentes magnéticas donde se focaliza
y se desvia el haz hacia la posicién deseada (sistemas de focalizacion y de-
flexion).

Fuente de electrones.

Existen diversas formas de conseguir que los electrones abandonen un
solido y sean acelerados hacia una muestra, para construir un canén de
electrones. El método mas utilizado se basa en la emisiéon termoiénica de un
filamento calentado. Bésicamente, un canén de electrones consiste en [56]:

= Un filamento calentado que forma el catodo, al se le aplica un gran
potencial negativo con respecto a la tierra.

= Un “grid” 6 cilindro “Wehnelt”, sometido a un potencial negativo de
unos pocos cientos de voltios con respecto al catodo.

» El dnodo, que se encuentra conectado a tierra.

La disposiciéon de estos tres elementos basicos puede verse en la figura 4.4.

El filamento estd hecho con un alambre de wolframio de aproximada-
mente 0.1 mm de diametro, curvado en forma de horquilla, calentado por
el paso de una corriente hasta unos 2600 K-2800 K para que se produzca
la emisién termoidnica. La emisién termoidnica aumenta rapidamente con
la temperatura y esta fuertemente influenciada por la funcién trabajo del
emisor. Se usa el wolframio debido a su funcién trabajo relativamente baja
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Anodo

Filamento

Figura 4.4: Esquema bdsico de una fuente de electrones [56].

(4.5 eV) y su alto punto de fusién (3643 K), lo que permite una temperatura
de trabajo alta. Sin embargo, los filamentos tienen una vida media limita-
da debido a la sublimacién del wolframio de la parte mas caliente. Cuanto
mayor es la temperatura, mayor serd la cantidad de atomos sublimados y el
filamento adelgazara hasta que finalmente se produce el fallo por ruptura.

En el proceso de emision de electrones por efecto termoidnico, cuando se
alcanzan temperaturas del filamento suficientemente altas, un determinado
numero de electrones adquiere energia suficiente para vencer la funcion de
trabajo ¢, escapando del sélido [57]. En la figura 4.5 se ilustra el modelo
energético para la emision termoionica.

A A Yaao

E ¢

Banda de
conduccidn

b
EFI Estados ocupados a 0K
r

Figura 4.5: Modelo de bandas para un emisor termoiénico [57].

El término E representa el trabajo necesario para llevar un electrén des-
de el fondo de la banda de conduccién hasta el infinito. Si el electron se
encuentra en el nivel mas alto o nivel de Fermi, Er, el trabajo necesario
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para llevar el electrén hasta el infinito se denomina funcién de trabajo ¢,
cumpliéndose la relacion:

¢=FE—Ep (4.1)

El valor de la funcién de trabajo permite calcular, aplicando la ley de
Richardson [58], la densidad de corriente emitida por el filamento, Jo, de
acuerdo con la expresion siguiente:

Jo = AcT? exp(—¢/kpT) (4.2)

medida en A /cm?. Ag es una constante que depende del material con que se
fabrica el filamento, y que en el caso del wolframio es igual a 60 A /cm?K?,
kg es la constante de Boltzmann y T es la temperatura de emision.

Los electrones termoiénicamente emitidos por el filamento son acelera-
dos hacia el anodo, en el cual existe un pequeno orificio circular de unos
pocos milimetros de diametro. A través de este agujero se emite el haz de
electrones de alta energia.

La emision del filamento esta controlada por el “grid”, que se mantiene
a un voltaje algo inferior al del catodo. Permite controlar el tamano del
area, en el extremo del filamento, que produce emisién de electrones. En
algin punto entre el catodo y el dnodo, las trayectorias de los electrones
se entrecruzan. A este punto se le considera como la fuente efectiva de los
electrones. El diametro del haz en el entrecruzamiento depende del area
del filamento que esta emitiendo electrones y puede ser controlada por la
diferencia de potencial entre el filamento y el “grid” [59]. Por otra parte,
el “grid” actiia como un limitador de corriente para el haz de electrones
emitido. El circuito eléctrico realizado para tal fin se muestra en la figura 4.6.

Lentes magnéticas.

Un haz de electrones puede ser desviado de su trayectoria tanto por un
campo electrostatico como por un campo magnético. Ambos tipos de campos
pueden ser usados en lentes para electrones, pero el uso de lentes magnéticas
estd mas generalizado.

Una lente magnética tiene simetria cilindrica. Esta formada por una en-
volvente de hierro, denominada pieza polar, con un orificio como indica la
figura 4.7. Dentro de la pieza polar se aloja una bobina de espiras de co-
bre por la que se hace circular una corriente generando, de esta manera, un
campo magnético. El campo magnético queda concentrado en el interior del
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Figura 4.6: Circuito eléctrico interno de una fuente de electrones [59].

cilindro y los extremos de la abertura [56].

Figura 4.7: Esquema de una lente magnética [56].

La clave para entender como funciona una de estas lentes es muy simple.
Las lentes magnéticas se basan en la interaccién de los campos magnéticos
con la carga eléctrica en movimiento de los electrones del haz [59]. Si un
electrén que se mueve con una velocidad @', estd en el seno de un campo
magnético §, sufre una fuerza dirigida en una direccién perpendicular tan-
to a la direcciéon del movimiento como al campo magnético. Expresado en
notaciéon vectorial serd:
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F=e¢BATD) (4.3)

ﬁ
El médulo de esta fuerza tiene el valor F = eBv en el caso de que B y
o sean perpendiculares.

Dependiendo de la direcciéon del campo magnético en relacién con la
direccion de avance de los electrones existen dos tipos de lentes en un sistema
RHEED: lente focalizadora (focus) y lentes de deflexién. Su funcionamiento
basico se discute a continuacién.

La lente focalizadora del haz de electrones esta disenada de forma que
cree un campo magnético casi paralelo a la direcciéon de movimiento de los
electrones (figura 4.8). Un electrén que entra en la lente

experimenta un campo magnético E) que puede separarse en dos com-
ponentes: E)ax a lo largo del eje del sistema y B,.q en la direccion radial.
Inicialmente, el electrén no se ve afectado por f?)ax ya que es paralelo a
su direccién de movimiento, pero experimenta una pequena fuerza de mag-
nitud eB,.qv por la componente radial. Esta fuerza hace que el electréon
siga una trayectoria helicoidal a lo largo de la lente. Tan pronto como el
electron comienza su trayectoria helicoidal adquiere una componente de la
velocidad, v, perpendicular al plano del papel y por tanto experimenta un
fuerza de magnitud eB,,v.. en la direccién radial. Asi, la hélice que sigue
el electrén va teniendo un radio cada vez mas pequeno y el efecto resultante
es que el haz paralelo de electrones que entraron en la lente converge hacia
un punto, andlogo a lo que le pasa a un haz de luz focalizado por una lente
de cristal.

Figura 4.8: Esquema del campo magnético generado por una lente
magnética, separado en sus dos componentes, Bz ¥ Brad [59).

Variando la corriente que pasa a través de la bobina de la lente, variamos
la magnitud del campo magnético y, por tanto, la distancia focal de la lente
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puede ser variada a voluntad.

Un campo magnético puede también usarse para desviar el haz de elec-
trones como un todo, con el fin de poder mover el punto de incidencia por
la superficie de la muestra, o para cambiar el angulo de incidencia del haz
sobre la superficie. Para estas aplicaciones es necesario generar un campo
perpendicular al haz de electrones, al contrario que el focus que necesita-
ba un campo paralelo. Cambiando ligeramente la geometria de las lentes
se puede generar este tipo de campo. El campo magnético requerido para
este propdsito es bastante mas pequeno que el necesario para focalizar los
electrones en un punto, con lo cual el tamano de las bobinas es mucho mas
pequeno.

En un RHEED hay tres sistemas basicos de deflexion: deflexion en la
direccion X, deflexion en la direccion Y y “Rocking” del haz [60]. La de-
flexién en X y la deflexion en Y desvian el haz de electrones en las direc-
ciones X e Y indicadas en la figura 4.9, mientras que el efecto del “Rocking”
es desplazar el haz de forma paralela a su direccién de movimiento como
indica la figura 4.10.

rayo de
elecirones

ﬁngulu e
inddenda

Figura 4.9: Esquema del efecto de deflexién en X y la deflexion en Y. El
haz es desviado de forma que el punto de incidencia sobre la superficie
sigue las direcciones de los ejes X e Y [60].

4.2.2. Fuentes de alimentacion.

Un canén de electrones requiere varias fuentes de alimentacion, las cuales
se describen a continuacién [57].
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Figura 4.10: Esquema del efecto del “Rocking” en el haz de elec-
trones [60].

Corriente del filamento.

La corriente que pasa a través del filamento, que sirve para calentarlo,
se genera con una fuente de alimentacion de corriente continua. La corriente
requerida estd en el rango de 0 a 1.8 A para un filamento de wolframio. Esta
corriente debe ser muy estable para que el haz de electrones que emerge del
canén sea constante.

Alto voltaje.

El potencial de aceleracion aplicado en el canén se produce en un gene-
rador de alto voltaje. El rango de potencial que este generador es capaz de
proporcionarnos va de 0 a 30 kV.

Voltaje “bias”.

La forma de generar el voltaje “bias”, V;, del “grid” con respecto al fila-
mento es pasar una corriente a través de una resistencia, R;, de varios M2
(figura 4.6). El generador de alto voltaje se conecta al “grid” y la corriente
que pasa por la resistencia R, genera un voltaje V;, que hace al filamento
positivo con relacion al “grid”. El voltaje V, tiene tipicamente una magnitud
de unos pocos cientos de voltios en relacion al filamento.

4.2.3. Pantalla fluorescente.

El ojo humano no puede ver los electrones directamente y para visuali-
zarlos necesitamos convertir el haz en energia luminosa. Algunos materiales
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pueden emitir luz cuando son golpeados por un haz de electrones, convir-
tiendo su energia cinética en energia luminosa. Este proceso implica dos
pasos [61]. En un primer paso, la energia inicial hace que los electrones de
los atomos del material luminescente se exciten y salten de las érbitas inter-
nas a las externas de los atomos. En un segundo paso, los electrones vuelven
a su estado original, emitiendo un fotén de luz. El intervalo entre ambos
pasos puede ser de menos de una cienmilésima de segundo (fluorescencia)
o de varias horas (fosforescencia). En ambos casos, la luz producida es de
menor energia que la luz que produce la excitacién.

En el caso de las pantallas de RHEED, es importante obtener una rapida
velocidad de respuesta. Por este motivo, el fendmeno que nos interesa es la
fluorescencia y los materiales que presentan esta propiedad se llaman fluo-
rescentes. Ya que el fosforo fue el primer material en donde se detectd este
efecto, a los materiales fluorescentes también se les llama fosforos.

Una pantalla fluorescente es una ventana circular recubierta por un
fosforo. En la figura 4.11 se muestra una foto de la pantalla del RHEED
del Instituto de Ciencia de Materiales de Barcelona. Cuando los electrones
inciden en la pantalla, el fésforo se ilumina con una imagen monocroma de
color verde. si bien existen una gran diversidad de fésforos que emiten en
colores diferentes, el color verde ha sido elegido a propdsito porque la imagen
puede ser muy oscura y el ojo humano es mas sensible al color verde.

Cuanto mayor sea el nimero de electrones que golpean al fésforo, mayor
serd la cantidad de luz emitida. Una vez que se haya enfocado el patrén de
difraccion de la muestra en la pantalla, veremos una distribucion de areas a
las que les llega diferente cantidad de electrones, y por tanto, habra diferen-
tes zonas claras y oscuras.

4.2.4. Mandos de control del RHEED.

En un sistema RHEED, existen diversos mandos que nos permiten ma-
nipular una serie de parametros que influyen directamente sobre las carac-
teristicas del haz de electrones. Estos mandos estan divididos en dos pan-
eles: el panel frontal de la fuente de alimentacion y el control remoto. A
continuacion se analizard cada mando y el efecto que tiene sobre el haz de
electrones.
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Figura 4.11: Fotografia de la pantalla del RHEED del Instituto de Cien-
cia de Materiales de Barcelona.

