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I.1. Materiales semiconductores y su aplicación en 

opto/microelectrónica 

Históricamente, los períodos más importantes de la Humanidad se 

han venido designando con el nombre de distintos tipos de materiales. Así, la 

Edad de Piedra abarca desde el Paleolítico inferior, hace 2,5 millones de años, 

hasta el Neolítico; la Edad de Bronce comienza unos 3000 años a.d.C., y desde 

aproximadamente el año 1500 a.d.C. hasta la romanización se sitúa la Edad 

de Hierro. Cuando a mediados de la década de los setenta del pasado siglo el 

número de publicaciones relativas a materiales semiconductores superaba en 

número a las referentes a aceros, algunos comenzaron a llamar el período 

presente como la “Edad de los Semiconductores”. Este potente desarrollo ha 

continuado hasta nuestros días; y los semiconductores han provocado una 

revolución en la humanidad comparable al menos a la que en su momento 

produjo la máquina de vapor, y que dio paso a la Revolución Industrial. En 

nuestras vidas, la electrónica basada en semiconductores tiene un claro 

impacto en todo lo que hacemos, muchas veces de forma rutinaria, tanto en 

el trabajo como en nuestros hogares. 

La definición clásica de un semiconductor es la de aquel material que 

tiene una conductividad eléctrica que se sitúa entre la de los metales y la de 

los aislantes. Según la teoría de bandas, en un material metálico, la banda de 

valencia y la banda de conducción se encuentran solapadas, de tal forma que 

los electrones pueden transitar de una a otra sin mayores dificultades, con 

una mínima activación energética. En un aislante, ambas bandas se 

encuentran separadas por una banda de energía prohibida con una anchura 

tal que los electrones, salvo activación energética muy considerable, no 

pueden alcanzar la banda de conducción. Los semiconductores se encuentran 

en una situación intermedia: a bajas temperaturas, la banda de conducción se 

encuentra vacía de electrones, pero pequeñas activaciones térmicas pueden 

hacer que parte de los electrones pasen a formar parte de ella, superando 

una pequeña banda de energía prohibida, y dejando tras de sí un “hueco” 

debido al electron que falta en la banda de valencia. La concentración relativa 

de electrones y huecos dan lugar a la densidad intrínseca de portadores y la 

correspondiente conductividad eléctrica del semiconductor. La Figura 1.1 

muestra las conductividades típicas para metales, semiconductores y 
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aislantes. Como se observa, una importante diferencia es que la 

conductividad eléctrica de un mismo semiconductor, al contrario de lo que 

sucede para metales y aislantes, puede variar en varios órdenes de magnitud; 

lo que supone una de las más importantes propiedades de este tipo de 

materiales: es posible variar la conductividad de un semiconductor mediante 

el dopado controlado del mismo con pequeñas cantidades de átomos no 

isovalentes ajenos a la red llamados impurezas. Este hecho les confiere unas 

propiedades electrónicas de sumo interés, al convertir en parámetros de 

diseño tanto la densidad de portadores como el tipo de conducción: n si está 

dominada por electrones, y p si está dominada por huecos. 

 

 En parte, la combinación en un mismo semiconductor de áreas 

dopadas tipo n con otras tipo p dio lugar a uno de los hitos que marcó el 

inicio de esta revolución tenológica: el descubrimiento del efecto transistor 

por William B. Schockley, John Bardeen y Walter H. Brattain en 1947 [1,2]; y 

que posteriormente les valió el premio Nobel de física en 1956. Desde 

entonces, los avances en este campo de la ciencia han sido espectaculares, y 

aún hoy el viaje continúa. 

 Aunque el primer transistor fue fabricado empleando germanio, es su 

elemento hermano, el silicio, el que tradicionalmente ha dominado la 

electrónica de estado sólido. Además de ser un material abundante y por ello 

de relativo bajo coste, presenta un ancho de banda de energía prohibida 

10‐12 10‐6 
100 106 

Cuarzo 

Diamante 

Vidrio 

Platino

Aluminio

Cobre

Plata

Fosfuro de Galio (GaP) 

Arseniuro de Galio (GaAs) 

Silicio (Si) 
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Conductividad eléctrica (S m‐1) 

Aislante Semiconductor Metal

Figura 1.1: Valores típicos de 

conductividad eléctrica para 

algunos materiales metálicos, 

semiconductores y aislantes 
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mayor que el Ge, con lo que a temperatura ambiente, la corriente inversa es 

varios órdenes de magnitud menor convirtiéndose así en un mejor 

rectificador. Posteriormente, en los laboratorios Bell en 1955, se dieron los 

primeros pasos en el campo de la fotolitografía, técnica que permite crear 

ventanas en la superficie del silicio donde se puede dopar selectivamente; y 

que se ha ido perfeccionando hasta lograr controlarse a escala 

submicrométrica, dando pie a la fabricación de circuitos integrados donde 

existe una gran densidad de dispositivos en regiones de pocas micras 

(microelectrónicos). De hecho, la densidad de transistores en circuitos 

integrados fabricados sobre obleas de Si ha crecido exponencialmente 

durante décadas, tal y como predijo Gordon Moore, cofundador de la 

empresa Intel – “…el número de elementos en un microchip y su velocidad se 

doblará cada dieciocho meses…”‐ y que se ha cumplido durante los últimos 

40 años.  

 Sin embargo, existe un importante campo de aplicación de los 

semiconductores en el que el silicio no puede competir: la optoelectrónica. 

Una de las propiedades más importantes de algunos semiconductores, y que 

ha dado lugar a mayor número de aplicaciones, es su capacidad de emisión o 

detección óptica. La recombinación entre electrones de la banda de 

conducción y huecos de la banda de valencia da lugar a actividad fotónica. 

Los fotones involucrados tendrán una longitud de onda (o frecuencia) que 

dependerá de forma directa del ancho de banda de energía prohibida del 

semiconductor. En la Figura 1.2 se muestra la longitud de onda de emisión (o 

detección), en función del parámetro de red, para los semiconductores más 

usuales. 

 La ineficiencia del silicio a la hora de emitir luz se debe a la naturaleza 

indirecta de su ancho de banda de energía prohibida. Se hizo necesaria por 

tanto la búsqueda de nuevos materiales que cubrieran las carencias que 

presentaba el silicio; y se abrió así el espectro de investigación hacia los 

denominados semiconductores compuestos, con mayor eficiencia de emisión 

óptica. Éstos están formados principalmente por combinaciones de 

elementos de los grupos III y V o II y VI. Materiales como el GaAs, InP, InGaAs, 

ZnSe o GaN han dado pie a la fabricación de fotodetectores y diodos emisores 

de luz (LEDs), y aún más importante, la fabricación del dispositivo que se 
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puede considerar como el segundo gran hito dentro del avance en este 

campo: el láser de semiconductor.  
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Figura 1.2: Valor del ancho de banda de energía prohibida, o equivalentemente 

longitud de onda, frente al parámetro reticular para los materiales semiconductores 

más típicos 

Estos dispositivos consisten en la unión de dos semiconductores con 

distinto dopado (unión p‐n). Al ser polarizados en forma directa, huecos y 

electrones de las zonas p y n respectivamente se inyectan al otro lado de la 

unión. Como se comentó anteriormente, cuando un electrón y hueco se 

encuentran en una misma región, se pueden recombinar dando lugar a 

emisión espontánea de luz. En determinadas condiciones, electrones y 

huecos pueden coexistir durante un breve período de tiempo (típicamente 

algunos nanosegundos) antes de recombinarse. Si uno de los fotones 

generados espontáneamente atraviesa dicha zona en ese instante, se 

producirá la emisión estimulada, y el fotón emitido durante la recombinación 

tendrá la misma frecuencia, dirección y fase que el fotón incidente. Por un 

lado, la naturaleza monocromática y coherente de la luz emitida, y por otro 

lado, la posibilidad de sintonizar la emisión variando materiales,  

composiciones o estados de tensión/deformación (lo que se conoce como 
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Ingeniería de bandas) ofrece una gran variedad de aplicaciones, y ha dado 

lugar a una nueva revolución tecnológica principalmente en el mundo de las 

telecomunicaciones y del almacenamiento de datos, copando más de la 

mitad del mercado total de láseres. Como ejemplo, en la Figura 1.3 se 

muestran las ventas mundiales en los dos últimos años de diodos láser, en 

millones de dólares, según el tipo de aplicación [3]. 

 

Figura 1.3: Ventas mundiales en 2006 y previsiones para 2007 de diodos láser según 

el tipo de aplicación, en millones de dólares americanos ($). Fuente: “Review and 

forecast of the laser markets:Part II: Diode lasers (Laser Focus World, Febrero 2007) 

Hoy día, la fibra óptica constituye el tejido neurálgico del sistema de 

telecomunicaciones global. Estos filamentos kilométricos de vidrio de sección 

pequeña son capaces de transportar la luz emitida por diodos láser, lo que se 

traduce en la transferencia de una gran densidad de información, a distancias 

muy largas, con baja atenuación y sin interferencias. La transmisión digital de 

TV, voz, datos, telefonía móvil e internet han derivado en una necesidad de 

transmisión de datos tal que únicamente la fibra óptica es capaz de 

proporcionar. El enorme ancho de banda de la fibra óptica hace posible 

enviar hasta 100 haces de luz, cada uno de ellos con una longitud de onda 

diferente, a una velocidad de 10 gigabits por segundo, lo que permite 
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obtener velocidades de transmisión totales de 10 terabits por segundo. Sin 

embargo, el principal problema que muestra la fibra óptica es la atenuación 

que presenta para determinadas longitudes de onda, lo cual limita tanto la 

velocidad de transmisión de la información como la máxima distancia 

alcanzable. En la Figura 1.4 se muestran las llamadas ventanas de 

transmisión, que corresponden a las longitudes de onda para las que se 

produce la menor pérdida de información y la mayor velocidad de 

transmisión en la fibra óptica.  

 

Queda claro a la vista de la anterior gráfica la necesidad de fabricar 

dispositivos que emitan en el rango aproximado de longitudes de onda 1,3‐

1,7 μm, para garantizar así la mínima atenuación posible y la mayor velocidad 

de transmisión de la información. Existen varios materiales adaptables para 

lograr emisión en este rango de longitudes de onda, algunos de los cuales se 

estudian en la presente memoria de tesis doctoral, así como nuevas 

estructuras cuánticas sintonzables para lograr estos objetivos, y que se 

expondrán en el apartado I.3. 

I.1.1. Compuestos semiconductores nitruros de elementos 

del grupo III  

 Dentro de los materiales semiconductores compuestos III‐V, el 

subgrupo formado por los nitruros (III‐N) ha sido foco de especial atención 

durante los últimos 40 años, y ha sido en la década de los 90 cuando se han 

obtenido los mayores logros. Los miembros de esta familia, InN, GaN, AlN y 

Figura 1.4: Pérdida de señal 

en dB/km frente a lóngitud 

de onda para la fibra óptica. 

Se indican las tres primeras 

ventanas de transmisión de 

la fibra óptica 
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sus compuestos ternarios poseen un ancho de banda de energía prohibida 

directo que cubre desde los aproximadamente 0,7 eV del InN hasta los 6,1 eV 

del AlN, pasando por los 3,4 eV del GaN. De esta forma, el InN combinado con 

AlN y GaN abarcaría la zona del espectro que parte desde el infrarrojo, pasa 

por todo el rango visible, y llegaría al UV lejano, el rango más amplio 

abarcable de entre todos los semiconductores compuestos. Esto convierte a 

los nitruros en materiales altamente atractivos para aplicaciones 

optoelectrónicas, como diodos emisores de luz o diodos láser con multitud de 

aplicaciones. Por ejemplo, la comercialización de LEDs verdes y azules, y la 

posibilidad de fabricar LEDs rojos allanaron el camino para la fabricación de 

LEDs que emitan en cualquier frecuencia del visible.  Si además se combinan 

los tres colores fundamentales, incluyendo el rojo a partir de InGaN con alto 

contenido en In, se pueden desarrollar bombillas compactas y de larga 

duración y mucho menor consumo. Las aplicaciones pueden variar desde el 

campo de la agricultura, con fuentes de luz para fotosíntesis acelerada, hasta 

en medicina para diagnóstico y tratamiento. 

Relativo a la microelectrónica, sus aplicaciones estarían dirigidas a la 

fabricación de dispositivos de alta potencia y alta frecuencia, como radares, 

misiles, satélites, o amplificadores compactos de bajo coste para estaciones 

de redes inalámbricas; como consecuencia de sus excelentes propiedades 

electrónicas, de transporte y gran resistencia a condiciones ambientales 

extremas [4]. Además, dado que la estructura estable en la que cristalizan los 

nitruros es hexagonal tipo wurzita, poseen fuertes propiedades polares. La 

modificación de la composición del material tiene como consecuencia 

variaciones drásticas en sus propiedades de polaridad, y por tanto en la 

densidad de portadores de la que se puede disponer en la intercara o 

superficie y útiles para el funcionamiento óptimo de los dispositivos [5]. 

 De entre todas las combinaciones entre estos elementos, aquella que 

mayor interés genera de cara a futuras aplicaciones es la aleación ternaria 

InGaN, el cual puede abarcar un ancho de banda de energía prohibido directo 

que cubra todo el espectro visible, desde el infrarrojo hasta el ultravioleta. 

Así, por ejemplo, variando en pequeñas cantidades la concentración de indio 

o galio, sería posible fabricar dispositivos resistentes y relativamente baratos 

que conviertan el espectro solar al completo en energía eléctrica, 
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convirtiéndose así en la celda solar más eficiente jamás creada. De hecho, se 

ha propuesto que dos capas de InGaN, una sintonizada a un ancho de banda 

de energía prohibida de 1,7 eV (alrededor del 52% de In), y la otra a 1,1 eV 

(80% de In) podrían lograr la máxima eficiencia de conversión teórica, el 50%, 

para una celda solar de doble unión. Más aún, multicapas apiladas de InGaN 

con pequeñas variaciones en sus energías prohibidas podrían alcanzar una 

eficiencia de conversión de más del 70% [6].  Pero la verdadera repercusión 

de este ternario ha sido en el terreno de la lectura y almacenamiento de 

datos. La densidad de almacenamiento óptico se cuadruplica con la 

disminución de la longitud de onda [4], y así, el InGaN como base para la 

fabricación de láseres semiconductores emitiendo en el azul y ultravioleta 

(bajas concentraciones de In), ofrece un aumento muy considerable en la 

densidad de almacenamiento de datos. Hoy día, el sistema Blu‐Ray, que 

opera a 405 nm, permite almacenar 25 GB a una capa y 50 GB a doble capa 

en un solo disco (el DVD opera con una longitud de onda de 650 nm y permite 

almacenar 4,7 GB en los discos de capa simple).  

Sin embargo, aunque muchas de estas aplicaciones ya han sido 

comercializadas y otras están emergiendo, existen todavía muchas 

contradicciones en la identificación de las propiedades físicas básicas de estos 

materiales; y en este sentido, se puede decir que aún no están “maduros”. 

Esto se debe en parte a las dificultades que existen para el crecimiento de 

estructuras con gran calidad cristalina, causada en parte por la carencia de 

sustratos adecuados. Este aspecto, particularizado para el caso del InN, se 

discutirá en la siguiente sección. 

I.2. El nitruro de indio (InN) 

I.2.1. Propiedades, interés y evolución del InN 

 Dentro del subgrupo de los nitruros (III‐N), el nitruro de indio ha sido 

históricamente el menos estudiado y desarrollado. Las dificultades que 

presenta su crecimiento, unido a que el ancho de banda de energía prohibida 

que tenía erróneamente asignado en un principio [7] estaba suficientemente 

cubierto por otros materiales más desarrollados, hacía que se considerase un 

compuesto sin interés. Sin embargo, durante la última década, y como 

consecuencia de diversos factores que se considerarán a continuación, se ha 
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generado dentro de la comunidad científica un creciente interés por este 

semiconductor.  

 La razón principal para este nuevo auge del InN radica en el intenso 

debate acerca del verdadero valor de su ancho de banda de energía 

prohibida. Históricamente, el valor aceptado era de 1,89 eV, determinado a 

partir de las investigaciones de Tansley y Foley [7], quienes estudiaron los 

espectros de absorción del InN. Este valor fue posteriormente confirmado por 

otros grupos [8‐10], si bien en ninguno de estos casos se consiguió emisión 

fotónica ya que la calidad obtenida no era lo suficientemente buena. A 

medida que las técnicas de crecimiento mejoraron, se hizo posible la 

obtención de capas delgadas de InN epitaxial; y así en el año 2002 varios 

grupos [11‐15] consiguieron las primeras medidas de fotoluminiscencia en 

capas de alta calidad cristalina, y concluyeron que el ancho de banda de 

energía prohibida del InN debería reestablecerse en un valor entre 0,65‐0,9 

eV; notablemente menor que el supuesto hasta entonces. Las posibilidades 

ofrecidas por este nuevo valor de ancho de banda de energía prohibida 

provocó un aumento considerable de publicaciones relacionadas con este 

material, como muestra la Figura 1.5, donde se representa la evolución con el 

tiempo del número de entradas en la base de datos ISI Web of Knowledge 

que contienen las palabras “Indium Nitride”.  

 Muchas son las hipótesis que intentan explicar estas discrepancias 

entre valores. Se propuso que, al igual que sucede con el GaN o el AlN, la 

emisión de menor energía se deba a transiciones entre niveles internos 

dentro de la banda de energía prohibida. Igualmente, Shubina et al. [16] 

observaron que la luminiscencia en capas de InN aumentaba 

considerablemente en regiones cercanas a precipitados de indio metálico; y 

por tanto la emisión energética menor podría estar asociada a fenómenos de 

resonancia de Mie. Butcher et al. [17,18] mostraron que la estequiometría en 

las capas de InN puede estar a menudo lejos del valor 1:1, y así la gran 

variedad de resultados se podría explicar con la formación de compuestos 

InxNy de composición variable. Finalmente, la posibilidad más discutida en la 

literatura está relacionada con el papel que desempeña la contaminación por 

oxígeno en las capas de InN. El In2O3 posee un ancho de banda de energía 

prohibida indirecto cercano a los 3,75 eV [19]; y es sabido que las capas de 
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InN sufren una considerable oxidación en la superficie por exposición al aire. 

Así, la posible aleación InN‐In2O3 exhibiría un pico de absorción a mayor 

energía que el InN puro [20]. De hecho, Yoshimoto et al. [21] observaron una 

clara relación entre la concentración de oxígeno y la posición del pico de 

absorción en capas policristalinas de InN. También Bhuiyan et al. [22] 

crecieron capas con contenido de oxígeno variable y nuevamente los picos de 

absorción parecían estar correlacionados con la composición. Sin embargo, 

Monemar et al. [23] indicaron que el contenido de oxígeno en estas capas no 

es suficiente para provocar un desplazamiento desde 0,65‐0,9 hasta 1,89 eV; 

además de que el In2O3 parece tender a segregar dentro de la red de InN, y 

no a formar compuestos. 
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Figura 1.5: Evolución durante los últimos años del número de entradas que 

contienen el texto “Indium Nitride” en la base de datos ISI Web of Knowledge 

El debate aún hoy continúa abierto, si bien el valor más aceptado se 

sitúa en torno a los 0,7 eV. Así, si asumimos este nuevo valor, el ancho de 

banda de energía prohibida del InN sería compatible con la longitud de onda 

asociada a la tercera ventana de transmisión en la fibra óptica. Por tanto, las 

estructuras de InN tendrían un importante potencial para la fabricación de 

diodos láser de alta velocidad y fotodiodos de aplicación en sistemas de 

comunicación óptica; además de las ya mencionadas ventajas de su 

combinación con GaN.  
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 Igualmente, el InN posee teóricamente las mejores propiedades 

electrónicas entre los nitruros [24]. Se le ha predicho la masa efectiva de 

electrones más baja de entre los compuestos III‐N [25], lo que da lugar a una 

alta movilidad de los portadores y una alta velocidad de saturación. La 

máxima movilidad calculada para los electrones en InN a 300 K es de 

aproximadamente 4400 cm2V‐1s‐1, (mientras que para el GaN es de 1000 

cm2V‐1s‐1); alcanzando a 77 K valores superiores a los 30000 cm2V‐1s‐1, por los 

menos de 6000 cm2V‐1s‐1 del GaN [26]. También se ha encontrado que el InN 

presenta un pico de velocidad de portadores en estado estacionario 

extremadamente alto a temperatura ambiente [27‐29], con un valor de 

4,2·107 cm/s, y que la velocidad de saturación es mucho mayor que en GaAs o 

GaN. Así, las propiedades de transporte del InN son muy superiores a las del 

GaN y el GaAs para un amplio rango de temperaturas, desde los 150 hasta los 

500 K [29]. Estas propiedades también son relativamente insensibles a las 

variaciones de temperatura y concentración de dopantes, al revés de lo que 

sucede en el GaAs [29]. Este hecho sugiere que el uso de InN puede tener 

importantes ventajas para la fabricación de dispositivos de alta frecuencia 

con un alto rendimiento. Así, se espera que los transistores de efecto campo 

(FETs) basados en InN posean una velocidad extremadamente alta, con una 

frecuencia de corte de aproximadamente 1 THz para tamaños de puerta de 

0,1 μm. 

 Una propiedad muy prometedora del InN de cara a posteriores 

aplicaciones es la acumulación intrínseca de carga que presenta en su 

superficie. Lu et al. [30], midiendo la densidad de carga a partir de curvas 

capacitancia‐voltaje y en función del espesor, evidenciaron por primera vez 

una densidad de carga en superficie muy elevada, con un valor en torno a 

1013 e‐·cm‐2, superior al encontrado para InAs; y que fue confirmado 

posteriormente por espectroscopía de fotoemisión de rayos X y por 

espectroscopía de pérdida de energía de electrones de alta resolución 

[31,32]. Los electrones acumulados, que permanecen en los primeros 4 nm 

desde la superficie contribuyen considerablemente a la conductividad lateral 

de las capas delgadas de InN [33]. Si esta carga superficial es sensible a las 

condiciones ambientales y se puede modular mediante tratamientos 

externos, entonces el InN tendría aplicaciones prometedoras para el 

desarrollo de sensores químicos o biológicos [34]. Además, el InN posee otras 
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ventajas para este tipo de aplicaciones: ha mostrado una gran resistencia a la 

radiación, y por tanto sería útil en unidades que operen en ambientes 

altamente irradiados [35]. Finalmente, el InN wurzita posee una superficie 

polar, y la existencia asociada de campos polares, aunque complica el 

entendimiento de las propiedades del material, también ofrece posibilidades 

adicionales para el diseño de nuevos dispositivos [34].  

 A la vista de todas estas posibilidades que brinda el material, y de su 

potencial repercusión social y económica, resulta comprensible el esfuerzo 

llevado a cabo durante los últimos años por la comunidad científica para 

lograr la optimización de las heteroestructuras basadas en InN. Sin embargo, 

aún existen importantes dificultades asociadas a su crecimiento con la 

suficiente calidad cristalina necesaria para su implementación en dispositivos 

optoelectrónicos funcionales. Por un lado, la elevada inestabilidad térmica 

del InN [36] hace que la temperatura requerida para su crecimiento sea baja 

(~500 °C). A esa temperatura, la tasa de descomposición del NH3, que 

generalmente se usa como fuente de N, es también muy baja. El uso de 

temperaturas mayores produciría una mayor descomposición del NH3, pero 

también conllevaría la disociación del InN ya crecido; mientras que el uso de 

temperaturas menores (400 °C) produciría la formación de núcleos de In 

metálico debido a la carencia de N reactivo. Así, el margen de temperatura 

para el crecimiento de InN es considerablemente estrecho [37]. Igualmente, 

dada la alta volatilidad del N2 en la superficie del InN, y la tendencia del In 

residual en la superficie a reaccionar con el oxígeno ambiental, existe la 

posibilidad de que se formen óxidos que precipiten en las heteroestructuras 

de InN [38,39]. Y finalmente, los que se pueden considerar los factores más 

limitantes de todos: el alto desajuste reticular y la gran diferencia de 

coeficientes de expansión térmica entre el InN y los sustratos más 

convencionales (ver Tablas I‐1 y I‐2). Esto genera la existencia de grandes 

tensiones que derivan en la formación de una alta densidad de defectos 

estructurales, con el consiguiente deterioro de sus propiedades 

optoelectrónicas.  

 El zafiro es el sustrato más comúnmente empleado para el 

crecimiento epitaxial de InN wurzita. Es un material transparente y estable a 

alta temperatura, presenta estructura trigonal, si bien la simetría en 
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determinados planos se asemeja a la hexagonal, y es posible obtener grandes 

superficies con buena calidad cristalina a un precio relativamente bajo. 

Además, es posible crecer InN sin grandes dificultades sobre zafiro por los 

métodos de crecimiento más convencionales, como MBE o MOVPE. Por 

contra, presenta el mayor desajuste reticular y diferencia de expansión 

térmica de entre los sustratos indicados. La forma más habitual de solventar 

parcialmente este problema es el pretratamiento de la superficie o la 

inserción de capas de amortiguamiento. La nitridación de la superficie del 

zafiro puede mejorar significativamente la calidad cristalina del InN como 

resultado de la formación de AlN [40‐42], con la misma estructura que el InN, 

y que reduce el desajuste reticular a aproximadamente la mitad. Sin 

embargo, la técnica más habitual consiste en la introducción de otra u otras 

capas intermedias, típicamente de AlN, GaN, AlGaN o combinaciones entre 

éstas, y que son denominadas “capas amortiguadoras”, cuya función es 

disminuir el desajuste reticular existente entre sustrato y epicapa. Otro 

sustrato empleado en menor medida es el Si (111) [43‐46], que presenta la 

ventaja de ser el semiconductor más desarrollado de forma masiva hasta la 

fecha, es barato y crecido en la dirección (111) posee simetría hexagonal. El 

uso de otros sustratos, como GaAs [47‐51], InAs [52‐54] o InP [55,56] apenas 

aparece reflejado en la bibliografía.  

Tabla I‐1 Desajuste reticular entre el InN y los sustratos más convencionales 

Sustrato Desajuste reticular Sustrato Desajuste reticular

Zafiro ‐25% 3C‐SiC(111) ‐15% 

Si (111) +8% InP (111) +15% 

GaAs (111) +11,5% GaN ‐11% 

InAs (111) +17,5% AlN ‐14% 
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Tabla I‐2 Diferencia de coeficientes de expansión térmica entre el InN y los sustratos 

más convencionales 

Sustrato 

Diferencia de 

coeficiente de 

expansión térmica 

Sustrato 

Diferencia de 

coeficiente de 

expansión térmica 

Zafiro +55% 3C‐SiC(111) 0% 

Si (111) ‐46% InP (111) +18% 

GaAs (111) +34% GaN +32% 

InAs (111) +16% AlN +8% 

  Históricamente, el primer intento de sintetizar InN fue realizado por 

Juza y Hahn en 1938 [57]. Lo obtuvieron a partir de InF6(NH4)3 y describieron 

su estructura como de tipo wurzita. Posteriores síntesis fueron llevadas a 

cabo por Juza y Rabenua en 1956 [58], Renner en 1958 [59], Pastrnak y 

Souckova en 1963 [60] y Samsonov en 1969 [61]. En todos estos casos se 

obtenía InN a partir de la disociación de un compuesto complejo que 

contenía In y N, y el resultado era en forma de polvo o pequeños cristales. El 

primer resultado que presentaba ciertas propiedades eléctricas fue logrado 

por Hovel y Cuomo en 1972 [62]; quienes obtuvieron InN policristalino sobre 

sustratos de zafiro y Si, y midieron una movilidad Hall de 250 cm2V‐1s‐1 y una 

concentración de portadores tipo n de 5·1018 cm‐3. 

El comienzo del crecimiento epitaxial de InN monocristalino parte de 

Matsouka et al. [63] y Wakahara et al. [64] en 1989 mediante MOVPE. 

Consiguieron capas monocristalinas de InN sobre sustratos de zafiro usando 

trimetil indio (TMI) y NH3 y N2 activado por microondas, respectivamente. 

Durante la década de los 90 se estudió el crecimiento de InN mediante 

MOVPE y MBE sobre diferentes sustratos y capas intermedias con un rango 

de composición bastante amplio; y aunque la técnica MOVPE es la más 

utilizada para la fabricación de dispositivos comerciales basados en nitruros, 

las mejores calidades cristalinas se obstuvieron en muestras crecidas por 

MBE. Hasta la fecha, los mejores resultados publicados en cuanto a 
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propiedades eléctricas corresponden a Khan et al. [65] con una movilidad en 

torno a 1400 cm2V‐1s‐1 y concentración de portadores de 7·1018 cm‐3 para 

capas de InN crecidas por MOVPE; y a Fehlberg et al. [66] con una movilidad 

de 3570 cm2V‐1s‐1 y concentración de portadores de 1,5·1017 cm‐3 para capas 

crecidas por MBE. 

I.2.2. Características estructurales del InN 

 El nitruro de indio hexagonal es un material semiconductor artificial, 

que pertenece al grupo espacial P63mc. Aunque existen algunos trabajos 

publicados en los que se ha conseguido cristalizar InN con estructura cúbica 

cinc‐blenda [67‐71], la estructura del InN más estable es hexagonal tipo 

wurzita (Figura 1.6); como sucede para el resto de los elementos del grupo de 

los nitruros. 

                  

 La longitud de la arista del hexágono basal, a, la altura del prisma 

hexagonal, c, y el parámetro interno que mide la distancia de enlace anión‐

catión a lo largo del eje (0001), u, definen la estructura cristalina del InN [72]. 

Las constantes de red publicadas para InN mono‐ y policristalino varían en el 

rango a = 3,501‐3,536 Å y c = 5,690‐5,705 Å. Los valores empleados para los 

cálculos realizados en gran parte de la presente tesis doctoral son los 

reportados por Zubrilov et al. [73] de a = 3,533 Å y c = 5,693 Å. El valor del 

parámetro u para las capas de InN hexagonal es 0,377 Å [72]. 

En una estructura wurzita ideal, el cociente c/a es igual a (8/3)1/2, y el 

valor de u = 0,375 Å [74]. La posible razón para esa pequeña variación de las 

longitudes de enlace es la incorporación de contaminantes externos. La 

a

c

u 

In

N Figura 1.6: Estructura tipo 

wurzita del InN, donde se 

muestra la celda unidad con 

los parámetros que definen 

su estructura cristalina 
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dirección de crecimiento más habitual para el InN hexagonal es la 

perpendicular al plano basal. En ese plano se puden distinguir tres posiciones 

atómicas distintas (A, B y C) y en la dirección perpendicular, la secuencia 

ABABAB de los pares In‐N enlazados es la que define la celda hexagonal de 

InN wurzita, formada  a su vez por dos redes hexagonales compactas 

interpenetradas. La cristalografía del InN wurzita es similar a la de los metales 

hexagonales, donde el plano de empaquetamiento compacto es el plano 

basal (0001) y las direcciones de máximo empaquetamiento son las <11 2 0>. 

Nótese que a lo largo de la presente tesis doctoral se empleará la 

nomenclatura de Miller‐Bravais de 4 índices para referirse a direcciones y 

planos hexagonales. En la Tabla I‐3 se muestra la conversión de 4 índices a 3 

índices en el sistema de referencia ortogonal para los casos más usuales. 

Tabla I‐3: Equivalencia entre la notación de direcciones y planos en el sistema de 4 

índices y en el sistema ortogonal de 3 índices 

Direcciones [ ] Planos () 

4‐4 Ortogonal 4‐4 Ortogonal 

0001 001 0001 001 

11 2 0 330 11 2 0 130 

1 21 0 ½[ 3 30] 1 21 0 1 30 

21 10 300 21 10 200 

11 2 3 ½[336] 11 2 3 133 

1010 ½[310] 1010 110 

011 0 010 011 0 020 

1100 ½[ 3 10] 1100 110 

101 1 ½[312] 101 1 111 
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I.3. Nanoestructuras semiconductoras: Propiedades 

y aplicaciones 

 El creciente interés por reducir la escala de integración de los 

circuitos electrónicos basados en estructuras semiconductoras ha provocado 

que la nanociencia y nanotecnología hayan sufrido un gran desarrollo durante 

los últimos años. A pesar de que existe cierta controversia con respecto a cuál 

es la definición más correcta de estas disciplinas, se entiende por 

“nanotecnología” a las técnicas de diseño, fabricación y aplicaciones de 

nanoestructuras y nanomateriales; mientras que el estudio de las relaciones 

fundamentales entre propiedades y fenómenos físicos y la dimensión de los 

materiales a escala nanométrica es lo que define a la “nanociencia”. 

 Es cierto que estructuras más pequeñas permiten una mayor 

funcionalidad para un espacio dado, pero la nanotecnología no es 

simplemente un contínuo proceso de miniaturización. Los materiales  a escala 

micrométrica continúan manteniendo fundamentalmente las mismas 

propiedades físicas o químicas que en estado masivo (macrométrico). Sin 

embargo, en la escala nanométrica las diferencias pueden ser 

sustancialmente grandes. Los materiales en este rango de tamaño exhiben 

propiedades específicas, ya que supone la transición de átomos o moléculas a 

sólido masivo. Por ejemplo, los cristales de tamaño nanométrico pueden 

tener puntos de fusión con una diferencia de hasta 1000 °C y distintas 

constantes reticulares, ya que el número de átomos en la superficie en estos 

casos es una proporción significativa del total, y la energía superficial 

desempeña un papel importante en la estabilidad térmica. Algunas 

estructuras cristalinas sólo estables a elevadas temperaturas continúan 

siendolo a temperaturas mucho más bajas cuando se reduce su tamaño a 

unos pocos nanómetros, y en otros casos las propiedades ferroeléctricas y 

ferromagnéticas se pueden perder. Y también como ejemplo, el oro masivo 

no exhibe propiedades catalíticas, pero los nanocristales de oro resultan ser 

excelentes catalizadores a bajas temperaturas [75].  

 En el caso de las nanoestructuras cuánticas semiconductoras, los 

efectos cuánticos comienzan a ser notables cuando se reduce el tamaño de 
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alguna de sus dimensiones a un valor del orden de la longitud de onda de De 

Broglie, que viene dada por la expresión: 

EΔm

h
λ

*2
=               (Ec. 1‐1) 

donde h es la constante de Plank y ΔE es una medida del doblamiento de la 

banda de conducción en la heteroestructura. Dado que se trata de una 

estructura semiconductora, la masa efectiva de los portadores (m*) es mucho 

menor que la del electrón libre, y por tanto los efectos cuánticos pueden ser 

ya pronunciados para espesores de unas decenas o centenas de veces la 

constante reticular.  La forma más sencilla de conseguir confinamiento de 

portadores es considerar un pozo cuántico formado por la unión de dos 

semiconductores con anchos de banda de energía prohibida directos y 

diferentes, como se indica en la Figura 1.7. Al tener semiconductores con 

bandas prohibidas diferentes, se obtienen las barreras de potencial Ve y Vh 

para electrones y huecos respectivamente; y si la anchura L del pozo es 

suficientemente pequeña, es posible obtener confinamiento cuántico. La 

resolución de la ecuación de Schrödinger unidimensional para un potencial de 

este tipo permite obtener los estados estacionarios para los portadores. Si el 

pozo de potencial se extiende a más de una dimensión, la resolución de dicha 

ecuación es más compleja. 

 

Figura 1.7: Esquema de la estructura de bandas de energía para electrones y huecos 

en una unión semiconductora doble; donde Eg1 y Eg2 representan el ancho de banda 

de energía prohibida de cada uno de los dos semiconductores, Ve y Vh son la barrera 

de potencial para electrones y  huecos respectivamente, y L es la anchura del pozo 

L 

Eg2 Eg1 

Ve 

Vh 
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 Así, las estructuras cuánticas se clasifican según el número de 

dimensiones que proporcionan confinamiento, o equivalentemente, cuántas 

dimensiones permiten el comportamiento de portador libre. Si la estructura 

proporciona confinamiento cuántico en una dimensión, se tiene una 

estructura bidimensional (2D) llamada pozo cuántico. En el caso de obtener 

confinamiento en dos dimensiones, hablaremos de una estructura 

unidimensional (1D) llamada hilo cuántico, y si el confinamiento se produce 

en las tres dimensiones del espacio, se obtendrá una estructura 

cerodimensional (0D) llamada punto cuántico. 

 En física cuántica, es común analizar la estructura electrónica en 

términos de densidad de estados de electrones, que representa el número de 

estados disponibles por unidad de volumen y energía (E). Para un 

semiconductor masivo, la densidad de estados es proporcinal a E1/2; para un 

pozo cuántico tiene la forma de una función escalón, para el hilo cuántico 

presenta una singularidad y para el caso del punto cuántico se reduce a una 

función delta de Dirac. La representación gráfica de la densidad de estados 

para estos cuatro tipos de estructuras se representa en la Figura 1.8.  
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Figura 1.8 : Densidad de estados electrónicos para los distintos tipos de estructuras: 

semiconductor masivo (3D), pozo cuántico (2D), hilo cuántico (1D) y punto cuántico 

(0D) 
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 Los niveles de energía dependerán de los materiales semiconductores 

seleccionados, de las barreras de potencial y de la geometría de la estructura. 

Dado que los puntos cuánticos son las nanoestructuras estudiadas en la 

presente memoria de tesis doctoral, en el siguiente apartado se realizará una 

descripción más detallada de estos sistemas. 

I.3.1. Estructuras cerodimensionales: Puntos cuánticos 

 Como se ha visto, el confinamiento cuántico de los portadores dentro 

de las estructuras llamadas puntos cuánticos (quantum dots, QDs) produce un 

desdoblamiento de los niveles de energía, pasándose de una densidad de 

estados de energía contínuo a obtener unos niveles discretos (de ahí que 

también se les conozca como átomos artificiales). Una consecuencia muy 

importante desde el punto de vista tecnológico es que la anchura de línea de 

las transiciones ópticas asociadas será muy pequeña, es decir, la radiación 

emitida o detectada será extraordinariamente monocromática. Además, para 

el confinamiento tridimensional, esta radiación es independiente del rango 

de temperaturas en el que opere del dispositivo [76]. Una segunda 

consecuencia de gran interés es que la radiación emitida dependerá 

directamente del tamaño y forma de la nanoestructura, ya que el espaciado 

entre estados posibles aumenta a medida que disminuye el tamaño del QD. 

Por tanto, será posible obtener una radiación de gran monocromaticidad y 

además sintonizable simplemente variando el tamaño y forma de las 

nanoestructuras. Adicionalmente, la eficiencia y ganancia espectral de los 

dispositivos láser basados en puntos cuánticos es mucho mayor que la 

obtenida cuando se usa el material masivo [77,78], y la corriente umbral, 

sensiblemente menor [79,80]. 