Panel frontal de la fuente de alimentacidn.

Una fotografia del panel frontal de la fuente de alimentacién del RHEED
se puede ver en la figura 4.12. En este panel se encuentran los siguientes

mandos [60]:

Current (A) Beam off
Voltage(kV)
1g (11 A) _ ' Interlock

Filament Power

Figura 4.12: Fotografia de panel frontal de la fuente de alimentacién del
RHEED del Instituto de Ciencia de Materiales de Barcelona.

» Power. Botén de encendido. Tiene dos posiciones: ON/OFF.

s [nterlock. Si el led esta en verde indica que el aparato funciona con
normalidad. Si no estuviera encendido indicaria que la cubierta pro-
tectora del canén no funciona correctamente y debe ser reajustada o

reparada.

» Beam off. Cuando esta encendido indica que estd accionada la opciéon
de Beam blanking del control remoto.
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» Fnergy. Ruleta con la que se selecciona el potencial de aceleracién de
los electrones entre el anodo y el catodo. De este potencial dependera la
profundidad a la que penetran los electrones en la muestra.

= Filament. Ruleta con la que se selecciona la corriente que pasa por
el filamento. Esta corriente determina la temperatura del filamento vy,
por tanto, controla la densidad de corriente del haz, es decir, su brillo.

» [ (kA). Al mantener pulsado este botén aparece en la pantalla Current
el valor de la corriente en pA del haz de electrones que emerge del
canon.

» Voltage (kV). Pantalla donde se visualiza el potencial de aceleracién
al que se someten los electrones.

» Current (A). Pantalla donde se muestra la corriente que se hace cir-
cular por el filamento. También muestra la intensidad del haz de elec-
trones que sale del candn, si se mantiene pulsado el botén Ig.

Control remoto.

Una fotografia del control remoto del RHEED se puede ver en la figu-
ra 4.13. En el control remoto se encuentran los siguientes mandos [60]:

Grid Focus
Beam blanking Defl.Y
Defl.X Rocking

Figura 4.13: Fotografia del control remoto del RHEED del Instituto de
Ciencia de Materiales de Barcelona.

Los mandos que aparecen en la figura 4.13 son:

= Beam blanking. Suprime el haz de electrones a la salida del canén. Sirve
para mantener la carga eléctrica negativa que adquiere la muestra a
un nivel bajo. Ademads, gracias a esta opcién, es posible sincronizar el
haz con otras senales externas para evitar interferencias en presencia
de campos magnéticos provocados por otros aparatos.

73



Capitulo 4. Difraccién de electrones de alta energia (RHEED).

» Grid. Limita la corriente del haz y su didmetro.

= Focus. Determina la posicion de la focal y la divergencia del haz de
electrones.

= Defl. X. Controla la corriente que circula por la bobina de deflexién
que mueve el haz en el eje X (véase figura 4.9), es decir, arriba y abajo
en la pantalla del RHEED. Con esta opcién se modifica el angulo de
incidencia del haz en la muestra.

= Rocking. Desplaza el haz paralelamente a si mismo con el fin de incidir
en la muestra cuando se modifica el valor del angulo, sin mover la
posicion de la oblea. Esta opcion se debe usar conjuntamente con la
opcion de Defl. X.

= Defl. Y. Controla la corriente que circula por la bobina de deflexiéon
que mueve el haz en el eje Y (véase figura 4.9), es decir, de lado a lado
en la pantalla. Con esta opcién se puede mover el punto de incidencia
del haz en la muestra para poder barrer distintas zonas.

4.3. Aspectos importantes a tomar en con-
sideracion en el sistema RHEED.

Existen varias consideraciones importantes que hay que tener en cuenta
a la hora de trabajar con un sistema RHEED. En primer lugar, el aparato
no puede funcionar a presion atmosférica, por lo que necesita tener asociado
un sistema de bombas de vacio, como el existente en un MBE. Otro aspecto
importante es el dngulo de incidencia de los electrones en la muestra. Cuanto
mas pequeno sea este angulo, o menor la energia de los electrones incidentes,
menor sera la profundidad a la que penetren los electrones en la muestra,
lo cual es muy importante, ya que con esta técnica se pretende investigar
solamente la capa mas superficial de la oblea. A continuacién se analiza cada
uno de estos aspectos en profundidad.

4.3.1. Condiciones de UHV.

Para que el RHEED pueda funcionar correctamente es necesario que exis-
ta un vacio relativamente alto a lo largo de la trayectoria de los electrones,
desde el filamento hasta la pantalla. La necesidad de vacio se debe funda-
mentalmente a dos motivos. Por un lado, es necesario evitar la dispersién
del haz por choques con las moléculas que se encuentren a lo largo de su
camino. Por otra parte, las condiciones de vacio también son necesarias para
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evitar la contaminacion a la que se ven sometidas las superficies del interior
del canén por fendmenos de adsorcion [57].

Dispersién del haz.

Un electrén libre que se desplaza en un medio gaseoso sufre interacciones
con las moléculas del gas. Como consecuencia, los electrones se desvian de
su trayectoria original y se dispersan. La probabilidad de colisiéon entre dos
particulas depende del llamado recorrido libre medio [58], [, o distancia me-
dia recorrida entre dos interacciones sucesivas. Si P se expresa en mbar y [
en cm, la dependencia del recorrido libre medio con la presion, deducida de
la teoria cinética elemental de los gases se puede expresar como:

1—0’04
P

Para que un electrén no sufra interacciones con el gas residual en su
trayectoria en el MBE, su recorrido libre medio ha de ser del mismo orden
que la longitud de su trayectoria hasta la pantalla, aproximadamente un
metro, lo que requiere un vacio minimo de 4 - 10~* mbar.

(4.4)

Adsorcién.

Las condiciones de vacio también son necesarias para evitar que las
moléculas presentes en el interior de la camara de crecimiento se fijen a
las paredes del interior del canén y lo contaminen, impidiendo su correcto
funcionamiento. El proceso de adsorcién de moléculas de gas por las super-
ficies interiores del candén también estd regido por la teoria cinética de los
gases.

Desde el punto de vista de la fisica de superficies, se considera una super-
ficie limpia aquella sobre la que, durante el transcurso del experimento, se
deposita como maximo una monocapa de atomos contaminantes. En nuestro
caso, para tener una superficie limpia habria que trabajar con una presion
del orden de 1078 mbar. Es decir, los requisitos de limpieza de la superficie
son mucho mas estrictos que los necesarios para evitar la dispersion del haz
por choques con las moléculas del gas. En un sistema de MBE se trabaja
normalmente con presiones mucho mas bajas, aunque cuando se realiza un
crecimiento a alta temperatura y con un flujo atémico elevado procedente de
las celdas, se puede llegar a alcanzar valores de 10~® mbar de presién y los
problemas de contaminacion pueden llegar a ser importantes con el tiempo.
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4.3.2. Angulo de incidencia del haz sobre la muestra.

Un aspecto muy importante a la hora de obtener un buen patréon de
difraccién sobre la pantalla fluorescente del RHEED es el angulo de inciden-
cia del haz de electrones sobre la muestra.

Se puede seleccionar un dngulo incidente concreto bajando la muestra en
el eje Z, poraccion del manipulador, como se ve en la figura 4.14. El sistema
de ejes coordenados elegido es el que se muestra en la figura 4.9. Para que
el haz de electrones incida en el centro de la oblea en su nueva posicién del
eje Z, debemos deflectar el haz usando la opcion “Defl. X" hasta el valor
deseado.

- _ ¢ Oblea en la posiddén
inidal (z=0mm)

Rayo sin deflectal

4 Oblea en una
posicion arbitraria

Eje Z

Figura 4.14: Esquema de la trayectoria del haz de electrones. Moviendo
la posicién de la oblea en el eje Z, se varfa el angulo de incidencia del
haz sobre la muestra, .

De la figura 4.14 se sigue que:
a=0-p0 (4.5)

siendo « el angulo de incidencia del haz sobre la muestra, 3 el angulo que
se desvia el haz por laaccién de la deflexién en el eje X y § el angulo de
inclinacion del canén respecto de la horizontal. Este angulo es imposible de
modificar ya que es una caracteristica del diseno de la caAmara de crecimien-
to. Su valor es de 4°.

El esquema de la figura 4.14 y de las figuras siguientes no estd hecho

a escala. Las distancias y los angulos estdn exagerados para mostrar una
buena visualizacion de las relaciones trigonométricas que se deben tomar en
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consideracién. En la figura 4.15 se muestran todos los dngulos y distancias
a tener en cuenta en este problema.

Figura 4.15: Esquema de los dngulos y distancias involucrados en el pro-
blema de hallar el angulo de incidencia, a.

En la figura 4.15 tenemos:

I: distancia desde el centro de deflexion del haz en el interior de la
fuente hasta la salida de la fuente de electrones. Para este sistema en
concreto tiene un valor de 70 mm.

1: proyeccion de I sobre la horizontal.

D: longitud de la pestana que une la camara de crecimiento con el
canén de electrones, que es de 69.5 mm.

d: proyeccion de D sobre la horizontal.

L: distancia que recorre el haz en el interior de la caAmara hasta incidir
en la oblea.

[: proyeccién de L sobre la horizontal. Coincide con el radio de la
camara de crecimiento (258.8 mm).

z: distancia que movemos la oblea en el eje Z.

Z: proyeccion de z sobre la perpendicular a la trayectoria del haz sin
deflectar.
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De la figura 4.15 obtenemos que el valor del angulo (3 es igual a:

Z
= t 4.
g arcan(]+D+L_T> (4.6)

Por trigonometria vemos que:

Z =z cosé (4.7)

r =2z sind (4.8)
l

L= cos d (4.9)

Introduciendo las ecuaciones 4.6, 4.7, 4.8 y 4.9 en la ecuacién 4.5, obte-

nemos:
a = § — arctan ° (4.10)
1 D l
+ — 2z tand

+
cosd cosd cos?i

Sustituyendo los valores de d, I, D y [, obtenemos:

2
a = 4° — arctan (4.11)
399,91 — 0,072

La representacion grafica de la ecuacion 4.11 se muestra en la figura 4.16.

De la ecuacién 4.11 se sacan algunos resultados interesantes:

= z = 0: cuando la oblea se encuentra en z = 0 esta en la posicién en la
cual se realiza el crecimiento de la muestra. En esta posicion, 5 = 0°
y el angulo de incidencia tomara un valor igual a la inclinacion del
canoén, es decir, d. Por tanto, o = 4°.

= o = (°: para conseguir que el haz de electrones sea paralelo a la su-
perficie de la oblea, se debe cumplir que # = —) = —4°. Operando en
la ecuacién 4.11 obtenemos el valor de 27.8 mm para z. Como conse-
cuencia de esto, para poder obtener un patrén de difraccién sobre la
pantalla es necesario que z < 27,8 mm.

= o = 1° éste es el angulo que cominmente se utiliza para obtener
el patrén de difraccién de la muestra estudiada. Este angulo es lo
suficientemente pequeno como para que los electrones penetren tan
solo unas pocas monocapas (varios A) en el interior de la oblea. De
esta forma, obtenemos informacion sobre la ordenacién y simetria de
las ultimas capas atémicas, las cuales forman la superficie cristalina.
De la ecuacién 4.11, o por observacion de la figura 4.16, obtenemos un
valor de z ~ 21 mm.
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I
= t
& =arctg ( 399.91 —0.07-1)

Angulo de inddenda (°)
=

-

D'uﬂ 1 2 3 45 &6 7 8 2100141 21314151617181920 21 22 23 24 25 256 37 28 22 30

z{mm)

Figura 4.16: Grafica que muestra la dependencia del angulo de inciden-
cia, «, en funcién de la distancia z que se desplaza la oblea en el eje Z.