Las novedosas propiedades de estas nanoestructuras permiten 

diseñar nuevos sistemas y establecer nuevos conceptos de aplicación en 

diferentes necesidades sociales. Aunque la comercialización de dispositivos 

basados en puntos cuánticos aún es incipiente, se espera que en 2009 el 

mercado global de aplicaciones basadas en puntos cuánticos supere los 500 

millones de dólares [81]. De entre todas las aplicaciones, aquella que 

aventaja a las demás en cuanto a comercialización es la referente a la 

biomedicina. En este caso, los puntos cuánticos se emplean como marcadores 

al ser funcionalizados de forma que se adhieran preferentemente a moléculas 
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biológicas. Al ser irradiados, reemiten luz a una determinada longitud de 

onda, de tal forma que pueden sustituir a los marcadores radioactivos más 

clásicos, y aumentar considerablemente el límite de detección.  

Las aplicaciones en el terreno de la opto/microelectrónica, aún 

incipientes o en pleno desarrollo son igualmente atractivas. Las células 

solares basadas en puntos cuánticos de PbSe son capaces de generar siete 

excitones a partir de un fotón de luz solar, con lo que podrían aumentar su 

eficiencia hasta valores del 42% [82]. En un láser ideal con puntos cuánticos 

como medio activo, la emisión monocromática podría ser diseñada para 

ajustarse a los modos de la cavidad; y presentaría una dispersión de energía 

casi nula, y menor potencia de consumo [83]. Además, estos láseres se 

podrían fabricar sin necesidad de implementar más chips en el dispositivo, 

simplemente mediante una sintonización fina de la densidad de estados 

energéticos [84]. Igualmente, los puntos cuánticos podrían operar como 

emisores monofotónicos, es decir, capaces de emitir fotones uno a uno según 

la demanda. La fuerza impulsora del desarrollo de estos emisores 

monofotónicos es su aplicación en el mundo de la computación cuántica y la 

criptografía [85,86]. Para usar los fotones emitidos como bits cuánticos 

(qubits) sería necesario que la fuente los emitiera con una energía y 

polarización predefinida, algo sólo alcanzable con estas nanoestructuras. 

Incluso los puntos cuánticos en sí mismos podrían funcionar como 

dispositivos de almacenamiento clásicos o también como qubits 

(almacenamiento según el estado cuántico). Una posibilidad para fabricar una 

memoria de qubits sería usar una molécula de doble punto cuántico donde el 

valor del qubit depende del estado de un excitón en el sistema.  

Sin embargo, el camino hacia el desarrollo de puntos cuánticos útiles 

para dispositivos ha sido tortuoso. El primer logro en la sintesis de estas 

estructuras fue llevado a cabo por Rocksby en 1932 [87] con nanoinclusiones 

de CdSe en vidrio, y que han sido comercializadas durante décadas como 

filtros de colores. Los efectos de confinamiento cuántico en estas inclusiones 

se demostraron por primera vez experimentalmente por Ekimov y Onushenko 

en 1984 [88]. Desde entonces, la carrera por conseguir nanoestructuras con 

un tamaño suficientemente pequeño y de buena calidad cristalina ha sido 

constante. Son numerosas las técnicas empleadas, entre las que destaca la 
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fotolitografía, la litografía de haces de electrones y el bombardeo iónico para 

crear patrones en la superficie sobre los que nucleen las nanoestructuras. Sin 

embargo, el mecanismo denominado auto‐ordenación, en el que mediante el 

control de las condiciones de crecimiento se consigue que de forma 

espontanea nucleen epitaxialmente heteroestructuras autoensambladas con 

una alta homogeneidad y en un solo paso, se está mostrando como 

suficientemente eficaz.  

I.4. Crecimiento epitaxial de semiconductores 
De entre los modelos clásicos de crecimiento epitaxial, podemos 

destacar tres que se encuentran típicamente en la bibliografía: los propuestos 

por Frank‐Van der Merwe (FM), Volmer‐Weber (VW) y Stranski‐Krastanow 

(SK), que se muestran esquemáticamente en la Figura 1.9a, 1.9b y 1.9c 

respectivamente. El primero de ellos [89] es un modelo de crecimiento 

bidimensional donde la estructura crece monocapa a monocapa, mientras 

que con el modelo VW [90] se obtienen islas tridimensionales de forma 

directa. La aparición de uno u otro viene determinada por un balance 

energético entre la energía superficial, la energía elástica y la energía de la 

intercara. Si la energía superficial del sustrato no supera al conjunto de la 

energía elástica debida a la formación de la capa crecida y la energía asociada 

a la intercara, tendremos un crecimiento tridimensional VW. En caso 

contrario, tendrá lugar un crecimiento bidimensional FM. Un caso intermedio 

es el propuesto por Stranski‐Krastanow [91], donde tras la deposición de unas 

pocas monocapas epitaxiales (“capa de mojado”), comienza el crecimiento 

tridimensional de islas. El modelo general que explica este tipo de 

crecimiento se basa en un balance entre las energías superficiales de capa y 

sustrato, la energía de formación de la intercara, la tensión de la capa y la 

energía de deformación del sustrato [92]. Así, el crecimiento SK ocurrirá en 

sistemas donde la formación de capas bidimensionales es favorable durante 

la deposición de las primeras monocapas. La energía de deformación de la 

capa aumenta conforme lo hace su espesor, hasta que alcanzado un valor 

crítico tiene lugar la formación espontánea de islas para relajar la 

deformación elástica acumulada.  
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Figura 1.9: Esquema de modo de crecimiento (a) FM, (b) VW y (c) SK 

I.4.1 Relajación plástica de heteroestructuras tensadas 

 La obtención de este tipo de heteroestructuras supone el crecimiento 

epitaxial de un material monocristalino sobre otro de distinto parámetro 

reticular. Para los casos en que existe un desajuste reticular medio o bajo, el 

crecimiento de la epicapa se produce inicialmente de un modo 

pseudomórfico, es decir, manteniendo el mismo parámetro reticular del 

sustrato, y por tanto la capa va acumulando energía elástica a medida que 

aumenta su espesor. Una vez alcanzado el llamado “espesor crítico de capa” 

(critical layer thickness, CLT), el sistema evoluciona hacia una configuración 

de menor energía mediante la formación de defectos, como es el caso de las 

dislocaciones (defecto cristalino lineal que lleva asociado una hilera de 

átomos no enlazados) en la intercara epicapa/sustrato y que son capaces de 

relajar la tensión acumulada. Las dislocaciones que se encuentran en dicha 

intercara, y se propagan por tanto paralelas al plano de crecimiento se 

denominan “dislocaciones de desajuste” (misfit dislocations, MDs), a 

diferencia de las que se propagan a través de la estructura fuera de la 

intercara, que se conocen como dislocaciones de propagación (threading 

dislocations, TDs).  

En este tipo de sistemas, con bajo desajuste reticular, el modelo 

clásico de Matthews‐Blakeslee [93] es el que se utiliza con mayor frecuencia 

para la determinación de su CLT: la epicapa crece pseudomórficamente con 

respecto al sustrato hasta que se alcanza un espesor crítico, hc. A este espesor 

comienza la generación de MDs como consecuencia del doblado de TDs 

(a) (b) (c) 
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provenientes del sustrato, y por tanto comienza la relajación plástica. Sin 

embargo, cuando existe un alto desajuste reticular con el sustrato, este 

modelo ya no es aplicable, ya que ahora el espesor crítico es menor que el de 

una monocapa [94]. Se define entonces otro tipo de dislocaciones, llamadas 

“dislocaciones de desajuste geométricas” [95], generadas por un mecanismo 

diferente al clásico de Van der Merwe‐Matthews [96] y que acomodan la 

mayor parte de la deformación asociada al desajuste reticular.  

Las dislocaciones existentes en un material pueden moverse por los 

llamados “sistemas de deslizamiento”, que están constituidos por una 

dirección de deslizamiento de la dislocación y por un plano de deslizamiento. 

Este plano de deslizamiento queda a su vez determinado por su línea de 

dislocación y su vector de Burgers b, el cual no es más que una medida de la 

magnitud y el sentido de la distorsión reticular asociada a una dislocación. En 

función de la disposición relativa entre el vector de Burgers y la línea de 

dislocación, las dislocaciones se clasifican en “dislocaciones de arista”, en las 

cuales el vector de Burgers y la línea de dislocación son perpendiculares; 

“dislocaciones de hélice”, en que son paralelos; y “dislocaciones mixtas”, que 

son aquéllas que tienen una componente de hélice y otra de arista. Los 

vectores de Burgers de las dislocaciones perfectas en el In(Ga)N con 

estructura wurzita son: 1/3 <11 2 0> para las de arista (a), <0001> para las de 

hélice (c) y  1/3<11 2 3> para las mixtas (a+c). 

Aunque se profundizará en este aspecto a lo largo del capítulo III, los 

principales defectos cristalinos observados en este sistema son las 

dislocaciones, tanto de desajuste como de propagación. El sistema de 

deslizamiento favorable para las dislocaciones en una estructura hexagonal 

de empaquetamiento ideal es 1/3<11 2 0>{0001} por ser el de mayor 

densidad atómica [97]. No obstante, para los sistemas aquí estudiados 

crecidos en el plano (0001), la tensión resultante crítica en los planos basal y 

prismático sería nulo durante el crecimiento, lo que implicaría que el 

deslizamiento de las dislocaciones se realizarán en sistemas que contemplen 

un plano piramidal (Figura 1.10) [98]. 
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Figura 1.10: Sistemas de deslizamiento para las dislocaciones en el InN tipo wurzita, 
donde la línea roja indica la dirección de la MD y el vector azul se corresponde con el 
vector de Burgers 

I.4.2. Modelos de espesor crítico 

 El concepto de espesor crítico fue introducido a finales de los años 

cuarenta por Frank y Van der Merwe [89], quienes postularon que cualquier 

capa desajustada cuya energía elástica no supere la energía de formación de 

las dislocaciones de desajuste, permanece totalmente tensada con sus planos 

cristalinos en coherencia con los planos del sustrato. Sin embargo, a partir de 

un cierto espesor (espesor crítico), se favorece energéticamente la formación 

de MDs que dan lugar a estructuras semicoherentes. Desde entonces, 

muchos investigadores han estudiado y propuesto diferentes modelos para la 

predicción del espesor crítico de capas simples utilizando diferentes 

aproximaciones. La mayoría de ellos pueden englobarse en dos grupos: 

modelos de equilibrio mecánico y modelos de equilibrio energético. A 

continuación se revisan los modelos empleados que se han considerado para 

la obtención de espesores críticos de capa en esta memoria de tesis doctoral.  

Modelo de Matthews y Blakeslee 

 Se trata de un modelo de equilibrio basado en un balance de fuerzas 

[93]. Para elaborar su teoría, realizaron una formulación exhaustiva del 
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espesor crítico basada en el equilibrio mecánico, donde la estructura 

cristalina de la intercara fue reconstruida a partir de las fuerzas que 

intervienen en las líneas de dislocación. El resultado es el balance entre las 

fuerzas puestas en juego: en primer lugar, la fuerza elástica ejercida por la 

epicapa tensada, que transforma una dislocación que proviene del sustrato 

en una dislocación de desajuste; y en segundo lugar, una fuerza opuesta a la 

anterior, debida a la tensión de línea de la dislocación, que tiende a mantener 

a la dislocación como una dislocación de propagación. 

Modelo de People y Bean 

 Se trata de un modelo de equilibrio basado en un balance energético 

[99]. People y Bean hacen un planteamiento distinto al de Matthews y 

Blakeslee asumiendo que la generación de dislocaciones de desajuste se 

puede determinar mediante un balance de energía. Las densidades de 

energía de varios tipos de dislocaciones fueron calculadas por Nabarro [100], 

llegando a la conclusión de que la dislocación de hélice es la que tiene menor 

densidad de energía, en un factor 1,4 con respecto a la de arista. Así, se 

generarán dislocaciones de desajuste en la intercara cuando la densidad 

superficial de energía de tensión biaxial sea inferior a la densidad de energía 

asociada con la formación de una dislocación de hélice a una distancia de la 

superficie igual al espesor de la capa.  

Modelo de Fischer 

 Fischer et al. [101] realizan una aproximación basándose en la teoría 

del equilibrio para la relajación de la deformación de las estructuras 

semiconductoras metaestables, que incluye la interacción elástica entre 

dislocaciones de desajuste rectas. El método desarrollado se basa en la 

utilización de una fuerza imaginaria para la aplicación de las condiciones 

límites de superficie. Asumen que las deformaciones y tensiones en una 

heteroestructura finita, sometida a fuerzas de desajuste reticular, pueden 

describirse como una superposición de tensiones y deformaciones causadas 

por fuentes internas reales y fuentes imaginarias aplicadas sobre la superficie 

externa del cuerpo. 
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I.5. Motivación, objetivos y estructura de la tesis 
 A la vista de todo lo expuesto anteriormente,  resulta claro el interés 

de cara a futuras aplicaciones tanto del compuesto binario InN como del 

ternario InxGa1‐xN con alto contenido en indio. Sin embargo, los problemas 

asociados a su crecimiento hacen que hoy día la tecnología basada en estos 

materiales esté poco desarrollada. Así, se puede decir que la motivación 

primera y general de esta tesis doctoral sea la necesidad de generar 

conocimiento acerca de propiedades intrínsecas, principalmente en lo 

referente a sus propiedades estructurales, de unos materiales que hasta la 

fecha, y comparado con otros elementos de la familia de los nitruros, 

permanecen poco explorados. Para lograr una mejora de las características 

tanto físicas como tecnológicas de los dispositivos optoelectrónicos, es 

necesario el establecimiento de relaciones entre la nanoestructura del 

material y el comportamiento macroscópico de los mismos. Además, el 

perfeccionamiento de la calidad cristalina de estos materiales trascendería de 

forma positiva en sus potenciales características eléctricas y ópticas. 

 A lo largo del desarrollo de los distintos capítulos se hace especial 

énfasis en los aspectos relacionados con el estado de tensión/deformación de 

las heteroestructuras estudiadas. Esto es así porque su determinación se 

considera de especial relevancia debido fundamentalmente a tres factores: 

por un lado, la tensión como forma de energía interna tiene una profunda 

influencia en su crecimiento y morfología; en segundo lugar, los procesos de 

relajación de la tensión pueden desembocar en la formación de defectos, con 

efectos perniciosos en la futura funcionalidad de los dispositivos; y por 

último, la deformación afecta a la distancia entre los átomos del material 

semiconductor, esto es, su parámetro reticular. Éste a su vez tiene una 

influencia directa en otros parámetros tales como el ancho de banda de 

energía prohibida, densidad y movilidad de portadores, probabilidad de 

transiciones electrónicas o campos eléctricos internos entre otros.  

 Así, en el primer capítulo de resultados se realiza una completa 

caracterización  estructural de capas simples de InN, evaluando su calidad, 

estructura cristalina, estado de tensión y caracterizando sus defectos 

estructurales en función de parámetros tales como la temperatura de 

crecimiento o pseudosustratos empleados. Éste acaba en la propuesta de un 
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modelo de crecimiento que explique los mecanismos que dan lugar a estos 

procesos de relajación.  

 En un segundo capítulo de resultados se caracterizarán 

heteroestructuras de mayor complejidad  consistentes en puntos cuánticos 

de InN sobre sustratos de GaN/zafiro. El objetivo es conocer, además del 

estado de tensión, su morfología, nucleación, envejecimiento y efecto sobre 

estos aspectos de la inclusión de una capa de recubrimiento necesaria para su 

funcionalidad. 

 Finalmente, en un tercer capítulo de resultados se variará la 

composición química de las heteroestructuras mediante la elección de GaN 

para formar capas simples de InxGa1‐xN siempre con contenidos medios y 

altos en indio. Se realizará una primera evaluación de la calidad cristalina, y se 

contribuirá a conocer las propiedades elásticas de este material para 

entender su estado de relajación e indirectamente su composición química y 

espesor crítico de capa con precisión. 

 Con todo ello, se pretende obtener un mejor conocimiento de las 

propiedades estructurales de estos materiales, al objeto de establecer reglas 

de diseño que redunden en la mejora de sus propiedades 

opto/microelectrónicas, de sus procesos de fabricación y de su implicación en 

el sector tecnológico actual. 

I.6. Hipótesis planteadas 
‐ Es posible crecer estructuras de calidad de capas simples y puntos 

cuánticos de In(Ga)N mediante diversas técnicas de crecimiento (epitaxia de 

haces moleculares y epitaxia en fase vapor de compuestos metalorgánicos) y 

para determinadas condiciones de crecimiento (temperatura, presión, flujo 

de gases...) sobre sustratos de zafiro, y el empleo opcional de capas 

amortiguadoras. 

‐ La elección del sustrato influye de forma directa en las propiedades 

estructurales y morfológicas de las capas y puntos cuánticos de In(Ga)N. 

‐ Las condiciones de crecimiento afectan de forma directa a la calidad 

cristalina de las capas de In(Ga)N, así como a la calidad cristalina y morfología 

de los puntos cuánticos de InN. 
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‐ Las propiedades estructurales a nivel nanométrico influyen 

directamente en las propiedades de transporte electrónico de las capas de 

In(Ga)N y en la eficiencia de emisión de los puntos cuánticos de InN. 

‐ Es posible establecer reglas de diseño al objeto de obtener las 

mejores relaciones posibles entre nano‐estructura del material y sus 

propiedades electro‐ópticas a nivel macroscópico. 

‐ Las técnicas utilizadas, basadas en análisis mediante haces de 

electrones e interpretación de imágenes obtenidas mediante las 

mencionadas técnicas, son válidas para dar respuesta a los objetivos 

planteados. 
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II.1. Introducción 

 A lo largo de este capítulo se expondrán resumidamente las técnicas 

experimentales utilizadas para realizar las medidas y obtener los resultados 

que se discutirán en los siguientes capítulos.  

 En primer lugar se detallan las técnicas de crecimiento epitaxial 

empleadas en otros centros de investigación para el crecimiento de las 

muestras investigadas. A continuación, se describen las técnicas de 

microscopía electrónica empleadas para la caracterización estructural y de 

composición de las mencionadas muestras, así como las herramientas para la 

interpretación de imágenes obtenidas, y el proceso de preparación de 

muestras electrón‐transparentes. Finalmente, se muestra el equipamiento 

experimental utilizado para la obtención de las medidas mostradas en los 

siguientes capítulos de esta tesis doctoral. 

II.2. Técnicas de crecimiento epitaxial 

II.2.1. Epitaxia por compuestos organometálicos en fase 
vapor  

 Se conoce como Epitaxia en Fase Vapor de Compuestos 

Organometálicos (MetalOrganic Vapor Phase Epitaxy, MOVPE) a una técnica 

de crecimiento epitaxial de materiales, en la que se utilizan precursores 

organometálicos como fuente elemental de los compuestos que se quieren 

depositar. En términos más generales, la técnica MOVPE pertenece a la rama 

de Deposición Química por Vapor (Chemical Vapor Deposition, CVD), que no 

siempre implica crecimiento epitaxial. Comenzó a desarrollarse a finales de 

los años sesenta por Manasevit y Simpson [1], y hoy día se considera la 

técnica de deposición más versátil, consiguiendose crecer todo tipo de 

compuestos III‐V y II‐VI. Su uso, ya consolidado, sigue creciendo 

paulatinamente para la producción industrial y comercial de semiconductores 

con aplicaciones en dispositivos.   