Cuando el angulo de incidencia es muy pequeno, del orden de 1° o menor,
pueden aparecer dificultades para conseguir fijar el patréon de difraccion en
la pantalla. Esto es debido a que la oblea puede adquirir una carga negativa,
yva que parte de los electrones del haz incidente se absorben, en lugar de
ser difractados. Cuanto menor es el angulo entre el haz y la oblea, mayor
sera la cantidad de electrones absorbidos, pues su trayectoria es mas rasante,
y estaran mas tiempo pasando muy cerca de la superficie de la muestra y
a través de las capas de atomos més exteriores. De esta manera, la oblea
puede cargarse eléctricamente, generando un campo eléctrico a su alrededor
que, aunque muy débil, puede interaccionar con el haz incidente (también
con carga negativa) y desviarlo de su trayectoria.

De todo lo anterior se ve que se puede seleccionar un angulo de inci-
dencia concreto, sin mas que bajar la muestra en la direccién Z y deflectar
el haz de manera que incida en la oblea en su nueva posicién. Para lograr
esto ultimo, usamos la opcién “Defl. X” del control remoto del RHEED. La
deflexion en el eje X permite cambiar el angulo que forma el eje dptico de
la fuente de electrones con el haz a la salida del candn, es decir, permite
modificar el angulo 8. Dicho de otra manera, la deflexién en el eje X desvia
el haz de forma que el punto de incidencia de los electrones sobre la oblea se
mueve paralelamente al eje X, siendo este eje el representado en la figura 4.9.

En la tabla 4.1 se muestran las medidas experimentales tomadas
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para calcular qué valor de la “Defl. X” se necesita para incidir en la oblea
con el haz cuando bajamos la muestra por el eje Z. Para una posicién de
la oblea z, se obtiene un intervalo de valores de la “Defl. X” para los cuales
el haz incide en la muestra, ya que las obleas utilizadas son relativamente
grandes (10 cm de didmetro).

z(mm) “Defl.X” minimo(div.) “Defl. X” méaximo(div.)

0 3.86 4.90
4 4.12 5.22
8 4.64 5.60
12 5.24 0.88
16 .86 6.34
20 6.42 6.72
24 7.00 7.16
28 7.45 7.46

Tabla 4.1: Valores experimentales de la “Defl. X” minima y méxima tomados
en diferentes posiciones de la muestra (distintos valores de z).

Si calculamos el angulo de incidencia para cada valor de z de la tabla 4.1,

haciendo uso de la ecuacién 4.11, se obtienen los valores mostrados en la
tabla 4.2.

a(®)  “Defl.X” minimo(div.) “Defl. X” méaximo(div.)

4.00 3.86 4.90
3.43 4.12 0.22
2.86 4.64 5.60
2.28 5.24 5.88
1.72 5.86 6.34
1.15 6.42 6.72
0.58 7.00 7.16
0.01 7.45 7.46

Tabla 4.2: Valores del dngulo de incidencia, calculado a partir del valor de z,
para cada intervalo de valores que toma la “Defl. X”.

Con los valores de la tabla 4.2 se puede hacer un ajuste por minimos
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cuadrados para obtener una recta que dé cuenta de la variaciéon del angulo
de incidencia con la “Defl. X” (estando siempre la oblea colocada en la posi-
cién adecuada para que el haz incida en ella). Se han realizado dos ajustes,
uno para cada extremo de la oblea, es decir, para los valores de “Defl.X”
minimo y “Defl. X” maximo. El patrén de difraccién aparecerd en la pan-
talla fluorescente para todo el intervalo de valores comprendidos entre las
dos rectas del ajuste (zona sombreada de la figura 4.17).

[l E R,
w40 | A B
§ 38
E 3.6: Oblea
5 3af
£ o3 Caiién
2 3o0f
o 28|
5 26|
& 24f
22 f
20|
1.8 [
15[ Extremo A 3 ¢ Extremo B
14 [ de la oblea de la oblea
12|
1.0
o8|
06|
o4l
0.z f
oo L

3.0 3.5 1.0 1.5 5.0 5.5 5.0 5.5 7.0 7.5 8.0
Deflexion en el eje X (div.)

Figura 4.17: Grafica que muestra la dependencia del dngulo de inciden-
cia, «, en funcion de la “Defl.X”. La zona sombreada de la figura es
la zona para la cual se satisfacen las condiciones geométricas necesarias
para la obtencién de un patréon de difraccién en la pantalla.

En resumen, para seleccionar un dngulo de incidencia concreto se hace
uso de las figuras 4.16 y 4.17, obteniéndose los valores de z y de “Defl. X”
que se requieren para satisfacer las condiciones geométricas para obtencién
del patron de difraccion sobre la pantalla.

Para poder obtener patrones en la pantalla a alta temperatura no es con-
veniente mover la posicion de la oblea en el eje Z, ya que puede deteriorar el
sistema de calentamiento de la oblea. Cuando se traslada en el eje Z, la oblea
se aleja de la resistencia incandescente y la transferencia de calor del fila-
mento a la muestra disminuye drasticamente, provocando un calentamiento
excesivo de la resistencia, la cual puede fundirse. Por tanto, para tempera-
turas superiores a la del ambiente, la muestra debe dejarse fija en la posicion
z = 0. Esto implica que el dngulo de incidencia de los electrones en la oblea
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en estas condiciones es de 4°, que es un angulo demasiado grande para poder
obtener un buen patrén de difraccién de la superficie. Para poder incidir en
la oblea con angulos menores es necesario usar la opcién “Beam Rocking”
simultdneamente con la deflexién en el eje X [60]. Para ello, primeramente
se selecciona un angulo de incidencia con la opcién “Defl. X” con la ayuda de
la grafica 4.17 y, posteriormente, se usa la opcion “Rocking” hasta conseguir
que el patrén de difraccion salga en la pantalla, es decir, hasta que el haz
incida en la muestra. El efecto de la opciéon “Rocking” del control remoto
es trasladar paralelamente a si mismo el haz de electrones, tal y como se
ve en la figura 4.10. Asi, es posible incidir en la oblea cuando ésta esta si-
tuada en su posicién méas alta (z = 0 mm) con un dngulo menor que 4°.
El inconveniente de usar la opcién “Rocking” es que no se alcanzan angulos
menores de 2.5°, lo cual no permite visualizar un buen patrén de difraccion
de superficies planas.

4.3.3. Profundidad de penetraciéon de los electrones en
la muestra.

La profundidad de penetracion del haz de electrones en la muestra, antes
de que se produzca el fenémeno de difraccion, depende fundamentalmente
de dos parametros: el angulo de incidencia y el recorrido libre medio de los
electrones en ese material.

En promedio, los electrones viajan en el interior de un sélido una dis-
tancia aproximadamente igual a su recorrido libre medio inelastico en ese
material. Aunque el recorrido libre medio depende del material por el que
viajan los electrones, una buena aproximacién nos la da la ecuacién 4.12 [62],
la cual es una férmula empirica que relaciona [ (en A) con el potencial de
aceleracion de los electrones, E, para valores mayores de 100 V.

E
l pu—
15,54 In(0,0547E)

La ecuacién 4.12 esta representada graficamente en la figura 4.18.

(4.12)

Como muestra la figura 4.19, para un angulo de incidencia a y un recorri-
do libre medio [ dado por un potencial de aceleracion segun la ecuacion 4.12,
la profundidad de penetracion, d, medida en la direccién perpendicular a la
superficie de la muestra sera:

d=1 sina (4.13)
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Si suponemos un angulo de incidencia tipico, como puede ser 1°, a través
de la ecuacion 4.14 se puede expresar la profundidad de penetracién en fun-
cion de la energia de los electrones. Esta ecuacion esta representada grafica-
mente en la figura 4.20.

E
d pu—
15,54 (n(0,0547E)

sin(1°) (4.14)

Como se observa en la figura 4.20, la profundidad de penetracion es
de unos pocos A y, por tanto, los electrones sufrirdn la difraccién en las
primeras monocapas atémicas, es decir, la informacién que nos dé el patrén
de difraccion procede solo de unas pocas monocapas atomicas.

@ 300 - - - - -
v~
& 250 i E
5 15.54 In(0.0547 E)
£
200 :
2
]
% 150 ]
Q
100 :
3
50 ;
u 1 1 1 1 |
0 5 10 15 20 25 30

Energia del rayo de dectrones; E (KeV¥)

Figura 4.18: Grafica que muestra la dependencia del recorrido libre medio
de los electrones en un material, [, con respecto a su potencial de acel-
eracion, F.

\ﬂ:\_‘/

Figura 4.19: Esquema de la trayectoria que sigue el haz de electrones en
el interior de un sélido, donde [ es el recorrido libre medio, « el angulo
de incidencia y d la profundidad de penetracién.
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Figura 4.20: Grafica que muestra la dependencia de la profundidad de
penetracion de los electrones en un material, d, en funcién de su potencial
de aceleracion, FE.

4.4. Condiciones de difraccion.

A la hora de entender cémo los electrones interaccionan con la materia,
es 1til tener en cuenta el principio de dualidad onda-particula. Segin ésto,
se puede considerar que el haz de electrones incidente es una radiacién con
una longitud de onda determinada, y se puede hacer un tratamiento analogo
al utilizado para explicar la difraccién de la luz o de los rayos X.

Segtn el principio establecido por Louis de Broglie, cualquier particula de
masa m moviéndose con velocidad v tiene asociada una longitud de onda, A,
dada por la expresién [64]:

A= — = — (4.15)

p  mu

donde h es la constante de Planck y p es el momento lineal de la particula.

Un electrén de masa me, carga e y velocidad v,, acelerado en el seno de
un potencial eléctrico V', adquiere una energia cinética:

1
E. = émevs =eV (4.16)

donde se ha supuesto que la velocidad a la que viajan los electrones es
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una velocidad no relativista. Esta aproximacion es valida para los elec-
trones acelerados en un potencial menor que 100 kV. Combinando las ecua-
ciones 4.15 y 4.16 obtenemos:

h
vV2meeV

Sustituyendo los valores de las constantes en la ecuacién 4.17 llegamos

A = (4.17)

L 122 (4.18)
e — \/V .

donde V viene dado en voltios y A, en A.

A partir de la expresion para la longitud de onda, podemos calcular el
vector de onda asociado al haz de electrones incidente a través de la relacién:

2
ko = — 4.1
o= (4.19)
Operando llegamos a:
ko = 0,51vV (4.20)

donde V viene dado en voltios y ko en A1

En la tabla 4.3 se muestra el valor de la longitud de onda de los electrones
y el médulo de su vector de onda para los valores del potencial de aceleracion
mas comunmente utilizados en RHEED.

V(V) Ae(A) ko(A™1)

10000 0.123 51.0
20000 0.087 72.1
30000 0.071 88.3

Tabla 4.3: Longitudes de onda de los electrones y médulos del vector de onda
en funcién del potencial de aceleracién, V.

Una vez que tenemos caracterizado el haz de electrones como una ra-
diacion de longitud de onda )., las condiciones de difracciéon para una dis-
posicion periddica de atomos pueden ser formuladas en términos del espacio
directo, es decir, de la red real, o en términos del espacio de difraccion, es
decir, de la red reciproca. Las dos formulaciones tienen el mismo contenido
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fisico, pero ésta ultima es, a menudo, mas conveniente y estd mas directa-
mente relacionada con los patrones de difraccion.

Si centramos nuestra atencién en el espacio directo, la condicion de
difraccion es la ley de Bragg, cuyo enunciado dice que para que exista
difraccién, la diferencia de caminos entre las ondas “reflejadas” por los planos
cristalinos debe ser un ntimero entero de longitudes de onda [59]. Considere-
mos la interaccion de un haz de electrones con un cristal perfecto, en el cual
los atomos forman una red cibica. La seccién transversal de este material
se muestra en la figura 4.21. Si un haz de electrones incide en la muestra,
sera difractado por algunos de los atomos constituyentes, como los marca-
dos con A y B. Gracias al principio de dualidad onda-particula, podemos
considerar a los electrones como ondas y aplicar argumentos similares a los
usados para explicar la difraccion de la luz o de los rayos X.

—& & & & & & *—

Figura 4.21: Geometria de la difraccién de un haz incidente de elec-
trones, I, por una muestra cristalina. Se producen intensos haces de
electrones difractados, D, para ciertos dngulos discretos 6y [59].

El haz de electrones incidente es coherente, es decir, las ondas de los
electrones individuales estan en fase. Todas las ondas difractadas que estén
en fase a la salida se reforzaran y produciran un intenso haz de electrones,
mientras que las ondas difractadas que no estén en fase no se reforzaran. Las
ondas difractadas en D estardn en fase si la diferencia de caminos para ir
desde I hasta D por los dos haces dibujados en la figura 4.21 es un ntimero
entero de longitudes de onda. Esto ocurrira si:

EB+ BC = n\. (4.21)

donde n es un ntimero entero y A, es la longitud de onda de los electrones.
En la figura 4.21 se observa que:
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donde dpy es el espaciado interplanar y 0y es el dangulo de Bragg corres-
pondiente. Por tanto, la condicién de refuerzo para las ondas en fase se
expresara como:

2dg sin Oy = n. (4.23)

Asi formulada, la ley de Bragg puede dar lugar a pensar que realmente
se produce “reflexién”, pero esto no es cierto [65]. Es importante diferenciar
entre la difraccion expresada en términos de la ley de Bragg y la reflexion
especular: para la difraccion, solamente en ciertos angulos discretos 0y tiene
lugar la “reflexion”, mientras que para la reflexion especular, todos los angu-
los estan permitidos. Esto muestra claramente que en la difraccion se produce
interferencia y no reflexién, pero como la nocién de “reflexion” es muy ttil,
especialmente en determinacién de estructuras, continia siendo muy usada.

Al nuimero entero n de la ecuacién 4.23 también se le llama orden de
difraccion y, para un plano determinado, la difracciéon ocurre cuando n=1,
2, 3... Sin embargo, en difraccién de electrones, es comuin trabajar solamente
el primer orden de difraccion, n=1, ya que los demés érdenes son muy débiles
y caen fuera de la pantalla. Por tanto, la ecuacion 4.23 se reduce a:

2dH sin 9H = )\e (424)

Debido a que la longitud de onda de los electrones de alta energia es muy
pequena, los dngulos de Bragg son bastante pequenos, del orden de 0.01° y
la ley de Bragg puede ser aproximada por:

20y = e (4.25)

Como 6y es tan pequeno, es obvio que los angulos de la figura 4.21 estan
exagerados, y que en la practica, un haz de electrones solamente sera difrac-
tado por planos de atomos que sean aproximadamente paralelos al haz de
electrones. Este factor hace que la geometria de los patrones de difraccién
sea mucho mas simple que la de los patrones de difraccién de los rayos X,
en los que Ay puede ser grande.

Si ahora nos centramos en el espacio reciproco, la condicion de difraccion
puede ser formulada en términos de la esfera de Ewald (figura 4.22). El cristal
que va a producir la difraccién se representa a través de su red reciproca,
cuyo origen esté> en O. El vector de onda de los electrones incidentes se

representa por k q: _
ko= (2m/A) € n (4.26)

siendo €, el vector de onda normal al frente de onda plano. El vector de
H
onda de los electrones difractados serda k. Suponemos que el “scattering” es
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Figura 4.22: Esfera de Ewald [59].

elastico y por tanto habra conservacion de la energia. Entonces:
ko=k=2m/\ (4.27)

Para construir la esfera de Ewald, dibujamos el vector ?0 de forma que
termine en el origen O de la red reciproca. A continui():ién, se dibuja una
esfera de radio kg cuyo centro, P, es el origen del vector k . Cuando la esfera
toca un punto de la red reciproca, la linea que une este punto con el centro
de la esfera representa al vector de onda del haz difractado, . El vector que
une dos puntos atravesados por la esfera es un vector de la red reciproca, g .
Por tanto, ¥ - k;_o) = ¢ en esta construccién. Por geometria (figura 4.23),
tendremos:

27'(' / d H )\e
2.27/\.  2dy
teniendo en cuenta que a* = 27 /a = 27 /dy por definicién de la red recipro-
ca, siendo a la constante de red de la red directa y a* el pardmetro de red
de la red reciproca. Por tanto:

(4.28)

sinfg =

)\e = QdH sin 0]-] (429)

es decir, esta construccion satisface la ley de Bragg [59]. Por tanto, la condi-
cion de difraccion de Bragg se puede expresar también de la siguiente forma:

—

Ko— k=7 (4.30)
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Figura 4.23: Construccién de la esfera de Ewald [59].

yva que las dos formulaciones son equivalentes. Por tanto, un haz difractado
se formara si la esfera intercepta a algin punto de la red reciproca. Si no
hay puntos de la red reciproca sobre la esfera, entonces:

Ko—k£7 (4.31)
- . . . .,
y para este k o incidente no hay difraccion.

Cuando el haz de electrones atraviesa una zona con una disposicién tridi-
mensional de atomos, es decir, un “bulk” el desarrollo anterior es valido y los
haces difractados se distribuiran de forma que aparecen puntos luminosos
sobre la pantalla. Sin embargo, cuando el haz s6lo penetra unos pocos A en
la muestra, los electrones ya no interaccionan con un “bulk”, sino con una
disposiciéon bidimensional de dtomos. En esta situacién la ecuacion 4.31 ya
no es estrictamente cierta. Se comprueba experimentalmente que la inten-
sidad difractada por una red bidimensional también sera diferente de cero
incluso si el vector k — ?0 difiere un poco de un vector de la red reciproca.
Esta desviacién de la condicién de difraccion exacta se describe mediante el
vector 5, llamado pardmetro de desviacion (figura 4.24) [65]. El vector s
mide la distancia entre el nodo de la red reciproca Gy y la esfera de Ewald
y es positivo cuando el nodo de la red reciproca esta dentro de la esfera de
Ewald y negativo en caso contrario. Entonces la direccién positiva de 5 es
la direccién de propagacion de los electrones.
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L ] [ ]
L D ? GH &
] L ] . >

Figura 4.24: Diagrama de la esfera de Ewald donde se observa el
pardmetro de desviacién, s [65].

La figura 4.25 muestra una representacion grafica de la variacion de la
intensidad difractada en funcién de la desviacion respecto del angulo de
Bragg.

A
Intensidad

[1id

Figura 4.25: Variacién de la intensidad difractada en funcién del
pardmetro de desviacién del dngulo de Bragg [59].

Por tanto, esta teoria predice que, si bien la intensidad de difraccion
es maxima para el dangulo de Bragg, (s=0), también se producira difraccién
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cuando s no sea cero [59]. La anchura del pico a la mitad de su altura es, como
se indica en la gréfica de la figura 4.25, igual a 1/d, siendo d la profundidad
de penetracion de los electrones en la muestra. Por tanto, se observa que
para casos en los que los electrones no penetren mucho en la muestra, como
es el caso del RHEED, la anchura del pico serd grande e incluso cuando
haya una gran desviacion del angulo de Bragg se producird difraccién. En
términos de la construccion de la esfera de Ewald, se puede representar la
relajacion de las condiciones de difraccion como que los puntos de la red
reciproca ya no son puntos matemaéticos, sino que se alargan en la direccién
perpendicular a la superficie de la muestra formando varillas, como se ve en
la figura 4.26. Comparando las figuras 4.24 y 4.26, obtenemos que el nimero
de intersecciones de la esfera de Ewald con las varillas de la red reciproca
se ve ahora incrementado. Como la longitud de las varillas es inversamente
proporcional al espesor de penetraciéon de los electrones en la muestra, se ve
que cuanto menor sea el dngulo de incidencia del haz, menos penetrara en
el interior del material y las varillas serdn méas alargadas. Por tanto, se
veran una mayor cantidad de puntos de difraccion en el patrén de difraccién
debido a que puntos de la red reciproca que antes no cortaban a la esfera
de Ewald, al alargarse y convertirse en varillas, ahora si cortaran a la esfera
y produciran difracciéon. Ademads, si tenemos en cuenta que el radio de la
esfera de Ewald es muy grande (kg estd relacionado con la energia E a través
de la relacién E = h*k2/2m,.), en algunos lugares la interseccién entre las
varillas y la esfera no serd un punto sino una linea y sobre la pantalla se
proyectara una barra de difraccion.

Otra forma de ver que la red reciproca de un cristal bidimensional no
esta formada por puntos como en el caso de un cristal 3D, sino por varillas,
es a través de la definicién de red reciproca [66]. Si aj, as y as son los
vectores de la red directa o real en tres dimensiones, se definen los vectores

y A
que forman la red reciproca, aj, a5 y a3 como:

— — —
— — —
aj -aj =as - a5 = as - a3 =27 (4.32)
— — — — — —
— — — — — —
aj-ay=aj-a;=ay-a3=as-a; =az-a; =az-ay =0 (4.33)
es decir:
@ - a; = 2w 4.34
ai - a;" = 2moy; (4.34)

donde 9;; vale 1 sii = j y 0si¢ # j. Por tanto, vemos que podemos escribir:

ay = — (4.35)
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/ {c) Vista 3D.

Figura 4.26: Diagrama mostrando la interseccién de la esfera de Ewald con
una serie de varillas de la red reciproca, perpendiculares a la superficie de la
muestra; (a) vista desde arriba, (b) vista lateral y (c) vista tridimensional [59].

(b) Vista lateral. ,7

27
A 4.
Qg s ( 36)
27
A 4.
as os (4.37)

Consideremos una red bidimensional en la que la normal a la superficie
tiene la direccién 3. En este caso, el parametro de red en la direccién 3, as,
podemos considerarlo de médulo infinito ya que al no haber atomos en esta
direccién, podemos pensar que el siguiente atomo que formaria parte de la
red tridimensional estaria en el infinito. Si hacemos tender as a infinito en
la ecuacion 4.37, obtenemos que aj tiende a cero, es decir, que los puntos
que forman la red reciproca en la direccién 3 estaran infinitamente juntos.
Esto es analogo a pensar que en esa direccion la red reciproca ya no esta for-
mada por puntos discretos sino por rectas (o varillas) perpendiculares a las
direcciones 1 y 2. Una representacion de una red directa bidimensional y su
correspondiente red reciproca se ve en las figuras 4.27(a) y 4.27(b).

Tomando esta descripcién y dado que el haz incidente_}es de gran energia
y, por lo tanto, el vector de onda del haz incidente, kg, es muy grande
comparado con la red reciproca (ko aumenta al aumentar la energia E de los
electrones incidentes), entonces, la superficie de la esfera de Ewald (de radio
ko) es casi plana y corta a la red reciproca formando barras. Esto da lugar a
que en la pantalla ya no se vean puntos sino lineas verticales (figura 4.28) [8].
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) )

Figura 4.27: (a) Esquema de una red real formada por los dtomos de
una superficie, (b) esquema de la red reciproca correspondiente a la red
bidimensional de la figura (a).

Varillas de la
red redproca

Rayos
difractados
Muestra
i N
. Haz N
inadente
Esfera de Bara en la
Ewald pantalla

Figura 4.28: Esquema de la interseccién de la esfera de Ewald (de ra-
dio muy grande) con las varillas de la red reciproca, dando lugar a la
aparicién de lineas verticales en el patrén de difraccién [8].

A partir del espaciado observado entre las barras de difraccién que apare-
cen en la pantalla podemos calcular el parametro de red de la muestra, en la
direccion de observacion, es decir, en la direccién del haz de electrones inci-
dente [67]. La relacién entre el espaciado de las varillas de la red reciproca a*
v el espaciado entre las barras de difraccion que aparecen en la pantalla se
ilustra en la figura 4.29. En esta figura, L es la distancia desde el punto de
incidencia del haz sobre la muestra hasta la pantalla.