 En esta técnica, el gas portador, generalmente H2, N2, He o Ar, que 

contiene las especies reactivas se hace circular sobre el sustrato, el cual se 

encuentra en la cámara de crecimiento en unas condiciones de temperatura y 

presión constantes. Bajo estas condiciones determinadas se produce la 
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pirólisis de los compuestos organometálicos, dando lugar entonces a una 

serie de procesos físicos y químicos sobre la superficie que dan lugar a la 

deposición de una capa delgada o nanoestructura. La presión empleada 

normalmente varía entre 10‐100 mbar, mientras que la temperatura se 

encuentra en el rango de los 500 °C hasta los 1000 °C. Esquemáticamente, el 

proceso se puede dividir en siete pasos [2], los cuales se ilustran en la Figura 

2.1. 

 

Figura 2.1: Esquema de las etapas del proceso de crecimiento por MOVPE 

‐ Obtención de un flujo de vapor rico en precursores, el cual se 

consigue manteniendo el gas portador en el interior de cilindros de 

acero inoxidable (burbujeadores) que contienen los precursores, en 

estado sólido o líquido, a temperatura y presión estables. El gas 

portador se satura con vapores organometálicos para aportar una 

cantidad controlada de portadores dentro de la cámara de 

crecimiento. Este gas saturado con precursores se transporta a la 

región de crecimiento. 

‐ Transferencia de los reactivos a la superficie del sustrato. 

‐ Ruptura de los enlaces de las moléculas organometálicas, y 

absorción de radicales en la superficie del sustrato. 

‐ Procesos físico‐químicos superficiales (reacciones, difusión y 

nucleación). 

 ‐ Desorción de productos. 

Gas de aporte 
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‐ Transferencia de productos al flujo principal de gas. 

‐ Transporte de los productos fuera de la región de crecimiento. 

Estos pasos se pueden agrupar en dos procesos principales que conducen al 

crecimiento de la heteroestructura: por un lado, los procesos relacionados 

con el transporte de materia, donde se suministran los reactivos y se retiran 

los productos de desecho; y por otro lado, los que representan reacciones 

químicas y procesos físicos involucrados en la superficie del sustrato. La 

velocidad a la que suceden éstas está determinada por la cinética de las 

reacciones.  

II.2.2. Epitaxia por haces moleculares  

 La técnología MOVPE compite con una técnica alternativa de 

crecimiento epitaxial bien asentada, conocida como Epitaxia por Haces 

Moleculares (Molecular Beam Epitaxy, MBE) [3,4]. En MBE se emplea un haz 

de moléculas generado por evaporación de los elementos deseados, que se 

encuentran en forma sólida en el interior de los crisoles llamados celdas de 

efusión o de Knudsen. Estas celdas se someten a calentamiento por efecto 

Joule, y la cantidad de cada elemento se controla mediante un obturador 

presente en cada celda de efusión. Los haces formados conteniendo cada 

elemento se hace incidir sobre un sustrato caliente mantenido en condiciones 

de ultra alto vacío, que es donde ocurre la deposición. Un esquema 

simplificado de una cámara de crecimiento por MBE se muestra en la Figura 

2.2 [5]. 

En el caso de que uno de los elementos a depositar sea nitrógeno 

(como sucede con los III‐N), y dado que su molécula precursora más común 

es gas diatómico inerte a las temperaturas comunes de crecimiento, se hace 

necesario activar la molécula de N2 para generar radicales de nitrógeno 

altamente reactivos. Esta activación puede provocarse bien mediante haces 

de iones o mediante un plasma. En este último caso, se habla entonces de 

epitaxia por haces moleculares inducida por plasma (Plasma Induced 

Molecular Beam Epitaxy, PIMBE). 

La existencia de ultra alto vacío en la cámara garantiza el crecimiento 

de muestras con alta pureza y hace posible el uso de técnicas de análisis in 

situ. La ventaja de tener un control rápido sobre las fuentes, ya que el 
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obturador se puede abrir o cerrar en términos de décimas de segundo, 

permite a su vez un gran control sobre la composición (o también el dopaje 

de la muestra) y la obtención de intercaras abruptas. Además, el MBE 

permite el empleo de una temperatura de crecimiento menor que en el caso 

de MOVPE, normalmente en torno a los 450‐550 °C o incluso más bajas, dado 

que la mezcla de precursores es más efectiva y necesita de una energía de 

activación térmica menor. De hecho, la técnica MBE ha sido responsable de la 

revolución en la fabricación de dispositivos físicos debido a las posibilidades 

tan versátiles que presenta en la obtención de nanoestructuras, estructuras 

multicapa y superredes [6].  

 Sin embargo, el exigente mantenimiento del sistema de ultra alto 

vacío es una de las grandes desventajas de esta. Además, comparado con 

MOVPE, la deposición sólo es controlada en áreas limitadas, lo que a su vez 

limita su uso e implementación a escala industrial. 
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de efusión
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moleculares

RHEED
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Portamuestras
giratorio

Puerta de entrada
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giratorio
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Figura 2.2: Esquema de una cámara de crecimiento MBE 
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Caracterización in situ durante el crecimiento: difracción de 
electrones reflejados de alta energía 

La técnica de monitorización in situ conocida como difracción de 

electrones reflejados de alta energía (Reflection High Energy Electron 

Diffraction, RHEED) es una herramienta básica para determinar el modo de 

crecimiento. Consiste en hacer incidir un haz de electrones altamente 

energético (2‐100 kV) sobre la muestra con un ángulo rasante [7]. Los haces 

dispersados, que al incidir con ángulo tan bajo solamente penetran unas 

pocas monocapas, interfieren constructiva o destructivamente, y son 

recogidos en una pantalla fluorescente, proporcionando información acerca 

de la topografía y cristalografía de la superficie de la muestra. El diagrama 

resultante consiste en una serie de bandas distanciadas entre sí una cantidad 

que se relaciona con el parámetro reticular en superficie del cristal [8]. Si la 

superficie de la muestra es plana, las bandas serán abruptas, mientras que si 

existe cierta rugosidad, el diagrama será más difuso, ofreciéndose así 

información de las distintas reconstrucciones superficiales [9], y también de 

la velocidad de deposición de los distintos materiales [10].  

II.3. Técnicas de caracterización basadas en haces de 
electrones 

El reducido tamaño y espesor de las estructuras crecidas requiere 

para su inspección y análisis de potentes técnicas en lo que a resolución se 

refiere. En las técnicas de análisis en las que se emplea como base radiación 

electromagnética, su resolución viene dada por la longitud de onda de ésta. 

Por ejemplo, en microscopía óptica, donde se emplea luz visible, la resolución 

teórica se sitúa en unos centenares de nanómetros, algo por debajo de una 

micra; y cuando se emplean rayos X como base para la caracterización 

estructural y de composición de las muestras, la resolución teórica alcanza 

unas decenas de nanómetros. La dualidad onda‐corpúsculo del electrón se 

puede aprovechar para alcanzar resoluciones menores, y es lo que constituye 

la base de la microscopía electrónica. Según la relación establecida por De 

Broglie, la longitud de onda asociada a un electrón acelerado por una 

diferencia de potencial V viene dada por la expresión: 
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Vp

h
λ

910226,1 −⋅
==    [Å]            (Ec. 2‐1) 

donde h es la constante de Planck y p representa el momento lineal del 

electrón. 

Por ejemplo, para un electrón al que se le acelera mediante una 

diferencia de potencial de 100 kV, tendremos λ=0,038 Å; mucho menor que el 

diámetro del átomo. Aunque esta resolución es inalcanzable ya que no 

existen lentes electromagnéticas perfectas, sí queda claro que, dentro de las 

diversas técnicas de análisis, aquellas que se basan en la interacción de un 

haz de electrones altamente energético con el material de estudio son las que 

mejor permiten conocer las propiedades a escala micro‐ y nanométrica de los 

sistemas estudiados. 

  

Figura 2.3: Señales resultantes de la interacción haz de electrones‐muestra 

Durante este proceso de interacción surgen numerosos efectos entre 

el haz incidente y la muestra que dan lugar a una serie de señales; varias de 

las cuales se recogen en la Figura 2.3, y que se engloban dentro de lo que se 
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conoce como interacción electrón‐materia. El análisis de estas señales 

individualmente o de forma combinada, da lugar a diversas técnicas de 

caracterización que proporcionan distinta información, a menudo 

complementaria, sobre las propiedades intrínsecas de las estructuras 

estudiadas. A continuación se detallan aquéllas empleadas durante el 

presente trabajo. 

III.3.1. Microscopía electrónica de transmisión  

En un microscopio electrónico de transmisión (Transmission Electron 

Microscope, TEM), el haz de electrones es generado por un filamento, 

generalmente de wolframio (W) o hexaboruro de lantano (LaB6), bien por 

emisión termoiónica o bien por emisión de campo (Field Emission Gun, FEG). 

En el primero de los casos (ver Figura 2.4a) la emisión se genera como 

consecuencia del calentamiento del filamento al aumentar la corriente que 

circula por él hasta que a un determinado valor tiene lugar la emisión 

termoiónica. Para lograr un haz controlable se aplica una pequeña diferencia 

de tensión al cilindro Wehnelt, de tal forma que se logra que los electrones 

emitidos converjan. En un microscopio FEG, el haz es generado por un 

filamento en forma de punta (ver Figura 2.4b), la cual tiene un diámetro 

típico de unas centenas de nanometros. Al primer ánodo se le aplica una 

fuerte diferencia de potencial, de tal forma que el intenso campo eléctrico 

generado es capaz de extraer electrones de la punta. Otro voltaje aplicado al 

segundo ánodo (típicamente 80‐200 kV) es el encargado de acelerar los 

electrones a través de la columna.  

 

 + 
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Figura 2.4: Esquema del filamento de 
un TEM (a) de emisión termoiónica y 
(b) de emisión FEG 
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 La principal ventaja que presenta este tipo de emisión es que, dado 

que la punta es de muy reducidas dimensiones, la coherencia espacial del haz 

es muy grande, además de que la dispersión de energía de los electrones 

generados es mínima; o en otras palabras, el haz es muy monocromático. 

Igualmente, la densidad de corriente es enorme, por lo que un microscopio 

FEG es ideal para aplicaciones que requieran una fuente brillante y coherente 

(como se verá más tarde microscopía electrónica de transmisión de alta 

resolución y microscopía electrónica de transmisión‐barrido). Por contra, su 

precio es mucho más elevado, su mantenimiento es más costoso, y requiere 

de un ultra‐alto vacío en la columna para evitar la oxidación de la punta [11].  

 

Figura 2.5: Esquema general de un microscopio electrónico de transmisión 

En uno u otro modo, el haz generado pasa por un conjunto de lentes 

condensadoras (bobinas electromagnéticas), cuya función es reducir al 

máximo el tamaño de la sonda, y posteriormente incide sobre la muestra (un 

esquema general de un microscopio electrónico de transmisión se muestra 

en la Figura 2.5). Ésta es atravesada por los electrones, para lo cual debe 

tener un espesor típicamente no mayor de 1 μm (condición que se conoce 
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como de “electrón‐transparencia”); y una imagen proyectada o un diagrama 

de difracción de su estructura interna es formada por la lente objetivo con 

uno o varios de los haces resultantes de la interacción (ver nuevamente 

Figura 2.3). En modo imagen, mediante la utilización de la apertura de 

objetivo se seleccionan los haces de interés, dando lugar a diferentes modos 

de formación de imagen. Otra configuración distinta es la resultante de 

ajustar el sistema de lentes de tal forma que el plano focal anterior de la 

lente objetivo sirva de objeto para las lentes intermedias. En ese caso, en la 

pantalla se proyecta el diagrama de difracción de la muestra. Estos diferentes 

modos de trabajo se exponen a continuación. 

Microscopía electrónica de transmisión convencional 

En inglés, "Conventional Transmission Electron Microscopy, CTEM". En 

este caso, una vez obtenido el diagrama de difracción en la pantalla, se 

selecciona únicamente uno de los haces difractados para formar la imagen. 

Cuando se trabaja seleccionando solamente el haz transmitido, se habla de 

trabajo en condición de campo brillante (bright field, BF), mientras que si se 

evita el haz transmitido y se selecciona uno de los difractados, se habla de 

condición de campo oscuro (dark field, DF); como se puede ver en la Figura 

2.6a y 2.6b respectivamente.  

 

Figura 2.6: Esquema de rayos para el modo de trabajo (a) BF y (b) DF 

En el caso de muestras cristalinas, la difracción de Bragg (o de 

electrones coherentes dispersados elásticamente) se puede controlar 
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mediante la orientación de la muestra. Esta difracción se puede utilizar para 

crear un contraste en la imagen de TEM, dando lugar a un modo de trabajo 

llamado “contraste de difracción” (Diffraction Contrast, DC). Para obtener un 

contraste nítido en imágenes DF y BF, en muchas ocasiones es necesario girar 

la muestra hasta obtener la “condición de dos haces” (2‐Beams, 2B), en la 

que sólo uno de los haces difractados es intenso (el otro haz intenso es el 

transmitido). Esta ténica ha sido la empleada en el contexto de este trabajo 

para visualizar e identificar defectos cristalinos, fundamentalmente 

dislocaciones de propagación.  

Microscopía electrónica de transmisión de alta resolución  

En inglés, “High Resolution Transmission Electron Microscopy 

HRTEM”. En este caso trabajamos con la técnica denominada “contraste de 

fase”. Consiste en seleccionar con la apertura de objetivo varios haces, de tal 

forma que la interferencia de sus fases se traducen en contrastes por 

variaciones de intensidad en la imagen. Es una herramienta muy potente, ya 

que permite visualizar los potenciales proyectados asociados a columnas 

atómicas individuales, obteniéndose así información estructural a nivel 

atómico. Sin embargo, es una técnica muy sensible a multitud de parámetros: 

la imagen puede variar con pequeños cambios de espesor, orientación, foco o 

como consecuencia de distintos tipos de astigmatismo introducidos por las 

lentes electromagnéticas. Por ello, la interpretación de las imágenes HRTEM 

pocas veces es directa. 

Difracción de electrones 

  Como se comentó anteriormente, si se focaliza el haz de electrones 

en el plano focal anterior de la lente objetivo, lo que se obtendrá en la 

pantalla será un diagrama de difracción. El esquema de rayos para esta 

configuración y la de formación de imagen se muestra en la Figura 2.7. Estos 

diagramas consisten en la proyección de una serie de haces difractados 

emergentes del cristal, con una distribución y distancias al haz transmitido 

característico de la estructura cristalina del material estudiado y la 

orientación empleada. Además, si colocamos una apertura de selección de 

área en el plano imagen de la lente objetivo, obtendremos un diagrama de 
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difracción de área seleccionada (Selected Area Electron Diffraction, SAED), el 

cual proporciona información sobre una determinada porción de la muestra.   

Es una técnica muy versátil, ya que el análisis e interpretación de los 

diagramas permite obtener gran cantidad de información sobre el cristal 

estudiado, entre otras la determinación de constantes reticulares, la 

identificación de fases y estructuras cristalinas, la determinación de la 

simetría cristalina o relaciones de orientación (direcciones de crecimiento o 

coherencia de intercaras), o la identificación de defectos estructurales. 

 

II.3.2. Microscopía electrónica de transmisión‐barrido con 
detección anular de electrones de alto ángulo en modo 
campo oscuro 

 Al igual que sucede con TEM, la microscopía electrónica de 

transmisión‐barrido (Scanning‐Transmission Electron Microscopy, STEM) se 

basa en la dispersión elástica de los electrones transmitidos tras interaccionar 

con la muestra. Sin embargo, el mecanismo de formación de imágenes difiere 

notablemente. Ahora, sobre la muestra no incide un frente de ondas plano, 

sino convergente; y la imagen se va formando punto a punto a medida que la 

sonda electrónica barre la superficie de la muestra. La señal que se genera a 
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la salida de la muestra es recogida por una serie de detectores. Uno de los 

más característicos consiste en un detector con geometría anular que recoge 

los electrones dispersados a alto ángulo. El esquema general se muestra en la 

Figura 2.8. Se habla entonces de detección anular de electrones de alto 

ángulo en modo campo oscuro (High Angle Annular Dark Field, HAADF).  

La formación de imágenes en CTEM se basa en su mayor parte en 

procesos de dispersión elástica de Bragg, de lo que se obtiene una 

distribución de intensidades coherente y por tanto fuertemente dependiente 

de diversos parámetros como espesor de la muestra, desenfoque o 

aberración de las lentes del microscopio [12]. Sin embargo, en STEM es 

posible obtener diferentes tipos de formación de imágenes dependiendo de 

la geometría del detector empleado. A medida que aumenta el diámetro 

interno del detector anular se elimina la mayor parte de la difracción 

coherente y, además, bajo esas condiciones, se demuestra que el contraste 

en la imagen formada  tiene una dependencia aproximadamente de tipo 

cuadrático con el número atómico (~Z2) [13,14]. Así, gracias a las imágenes 

STEM‐HAADF es posible obtener información estructural directa de los 

materiales investigados [15,16] y además una información cualitativa de la 

distribución de la composición en la muestra. 

 

Figura 2.8: Esquema simplificado del modo de trabajo de la técnica HAADF‐STEM 
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Tomografía de electrones en modo STEM‐HAADF 

 Como cualquier otra forma de tomografía, la tomografía STEM‐

HAADF es esencialmente una técnica utilizada para obtener reconstrucciones 

tridimensionales de un objeto a partir de una serie de proyecciones 

bidimensionales. El procedimiento se puede resumir en tres etapas [17]: 

adquisición de imágenes, alineamiento y reconstrucción. La adquisición de las 

series se lleva a cabo girando secuencialmente la muestra en torno a uno o 

dos ejes y grabando las imágenes proyectadas a intervalos de ángulo 

pequeños y constantes. Para lograr la mayor resolución, es esencial que el 

intervalo de giro sea lo más grande posible y así el número de imágenes 

obtenidas se maximice. En la etapa de alineamiento se corrigen las pequeñas 

desviaciones tanto espaciales como rotacionales de todas las imágenes 

obtenidas con respecto a un eje común, lo cual se logra calculando la 

correlación cruzada entre las distintas imágenes de modo secuencial y 

haciendo seguimiento de marcadores fiduciales colocados en elementos 

distintivos de las imágenes. Este paso es la clave para obtener una 

reconstrucción verosímil, ya que pequeños desalineamientos pueden reducir 

drásticamente la fidelidad del elemento reconstruido. 

 Esta reconstrucción tomográfica se basa en la asunción de que las 

imágenes adquiridas son proyecciones verdaderas de la estructura. Por tanto, 

la intensidad de cada imagen debe guardar una relación monótona con 

alguna función dependiente del espesor o la densidad de la estructura. En el 

caso de muestras cristalinas, la técnica BF‐TEM está dominada por contrastes 

de fase, como es el caso de los contrastes de Fresnel en el borde de las 

muestras, o de contraste de amplitud dinámicos como las franjas de espesor. 

La ventaja de emplear el modo HAADF‐STEM es que se trata teóricamente de 

una configuración insensible a dichos contrastes; ya que la intensidad 

observada en este tipo de imágenes es linearmente dependiente del espesor 

de la muestra y, como se mencionó anteriormente, proporcional al cuadrado 

del número atómico Z.  

II.3.3. Espectroscopía de energía dispersiva de rayos X  

Cuando el haz de electrones, bien sea generado en modo TEM o 

STEM, interacciona inelásticamente con un átomo de la muestra puede existir 
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una transferencia de energía tal que provoque que un electrón del átomo 

promocione desde un orbital interno a la banda de conducción. Otro electrón 

de un orbital más externo pasaría a reemplazarlo, y la diferencia de energía 

existente entre los dos estados se emite en forma de fotón de rayos X 

[18,19]. Estos fotones pueden ser recogidos por un detector dedicado a la 

espectroscopía de energía dispersiva de rayos X (Energy‐Dispersive X‐Ray 

Spectroscopy, EDX), que generalmente consisten en una unión p‐i‐n de Si 

dopado con Li o Ge y enfriados con N2 líquido para evitar señales asociadas a 

ruido térmico. Cuando un fotón incide en la parte activa del detector genera 

un número de pares electrón‐hueco que dependerá de la energía de dicho 

fotón incidente. Este pulso de carga, según su valor, será acumulado por un 

analizador multicanal en un determinado canal de energía, y posteriormente 

traducido a espectros de EDX. El proceso de medida de estos fotones es muy 

rápido (en torno a 10000 cuentas por segundo), por lo que pueden llegar a 

identificarse aisladamente las señales de forma continua.  