Como la distancia entre las varillas de la red reciproca es mucho menor
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Baras de
difracdion >

Varillas de la
red recproca

Figura 4.29: Relacion entre el espaciado entre las varillas de la red
reciproca, a*, y la distancia observada entre las barras de difracciéon en
la pantalla, r. En la parte derecha se muestra la aproximacién realizada
en los calculos tedricos [67].

que la distancia entre las barras en la pantalla debido a que la pantalla
estd bastante lejos, podemos hacer la aproximaciéon de que todos los haces
difractados de cada una de las varillas de la red reciproca tienen su origen
en el mismo punto, dando lugar a la aparicion de los tridngulos mostrados
en la parte derecha de la figura 4.29. Entonces, aplicando el principio de
triangulos semejantes, de la figura 4.29 se deriva:

rooaad (4.38)
L k  27/\ '
y despejando:
. 2mr (4.39)
a" = W3 .

como la relacion entre los parametros de red de la red reciproca y la directa
viene dada por:
a* =2m/a (4.40)

la relacién entre la distancia de las barras en la pantalla y el espaciado en
la red directa para la direccién de los electrones incidentes sera:

AeL

r

a

(4.41)
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Por tanto, con esta informacion, podemos averiguar a lo largo de qué direccién
cristalina de la muestra se estd incidiendo con el haz de electrones.

Una caracteristica importante de los patrones de difraccion es la apari-
cion de unas lineas oblicuas que aparecen en la pantalla cuando la muestra
tiene una superficie plana. A estas lineas se las llama generalmente lineas
de Kikuchi y seran mas intensas cuanto mas plana sea la superficie a niv-
el atomico. El fenémeno que provoca su aparicion son las resonancias su-
perficiales [68]. Se producen cuando algunos de los electrones difractados
por los atomos superficiales lo hacen de forma que su trayectoria después
del “scattering” es paralela a la superficie de la muestra. En términos de
la representacion de Ewald, esta condicion se cumple cuando la esfera de
Ewald es tangente a una de las varillas de la red reciproca bidimensional
y, asi, el vector de onda de los electrones difractados estd contenido en el
plano de la superficie de la muestra (figura 4.30). De esta forma, una parte

Varillas tangentes
" a la esfera de Ewald

Plano de la
superfide

______

Varilla que corta

a la esfera de Ewald
Haces de electrones

difractados en el plano
de la superfide

Figura 4.30: Condicién de resonancia superficial en la representacién de la esfera
de Ewald. Esta condicién se cumple cuando la esfera de Ewald es tangente a
alguna de las varillas de la red reciproca. En este caso, dos haces adquieren una
trayectoria contenida en el plano de la superficie después de la difraccién [68].

del haz de electrones incidente se propagara por la superficie, en un estado
cuasi-ligado, hasta sufrir otro “scattering” y desprenderse de la superficie
de la muestra para dirigirse a la pantalla. No todos los electrones sufren
la segunda difraccién a la vez, sino que lo van haciendo poco a poco a lo
largo de toda la trayectoria del haz sobre la superficie (véase figura 4.31). El
resultado de este complejo fendémeno es que se observan unas lineas ligera-
mente curvadas en forma de parabolas que en la pantalla fluorescente, que
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Haces que solo

sufren una difraccion Haces que sufren una

segunda difracdon después

Haz de haberse propagado
inddente / por la superfide
)
ropagan por la

de la primera difracdén

Electrones que se
supetficie despué

Figura 4.31: Esquema de la trayectoria de los electrones que sufren una reso-
nancia superficial, dando lugar a lineas de Kikuchi [68].

se distribuyen de la manera que se ve en la figura 4.32.

Figura 4.32: Esquema de la distribucién de las lineas de Kikuchi
sobre la pantalla fluorescente.

Otra de las caracteristicas mas usuales en las figuras de difraccion son las
lineas de Chevron, las cuales aparecen en muestras con puntos cuanticos. La
presencia de islas con caras cristalinas bien definidas provoca la aparicién de
unas barras adicionales en el patrén de difraccién [69]. Las caras cristalinas
de las islas son vistas por los electrones incidentes como una nueva superficie
con cierta inclinaciéon respecto a la direccion del sustrato. Cuando se pro-
duce el fenémeno de difraccién, sobre la pantalla se proyecta la interseccion
de la esfera de Ewald para el haz incidente con las redes reciprocas del in-
terior de las islas y de las caras de éstas. Los electrones ven a las caras
de las islas como una disposicion bidimensional de atomos y, por tanto,
la red reciproca correspondiente estd compuesta por una serie de varillas
perpendiculares a la superficie de las caras, al igual que ocurria con la red
reciproca en el caso de una superficie plana. Sobre la pantalla aparecen los
puntos de difraccién correspondientes a la red reciproca tridimensional del
interior de las islas y, superpuesto a este patron, aparecen también barras
de difraccién oblicuas debidas a las caras cristalinas. La intensidad de las
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barras de difraccion procedentes de las caras de las islas es muy pequena
debido a que la mayoria de los electrones penetran lo suficiente en las islas
como para interaccionar con su interior y solamente una pequena parte se
difracta en su superficie. Esto nos lleva a que las barras debidas a las caras
sean lineas débiles que normalmente solo se aprecian encima de los puntos
de difraccion o en las posiciones de las barras de 2°orden

El angulo entre las lineas de Chevron y la horizontal coincide con el angu-
lo de las caras de las islas y la superficie del sustrato [70]. En el caso de islas
con forma de pirdmides, las caras predominantes son las {105}. Estas caras
forman un dngulo de ~ 11° con la direccién (001) de la superficie de la oblea.
El dngulo de inclinacion de las barras de difraccion de las islas respecto de
las barras correspondientes al sustrato también serd ~ 11°. En el caso de las
islas con forma de “dome”, las caras predominantes son las {113} inclinadas
~ 25° respecto al sustrato y, por tanto, las lineas de Chevron formaran un
angulo de ~ 25° con las barras procedentes del sustrato.

Hasta ahora, siempre hemos supuesto que los electrones se difractaban
de forma elastica al interaccionar con los atomos de la muestra, es decir,
sin sufrir pérdida de energia en el choque. Pero esto no siempre es cierto.
Algunos electrones pueden sufrir un “scattering” ineldstico en el interior del
cristal. La energia perdida en el choque es mucho menor que la energia de
los electrones incidentes y, por tanto, podemos considerar que su longitud de
onda permanece practicamente inalterada. El “scattering” ineldstico explica
una caracteristica importante de los patrones de difracciéon: el fondo difuso
o “background” [59]. El “scattering” ineldstico tiene como resultado que la
direccion de salida de los electrones después de haberse producido el choque,
dada por el dngulo de “scattering”, sea aleatorio, aunque lo haran preferente-
mente en la direccién de avance de los electrones incidentes (figura 4.33). Por
tanto, se producirda una distribuciéon continua de electrones que llegan a la
pantalla, dando lugar a la apariciéon de un fondo iluminado, generalmente
de poca intensidad.

4.5. Interpretacion de los patrones de difraccién.

En este apartado se van a resumir los patrones de difraccién méas usuales,
asi como las morfologias superficiales que dan lugar a estos patrones.
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Intensidad

- 4
Angulo de

“scattering”

Figura 4.33: Intensidad de electrones que han sufrido un “scattering”
inelastico en funcién de su angulo a la salida de la muestra, o dngulo de
“scattering” [59].

4.5.1. Superficie amorfa.

La falta de periodicidad en los materiales amorfos impide la formacién de
haces difractados coherentemente y, como consecuencia, no pueden formarse
ni puntos ni barras sobre la pantalla. Los electrones, al llegar a la superficie
de la muestra, sufren un “scattering” inelastico, emergiendo de la muestra
en todas las direcciones posibles, pero preferencialmente en la direccién de
avance de los electrones. A la pantalla llegara una distribuciéon continua de
electrones que dara lugar a un “background” intenso y la pantalla aparece
uniformemente iluminada. Si la superficie es muy rugosa, como suele pasar
con el 6xido de Si creado por el contacto directo con la atmédsfera, el “back-
ground” sera lo tinico que se observe en la pantalla, tal y como se representa
en la figura 4.34.

Figura 4.34: Esquema del patrén de difraccién de un material amorfo.
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Es importante hacer notar que en la parte superior de la pantalla aparece
una zona oscura a la cual no llegan electrones. Esta zona oscura es la som-
bra que la oblea crea al paso de electrones y que se proyecta sobre la pantalla.

4.5.2. Superficies cristalinas planas.

Cuando la muestra observada sea una superficie de un material cristalino,
la periodicidad de los atomos de la superficie generara un patron formado
por barras verticales. La separacion entre las barras depende del parametro
de red superficial de la estructura y, por tanto, de su reconstruccion super-
ficial. En los patrones que analizaremos mas adelante, las reconstrucciones
superficiales que se consideraran serdn la (1 x 1) y la (2 x 1), por ser las
més habituales en la orientacion (001) en los semiconductores tipo IV. Las
lineas de Kikuchi siempre estardn presentes cuando estemos ante superficies
planas, debido a la existencia de resonancias superficiales, siendo mas inten-
sas cuanto mayor sea la perfeccion superficial, es decir, cuanto maés lisa sea
la superficie.

La reconstruccién (1 x 1) se observa al barrer la superficie de una oblea
con una fina capa de 6xido creado quimicamente durante la limpieza. Esta
capa de 6xido, a pesar de ser amorfa y aumentar, por tanto, la intensidad del
“background”, es lo suficientemente fina como para dejar pasar gran cantidad
de electrones que llegan hasta el Si que hay debajo y alli se difractan. Como
la capa mas superficial de 4&tomos de Si no constituye una superficie limpia,
pues encima de ella esta el éxido, no existe reconstruccion superficial y los
atomos tienen la misma periodicidad del “bulk”, es decir, los parametros de
red de la superficie y del “bulk” son iguales. Esto es equivalente a decir que
existe una reconstruccién (1 x 1). El patrén de difraccién que aparecerd en
la pantalla estara formado por un “background” intenso y un conjunto de
barras verticales en una disposicion que se asemeja al esquema mostrado en
la figura 4.35. Las lineas oblicuas que aparecen en los laterales de la pantalla
son las lineas de Kikuchi.

La reconstruccion (2 x 1) se forma en las superficies limpias de Si(001),
Ge(001) y en la aleacién de ambos. El patrén generado por esta reconstruccién
estd caracterizado por la apariciéon de un conjunto de barras verticales. Co-
mo en una de las direcciones de una superficie con reconstruccién (2 x 1)
el parametro de red es el doble que el parametro del “bulk”, la distancia
entre barras de difraccién serd la mitad que en la reconstruccién (1 x 1). El
patrén de difraccion tendra el aspecto que se muestra en el esquema de la
figura 4.36. A las barras de difraccién que aparecen en las posiciones en las
que estaban las barras de la reconstruccién (1 x 1) se las llama barras de
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Figura 4.35: Esquema del patrén de difracciéon de una superficie con una
reconstruccién (1 x 1).

1" orden. Las barras que aparecen entre cada par de barras de 1¢" orden se
denominan barras de 2° orden.

Figura 4.36: Esquema del patron de difraccién de una superficie con una
reconstruccion (2 x 1).

Una forma de distinguir si las barras que aparecen sobre la pantalla for-
man una reconstruccion (1 x 1) 6 (2 x 1) es contar el nimero de barras que
caen dentro de la banda ancha vertical situada en el centro del patréon. A
esta banda se le llama habitualmente banda de Kikuchi. Como se observa en
las figuras 4.35 y 4.36, en la reconstruccién (1 x 1) se cuentan tres barras,
mientras que en la reconstruccion (2 x 1) se observan cinco.

4.5.3. Superficie con islas tridimensionales.

Si la superficie es cristalina pero muy rugosa o presenta nticleos tridimen-
sionales, el patréon de difraccién se obtiene por transmision a través de éstos.
Si el haz incidente atraviesa islas o rugosidades, en el patrén de difraccion se
formaran puntos dispuestos a lo largo de las lineas donde deberian aparecer
las barras cuando la superficie es lisa [71]. Este tipo de patrones aparece, por
ejemplo, cuando sobre la superficie se han formado islas de Ge, Si;_,Ge, o
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estamos ante una superficie ondulada de Si o de aleacién Si;_,C,.

La forma de los puntos de difraccion debidos a la transmision del haz en
el interior de las islas es una indicacién de la geometria de las islas existentes
en la superficie [72].

Cuando las islas son muy altas y anchas, sobre la pantalla aparece una
disposicion de puntos como muestra la figura 4.37. En este caso aparece un
patron sin lineas de Kikuchi ni “background”, que consiste en una disposicién
de puntos circulares en forma de “V”.

Figura 4.37: Esquema del patrén de difraccién de una muestra con islas
de gran tamano.

Cuando las islas son altas pero muy estrechas, es decir, con forma de
agujas, los puntos de difraccién se ensanchan en la direccion paralela a la
superficie del sustrato, como se ve en la figura 4.38.

Figura 4.38: Esquema del patrén de difraccién de una muestra con islas
altas y estrechas, en forma de aguja.

Sin embargo, si las islas son anchas y bajas, es decir, con forma lenticular,
el ensanchamiento de los puntos se producira en la direccion perpendicular
a la superficie de la muestra (figura 4.39). Si en lugar de islas tenemos una
superficie ondulada con una rugosidad muy elevada, el patrén de difraccién
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sera el mismo que para islas anchas y bajas.

Figura 4.39: Esquema del patrén de difraccién de una muestra con islas
anchas y bajas o de una muestra con la superficie ondulada.

Existe otra caracteristica que modifica los patrones vistos hasta aho-
ra para las islas. Las islas que hemos considerado anteriormente tienen una
forma elipsoidal pero, por regla general, las islas que se forman en heteroepi-
taxia suelen tener formas poliédricas con caras bien definidas. Estas caras
provocan que sobre la pantalla aparezcan las lineas de Chevron, las cuales
forman un pequeno angulo con la vertical. Como ya vimos anteriormente, la
magnitud de su inclinacién esta relacionada con la inclinacién de los planos
cristalograficos que forman las caras en las islas.

Uno de los tipos de islas con caras bien definidas que habitualmente
aparece en las muestras de heteroepitaxia son los “domes”. Las caras {113},
que son las predominantes en estas islas, provocan la aparicién de lineas de
Chevron en la pantalla: tres lineas cortas que aparecen en la parte superior
de cada punto de difraccién. En la figura 4.40 se muestra el esquema de un
patron de difraccion de una muestra que contiene “domes” sobre la superfi-
cie.

Figura 4.40: Esquema del patron de difraccién de una muestra con
“domes”.

Otros tipos de islas habituales en heteroepitaxia son las pirdmides y los
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“hut clusters”, cuyas caras son planos {105}. En la figura 4.41 se muestra
el patréon de difraccion que se obtiene en una muestra con piramides. Como
tienen las mismas caras {105}, el patrén de difraccién de ambos tipos de
islas es idéntico. Estas islas son bastante bajas, y por tanto, los puntos de
difraccién se alargan en la direccién perpendicular a la superficie de la oblea,
es decir, en vertical. Aparecen lineas de Chevron debido a la inclinacién de las
caras, en el lugar donde antes aparecian las barras de difraccién de 2° orden
para la superficie plana, antes de la heteroepitaxia.

Figura 4.41: Esquema del patrén de difracciéon de una muestra con
pirdmides.

4.5.4. Superficie policristalina.

Cuando las superficies tienen muchos dominios monocristalinos orienta-
dos al azar, es decir, es policristalino, la imagen que se forma en la pantalla
sera la suma de los patrones de difraccién procedentes de cada una de las
regiones. Esto da lugar a la formacion de un conjunto de anillos concéntri-
cos. La red reciproca de la muestra completa es el resultado de rotar la red
reciproca de un cristal individual alrededor de su origen. Cada punto de la
red reciproca forma una esfera con centro el origen, la cual es interceptada
por la esfera de Ewald en un circulo, que se proyecta sobre la pantalla. El pa-
trén con anillos se le llama a menudo patrdn de Debye-Sherrer (figura 4.42).

4.6. Oscilaciones en la intensidad del haz es-
pecular.

Una de las aplicaciones mas importantes del RHEED es el andlisis de
la variacién temporal de la intensidad del patron de difraccién durante el

crecimiento de una muestra. De este analisis podemos obtener informacién
sobre la velocidad de crecimiento y el espesor de la capa depositada. La
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Figura 4.42: Esquema del patrén de difraccién de una superficie poli-
cristalina.

variacién de la intensidad se produce en todo el patrén de difraccién, pero
es mas facilmente observable en el haz especular. Para angulos pequenos,
una parte considerable del haz incidente no sufre difraccién, sino que se
refleja en la superficie de la oblea, formando el haz especular. El andlisis de
la reflectividad en funcién del tiempo nos genera una gréafica con la forma
que se observa en la figura 4.43 [1].

P

¢ Se abre la pantalla
de la celda de efusion

'
L
Se derra la pantalla
de la celda de efusion

Intensidad {(unidades abitraias)

Tiempo (unidades a‘bltrmu-fll

Figura 4.43: Oscilaciones en la intensidad del haz especular en un patrén
de RHEED [1].

El periodo de la oscilacién de la curva de la figura 4.43 se corresponde
exactamente con el crecimiento de una monocapa de material en el régimen
de crecimiento capa a capa, y la intensidad decrece gradualmente.

La figura 4.44 es un esquema de la intensidad del haz especular en funcion

del tiempo, junto con dos vistas del estado de la superficie [2]. Los cambios
en la intensidad del haz especular tienen su origen en los cambios que se
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producen en la rugosidad de la superficie durante el crecimiento capa a capa
por nucleacién de islas bidimensionales. En equilibrio, la superficie tiende a
estar plana, y en este caso la reflectividad tiene un maximo. A medida que
llegan los atomos procedentes de las celdas y se incorporan a la superficie,
se forman islas bidimensionales en posiciones aleatorias sobre la superficie
del cristal, dando lugar a una disminucién de la reflectividad. EI minimo
de reflectividad se produce cuando una capa esta medio completa. A partir
de este momento, la reflectividad vuelve a aumentar hasta alcanzar otra
vez el valor maximo, cuando las islas hayan recubierto completamente la
superficie y una nueva capa haya crecido en su totalidad. De esta manera,
las oscilaciones en el haz especular del RHEED nos proporcionan un método
preciso para medir la velocidad de crecimiento y el espesor depositado en
tiempo real.

Crecimiento Recubrimiento Intensidad
por islas 2D de la superfide: del haz especular

Figura 4.44: Dibujo esquematico de la correlacién entre el recubrimiento
de la superficie por islas 2D, 6, y las oscilaciones ideales en la intensidad
del haz especular del RHEED [2].

Normalmente, en el crecimiento de las primeras monocapas atomicas,
hasta que una capa no estda completa no comienza el crecimiento de la si-
guiente, y la reflectividad aumenta cuando la superficie vuelve a estar lisa a
nivel atémico hasta su valor maximo al principio del crecimiento. Sin embar-
go, a medida que avanza el tiempo, el crecimiento no se restringe a una sola
monocapa, sino que se nuclean islas 2D sobre la tltima capa antes de que
ésta esté completa. Esto da lugar a un aumento de la rugosidad superficial
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y, por tanto, una disminuciéon en el maximo de la amplitud de la curva de
reflectividad. Este proceso causa que las oscilaciones en la reflectividad se
amortigiien gradualmente hasta un valor casi constante, a medida que sobre
la superficie aparecen varias capas atémicas incompletas [73].

Cuando el crecimiento de la superficie esta en el régimen de crecimiento
por propagacion de escalones, la intensidad se amortigua mucho mas rapi-
damente hasta un valor estacionario casi constante, ya que nunca se tiene
una sola capa que recubra toda la superficie.
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Capitulo 5

Resultados de los analisis de

crecimiento epitaxial mediante
RHEED.

Una vez analizadas las caracteristicas que aparecen en los patrones que
se obtienen por RHEED, estaremos en condiciones de interpretar las figuras
de difraccién que aparecen en la pantalla del dispositivo. En este capitulo
se van a analizar los patrones mas importantes que nos podemos encontrar
durante un crecimiento tipico por MBE, a través de varios ejemplos que se
realizaron durante el transcurso de este trabajo. Todos los patrones estan
tomados a lo largo de la direcciéon < 110 > y con un angulo de incidencia
de 1° aproximadamente.
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5.1. Sustratos de Si(001).

En todo crecimiento por MBE, el primer paso a realizar es la limpieza de
la oblea, ya que es de vital importancia conseguir una superficie adecuada,
libre de impurezas e imperfecciones, para que se pueda producir un creci-
miento epitaxial.

Como ya se ha explicado en capitulos anteriores, las obleas, tal y co-
mo se reciben del fabricante, tienen en su superficie una capa de 6xido de
silicio, SiO,, la cual es relativamente gruesa y contiene gran cantidad de de-
fectos e impurezas. Esta capa es muy estable, y es necesario eliminarla para
poder llevar a cabo un crecimiento epiaxial, haciendo uso de una serie de
productos quimicos.

Durante la realizacion de este trabajo en el ICMAB, en primer lugar
se llevaron a cabo dos experimentos en los cuales se usé una limpieza de
tipo hidrofébica sencilla, consistente en la exposicion directa de la oblea a
los vapores de HF durante 5 y 10 minutos, respectivamente. Esta limpieza
no dié buenos resultados, ya que el 6xido inicial de la oblea no pudo ser
eliminado totalmente, provocando que el crecimiento epitaxial no pudiera
producirse sobre este tipo de sustratos. El patron de difraccién que apare-
ci6 sobre la pantalla fluorescente era el correspondiente a la superficie de
una capa amorfa, es decir, un fondo intensamente iluminado sin la aparicién
de puntos o barras de difraccién (véase figura 5.1).

Figura 5.1: Fotografia de la pantalla del RHEED obtenida cuando se
analiza una superficie de una oblea de Si(001) tratada con vapores de
HF.

Después de estos primeros intentos fallidos, se decidié llevar a cabo un
tipo de limpieza distinto, de tipo hidrofilico. Este nuevo método de limpieza
da lugar a la creacién de una fina capa de 6xido en la superficie, que la
protege de una posterior contaminacién u oxidacién. Esta capa es muy fina
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e inestable y se puede eliminar facilmente por aumento de la temperatura
en el ambiente de vacio ultra-alto existente en el interior de la camara de
crecimiento.

Al hacer una caracterizacion por RHEED de la superficie de la muestra
antes de desorber el 6xido protector se obtiene un patrén de difraccién simi-
lar a los mostrados en la figura 5.2. La capa de 6xido quimico es tan fina que
permite el paso de gran cantidad de los electrones incidentes, si éstos son
suficientemente energéticos, permitiendo que el fenémeno de “scattering” se
produzca mayoritariamente en capas de atomos mas internos. Estos dtomos
que producen la difraccién de los electrones son dtomos de silicio colocados
en su posicion del “bulk”; es decir, no presentan ningun tipo de reorde-
namiento superficial, ya que todos sus enlaces en la interfase silicio-6xido
se encuentran saturados por atomos de oxigeno. La simetria de los dtomos
de Si proximos a la interfase sigue siendo cubica, lo cual es equivalente a
decir que se observa una reconstruccién (1 x 1). La reconstruccién (1 x 1)
estd caracterizada por la aparicién de barras verticales de difraccién en la
pantalla. En la figura 5.2(a) se puede ver una fotografia de un patrén de una
reconstruccién (1 x 1) sacada de la bibliografia existente sobre el tema y en
la figura 5.2(b) se muestra una fotograffa de un patrén de difraccién de una
oblea recubierta de su 6xido quimico, tomada a temperatura ambiente en
el Instituto de Ciencia de Materiales de Barcelona durante la realizacién de

este proyecto.

Figura 5.2: Patrén de difraccién de la superficie de una oblea de Si(001) recubierta por el
éxido resultante de la limpieza quimica: (a) obtenido de la bibliografia [74], (b) obtenido
experimentalmente en el ICMAB.