A partir de estos espectros es posible hacer medidas cuantitativas de 

composición en las muestras estudiadas mediante la técnica de Cliff‐Lorimer. 

En ella, para un compuesto tipo AxBy, se compara la intensidad integrada de 

dos picos (IA y IB) y se relaciona con el cociente de concentraciones (CA y CB) 

mediante la expresión [20]: 

B

A
AB

B

A

I
I

k
C
C

=               (Ec. 2‐2) 

donde kAB es una constante que tiene en cuenta los llamados factores de 

corrección ZAP: número atómico del elemento (Z), coeficiente de absorción 

(A) y fluorescencia (P). Es una técnica relativamente sencilla, rápida, directa y 

de fácil interpretación, pero por el contrario su resolución espacial es más 

limitada y no es efectiva para detectar elementos de bajo número atómico. 

II.3.4. Espectroscopía de pérdida de energía de electrones 

La espectroscopía de pérdida de energía de electrones (Electron 

Energy Loss Spectroscopy, EELS), es una potente técnica inicialmente 

desarrollada por Hilier y Baker [21] a mediados de la década de los cuarenta 

del siglo pasado. Se basa en considerar la dispersión inelástica de los 

electrones tras su interacción con la muestra, ya que los electrones salientes 
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han perdido una cierta candidad de energía que es medida directamente en 

un espectrómetro EELS [22]. El esquema general de este tipo de 

espectrómetros se muestra en la Figura 2.9. 

 

 

Figura 2.10: Apariencia de un espectro EELS típico, donde se distinguen las tres 

zonas habituales 

Los electrones que han atravesado la muestra, tanto transmitidos 

como dispersados inelásticamente entran en el espectrómetro a través de 

una apertura que limita su número, y son deflectados por un prisma 
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magnético a mayor o menor ángulo según su energía cinética. Los haces 

dispersados son focalizados mediante una serie de dipolos y cuadrupolos, y 

finalmente recogidos por una cámara CCD. Lo que se obtiene en pantalla es 

un espectro de pérdida de energía, donde se relaciona la intensidad de los 

distintos picos con la variación de energía respecto a una de referencia. El 

aspecto típico de un espectro EELS se muestra en la Figura 2.10.  

En un espectro típico EELS se distinguen tres zonas características: (i) 

Un pico de pérdida nula de energía (zero loss peak, ZLP) correspondiente a los 

electrones no dispersados o dispersados elásticamente. Se puede utilizar para 

obtener información acerca del espesor de la muestra. (ii) Una zona de 

pérdidas bajas de energía (5‐100 eV). Destaca el pico de plasmón, 

consecuencia de la oscilación colectiva de los electrones de la banda de 

valencia al paso de los electrones del haz; y las pérdidas ocasionadas por 

transiciones individuales entre estados ocupados de la banda de valencia y 

desocupados de la banda de conducción. Esta zona del espectro proporciona 

información principalmente acerca de las propiedades ópticas (ancho de 

banda de energía prohibida), función dieléctrica o densidad conjunta de 

estados del material. (iii) Una zona de pérdidas altas de energía (>100 eV), 

consecuencia de transiciones electrónicas internas dentro del material. 

Proporciona información acerca de la estructura electrónica, el tipo de enlace 

químico, el estado de oxidación y principalmente, y para lo que se ha utilizado 

esta técnica en la presente tesis doctoral, para identificar y cuantificar 

elementos químicos en las estructuras estudiadas. Aunque la lectura no es 

directa y requiere de un posterior procesamiento de los espectros, 

comparado con EDX presenta una mayor resolución espacial y la capacidad 

de detectar elementos de bajo número atómico.  

II.4. Preparación de muestras electrón‐transparentes 
 Para poder aplicar cualquiera de las técnicas de caracterización antes 

mencionadas, es necesario que la muestra a estudiar tenga un espesor lo 

suficientemente delgado como para que pueda ser atravesado por el haz de 

electrones. Típicamente, éste debe estar por debajo de 1 μm, por lo que para 

conseguir dichos espesores, es necesario un laborioso proceso de 

preparación. Los pasos principales del proceso de preparación de muestras 
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en sección transversal, que es la más común y compleja, particularizado para 

el caso de nitruros crecidos sobre zafiro, se resumen a continuación. 

II.4.1. Preparación de los listones 

 El primer paso consiste en cortar dos fragmentos rectangulares de 

muestra (listones) perpendiculares entre sí, mediante el método de clivado. 

Adicionalmente, se cortará un número mayor de listones de tamaño similar, 

típicamente cuatro, de silicio que actuará como soporte. Las caras activas de 

muestra se pegarán una contra la otra, con pegamento específico para este 

tipo de preparaciones; y a ambos lados se colocarán los listones de soporte 

de silicio, de tal forma que se obtiene una estructura tipo sandwich. Esta 

estructura se coloca en una mordaza para conseguir un mayor 

empaquetamiento y se calienta para conseguir el curado del pegamento. El 

aspecto de los listones y de la estructura final se muestra en la Figura 2.11. 

Para el caso particular de muestras de mayor dureza, como el zafiro, es 

conveniente introducir entre las dos caras activas de muestra un listón 

adicional delgado (~100 μm) de silicio que facilitará procesos posteriores.  

Figura 2.11: Esquema de las estructura de listones antes y después del pegado 

II.4.2. Desbaste mecánico 

 Una vez obtenida la estructura de listones apilados, el siguiente paso 

es el lijado y pulido de ambas caras. El lijado se lleva a cabo mediante lijas de 

partículas soportadas de SiC de tamaño variable, de mayor a menor, hasta un 

espesor de la muestra de 500 μm. En ese momento se pule una de las caras 

hasta obtener una apariencia especular, y se corta una sección circular de la 

estructura de 3 mm de diámetro mediante una cortadora ultrasónica. La cara 

sin pulir se continúa lijando hasta un espesor algo inferior a 100 μm. 

Si de soporte Si de soporteSi delgado

Muestra
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Finalmente, se realiza un adelgazamiento cóncavo por una o las dos caras, 

hasta que en el centro el espesor final sea no mayor de 15 μm. Se realiza 

entonces el pulido de esta segunda cara y se coloca una rejilla de cobre del 

mismo diámetro que la muestra para dar mayor soporte. El resultado final se 

muestra en la Figura 2.12. 

 

II.4.3. Adelgazamiento iónico 

 Como último paso, tras el adelgazamiento mecánico, la muestra con 

la rejilla se introduce en un adelgazador iónico (en este caso un PIPS de la 

marca Gatan), en el que se ataca la zona más delgada del área cóncava de 

forma localizada con dos haces casi rasantes de iones de Ar+, perpendiculares 

a las dos caras activas de la estructura. Estos iones producen una erosión de 

la muestra hasta que finalmente se abre un orificio en la zona central. En los 

bordes de este orificio es donde se encuentran las zonas electrón‐

transparentes ya que en el mejor de los casos tendrá un espesor menor de 

una decena de nanometros.  

 Para el caso particular de las muestras de nitruros crecidas sobre 

sustratos de zafiro, y dado que éste es transparente, la balsa delgada central 

de silicio será la que indique más fácilmente el fin del proceso, ya que el color 

que presenta al paso de la luz transmitida varía a medida que disminuye su 

espesor. El voltaje empleado en el adelgazador para estas muestras es de 4,5 

kV hasta que se abre el orificio central, reduciéndose después a 3,5 kV 

durante cinco minutos y menor intensidad para eliminar la posible 

amorfización de la superficie y obtener mayor zona transparente al haz de 

electrones. Los ángulos de incidencia de los haces de iones utilizados son 4,5° 

en la superficie con rejilla y 3,5° en la superficie sin rejilla. 

15 µm

Figura 2.12: Visión superficial y transversal 
de una muestra tras el proceso completo de 
devastado mecánico  
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II.5. Procesado e interpretación de imágenes de 
microscopía electrónica 
 Una vez obtenidas las imágenes de microscopía electrónica de 

transmisión empleando alguna de las técnicas anteriores, resulta 

imprescindible su interpretación para obtener información de aquellas 

propiedades que interesen. De forma directa, en muchos casos no es posible 

obtener esa información a nivel cuantitativo, por lo que hay que valerse de 

otros métodos de tratamiento para ello. A continuación se exponen tres 

herramientas utilizadas para este fin en la presente tesis doctoral. 

II.5.1. Filtrado de imágenes HRTEM 

 La aplicación de filtros a las imágenes HRTEM previamente recogidas 

tiene como objeto aumentar la relación señal/ruido en las mismas; y en 

algunos casos particulares, son muy útiles para resaltar desviaciones de la 

periodicidad en imágenes periódicas (como es el caso de defectos, intercaras 

o fronteras de grano en imágenes HRTEM de estructuras cristalinas). 

Normalmente se aplican en el dominio de la frecuencia, es decir, sobre la 

transformada de Fourier (Fast Fourier Transform, FFT) de las imágenes 

originales. Cabe destacar los filtros de paso‐bajo, paso‐alto, pasa‐banda, 

Wiener y Bragg. Estos dos últimos se comentan a continuación con mayor 

detalle ya que son los empleados para el análisis de imágenes HRTEM en esta 

tesis doctoral.  

‐ Filtro Wiener:  

Este filtro [23] de tipo linear se aplica a una imagen de forma 

adaptativa, ajustándose por sí mismo a la varianza local de la imagen. Divide 

la FFT de la imagen en vecindades de tamaño mxn, y para cada una de ellas 

estima la media y la desviación estándar. Así, estima el ruido en la FFT y, para 

cada frecuencia espacial, su amplitud, con lo que posteriormente consigue 

reducirlo.  

‐ Filtro de Bragg: 

 Este filtro aplica una máscara en el espacio recíproco a las posiciones 

de los picos de Bragg de las zonas periódicas de la imagen, de tal forma que 

elimina la información de toda la imagen a excepción del área que queda 
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encerrada en el interior de dicha máscara [24]. Viene seguido por la 

aplicación de una FFT inversa para obtener la imagen filtrada. Es muy 

importante elegir el tamaño adecuado de máscara, ya que un tamaño 

reducido en exceso de las mismas puede introducir posteriormente 

artefactos o pérdida de información en la imagen filtrada [25].  

     

     

     

Figura 2.13: Efecto de los filtros de Wiener y Bragg sobre una imagen original 

HRTEM y su correspondiente transformada rápida de Fourier 

El efecto de ambos tipos de filtros se muestra en la Figura 2.13. Como 

se puede observar, el resultado de aplicar el filtro de Wiener es más fiel a la 

apariencia de la imagen original, pero suavizándola y otorgándole un mayor 

Filtro de Bragg

Filtro Wiener

Imagen y FFT 
originales 
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contraste al reducir uniformemente el ruido, mientras que la imagen a la que 

se le ha aplicado el filtro de Bragg es una superposición de las tres familias de 

franjas correspondientes a la FFT inversa de los pares de picos seleccionados, 

eliminando el resto de frecuencias, con lo que resulta más sencillo identificar 

posibles desviaciones de la periodicidad, aunque elimina el resto de 

información de la imagen.  

II.5.2. Análisis del campo de deformaciones de la red 
cristalina: el algoritmo de fase geométrica 

El algoritmo de fase geométrica (Geometric Phase Algorithm, GPA) 

fue desarrollado por M. Hÿtch et al. [26,27] con el fin de poder estimar el 

campo de tensión‐deformación presente en distintas estructuras a partir de 

imágenes HRTEM. Se basa en el análisis de las dos componentes de la fase de 

la onda que representan la intensidad en una imagen, y se fundamenta en el 

uso de imágenes de fase a partir de dos reflexiones principales no colineales 

de la transformada de Fourier de una imagen HRTEM. 

La intensidad (I) de una imagen de microscopía se puede representar 

mediante: 

∑ ⋅=
g

iπ
g eII rgrr 2)()(                (Ec. 2‐3) 

que no es más que la intensidad de la imagen en la posición r, donde g son las 

periodicidades correspondientes a las reflexiones de Bragg o el vector del 

espacio recíproco donde: 

)()()( rrr giP
gg eAI =                            (Ec. 2‐4) 

son los coeficientes de la serie de Fourier, obtenidos por la transformación 

inversa. Esta transformación tendrá dos componentes, las cuales describen la 

amplitud (Ag) y la fase (Pg) de la serie de franjas correspondiente a un vector 

g. La amplitud está relacionada con el contraste de las franjas y la fase, con su 

posición. La fase está directamente relacionada con el campo de 

desplazamientos u(r) mediante la expresión: 

)(2)( rugr ⋅−= πPg              (Ec. 2‐5) 

Midiendo a partir de dos imágenes de fases, se obtendría: 
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=              (Ec. 2‐6) 

donde a1 y a2 son los vectores de la base para una red del espacio real y 

correspondientes a los vectores de la red recíproca g1 y g2. A partir de lo 

anterior, el tensor 2x2 de desviación, E, respecto a una red de referencia 

(notada con subíndice j) se obtiene a partir del gradiente del campo de 

desplazamientos de la imagen de fases: 

)(
)(

, r
ru

ji
i E
j

=
∂

∂
              (Ec. 2‐7) 

Los pasos a seguir en la práctica partiendo de una imagen HRTEM son: 

‐ Transformada de Fourier de una zona, generalmente cuadrada. 

‐ Selección de una reflexión en la FFT. 

‐ Obtención de la imagen correspondiente a la fase. 

‐ Seleccionar una región de referencia no tensada y referenciar esa 

imagen respecto a dicha región dentro de la imagen principal 

(normalmente el sustrato). 

‐ Obtención de la segunda imagen de fase asociada a otra reflexión no 

colineal y referenciar ésta última. 

‐ Obtención del tensor del campo de desplazamientos u(r) y con ello, el 

tensor del campo de deformación ε(r).   

Para el procesado de imágenes y cálculos del campo de deformación 

mostrados en este trabajo se ha utilizado la herramienta GPA implementada 

en el sofware “Straintool”, desarrollado por el Dr. Pedro Galindo del Grupo 

Sistemas Inteligentes de Computación de la Universidad de Cádiz.  

II.5.3. Análisis de patrones de moiré 

 Un patrón de franjas de moiré es un patrón de interferencia, en modo 

imagen, que se produce debido al solapamiento de dos familias de líneas 

paralelas que poseen un espaciado similar (moiré de tipo traslacional, Figura 

2.14a); o que aun siendo igual forman un cierto ángulo (moiré de tipo 

rotacional, Figura 2.14b).  
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Figura 2.14: Patrón de franjas de moiré de tipo (a) traslacional y (b) rotacional 

La expresión general que da cuenta de la distancia entre franjas de 

moiré tiene la forma: 

βsendddd

dd
Dm 2

21
2

21

21

)( +−
=              (Ec. 2‐8) 

donde d1 y d2 son los espaciados entre líneas en los dos conjuntos, y β el 

ángulo que forman. En TEM, las líneas se corresponderían con planos 

atómicos de uno o más materiales cristalinos, y la interferencia es producida 

por fenómenos de doble difracción, en los que cada rayo difractado por el 

material de arriba actúa como rayo indicente para el material de abajo. Su 

principal aplicación es en medidas de deformación y detección de defectos.  

II.6. Equipamiento experimental utilizado 

 Las medidas que se mostrarán en posteriores capítulos se han 

obtenido mediante la utilización de los siguientes microscopios electrónicos 

de transmisión: 

(a) 

(b) 
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JEOL 1200EX: Dispone de filamento 

termoiónico de wolframio y opera a 120 kV. 

Está dedicado a contraste de difracción. El 

goniómetro con el que cuenta es de doble giro 

en el rango ±60° y entrada lateral. 

 

 

JEOL JEM 2011: Dispone de filamento 

termoiónico de LaB6 y opera a 200 kV. Se ha 

utilizado para medidas de alta resolución y 

contraste de difracción. El goniómetro es de 

doble giro en el rango ±45° y entrada lateral. 

Cuenta con una unidad de EDX. El límite de 

resolución estructural es de 2,3 Å. 

 

 

JEOL JEM 2010F: Dispone de filamento de 

emisión de campo y opera a 200 kV. Cuenta 

una unidad de Transmisión‐Barrido (STEM), y 

detectores para medidas de HAADF, EELS y  

EDX. El goniómetro es de doble inclinación en 

el rango ±24° y entrada lateral. Tiene un límite 

de resolución estructural de 1,9 Å. 
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JEOL JEM 2500‐SE: Dispone de filamento de 

emisión de campo y opera a 200 kV. Permite 

hacer medidas EDX, EELS, y HAADF. Cuenta 

además con portamuestras para realizar 

experimentos de tomografía de electrones en 

modo STEM y análisis in situ. Su resolución 

espacial es de 2,0 Å. 

 

Los tres primeros forman parte de la División de Microscopía 

Electrónica de los Servicios Centrales de Ciencia y Tecnología de la 

Universidad de Cádiz. El cuarto se encuentra en el Department of Chemical 

Engineering and Materials Science de la Universidad de California‐Davis 

(Estados Unidos).  
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III.1. Introducción 

Las excelentes propiedades microelectrónicas predichas para el InN 

han motivado durante la última década un gran esfuerzo por parte de la 

comunidad científica con el fin de mejorar su calidad cristalina. Actualmente 

no existe una metodología unánimemente establecida para la fabricación de 

obleas monocristalinas de InN; y como en muchos otros materiales 

semiconductores, el crecimiento heteroepitaxial de capas sobre sustratros 

comerciales es la técnica que ofrece mayores garantías de éxito. Un problema 

fundamental de la heteroepitaxia de InN está asociado con el alto desajuste 

reticular y diferencia de coeficiente de expansión térmica entre el InN y los 

sustratos comercialmente disponibles, que generan altos grados de tensión o 

deformación en la epicapa y, en consecuencia, la nucleación de defectos 

estructurales que contribuyen de forma negativa en sus propiedades 

electrónicas. Así, para poder explotar las ventajas del InN, se debe identificar 

y evitar en la medida de lo posible la formación de estos defectos. Las 

medidas más habitualmente utilizadas para intentar mejorar la calidad 

cristalina del InN se pueden resumir en: 

‐ La nitruración de los sustratos previamente a la deposición de las 

capas. 

‐ El crecimiento de capas intermedias entre el sustrato y la epicapa de 

InN (capas amortiguadoras) para reducir el desajuste reticular con el 

sustrato. 

‐ El control de las relaciones de precursores de los elementos III y V. 

‐ La selección de la temperatura óptima de crecimiento. 

El objeto del presente capítulo es llevar a cabo una contribución a 

esta línea de investigación, realizando un estudio mediante TEM y técnicas 

afines, principalmente de la importancia de los puntos segundo y cuarto. Así, 

se analiza la influencia de la disposición de capas amortiguadoras 

(concretamente GaN, AlN, AlN/GaN y In2O3) sobre sustratos comerciales de 

zafiro en la calidad de capas cristalinas de InN crecidas a distintas 

temperaturas. 
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III.2. Estructura de las muestras estudiadas 
Las muestras estudiadas en el apartado III.3 y los subapartados III.4.1 

y III.4.2 de este capítulo se fabricaron en el Center for Micro‐ and 

Nanotechnology de la Universidad Técnica de Ilmenau (Alemania) mediante 

PIMBE. La presión de base utilizada durante los crecimientos fue de 

aproximadamente 10‐10 mbar. Para evaporar In, Al y Ga se utilizaron celdas de 

efusión Knudsen de tipo estándar. El plasma de N proviene de una fuente de 

radio frecuencias (Oxford Applied Research MDR21) que permite suministrar 

radicales activos de nitrógeno a partir de N2 gaseoso de muy alta pureza. La 

temperatura de cada sustrato se calibró con pirómetros de infrarrojo y cada 

proceso de crecimiento se monitorizó con diagramas digitalizados in situ de la 

difracción de electrones de alta energía (RHEED) incidiendo continuamente 

en ángulo rasante con un haz de electrones en la superficie de depósito 

cristalino. Estas muestras consisten en heteroestructuras compuestas por 

sustratos de zafiro/nitruros sobre las que se crece InN con estructura 

hexagonal. La superficie del sustrato fue siempre Al2O3 (0001). La 

configuración detallada de los sustratos fabricados se esquematiza en la 

Figura 3.1. Todas las capas amortiguadoras, AlN, GaN y AlN/GaN, se han 

crecido por el modo de crecimiento bidimensional de Frank‐van der Merwe a 

temperaturas del sustrato de 900 y 710 °C para AlN y GaN, respectivamente. 

La relación de flujos de los precursores III/N permaneció constante durante 

todo el proceso con el fin de mantener unas condiciones en el crecimiento 

del AlN y GaN con una adecuada riqueza del metal. Sobre estos 

pseudosustratos (zafiro/GaN, zafiro/AlN y zafiro/AlN/GaN) se crecieron 

finalmente las epicapas de InN hexagonal a temperaturas entre 350 y 500 °C, 

en condiciones estequiométricas (1:1) de flujos In:N para prevenir la 

acumulación superficial de indio metálico. Los espesores de las capas de InN 

variaron desde 0,35 hasta 2,2 μm. 

Para el caso de las muestras que se describirán en el subapartado 

III.4.3, las capas de InN se crecieron mediante MBE inducido por plasma sobre 

obleas de zafiro previamente recubiertas ex situ por óxido de indio. Para ello, 

se depositó sobre un sustrato de zafiro (0001) una capa amortiguadora de 

520 nm de espesor de In2O3 en un reactor horizontal de MOVPE [1], 

empleando un flujo de 10 μmol/min de trimetilindio (TMI) más 1020 
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μmol/min de H2O para propiciar el crecimiento selectivo del politipo cúbico 

bcc del óxido, sin aparición de dominios romboédricos. Sobre estos 

pseudosustratos se depositaron las capas de InN en condiciones similares a 

las expuestas para las muestras descritas anteriormente. 

En lo sucesivo, cada pseudosustrato (conjunto zafiro/capa 

amortiguadora) se designará como M1, M2, M3 y M4 para GaN, AlN,  

AlN/GaN y In2O3 respectivamente. 

                      

Figura 3.1: Estructura de los pseudosustratos para la deposición de InN (a) M1, (b) 
M2, (c) M3 y (d) M4 

III.3. Influencia de las condiciones de crecimiento 
del InN hexagonal 

El espesor y la calidad de las capas de InN hexagonal variaron en 

función de las condiciones de crecimiento empleadas y de los 

pseudosustratos empleados. En la Figura 3.2 se recogen imágenes XTEM 

convencional de capas de InN crecidas sobre los pseudosustratos M1, M2 y 

M3, así como el tiempo y la temperatura del sustrato (Tsubs) empleados, la 

velocidad de crecimiento y el espesor final de capa obtenido. 

Se comprueba que la temperatura de crecimiento representa un 

papel importante en la calidad estructural y la velocidad de crecimiento de las 

Zafiro (0001) 

AlN (0001) 

Zafiro (0001) 

AlN (0001)

GaN (0001) 

Zafiro (0001) 

GaN (0001) 

Zafiro (0001) 

In2O3 (001) 
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capas de InN hexagonal. En el caso de las muestras crecidas a menor 

temperatura (370 °C), Figuras 3.2b y 3.2c, la velocidad de crecimiento es 

mayor (v~4‐6 nm/min), y las capas de InN resultaron ser más homogéneas, 

contínuas y con intercaras más abruptas. Sin embargo, empleando 

temperaturas mayores (500 °C), Figura 3.2a, se obtienen velocidades de 

crecimiento menores, y las capas resultaron más heterogéneas, sin lograr la 

coalescencia total en las zonas próximas a la intercara con el pseudosustrato.  
   

  

Al2O3/GaN/InN 
Tsubs=500 °C 
InN: 650 nm 
240 min 
v ~ 2,7 nm/min 

Al2O3/AlN/InN 
Tsubs=370 °C 
InN: 2200 nm 
380 min 
v ~ 5,8 nm/min 

Al2O3/AlN/GaN 
Tsubs=370 °C 
InN: 800 nm 
180 min 
v ~ 4,4 nm/min 

Figura 3.2: Imágenes de las estructuras formadas bajo distintas condiciones de 
crecimiento empleando los pseudosustratos (a) M1, (b) M2 y (c) M3 

Un aspecto característico de las muestras crecidas a mayor 

temperatura es el crecimiento oblícuo de los distintos dominios con respecto 

a la dirección perpendicular a la superficie. Aún así, la secuencia de 

apilamiento atómico dentro de cada dominio corresponde a la de un 

crecimiento prácticamente heteroepitaxial sobre el pseudosustrato. En la 

Figura 3.3 se muestra una secuencia de micrografías tomadas a distintos 

aumentos de la capa de InN crecida sobre M1 y a las condiciones de 

crecimiento resumidas en la Figura 3.2a. Las flechas negras se dibujan 

paralelas a las facetas de los dominios mientras que las blancas son 

perpendiculares a los planos (0001) del InN, a su vez prácticamente paralelos 

a la intercara InN/GaN y muestran la dirección del apilamiento atómico en la 

dirección de crecimiento de los distintos dominios. La máxima inclinación 

0.5 µm0.5 µm1 µm1 µm200 nm200 nm

(a) (b) (c)

InN 

GaN 

InN 

AlN 

InN

GaN

AlN 

Al2O3
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medida entre planos equivalentes en dominios distintos con respecto a la 

superficie de crecimiento fue ± 5°.            

 

Figura 3.3: Micrografías a distinto aumento de dos dominios (D1 y D2) de la muestra 
crecida sobre M1 

Mediante medidas de difracción de área seleccionada se comprobó 

que en todos los casos existe un crecimiento heteroepitaxial de las capas 

amortiguadoras y las epicapas de InN con respecto al sustrato de zafiro. En la 

Figura 3.4 se muestra como ejemplo un diagrama SAED de las capas de InN 

crecidas sobre los pseudosustratos M2 y M3. El alineamiento de las distintas 

reflexiones asociadas a los planos de las estructuras cristalinas de cada capa 

refleja la ausencia de rotación entre ellas. Las relaciones cristalográficas 

determinadas a partir de los diagramas de difracción son: 

M1:< 0101 >Al2O3/< 0112 >GaN/< 0112 >InN;< 0112 >Al2O3/< 0101 >GaN/< 0101 >InN 

M2: < 0101 >Al2O3/< 0112 >AlN/< 0112 >InN; < 0112 >Al2O3/< 0101 >AlN/< 0101 >InN 

M3:< 0101 >Al2O3/< 0112 >AlN/< 0112 >GaN/< 0112 >InN;< 0112 >Al2O3/< 0101 >AlN/ 

< 0101 >GaN/< 0101 >InN 

Aunque incluso en las capas de calidad más pobre se mantienen estas 

relaciones epitaxiales de buena orientación a nivel atómico, no se puede 

hablar de capas monocristalinas, pues los dominios son discernibles a nivel 

nano y micrométrico. Se observa también que el carácter monocristalino 

aumenta a medida que lo hace la coalescencia de las capas, en cuyo caso el 

ángulo de inclinación entre dominios y el ángulo de giro con respecto a la 

dirección perpendicular a la superficie tiende a anularse.  

 

200 nm200 nm 50 nm50 nm 5 nm5 nm

(c) (b)

D2 

D1 D1 

D2 D2 

D1 
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Figura 3.4: Diagramas SAED de las muestras de capas de InN crecidas sobre los 

pseudosustratos (a) M2 y (b) M3 tomados a lo largo del eje de zona [ 0211 ] de los 

nitruros y [011 0] del zafiro 

III.4. Influencia de las capas amortiguadoras en el 
InN hexagonal 

En el anterior apartado se realizó un estudio general del efecto de las 

condiciones de crecimiento sobre la calidad de las epicapas de InN. En éste se 

muestra una caracterización más completa del estado de 

tensión/deformación de las intercaras InN/pseudosustrato, así como de los 

principales defectos cristalinos encontrados para los casos en que se 

obtuvieron las capas de InN de mejor calidad cristalina, es decir, sobre M2 y 

M3.   

(a) 

(b) 

4 
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III.4.1. Tensión residual y calidad de las intercaras InN 
hexagonal optimizado/pseudosustrato 

Es previsible que el  alto desajuste reticular entre las redes cristalinas 

del InN y del sustrato se relaje plásticamente en su mayor parte a través de la 

aparición de una red de MDs, las cuales se propagan por el plano de la 

intercara. Éstas fueron localizadas y caracterizadas mediante microscopía 

electrónica de transmisión de alta resolución en sección transversal (HR‐

XTEM), así como la relación asociada de espaciados entre los planos atómicos 

perpendiculares a la intercara InN/capa amortiguadora. De esta relación es 

posible extraer la deformación residual a la que está sometida la epicapa de 

InN debido a las tensiones que las MDs no llegan a relajar.  

Las imágenes de HR‐XTEM de las intercaras InN/AlN, es decir, usando 

el pseudosustrato M2 (Figura 3.5a) o InN/GaN, pseudosustrato M3 (Figura 

3.5b), muestran una disposición regular de MDs, identificables como la 

posición donde terminan los semiplanos extras que no tienen continuación 

en el material con mayor parámetro reticular. Tras analizar varias de estas 

imágenes, se observó que estas dislocaciones en cada tipo de intercara 

muestran un espaciado similar entre ellas. Las dislocaciones de desajuste 

tienen sus líneas paralelas a las direcciones < 0112 > y su vector de Burgers en 

el plano basal (0001) es b=< 0211 > o b=⅓< 3211 >. Mediante la aplicación de 

filtros de Bragg a distintas áreas de la intercara (zona inferior derecha de cada 

imagen) se estimó la deformación residual de las capas de InN, εr, utilizando 

las ecuaciones: 

AlN

InNAlN
InN/AlN)( dn

dmdn
εr ⋅

⋅−⋅
=    (Ec. 3‐1);    

GaN
r dn

dmdn
ε

⋅
⋅−⋅

= InNGaN
InN/GaN)(   (Ec. 3‐2) 

donde dAlN=0,2695 nm, dGaN=0,2765 nm, y dInN=0,3065 nm son las distancias 

entre los planos { 0101 } de las estructuras relajadas de los distintos nitruros; y 

m y n son respectivamente los números de planos medidos en la epicapa de 

InN y la capa amortiguadora de AlN o GaN, tomando como origen y final una 

coincidencia espacial entre ellos. La relación m:n, en el caso de la intercara 

AlN/InN resultó ser ~57:64 (7 MDs o semiplanos extras por cada 64 planos de 

AlN respecto a los planos de InN). En este caso la deformación residual 

calculada con la ecuación (3‐1) es de εr(InN/AlN)~0,0129 (1,29%), lo que implica 
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que mediante las MDs dispuestas en la intercara es posible relajar la mayor 

parte del desajuste reticular total (un 12,4 del inicial 13,7%, es decir, el 

~91%). La intercara GaN/InN muestra la relación empírica entre planos de 

~57:63 y a partir de la ecuación (3‐2) se deduce un valor de εr(InN/GaN)~0,003, lo 

que implica una relajación del ~97%. De estos resultados se puede concluir 

que las epicapas están prácticamente relajadas y no hay gran diferencia entre 

ambos tipos de pseudosustratos en cuanto a la deformación residual que 

inducen en el InN hexagonal.  

 

Figura 3.5: Imágenes HR‐XTEM de las intercaras (a) AlN/InN (pseudosustrato M2) y 

(b) GaN/InN (pseudosustrato M3). En las inserciones se muestran áreas donde se ha 

aplicado un filtro de Bragg para una mejor visualización de los planos 

perpendiculares a la intercara 

III.4.2. Defectos estructurales en las capas de InN hexagonal 

Un primer tipo de defectos presentes en las capas de InN hexagonal, 

independientemente del pseudosustrato utilizado para su crecimiento, son 

las fronteras entre dominios (Domain Boundaries, DBs); los cuales se forman 

tras la coalescencia de distintos dominios entre los que existen pequeños 

grados de desorientación. Un ejemplo se muestra en la micrografía HR‐XTEM 

de la Figura 3.6, que corresponde a la zona de coalescencia de dos dominios 

en una capa de InN crecida sobre M2, ligeramente desorientados uno con 

respecto al otro. Este bajo ángulo de desorientación entre los planos (0001) 

(b) 

~ 57:64 ~ 57:63 

(a) 
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genera en la zona de contacto (para una visualización más clara se ha 

aplicado a una zona de dicha intercara un filtro de Bragg) una falta de 

coherencia entre ellos que se extiende a lo largo del plano { 0101 } 

(perpendicular a la intercara), dando lugar así a la mencionada DB. 

El segundo tipo de defectos encontrados, y parcialmente 

relacionados con los anteriores, son las dislocaciones de propagación 

(Threading Dislocations, TDs). Dada su especial relevancia por su influencia en 

la funcionalidad de los dispositivos, se consideró necesario hacer una 

caracterización del tipo y densidad de estas TDs. Para ello, se analizaron 

micrografías XTEM (Figura 3.7a) y PVTEM (Figura 3.7b) convencionales bajo 

condición de dos haces, en modo campo brillante y campo oscuro, para 

estimar la densidad total de TDs a distintos espesores. El criterio de 

invisibilidad para los distintos tipos de dislocaciones y orientaciones se 

resume en la Tabla III‐1. 

La densidad de TDs de tipo arista pura (a) y mixtas (a+c) en la 

superficie de la capa de InN medida mediante contraste de difracción en 

condición de dos haces, empleando la reflexión g=011 0 cerca del eje de zona 

<0001> en geometría PVTEM, es muy similar para ambos casos, con un valor 

en torno a 3·109 cm‐2. Igualmente, mediante la misma técnica en geometría 

XTEM, empleando la reflexión g=0002 cerca del eje de zona <011 0>, se 

determinó un valor en torno a 1·109 cm‐2 para las TDs de tipo hélice pura (c) y 

D1 D2 
DB 

50 nm50 nm

D2

D1

D3 

TDs (a) (b) 

50 nm 

Figura 3.6: (a) Imagen HR‐XTEM y 
área filtrada donde se observa un 
DB en la capa de InN; (b) Imagen 
DF‐PVTEM donde se observan las 
TDs con componente de arista en 
la capa de InN sobre M3 
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mixtas (a+c). Este resultado supone una importante mejora con respecto a 

valores previamente publicados por otros autores [2,3], quienes muestran 

valores de densidad de TDs siempre por encima de un orden de magnitud 

mayores. Además, cabe destacar que tanto para las capas de InN crecidas 

sobre los pseudosustratos M2 como para las crecidas sobre M3, se observó 

un decaimiento exponencial de la densidad de TDs a lo largo de la epicapa 

debido a fenómenos de aniquilación. 

Tabla III‐1: Criterio de invisibilidad para los distintos tipos de dislocaciones y las 

orientaciones más convencionales en los nitruros estudiados con estructura wurzita 

Geometría Reflexión
Arista pura (a)

b=1/3<11 2 0> 

Hélice pura (c)

b=<0001> 

Mixta (a+c) 

b=1/3<11 2 3>

g=0002 0 ≠0 ≠0 XTEM 

<11 2 0> g=0110 ≠0 0 ≠0 

g=0002 0 ≠0 ≠0 XTEM 

<011 0> g= 2 110 ≠0 0 ≠0 

g=011 0 ≠0 0 ≠0 PVTEM 

<0001> 
g= 2 110 ≠0 0 ≠0 

Entre los orígenes de las TDs que se propagan por las capas de InN, 

cabe destacar aquellas que provienen de los pseudosustratos empleados. La 

densidad de TDs medida en la capa amortiguadora (Dt) de AlN tanto en M2 

como en M3 es de Dt(AlN) ~3·1010 cm‐2, mientras que en la capa 

amortiguadora de GaN en M3 es de Dt(GaN) ~1·1010cm‐2; es decir, que la 

introducción de una segunda capa amortiguadora de GaN sobre la 

previamente depositada de AlN provoca que la densidad de TDs que llegan a 

la capa de InN sea tres veces menor, y por tanto esta combinación parece la 

mejor como capa amortiguadora a la hora de mejorar la calidad cristalina del 

InN. Sin embargo, hay que tener en cuenta otros factores que contribuyen de 

forma decisiva a la densidad total de TDs, como el tamaño inicial de las islas y 
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su posterior coalescencia durante el crecimiento, o la generación de las 

llamadas dislocaciones de desajuste secundarias (Secondary Misfit 

Dislocations, SMFs). La naturaleza e influencia de estos factores se discutirán 

en siguientes secciones del capítulo.  

 

Figura 3.7: Imágenes 2B‐DC (a) DF‐XTEM y (b) BF‐PVTEM donde se muestran las TDs 

con componente de arista en la capa de InN sobre M3 

III.4.3. Obtención de capas de InN cúbico y sus defectos 

estructurales 

El estudio realizado en puntos anteriores, como se indicó, se ha 

centrado en muestras con estructura hexagonal tipo wurzita (2H‐InN), que es 

la fase termodinámicamente estable bajo las condiciones de crecimiento 

habituales. Sin embargo, el InN cúbico (3C‐InN), con estructura cinc‐blenda 

resulta también de gran interés, ya que teóricamente poseería mejores 

propiedades electrónicas que el 2H‐InN para su aplicación en dispositivos [4]. 

Por ejemplo, ya que la red de la estructura cinc‐blenda es más isótropa se 

reduciría significativamente la dispersión de fonones, y se espera conseguir 

una mayor velocidad de saturación de portadores que en la estructura 

wurzita [4]. Resultan igualmente atractivas sus propiedades ópticas: aunque 

el ancho de banda de energía prohibida del 3C‐InN aún no se ha podido 

determinar experimentalmente, al no haberse logrado crecer capas gruesas 

de este material, se espera que quede establecido en un valor en torno a los 

( (
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0,53 eV [5], más bajo que en el caso hexagonal. Por estas razones se podría 

lograr expandir las aplicaciones optoelectrónicas de los nitruros hacia zonas 

más lejanas en el rango del infrarrojo.  