Aumentando paulatinamente la temperatura de la oblea hasta los 900° C
y manteniéndola a esta temperatura durante 10 minutos el éxido se subli-
ma, dejando una superficie de silicio libre de impurezas. Debido a cuestiones
energéticas, los atomos de la superficie combinan los enlaces que han queda-
do libres enlazandose entre si, sufriendo un proceso de reconstruccion. En el
caso del Si(001), aparece una reconstruccién superficial (2 x 1), en la cual la
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periodicidad de la red de la superficie en una de las direcciones es el doble
que la de los atomos del “bulk”, mientras que en la otra direccién la perio-
dicidad es la misma. El patrén de difraccién de esta superficie esta formado
por una serie de barras verticales, separadas entre si por una distancia que
es la mitad de la distancia de separacion de las barras de difraccion en la
reconstruccién (1 x 1). En la figura 5.3(a) se puede ver una fotografia de un
patrén de una reconstruccién (2 x 1) de la superficie limpia de una oblea,
sacada de la bibliografia. En la figura 5.3(b) se muestra una fotografia de un
patron de difraccion de una oblea después de la desorcion del 6xido quimico,
tomada durante el transcurso de un experimento en el ICMAB.

Figura 5.3: Patrén de difraccién de una superficie limpia de Si(001), después de haber
sido desorbido el 6xido procedente de la limpieza quimica a 900° C durante 10 minutos:
(a) obtenido de la bibliografia [74], (b) obtenido experimentalmente.

Dado el buen resultado obtenido con la limpieza hidrofilica, se ha reali-
zado este tipo de tratamiento previo a la totalidad de las muestras que se
han crecido posteriormente. Una vez limpias las obleas y libres de su 6xido,
se esta en condiciones adecuadas de comenzar un crecimiento epitaxial so-
bre ellas. A continuacién se analizaran los patrones que aparecen durante la
homoepitaxia del silicio y la heteroepitaxia del germanio y de las aleaciones
de silicio-germanio y silicio-carbono sobre los sustratos de Si(001).

5.2. Si/Si(001).

Crecer una capa de Si sobre Si puede parecer de poca utilidad a simple
vista, pero esto no es cierto, ya que se mejora aun mas la perfeccién cristali-
na sobre la que crecer otros materiales distintos del silicio. De esta forma,
se entierran los defectos cristalinos y los atomos de impurezas que no hayan
podido ser eliminados con la limpieza quimica realizada previamente. A la
capa de silicio depositada epitaxialmente se la denomina generalmente capa
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“buffer” y suele tener un espesor de al menos 100 nm.

Si el crecimiento del Si se realiza a una temperatura suficiente (superior
a 300-400° C), la energia térmica de los dtomos que llegan y se adhieren a la
muestra es lo bastante grande como para permitir su difusiéon por la superfi-
cie. Los atomos se pueden colocar en las posiciones correctas para continuar
la red cristalina de la oblea, produciéndose un crecimiento epitaxial. El ma-
terial crecerd capa a capa dando lugar a una superficie plana y cristalina en
todo momento del crecimiento. Si se observa por RHEED la superficie de
una capa crecida en estas condiciones, obtendremos una figura de difraccion
caracteristica de una reconstruccién (2 x 1), tipica del Si. En la figura 5.4(a)
se puede ver una fotografia de un patrén de una reconstrucciéon (2 x 1) de
la superficie de una capa de silicio crecida a temperatura elevada (800° C),
sacada de la bibliografia. En la figura 5.4(b) se muestra una fotografia de
un patrén de difraccién de una capa “buffer” crecida a 800° C y 1 A /s en el
ICMAB. El espesor de esta capa es de 300 nm, con lo cual, a esta velocidad
de crecimiento, tardé un tiempo de 50 minutos en depositarse.

Figura 5.4: Patrén de difraccion de la superficie de una capa epitaxial plana de Si crecida
sobre una oblea de Si(001): (a) obtenido de la bibliografia [75], (b) obtenido experimen-
talmente.

Sin embargo, si la capa “buffer” se crece a 300° C, manteniendo la mis-
ma velocidad de crecimiento que para la muestra anterior (1 A/s) se observa
una considerable variacion en los patrones de difraccion obtenidos en fun-
cion del espesor de la capa depositada. En los primeros momentos de la
deposiciéon de Si, aparecen sobre la pantalla las barras verticales tipicas de
la reconstruccion (2 x 1). Esto indica que el crecimiento en esta primera eta-
pa es epitaxial y la superficie plana. El patron de difraccion sera el mismo
que para el crecimiento a alta temperatura (figura 5.4).

A medida que se va incrementando el espesor de la capa depositada,

la superficie se va haciendo progresivamente mas rugosa debido a la ba-
ja difusion de los atomos que se incorporan a la superficie. Las barras de
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difraccion caracteristicas de una superficie plana van perdiendo intensidad a
la vez que empiezan a aparecer puntos de difraccion del “bulk”. Se observa
que estos puntos estan alargados en la direccion perpendicular a la superfi-
cie de la muestra. Por lo tanto, el rayo de electrones debe haber atravesado
aglomeraciones de material con una altura muy pequena, de tan solo unas
monocapas de altura. Es decir, la superficie se debe haber vuelto muy rugosa.
El patron de difraccién de una superficie de Si de estas caracteristicas se ve
en la figura 5.5. A partir de este momento se observa que si se sigue aumen-

Figura 5.5: Patron de difraccion de la superficie de una capa muy rugosa de la aleacién Si
crecida sobre una oblea de Si(001), justo después de producirse la transicién al crecimiento
tridimensional: (a) obtenido de la bibliografia [75], (b) obtenido experimentalmente en
el ICMAB.

tando el espesor depositado (a partir de 100 nm), los puntos de difraccién
comienzan a desaparecer. Se forman anillos de difraccién y se aumenta la
intensidad del fondo de la pantalla, debido a que la rugosidad ha aumen-
tado en gran medida, hasta el punto de que se crea una fase policristalina,
o incluso amorfa. El patron de difraccion correspondiente se muestra en la
figura 5.6.

Figura 5.6: Patron de difraccion de una superficie de una capa policristalina de Si crecida
sobre una oblea de Si(001): (a) obtenido de la bibliografia [75], (b) obtenido en el ICMAB.
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5.3. Ge/Si(001).

Después de haber crecido una capa “buffer” sobre una oblea limpia de
silicio, tenemos una superficie con la suficiente perfeccién cristalina como
para depositar una capa de otros materiales. En primer lugar trataremos el
crecimiento del germanio.

Las primeras monocapas de atomos de Ge que llegan a la superficie
contindan la red del Si, creciendo pseudomérficamente. Se crea sobre la su-
perficie una capa plana comprimida, coherentemente deformada en relacién
con la red del sustrato. La superficie de la capa de Ge se reordena formando
una reconstruccién (2 x 1), similar a la reconstruccién de una superficie de
Si, por ser ambos materiales semejantes. En la figura 5.7(a) se puede ver
una fotografia del patrén de la reconstruccién (2 x 1) de una capa pseu-
domérfica de Ge sacada de la bibliografia. En la figura 5.7(b) se muestra
una fotografia del patron emergente en la pantalla para una capa de Ge de
7 A (5 monocapas) crecida a 620° C y a 0.07 A/s. El Ge tiene un coeficiente
de difusiéon mayor que el del Si y por tanto no es necesario aumentar tanto
la temperatura para tener suficiente difusion de los atomos que se adhieren
a la superficie y tener un crecimiento epitaxial.

Figura 5.7: Patron de difraccién de la superficie de una capa pseudomorfica de Ge crecida
sobre una oblea de Si(001), antes de producirse la transicién al crecimiento tridimensional:
(a) obtenido de la bibliografia [76], (b) obtenido experimentalmente en el ICMAB.

En otra muestra posterior, se deposité Ge a 350° C y a 0.08 A/s. El
espesor depositado se determiné mediante elipsometria, dando un valor de
8 A (5.5 monocapas). En este caso, la tensién acumulada en la capa co-
herentemente deformada (capa de mojado o “wetting layer”) es demasia-
do grande y la pelicula se vuelve inestable. Es en este instante cuando se
produce la transicién al régimen de crecimiento tridimensional y la consi-
guiente aparicién de islas sobre la superficie. En este momento, las barras
de difraccién comienzan a desaparecer, y empiezan a aparecer y a aumentar
de intensidad los puntos de difraccion caracteristicos de un “bulk” de Ge,

113



Capitulo 5. Resultados de los analisis de crecimiento epitaxial mediante
RHEED.

a medida que se van nucleando las islas. El patron de difracciéon durante
la transicién 2D-3D se muestra en la figura 5.8, en el cual se observa que
se superponen las barras verticales debidas a una superficie plana con los
puntos de difraccién debidos a que parte de los electrones atraviesan las islas
cuyos atomos estan dispuestos en una estructura de “bulk”.

Figura 5.8: Patrén de difraccién de la superficie de una capa de Ge crecida sobre una
oblea de Si(001), justo después de producirse la transicién al crecimiento tridimensional:
(a) obtenido de la bibliografia [76], (b) tomado en el ICMAB.

El patrén de la figura 5.8 aparece en la pantalla tan solo unos instantes
durante los cuales nuclean las islas. Una vez que se supera el espesor carac-
teristico para que se produzca la transicion, la superficie esta casi completa-
mente recubierta de islas y las barras verticales desaparecen completamente.

La forma de las islas que aparecen en la superficie de las muestras viene
determinada fundamentalmente por la temperatura del sustrato, y esta for-
ma influye en gran medida en las caracteristicas de las figuras de difraccién
que aparecen sobre la pantalla del RHEED. Para averiguar qué tipo de islas
se obtuvieron en cada crecimiento realizado, se hizo uso de un microscopio
de fuerza atémica (AFM).

Las islas con forma de piramide o los “hut clusters” son las mas pequenas
en tamano y en altura. Por tanto los puntos de difraccién del “bulk” se
alargaran en la direccién vertical. Ademas de los puntos de difraccion, apare-
cen sobre la pantalla gran cantidad de pequenas lineas con un ligero angulo
de inclinacion con respecto a la vertical. Estas lineas son las llamadas lineas
de Chevron y aparecen como consecuencia de que las islas formadas tienen
facetas en su superficie exterior. Como tanto las caras de las pirdmides como
de los “hut clusters” son planos {105}, muestras con uno u otro tipo de islas
dan origen al mismo patréon de difraccién y, por tanto, son indistinguibles
entre si mediante esta técnica. En la figura 5.9(a) se muestra una fotografia
de un patrén de una muestra con pirdmides de Ge en la superficie, sacada
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de la bibliograffa. En la figura 5.9(b) se ve una fotografia de la pantalla del
RHEED para una muestra con piramides de Ge sobre la superficie. Se de-
positaron 16 monocapas de Ge (22.4 A) a 350° C y a 0.09 A/s. El tiempo
necesario para depositar la cantidad de germanio necesaria fue de unos 4
minutos.

Figura 5.9: Patréon de difraccién de una superficie que contiene islas de Ge en forma
de pirdmides crecidas sobre una oblea de Si(001): (a) obtenido de la bibliografia [77],
(b) obtenido experimentalmente en el ICMAB.

Cuando las islas que se forman en la superficie son “domes” o “super-
domes”, el patrén de difraccion cambia con respecto al caso de las piramides.
Como este tipo de islas tienen un tamano relativamente grande, los puntos
de difraccién del “bulk” se veran muy claramente sobre la pantalla. De cada
punto saldran, de su parte superior, unas pequenas lineas inclinadas debidas
a las caras cristalinas de las islas. Estas son las lineas de Chevron. El patron
esperado para una muestra en este tipo de islas se ve en la figura 5.10(a),
mientras que la imagen de la pantalla para una muestra formada mayorita-
riamente por “domes” o “superdomes” se expone en la figura 5.10(b). Esta
muestra fue realizada a 620° C y a 0.08 A/s y su espesor era de 56 mono-
capas (80 A). El tiempo necesario para crecer esta capa de Ge fue de 16
minutos aproximadamente.

Para su uso en dispositivos electrénicos u optoelectronicos, las islas de Ge
deben recubrirse por una fina capa de Si. Esta capa se crece epitaxialmente
sobre la muestra con islas y, por tanto, presentara una reconstruccién (2 x 1)
en su superficie. En cada muestra con islas de Ge realizada anteriormente
se tapd la mitad de la oblea mediante una pantalla, impidiendo la llegada
de atomos desde las celdas a la zona tapada. De este modo, se deposité la
capa de recubrimiento solo en la parte destapada. Asi, en una misma oblea,
se tiene a la vez la estructura de islas con y sin recubrimiento por una capa
de silicio.
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Figura 5.10: Patrén de difraccion de una superficie que contiene islas de Ge en forma
de “domes” y “superdomes” crecidas sobre una oblea de Si(001): (a) obtenido de la
bibliografia [77], (b) tomado en el ICMAB.

Las capas de recubrimiento fueron depositadas a 300° C y a 1 A/ s. Se
utilizé una temperatura tan baja para evitar en la medida de lo posible el
cambio de forma de las islas tapadas debido a la difusién de los a&tomos de Si
y de Ge. El espesor del recubrimiento era de 30 A. El patrén de difraccién
de la zona en la que se deposita el recubrimiento de Si serda semejante al
mostrado en la figura 5.4 para la homoepitaxia del silicio.

5.4. Si,_,Ge,/Si(001).

La capas de la aleacién Siy_,Ge, depositadas sobre Si se comportan de
manera similar a cémo lo hacian las capas de Ge puro. La mayor diferen-
cia radica en el hecho de que la diferencia entre el parametro de red de la
aleacion y el Si es menor que entre el Ge y del Si. Por tanto la energia
acumulada por la deformacion de la red de la capa crecida es menor en el
caso de la aleacién y, como consecuencia de esto, se produce un aumento del
espesor para el cual se produce la transicién al crecimiento tridimensional y
un mayor tamano de las islas formadas. El aumento de espesor de la capa
de mojado y del tamano de las islas no tiene consecuencias apreciables en
los patrones de difraccion y, por tanto, sobre la pantalla aparecera la mis-
ma serie de figuras de difraccion que para el caso del crecimiento de Ge puro.

Como ya vimos para el sistema Ge/Si(001), las primeras monocapas
atémicas depositadas de aleacién Si;_,Ge, crecen pseudomorficamente sobre
el sustrato. Por tanto, su patrén de difraccién estara formado por un conjun-
to de barras verticales debido a la existencia de una reconstruccién (2 x 1)
sobre la superficie (figura 5.11). En el ICMAB se realiz6 una muestra de estas
caracteristicas a una temperatura del sustrato de 550° C y a una velocidad
de crecimiento de 0.84 A /s para el Siy 0.2 A/s para el Ge. La concentracién
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de Ge en la aleacién es de un 18 %, determinado mediante Raman. El espesor
de esta capa es de 55 A, tardando algo menos de 1 minuto en depositarse.

Figura 5.11: Patrén de difraccién de la superficie de una capa pseudomoérfica de la aleacién
Sig,82Geop, 18 crecida sobre una oblea de Si(001), antes de producirse la transicién al creci-
miento tridimensional: (a) obtenido de la bibliografia [78], (b) obtenido experimental-
mente en el ICMAB.

Una vez que se ha superado el espesor de la transicién 2D-3D, nuclean
una gran cantidad de islas sobre la superficie. Dependiendo de la forma de las
islas , se obtendran diferentes figuras de difraccion. En el caso de piramides
o “hut clusters”, analogamente a lo que pasaba para el Ge, obtendremos
el patrén mostrado en la figura 5.12. Esta muestra fue crecida a 550° C y
a 0.84 A/s para el Si y 0.2 A/s para el Ge. La concentracién de Ge en la
aleacién fue de un 18 %.

Figura 5.12: Patréon de difraccién de una superficie que contiene islas de la aleacién
Sig g2Gep, 15 en forma de pirdmides o “hut clusters”, crecidas sobre una oblea de Si(001):
(a) obtenido de la bibliografia [78], (b) obtenido experimentalmente en el ICMAB.

Sin embargo, si las islas formadas en la superficie son mayoritariamente
“domes” o “superdomes”, el tipo de patron obtenido sera el mostrado en
la figura 5.13. En este caso se depositaron 400 Ade aleacién a 550° C y
a 0.093 A/s para el Si y 0.014 A/s para el Ge. El tiempo necesario para
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depositar esta cantidad de germanio fue de 1 hora aproximadamente. La
aleacién resultante contenia un 13 % de Ge.

Figura 5.13: Patréon de difraccion de una superficie que contiene islas de la aleacién
Sig,s7Gep,13 en forma de “domes” o “superdomes”, crecidas sobre una oblea de Si(001):
(a) obtenido de la bibliografia [79], (b) obtenido experimentalmente en el ICMAB.

Al igual que en el caso de las islas de Ge, las islas de la aleacién Si;_,Ge,
se recubrieron con una capa epitaxial de Si. Las condiciones de crecimiento
fueron las mismas que para el recubrimiento de las islas de Ge puro. El pa-
trén de difraccién observado fue, una vez mads, el de la reconstruccion (2 x 1)
mostrado en la figura 5.4.

5.5. Si;_,C,/Si(001).

En el crecimiento de una capa de aleacion de silicio-carbono sobre una
superficie de Si, la morfologia de la capa depositada y, por tanto, el patron
de difracciéon resultante, depende en gran medida de la concentracion de
carbono de la aleacion y de la temperatura del sustrato.

Para concentraciones de C menores del 2% y temperaturas del sustrato
menores de 500° C, se espera obtener capas pseudomérficas con la superficie
plana, que se reordenan formando una reconstruccién (2 x 1), debido a que
casi toda la aleacion esta constituida por Si. Por tanto, el patrén que se
obtuvo de una muestra crecida en el ICMAB a 450° C y a 0.04 A/s para el
Siy 0.0002 A /s para el C, esta formado por un conjunto de barras verticales,
caracteristico de la reconstruccién (2 x 1) (figura 5.14).

Existe una region muy amplia en temperaturas y concentraciones para
las cuales se da un crecimiento tridimensional de la capa depositada. En estas
condiciones, la rugosidad de la superficie es muy alta y, como consecuencia,
en el patrén formado sobre la pantalla aparecen puntos de difraccién muy
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Figura 5.14: Patrén de difraccién de la superficie de una capa pseudomoérfica de la aleacién
Sig,095Co,005 crecida sobre una oblea de Si(001), antes de producirse la transicién al
crecimiento tridimensional: (a) obtenido de la bibliografia [54], (b) obtenido experimen-
talmente en el ICMAB.

alargados en la direccion perpendicular a la superficie de la oblea, como se
muestra en la figura 5.15. En la parte de la derecha de esta figura se observa
el patrén generado por una muestra donde se crecié una capa de la aleacién
de silicio-carbono con un contenido del 0.5 % de carbono. La temperatura del
sustrato durante la deposicién fue de 450° C y la velocidad de crecimiento
fue de 0.0098 A /s para el Si y 0.0002 A/S para el C. El espesor de la capa
depositada fue de 200 A.

Figura 5.15: Patrén de difraccién de la superficie de una capa de la aleacién Sig 9gCo 02
crecida sobre una oblea de Si(001), justo después de producirse la transicién al crecimiento
tridimensional: (a) obtenido de la bibliografia [54], (b) obtenido en el ICMAB.

Por ltimo, temperaturas no demasiado altas y concentraciones de car-
bono mayores del 4% nos dan como resultado muestras policristalinas. La
figura de difraccion tipica para este tipo de muestras, asi como una fotografia
de la pantalla del RHEED tomada durante el transcurso de un experimento,
se exponen en la figura 5.16. Este experimento se llevd a cabo a 500° C y la
velocidad de crecimiento fue de 0.0065 A /s para el Si y 0.0002 A/s para el
C. La concentracién de carbono en la aleacion es de un 3 %.

119



Capitulo 5. Resultados de los analisis de crecimiento epitaxial mediante
RHEED.

Figura 5.16: Patron de difracciéon de una superficie de una capa policristalina de la
aleacién Si,97Co 03 crecida sobre una oblea de Si(001): (a) obtenido de la bibliografia [54],
(b) obtenido experimentalmente en el ICMAB.

Una vez analizados mediante RHEED los resultados obtenidos en los
crecimientos de capas de Si, Ge, Si;_,Ge, y Si;_,C, sobre obleas de Si(001)
por MBE, se expondran en el capitulo siguiente las conclusiones mas rele-
vantes que se derivan de este trabajo.
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Conclusiones.

El método de crecimiento epitaxial de haces moleculares (MBE) es una
técnica adecuada para la fabricaciéon de estructuras multicapas con uniones
abruptas y dopados muy precisos, necesarios para el desarrollo de nuevos dis-
positivos electrénicos u optoelectronicos. Ademas, la técnica de difraccion
de electrones de alta energia con incidencia rasante (RHEED) es una herra-
mienta ”in situ”muy util a la hora de determinar la morfologia superficial
de una muestra de forma sencilla, rapida, no destructiva y en tiempo real, y
permite corregir los fallos en un crecimiento MBE durante el transcurso de
un proceso.

Las conclusiones més relevantes del trabajo desarrollado han sido las
siguientes:

a) Respecto a la epitaxia de haces moleculares:

» Durante la realizacién de este trabajo, en el Instituto de Ciencia de
Materiales de Barcelona se ha llevado a cabo el montaje, puesta a punto
y control de las variables de un sistema MBE de semiconductores tipo
IV.

= Se ha realizado la calibracion de las celdas de efusién de los elementos
Si, Ge y C. Esta calibracion ha consistido en la obtenciéon de una
funcién que represente adecuadamente, para cada elemento concreto,
la variacion de la velocidad de crecimiento del material que se deposita
sobre el sustrato en funcion de la temperatura a la cual se someten
las celdas de efusién. Para realizar dicha calibracién, se han ideado y
llevado a cabo una serie de experimentos, consistentes en el crecimiento
de capas de Si, Ge, aleacién Si;_,Ge, o aleaciéon Si;_,C, sobre una

oblea de Si(001).

= Se ha realizado un estudio de las condiciones adecuadas de tempe-
ratura del sustrato y velocidad de deposicion para la consecucién de
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crecimiento epitaxial y obtencion de estructuras de puntos cuénticos.

= Aunque las estructuras crecidas durante la realizacién de este proyecto
han sido muy sencillas, establecen los primeros pasos para la realizacion
de estructuras multicapas complicadas con mayor interés tecnolégico
e industrial, imposibles de realizar con otras técnicas de crecimiento
epitaxial.

b) Respecto a la difraccién de electrones de alta energia con incidencia
rasante:

= Se ha llevado a cabo el montaje y puesta en funcionamiento de un
sistema RHEED acoplado a la cdmara de crecimiento del MBE, para
la caracterizacién ”in situ”de las muestras crecidas.

= Se ha realizado la calibracién del angulo de incidencia del haz de elec-
trones en la muestra. Este pardmetro es decisivo a la hora de obtener
informacion de los patrones de difraccién de electrones, ya que para
valores del angulo de incidencia mayores que 2°, los electrones pene-
tran demasiado en la muestra y no es posible observar la figura de
difraccion correspondiente solo a la capa mas superficial.

= Esta técnica ha permitido comparar diferentes métodos de limpieza de
las obleas de Si, y seleccionar el mas adecuado a través del estudio de
los patrones de difraccién y de la informacion que éstos nos propor-
cionan sobre la perfeccion cristalina de la superficie, una vez realizada
la limpieza. Se ha visto que el método mas adecuado en nuestro caso
es un método de tipo hidrofébico, teniéndose en cuenta las necesidades
de perfeccion superficial requeridas en el tipo de crecimientos que se
han llevado a cabo.
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