Sin embargo, el problema de la falta de sustratos adecuados para 

crecer InN persiste en este caso, y por tanto la obtención de capas con la 

suficiente calidad cristalina sigue siendo un reto difícil de resolver. Hasta la 

fecha apenas se han publicado trabajos sobre la obtención de 3C‐InN: en la 

década pasada, se presentaron algunos estudios acerca de las propiedades 

estructurales de 3C‐InN crecido sobre GaAs(001) [6], GaP(001) [7], GaAs(111) 

[8] o circona(001) [9]. El mejor resultado se logró empleando una capa 

intermedia de InAs sobre el GaAs(001), aunque el 3C‐InN presentaba una 

gran densidad de fallos de apilamiento debido al alto desajuste reticular con 

el InAs [10]. En todos estos casos se usó un material con estructura cristalina 

cinc‐blenda como sustrato. Sin embargo, el zafiro es el sustrato más 

empleado para el crecimiento de nitruros. Con este sustrato, únicamente se 

ha crecido 3C‐InN a bajas temperaturas bien como dominios aislados dentro 

de 2H‐InN o bien directamente sobre su plano‐r, el (011 2) [11], con pobre 

calidad en todos los casos. En este apartado se muestra el potencial que 

presenta el óxido de indio como capa intermedia sobre zafiro(0001) para el 

crecimiento de InN con estructura cúbica, debido en gran parte al excelente 

ajuste reticular entre los dos materiales.  

La Figura 3.8 muestra una micrografía XTEM panorámica de la 

heteroestructura, donde se observa que las capas de InN y de In2O3 están 

formadas por diversos dominios. La irregularidad de la superficie del In2O3 

actúa como factor limitante para el crecimiento lateral de dominios más 

grandes de InN. La Figura 3.9 recoge una micrografía HR‐XTEM y un diagrama 

de difracción de área seleccionada de la intercara entre el zafiro y la capa de 

In2O3. El análisis del diagrama de difracción (expuesto en la Figura 3.9a) 

muestra que el In2O3 cristaliza con una estructura cúbica centrada en el 

cuerpo (bcc), con una relación epitaxial en el plano definida por 

In2O3(001)||Al2O3(0001). La fase cúbica del In2O3 presenta una estructura tipo 

bixbita, perteneciente al grupo espacial Ia 3 , y con una compleja celda unidad 

que contiene 80 átomos. El parámetro reticular fue estimado a partir de 

imágenes HR‐XTEM tomando el sustrato de zafiro, supuestamente relajado, 
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como referencia, obteniéndose un valor de 10,1(3) Å, en concordancia con 

otros valores previamente publicados (10,1192 Å) [12]. Además, la relación 

epitaxial se verificó (ver Figura 3.9b) como In2O3(001)||Al2O3(0001) y 

In2O3(110)|| Al2O3( 2 110). 

 

Figura 3.8: Visión panorámica en XTEM del aspecto de la capa de InN crecida sobre 

In2O3, donde se observan las irregularidades en las superficies y los multidominios 

tanto del InN como del In2O3 

En este caso, el desajuste reticular entre zafiro y In2O3 se puede 

describir de forma más apropiada comparando la distancia promedio entre 

los átomos de oxígeno en los planos ( 2 110) del zafiro, 2,382 Å, y la distancia 

promedio entre los átomos de indio en los planos (2 2 0) del In2O3, 3,577 Å; de 

lo que se obtiene un valor de desajuste del 50%. En la Figura 3.9c se 

esquematiza la superposición de los planos atómicos más cercanos a la 

intercara entre ambos materiales, donde la celda unidad del zafiro se 

representa por una línea discontinua (rombo) y únicamente se muestran los 

átomos de O situados en el plano de la intercara. La celda unidad del In2O3 se 

representa por una línea negra continua (forma cuadrada) y se muestran las 

subredes formadas por los átomos de In y de O próximos a la intercara. Las 

zonas de casi total coincidencia entre los átomos de In y de O (del zafiro) se 

marcan con circunferencias azules, y como se observa, existe un ajuste 

Zafiro

bcc‐In2O3

3C‐InN
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aproximado entre tres planos (2 2 0) del In2O3‐bcc en la capa con cuatro 

planos ( 2 110) del zafiro, lo que se corrobora en la micrografía HR‐XTEM de la 

Figura 3.9b. Los semiplanos extras definen una red ortogonal de 

dislocaciones, con una densidad lineal de 1,3·107 cm‐1. Cabe mencionar que a 

pesar de esta alta densidad de MDs no se genera una alta densidad de 

dislocaciones de propagación en la capa de óxido.  

Sobre la superficie de esta estructura de In2O3 se creció la capa de 

InN, y el diagrama de difracción del área que comprende la intercara entre 

estos dos materiales se muestra en la Figura 3.10a. Como se comprueba, el 

InN crece con una estructura tipo cinc‐blenda, donde los planos (001) del 3C‐

InN son paralelos a los planos (001) del In2O3‐bcc. Esta relación epitaxial se 

corrobora mediante micrografías HR‐XTEM de la intercara como la que se 

muestra en la Figura 3.10b, obteníendose las relaciones In2O3‐bcc(001)||3C‐

InN(001) y In2O3‐bcc(1 10)||3C‐InN(11 0). El parámetro reticular estimado del 

3C‐InN fue 4,9(8) Å, en concordancia con los valores previamente obtenidos 

sobre sustratos de InAs(001)[10] (5,04 Å), GaAs(001)[6] (4,98 Å) y plano‐r del 

zafiro [11] (4,986 Å); y resulta así un desajuste reticular con la capa 

amortiguadora de In2O3 del 1,6%. En el diagrama SAED se observa la 

coincidencia espacial entre las reflexiones {111} del 3C‐InN con las reflexiones 

{222} del In2O3; ajuste que se refleja en las micrografías HR‐XTEM, donde 

existe una excelente correspondencia entre planos lo que genera una 

densidad de dislocaciones de desajuste en la intercara muy baja. En el 

esquema que recoge la superposición de las dos redes (Figura 3.10c) se 

viasualiza la perfecta coincidencia entre las subredes de In en ambos 

materiales. En la subcapa de átomos de O es posible apreciar la existencia de 

sitios aniónicos originalmente vacantes, característicos de la estructura 

bixbita del bcc‐In2O3. Este hecho explicaría la capacidad de este material para 

ser dopado con átomos de otros materiales como Cu, Sn o Zn, así como la alta 

conductividad eléctrica previamente observada en capas de In2O3 [13]. 
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Zafiro 

Átomos 
de In

Átomos de O en 
Zafiro

Átomos de O     
en InO 

Figura 3.9: (a) Diagrama de SAED 

a lo largo del eje de zona [1 1 0] 

del In2O3 y [11 00] del zafiro, (b) 

Imagen HRTEM tomada en el 

mismo eje de zona, (c) Diagrama 

esquemático mostrando la 

superposición en la intercara de 

los átomos de O del Al2O3 

(átomos rojos) y del In2O3 donde 

se muestra la subred de O 

(átomos azules) y la de In 

(átomos morados). Las líneas 

contínua y discontínua muestran 

la proyección de las celdas unidad 

del bcc‐In2O3 y del zafiro 

respectivamente 
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Átomos de In 
en InO 

Átomos de 
In en InN

Átomos 
de O 

Átomos 
de N

Figura 3.10: (a) Diagrama de SAED 
tomado a lo largo del eje de zona 
[1 1 0] de la intercara entre el bcc‐
In2O3 y el 3C‐InN, (b) Imagen 
HRTEM de la misma intercara. Las 
líneas azules y verdes indican la 
buena coherencia entre los planos 
{111} de ambas capas, (c) 
Esquema donde se muestra la 
superposición en el plano (001) 
del bcc‐In2O3 y el 3C‐InN. Las 
líneas continuas y discontínuas 
indican la proyección de las celdas 
unidad del bcc‐In2O3 y el 3C‐InN
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La existencia de politipo cúbico de InN fue confirmada igualmente 

mediante medidas de difracción de rayos X (X‐Ray Diffraction, XRD) de alta 

resolución, tomadas en el Center for Micro‐ and Nanotechnology de la 

Universidad Técnica de Ilmenau (Alemania)  (Figura 3.11). En concordancia 

con los resultados de TEM, no se observan picos asociados a estructura 

hexagonal que corresponderían a la existencia de 2H‐InN. Sin embargo, el 

pico asociado al 3C‐InN es más débil y ancho que el asociado al In2O3‐bcc, lo 

que indica una peor calidad del nitruro. Los parámetros reticulares medidos 

mediante esta técnica coinciden con los anteriormente encontrados 

mediante HRTEM y SAED. 

 

Figura 3.11: Diagrama XRD de la muestra estudiada donde se observan los picos 

correspondientes al 3C‐InN y bcc‐In2O3 

Así pues, queda demostrado que es posible obtener capas de InN con 

estructura cinc‐blenda sobre zafiro empleando capas amortiguadoras de 

In2O3‐bcc(001), a pesar de que es la fase menos estable 

termodinámicamente. En este sentido, Mancera et al. [14] predijeron que la 

energía total de la estructura cúbica de InN es únicamente 40 meV/celda 

unidad mayor que la correspondiente a la estructura hexagonal; y Zoroddu et 

al. [15] propusieron que esta diferencia era incluso menor, 17 meV/celda 

unidad. Esta  pequeña diferencia explicaría el por qué se pueden obtener las 

dos estructuras de forma experimental dependiendo del sustrato y las 
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condiciones de crecimiento. Como comparación, la diferencia de energía por 

celda unidad predicha entre la estructura cinc‐blenda y wurzita en el caso del 

GaN es de 16 meV, lo que implica que el InN puede crecerse tan fácilmente 

como el GaN en su politipo cúbico [15]. 

Dos son los factores que dan lugar a la nucleación preferente del 

politipo cúbico de InN sobrepasando la pequeña barrera energética que da 

lugar a la transformación de fase desde la hexagonal. En primer lugar, la 

simetría cuaternaria de la superficie (001) del bcc‐In2O3 constituiría la 

principal fuerza motriz que da lugar a la replicación de la configuración 

atómica cuadrada característica de la estructura cinc‐blenda, no posible en la 

estructura wurzita. En segundo lugar, el casi perfecto ajuste entre planos de 

los dos materiales da lugar a que la magnitud de la tensión existente en la 

intercara sea muy baja. Las zonas altamente tensadas del pseudosustrato 

actuarían como centros activos que favorecerían la transformación hacia InN 

hexagonal, ya que las energías estimadas de apilamiento en el 3C‐InN son 

todas negativas [16]. De hecho, se observan regiones en la capa de 3C‐InN 

donde existe una alta densidad de defectos de apilamiento, como la que se 

muestra en la Figura 3.12,  lo que demuestra la metaestabilidad del 3C‐InN, 

aun cuando el desajuste reticular es muy bajo. Esto último supone otro factor 

a tener en cuenta a la hora de controlar cuidadosamente los parámetros de 

crecimiento. El uso de temperaturas de crecimiento más bajas y una mejora 

de la planaridad de la superficie del pseudosustrato deberían reducir la 

concentración de tensiones locales reduciéndose así la formación de fallos de 

apilamiento (Stacking Faults, SFs). 

En cualquier caso, la mejora de la calidad cristalina de la capa 

intermedia de In2O3 es una necesidad, ya que la alta rugosidad de su 

superficie es un impedimento para la fabricación de dispositivos funcionales. 

Por otro lado, el crecimiento de InN en otros planos cristalinos, como el (111) 

de In2O3‐bcc reduciría aún más el desajuste reticular (a un valor en torno al 

1%), y acabaría con las desorientaciones entre dominios observada dentro de 

la capa epitaxial; pero la ventaja de crecer InN sobre una superficie con 

simetría cuaternaria se perdería, y la simetría hexagonal (111) favorecería la 

nucleación de InN con estructura wurzita [17]. No obstante, hay que 

mencionar que el crecimiento de In2O3 sobre zafiro es relativamente reciente, 
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y aún son necesarios trabajos futuros para comprender su naturaleza y 

mejorar la calidad de las capas. 

 

Figura 3.12:  Micrografías BF‐XTEM y HR‐XTEM de un área de la capa de InN tomado 

a lo largo del eje de zona [110] donde se evidencian fallos de apilamiento (SFs) en los 

planos {111} 

III.5. Modelo para el crecimiento de capas simples 
de InN hexagonal 

Debido a su importancia actual para aplicaciones tecnológicas, y dado 

que en comparación con el politipo cúbico de InN la cantidad de material 

estudiado en esta tesis doctoral es notablemente mayor, a lo largo de esta 

sección se analiza el crecimiento de las capas hexagonales de InN. Para ello se 

plantea un modelo fenomenológico, desarrollado en colaboración con el Dr. 

Vadim Lebedev et al. del Center for Micro‐ and Nanotechnology de la 

Universidad Técnica de Ilmenau (Alemania), el cual se basa en criterios 

termodinámicos, y que se ajusta a los resultados experimentales. A 

continuación se discute la formación y aniquilación de defectos estructurales 

en el interior de las capas de InN hexagonal durante el crecimiento, así como 

la influencia de los que persisten sobre las propiedades eléctricas de las 

heteroestructuras. Para mayor simplicidad, se particulariza el estudio para la 

intercara AlN/InN, es decir, para las muestras de capas simples de InN 
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crecidas sobre el pseudosustrato M2, que son las que muestran mayor grado 

de optimización. 

III.5.1. Consideraciones energéticas sobre la heteroepitaxia 
de InN 

Para analizar la dinámica de crecimiento, se ha considerado un 

modelo de crecimiento descrito por el Dr. Lebedev et al. [18] y aplicado con 

anterioridad al caso de heteroestructuras 2H‐AlN/3C‐SiC/Si(111). En el caso 

más simple, el modo de crecimiento viene determinado por un balance entre 

las energías de formación de la superficie de la epicapa, σcapa, la energía de 

formación de la superficie del sustrato, σsub, y la energía asociada a la 

intercara, Eint. Así, la condición de crecimiento bidimensional (capa a capa) de 

una epicapa delgada viene dada por: 

),,( tenscapaintMcapasub ETSEEΔEσσ −+−>                            (Ec. 3‐3) 

donde el término ΔEM representa la reducción en la energía total del sistema 

debida a la presencia de ondulaciones periódicas en la intercara [19,20]. La 

energía asociada a la formación de la epicapa, Ecapa, es una función de las 

condiciones de crecimiento que depende de la sobresaturación S, la 

temperatura T, y la energía asociada a la tensión debida al desajuste reticular 

entre la epicapa y el pseudosustrato, Etens. En caso de que la desigualdad no 

se cumpliese, es decir, el primer término fuese menor que el segundo, se 

obtendría un crecimiento tridimensional de islas de material.  

A continuación se analiza la contribución que tiene cada uno de los 

términos presentes en la desigualdad. En primer lugar se estiman valores 

similares de la energía superficial σAlN (=σsub) y σInN (=σcapa), por lo que el resto 

de los términos presentes es el que determina el sentido de la desigualdad. 

Por otro lado la formación de rugosidades en la superficie puede disminuir 

ligeramente (0,1‐0,2 eV) la energía del sistema (ΔEM). En el caso de las 

muestras estudiadas, como se mostró en el apartado anterior, las intercaras 

resultaron ser abruptas (tanto la GaN/InN como la AlN/InN), con lo que el 

término ΔEM puede ser despreciado. De igual forma, la energía asociada a la 

intercara (la cual es inversamente proporcional al espesor de la capa) puede 

influir notablemente favoreciendo la replicación de la red del sustrato para el 

caso de espesores muy pequeños (‐10 nm). Sin embargo, para este tipo de 
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intercaras con un alto desajuste reticular y donde se crecen capas 

relativamente gruesas es posible considerar nula la contribución de Eint. 

El factor que decide el sentido de la desigualdad, y por tanto el modo 

de crecimiento (bi‐ o tridimensional) es la energía de formación de la capa, 

Ecapa (en este caso EInN). Ésta se puede definir como la diferencia entre la 

energía debida a las condiciones de sobresaturación y temperatura del 

crecimiento y la energía debida al desajuste reticular del sistema (que varía 

con el tiempo) tal y como indica la siguiente expresión: 

tenslat
(hkl)

capa 2
En

A
μΔ

E ⋅−












=                                   (Ec. 3‐4) 

Donde en el segundo término, nlat=3 para la celda hexagonal, y en el 

primer término Δμ es la diferencia de los potenciales químicos de las fases 

sólida y gaseosa de las especies precursoras del crecimiento, y A(hkl) el área de 

intersección de la celda unidad con la superficie orientada en el plano (hkl) de 

crecimiento. Dado que Δμ=kBTln(S), donde S es la relación de las presiones 

parciales de los precursores In y N, y kB la constante de Boltzmann, y 

considerando las superficies planas y las bajas sobresaturaciones que 

implican las condiciones estequiométricas In:N (1:1) empleadas en el 

crecimiento, el valor que se obtiene de Δμ es relativamente bajo. Como 

ejemplo, para el caso AlN/Si, Δμ ~0,05 J/m2. Así, se concluye que este término 

afecta tan levemente al balance global de energías que puede ser 

despreciado. 

Por tanto, tras estas consideraciones, podemos concluir que en 

sistemas con un alto desajuste reticular, el segundo término de la ecuación 

(3‐4) es el que determina las condiciones de crecimiento e inclina el balance 

energético hacia el modo 3D. El valor de Etens es muy alto (como ejemplo, ~7 

eV para AlN/Si, un sistema con un desajuste reticular similar al aquí 

considerado) comparado con el resto de contribuciones mientras no se 

produzca la coalescencia total de las islas que han nucleado previamente. Se 

puede afirmar que la influencia de dicho término en el balance energético 

será el responsable de que no se produzca un crecimiento de tipo 2D en la 

heteroepitaxia In/AlN o InN/GaN, relegando el resto de contribuciones a un 

segundo orden. Así, se establece que los pasos clave en el crecimiento de las 
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capas de InN estudiadas en esta tesis doctoral serán los fenómenos de 

relajación de tensiones por medio de deformaciones plásticas y elásticas de la 

epicapa que crece, y en lo siguiente se le prestará especial atención a este 

tipo de aspectos.  

III.5.2. Etapas en el crecimiento de capas heteroepitaxiales 
de InN hexagonal  

Para el caso de nitruros con estructura wurzita altamente 

desajustados la relajación se produce mediante un mecanismo de 

crecimiento en tres pasos, que consiste en: la formación de islas planas, su 

coalescencia parcial y finalmente la introducción de dislocaciones más 

probablemente en los bordes de las mencionadas islas [21‐24]. A lo largo de 

esta sección se analizarán las distintas etapas del crecimiento de capas de InN 

basandose en criterios energéticos, para dar explicación a los resultados 

observados experimentalmente. 

Los análisis in situ de diagramas RHEED durante el crecimiento 

llevados a cabo en el Center for Micro‐ and Nanotechnologies de la 

Universidad Técnica de Ilmenau permitieron distinguir tres etapas diferentes 

durante el crecimiento. Los cambios observados en los diagramas fueron 

similares para todos los casos, aunque se midió cierta variación en los 

tiempos de relajación. Todo lo expuesto a continuación para la descripción 

detallada del proceso de relajación se refiere al sistema InN(0001)/AlN(0001), 

es decir, a capas de InN optimizado crecido sobre pseudosustratos del tipo 

M2. 

En la Figura 3.13 se esquematiza el final de las etapas observadas 

mediante difracción RHEED. La primera etapa (A) consiste en la nucleación 

tridimensional de islas de InN, de una altura aproximada de ~1,5 nm, y con 

una pequeña desorientación con respecto a la capa amortiguadora de AlN. 

Esta descripción se corresponde con el modo de crecimiento conocido como 

de Volmer‐Weber. La segunda etapa (B) consiste en aumento del tamaño de 

las islas hasta lograr una coalescencia parcial de las mismas. Finalmente, en la 

tercera etapa (C) tiene lugar la epitaxia bidimensional de la capa, ya contínua 

y que a medida que aumenta de espesor, corrige las pequeñas 

desorientaciones existentes y mejora la morfología de la superficie. Estos 
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cambios quedan reflejados en los diagramas RHEED de la siguiente forma: 

existencia de puntos de difracción relacionados con desorientaciones altas 

entre islas (etapa A); existencia de puntos de difracción relacionados con una 

estructura orientada (etapa B) y finalmente, alargamiento de las reflexiones, 

lo que indica superficies más planas y extensas (etapa C). 

 

Figura 3.13: Diagramas de RHEED y representación esquemática de la dinámica del 

proceso de crecimiento de las capas de InN hexagonal en las distintas etapas  

Como se mencionó anteriormente, los fenómenos de relajación de 

tensiones por medio de deformaciones plásticas y elásticas de la epicapa son 

los que establecen las claves del proceso de crecimiento. En este caso, se 

comprobó la evolución de la relajación de la red de InN grabando la variación 

con el tiempo de los perfiles de intensidad de los diagramas RHEED. La 

imagen mostrada en la Figura 3.14a presenta la dependencia con el tiempo 

de los perfiles de intensidad RHEED durante las etapas de nucleación y 

coalescencia en el crecimiento de InN. Cada línea horizontal en la imagen, de 

un píxel de anchura representa el perfil de intensidad promediado sobre un 

segundo de crecimiento. La altura total de la imagen equivale a 90 segundos 

de tiempo de crecimiento. La distancia entre las franjas verticales es 

1,5 nm 

15 nm 

180 nm 
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aproximadamente de 1/a, siendo a el parámetro reticular del InN totalmente 

relajado. La resolución lateral, 752 líneas en un espaciado total 6/a en el 

espacio recíproco, equivale a una resolución en el espacio real de 

aproximadamente 0,02 Å/píxel.  

 

Figura 3.14: (a) Evolución del parámetro reticular en el plano durante los primeros 

90 segundos de crecimiento y (b) correspondencia con el espesor de la capa y 

deformación residual acumulada en las distintas etapas del crecimiento 

Las variaciones del parámetro reticular en el plano se derivaron a 

partir de las variaciones continuas del espaciado entre planos del tipo {1010}, 

perpendiculares a la superficie de crecimiento. Estas variaciones se 

representan en la Figura 3.14b en función del espesor de la epicapa, donde se 

muestra la tendencia general de la acomodación del desajuste reticular entre 
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el AlN del pseudosustrato y el InN de la epicapa. Como se puede comprobar, 

las distintas etapas de la relajación del parámetro reticular del InN se 

corresponden con las tres fases del crecimiento anteriormente descritas. 

Mientras que las fases A y B son características de un crecimiento 3D, típico 

de epicapas altamente tensadas, la fase C es típica de un modo de 

crecimiento 2D, de lo que resulta una relajación progresiva pero lenta y una 

epicapa con superficie plana. Además, resulta claro a la vista de las 

variaciones del parámetro reticular que en el proceso de relajación primario 

del desajuste están involucrados tanto mecanismos de relajación plástica 

como elástica. 

Relajación plástica por introducción de dislocaciones de 
desajuste geométricas (Etapa A) 

Como se mencionó en el capítulo introductorio, en los sistemas 

heteroepitaxiales, debido a la diferencia de parámetro de red entre sustrato y 

epicapa, la introducción de dislocaciones de desajuste (MDs) es el mecanismo 

que da lugar a la relajación plástica de la tensión. Cuando existe un bajo 

desajuste reticular entre los materiales, el modelo clásico de Matthews‐

Blakeslee [25] es el que se utiliza con mayor frecuencia: la epicapa crece 

pseudomórficamente con respecto al sustrato hasta que se alcanza un 

espesor crítico, hc. A este espesor comienza la generación de MDs como 

consecuencia del doblado de TDs provenientes del sustrato, y por tanto 

comienza la relajación plástica. Sin embargo, en sistemas con un alto 

desajuste reticular, este modelo no es aplicable, ya que ahora el espesor 

crítico es menor que el de una monocapa [26]. Se define entonces otro tipo 

de dislocaciones, llamadas “dislocaciones de desajuste geométricas” (GMDs) 

[27], generadas por un mecanismo diferente al clásico de Van der Merwe‐

Matthews [28] y que acomodan la mayor parte de la deformación asociada al 

desajuste reticular. En el caso particular de la heteroestructura aquí 

estudiada, se mostró en el apartado III.4.1 mediante HR‐XTEM la existencia 

de una gran densidad de GMDs que se introducen de forma secuencial en la 

intercara entre el pseudosustrato de AlN y la epicapa de InN. Estas GMDs son 

las únicas responsables de la primera gran relajación de la epicapa, como se 

puede observar en la Figura 3.14b, durante el crecimiento de los primeros 

~1,5 nm, dando lugar a un porcentaje de relajación plástica al final de la 
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etapa A en torno al 70%, o equivalentemente,  una tensión residual εr=‐0,041 

según las medidas de RHEED. La introducción gradual de GMDs continúa 

hasta que la capa de InN alcanza un espesor aproximado de ~3 nm 

(coincidiendo con el final  de la subida exponencial en la Figura 3.14b, ya en la 

etapa de relajación B). Entre estos espesores mencionados, es decir, final de 

la etapa A y final de la subida exponencial en la etapa B, la relajación de la 

epicapa se produce mediante un mecanismo combinado que incluye la 

mencionada introducción secuencial de GMDs y un proceso de relajación 

elástica durante el crecimiento de las islas, que se discute a continuación, 

dando lugar a una deformación residual εr=‐0,0155. 

Relajación elástica durante el crecimiento de las islas (Etapa B) 

Después de la primera gran relajación plástica mediante la 

introducción de GMDs, pero antes de la relajación plástica de la tensión 

mediante la formación de una red de dislocaciones de propagación asociadas 

a las SMDs, tiene lugar un proceso de relajación elástica de las islas. Esta 

relajación elástica se suma a la relajación plástica generada por la 

introducción de GMDs entre los espesores ~1,5 nm a ~3 nm, y es el principal 

mecanismo de relajación entre éste último espesor y aquél en que se sitúa el 

final de la etapa B, es decir, en torno a 10‐15 nm. Kern y Müller [29], y 

Bourret et al. [30] propusieron para el estudio de una serie periódica de 

películas delgadas, que dos cristales en contacto comparten el conocido 

como “desajuste activo”, que tiene en cuenta a la tensión superficial del 

sustrato, y que es distinto del ya establecido desajuste natural reticular que 

podríamos denominar como “natural”. Esta tensión superficial puede hacer 

que el desajuste reticular aumente, disminuya o quede inalterado. En este 

contexto, las islas se relajan por sus bordes, caras o superficies libres, de 

forma que la tensión lateral se hace dependiente de las dimensiones de las 

islas (es decir, su espesor y anchura). Así, es posible obtener una 

aproximación isotrópa simple para la relajación de las zonas más superficiales 

de las islas de InN en el marco del modelo propuesto por Kern y Müller [29], 

llamado “de cinta gruesa bidimensional” (del inglés 2D thick ribbon). Este 

modelo asume que la deformación elástica (ζxx) en una cinta infinitamente 

larga (que se prolonga a lo largo del eje y) de altura h (en el eje z) y anchura l 
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(en el eje x), depositada coherentemente sobre un sustrato con el que existe 

un desajuste reticular f0 viene dada por: 

1
1xx ),(),(

−∞= N
xx MNζNlζ                                     (Ec. 3‐5) 

siendo <M1> el “factor de espesor”: 
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1
π2
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1                    (Ec. 3‐6) 

donde N es el número de monocapas, que variará desde 0 hasta h/a (siendo a 

el espesor de una monocapa). El valor de ζxx(∞ ,N) será la deformación inicial 

a cualquier distancia de la superficie a la que estaría sometida la cinta si 

tuviese una dimensión lateral semi‐infinita, que en estado relajado sería nula, 

pero que en la condiciones de deformación residual aquí expuestas será la 

deformación residual, εr, que todavía permanece en la capa aún después de 

haberse producido la primera gran relajación por la introducción de GMDs. El 

objetivo es entender y observar cómo cambia esta deformación residual en el 

InN si la sometemos a una tensión elástica inducida por el contacto con el AlN 

del pseudosustrato. 

Basandose en estas aproximaciones, es posible interpretar los 

resultados experimentales obtenidos por RHEED para calcular la relajación 

asociada al crecimiento 3D. Para ello, se asumió un sustrato rígido con 

εr=‐0,041 (valor de la tensión residual antes mencionado, ya que la relajación 

principal viene dada por la introducción de GMDs), y un tamaño típico de isla 

de 50 nm, grande en comparación con las distancias interplanares. Este valor 

de tamaño de islas, se deriva de medidas de XRD. En la Figura 3.15 se ha 

representado el valor de la deformación en el plano debido al crecimiento de 

las islas en función del tamaño característico de las islas (l) para distintos 

valores de espesores N (2, 10, 50 y 100 monocapas).  

Del análisis de esta gráfica se pueden extraer varias conclusiones: en 

primer lugar, a medida que aumenta la dimensión lateral de la isla, el InN 

estará menos relajado elásticamente; en otras palabras, el sustrato generará 

en la capa (con mayor parámetro reticular), una compresión “efectiva” que 

será mayor a medida que la isla sea más ancha. Por ejemplo, para un valor de 

l grande (>500 nm), haría que en ésta se indujese una relajación elástica 
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mínima, ya que el valor de la deformación residual plástica compensada con 

la elástica (la deformación “activa”) sería muy próximo al inicial, cercano al 

4%, y aún más importante, de forma prácticamente independiente del 

espesor (cualquiera de los cuatro representados en la Figura 3.15 o incluso 

notablemente mayores). 
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Figura 3.15: Cálculo de la deformación residual en las islas de InN durante el 

crecimiento sobre AlN de la etapa B en función de su dimensión lateral para 

distintos espesores expresados en monocapas (MLs). Este modelo se ha utilizado 

para explicar los cambios en el estado de relajación en la etapa B 

Por el contrario, para un valor de altura de la isla fijo, cuanto menor 

sea la dimensión lateral, mayor es la relajación elástica, como se deduce de la 

línea de tendencia para los distintos espesores mostrados en la Figura 3.15. 

Ocurre también que para una misma dimensión lateral relativamente 

pequeña (<100 nm), la variación de la relajación elástica con la altura se hace 

más evidente. Así, varias islas con la misma dimensión lateral sufrirán una 

relajación elástica mayor o menor cuanto mayor o menor sea su espesor. Por 

ejemplo, una isla de InN de 50 nm como las encontradas en el sistema 
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InN/AlN, apenas estaría relajada si tuviese un espesor de 2 ML (sigue 

teniendo una deformación residual en torno al 4%), mientras que para un 

espesor de 50 ML la relajación elástica sería mucho más efectiva, y la 

deformación estaría en un valor en torno al 1% (ver línea discontínua vertical 

en la gráfica).  

De este análisis se puede concluir que en un sistema heterogéneo 

desajustado las islas tenderán a crecer más en altura que en anchura 

mientras les sea posible, ya que la deformación residual se compensa 

mediante deformación elástica. Ahora bien, está aceptado para varios 

sistemas heteroepitaxiales que existe un valor crítico de deformación residual 

por desajuste reticular que marca la transición entre que un crecimiento se 

produzca de manera bidimensional (εr<1,5%) o tridimensional (εr>1,5%). Este 

valor se representa mediante una línea discontínua horizontal en la misma 

gráfica. Indica que una isla de dimensión lateral fija que va creciendo en 

altura irá reduciendo su deformación (línea vertical), hasta que el valor de 

deformación residual sobrepase el valor crítico, la tendencia dejará de ser a 

crecer en altura, y tenderá entonces a crecer lateralmente. Es lo que se 

propone en el ejemplo, donde una isla de 50 nm de anchura, en el momento 

en que alcanza un espesor de 50 ML (~15 nm) va a moderar su crecimiento 

en altura y va a tender a crecer en anchura dando lugar a la coalescencia 

entre islas. Estos cálculos se ajustan bien a las observaciones experimentales 

de RHEED y soportan el modelo propuesto, ya que el final de la etapa B de 

crecimiento se había localizado entre 10 y 15 nm de espesor.  

Relajación durante la coalescencia de islas (Etapa C) 

El modelo anterior es aplicable sólo hasta el momento en que las islas 

entren en contacto (una dimensión lateral aproximada de 50 nm y un espesor 

de 50 ML). Una vez que éste se produzca, la relajación elástica puede ser 

compensada e incluso revertida [30] por la interacción entre distintas islas. 

Sin embargo, durante esta etapa del crecimiento también se observa una 

disminución del porcentaje de deformación global, es decir, hay mecanismos 

de relajación asistidos por la generación de defectos estructurales que 

compensan la pérdida de relajación elástica de las islas individuales.  
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La introducción gradual de una red de dislocaciones secundarias de 

desajuste (SMDs) es la responsable de la relajación plástica de la tensión 

biaxial creciente en la epicapa como consecuencia del aumento de su 

espesor. Estas SMDs consisten en líneas de MDs que se propagan paralelas a 

la intercara, y que poseen porciones asociadas que se propagan en dirección 

a la superficie (TDs secundarias, STDs). Las porciones de SMDs son capaces de 

acomodar prácticamente toda la tensión residual provocada por el 

incremento de espesor de la capa en cada momento. Un estudio más 

detallado de esta red de SMD se llevará a cabo en el siguiente apartado. 

III.5.3. Defectos estructurales durante el crecimiento de InN 

hexagonal 

 El modelo de crecimiento anteriormente descrito no tiene en cuenta 

la introducción de defectos estructurales que contribuirían a aliviar la tensión 

residual durante el crecimiento. Estos defectos sí son de gran importancia a la 

hora de establecer relaciones entre calidad cristalina de las capas y sus 

propiedades electrónicas, así como para lograr el entendimiento y control de 

la epitaxia de InN de alta calidad. En este apartado se establece la relación 

entre la generación y aniquilación de defectos y las distintas etapas del 

crecimiento de las capas de InN. 

Dislocaciones de desajuste geométricas  

Aunque su naturaleza y contribución a la relajación de la epicapa de 

InN se ha discutido con mayor profundidad en las secciones III.4.2 y III.5.2, 

cabe mencionar aquí que la caracterización por HRTEM permitió demostrar la 

existencia de esta red de GMDs de 60°, con un vector de Burgers b y línea de 

dislocación paralelos a las direcciones < 0112 > (Figura 3.5). Para el caso de la 

intercara InN/AlN la densidad lineal de GMDs (D1) resultó ser de  

D1~(4±0,5)·106 cm‐1. También es esperable que exista una pequeña 

contribución a esa densidad lineal de SMDs, con lineas de dislocación 

igualmente paralelas a las direcciones < 0112 >, pero con b=⅓< 3211 >.  
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Dislocaciones de propagación generadas por la coalescencia 
parcial de islas 

Cuando se ha producido un contacto total entre todas las islas 

previamente nucleadas, se produce la formación de una alta densidad de 

fronteras entre dominios de una misma fase (domain boundaries, DBs). En 

multitud de ocasiones se ha descrito en la bibliografía que en sistemas con un 

alto desajuste reticular, como es el caso que nos ocupa (mayor del 10%), 

tiene lugar la aparición de la llamada “estructura mosaico”. En ella, los 

dominios desarrollan pequeñas inclinaciones y giros con respecto a la línea 

perpendicular al sustrato durante su crecimiento; y cuya magnitud es 

proporcional al desajuste.  

Esta estructura moisaico de las muestras estudiadas se caracteriza 

por pequeño ángulos de rotación e inclinación entre subgranos que generan 

fronteras de grano de bajo ángulo. Para dos islas que crecen y se aproximan, 

la distancia entre los átomos en los bordes de cada isla puede ser diferente 

debido a la relajación de la superficie: en islas en tensión, la distancia es 

mayor, mientras que para islas en compresión es menor. Cuando los planos 

aproximadamente paralelos {11 00} de las dos islas entran en contacto, para 

los átomos adsorbidos posteriormente en la mencionada zona de interacción 

es fácil nuclear una dislocación de arista con vector de Burgers positivo 

(deformación de tracción) o negativo (deformación compresiva) [30]. En la 

Figura 3.16 se muestra una imagen PVTEM de una capa de InN hexagonal  de 

70 nm de espesor tomada en condiciones de dos haces en modo campo 

brillante que refleja claramente la distribución típica de TDs en los bordes de 

granos (de hecho, cada grano es intuitivamente visible como el área 

encerrada por las TDs que llegan a la superficie del InN). 

Para islas con una orientación en el eje c similar, las DBs serán “DBs 

de rotación pura”, y las líneas de dislocación serán paralelas al eje [0001] y 

tendrán carácter de arista pura con b||<11 2 0>. Una rotación relativa 

alrededor del eje <11 00>, paralelo a la superficie, induce “DBs de inclinación 

pura” generandose una red de dislocaciones ortogonales de hélice en los 

planos prismáticos {11 00}, parte de ellas con b||[0001] y parte con 

b||<11 2 0>. En un cristal real, como consecuencia de las desorientaciones 

arbitrarias de las islas generada durante la fase de nucleación, generalmente 



Capítulo III 

 
108 

se forman fronteras con carácter mixto “DBs de rotación‐inclinación”. En este 

caso, la red de dislocaciones está formada por familias paralelas a [0001] y 

otras paralelas a <11 2 0>.  

 

Figura 3.16: Micrografía PVTEM tomada bajo condición de dos haces con g=011 0 

que muestra dislocaciones de propagación con componente de arista dispuestas en 

la superficie de una capa de InN de 70 nm de espesor crecida sobre el 

pseudosustrato M2 

El  espaciado entre dislocaciones, D, depende de la desorientación, 

ΔΦ, y su vector de Burgers b por medio de la expresión D=|b|/tan(ΔΦ). 

Asumiendo que las dislocaciones tienen b=1/3<11 2 0>, y que ΔΦ~0,3° (valor 

extraído de medidas de difracción de rayos X), se calcula un espaciado medio 

entre dislocaciones D~60 nm. De este valor se deriva una densidad 

aproximada de dislocaciones de propagación inducidas por coalescencia de 

Dc~6·1010 cm‐2. Se ha demostrado también experimentalmente [31,32] y 

mediante modelización teórica [33,34] que las dislocaciones se forman 

principalmente en las esquinas de las islas, donde hay una mayor 

concentración de tensiones.  

Dislocaciones de desajuste secundarias 

Una vez ocurrida la coalescencia parcial de las islas, y a medida que 

aumenta el espesor de la capa, la energía homogénea de deformación, Edef, se 

hace mayor. La relación entre planos m y n es sólo aproximada, y el desajuste 
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reticular residual se acomoda mediante una deformación elástica en la 

epicapa que produce una tensión biaxial (σxx) dada por: 

ν
ν

Gfσxx -1
1

2
+

=                (Ec. 3‐7) 

donde G es el módulo de cizalladura de la epicapa y ν su módulo de Poisson. 

A un espesor crítico determinado, hc, [35] es posible que esta energía de 

deformación parcialmente se relaje plásticamente mediante la generación de 

SMDs, que deslizan hacia la intercara isla/pseudosustrato (esto puede ocurrir 

también por el deslizamiento hacia la intercara de dislocaciones 

preexistentes).  

La densidad de SMDs está directamente relacionada con la tensión 

biaxial remanente en el sistema después de la fase de coalescencia. La 

variación de la deformación biaxial, ξxx, en función del espesor de la capa 

contínua, h, viene dada por la expresión [30] : 

         





 −
−=

Λ
hh

ξdξ c
xxxx exp)( 0                                          (Ec. 3‐8) 

donde 0
xxξ es la deformación inicial y Λ~10 nm es el espesor para que la 

relajación sea irreversible [30] (cercano al límite entre las etapas de 

crecimiento (B) y (C) descritos en el apartado III.5.2). 

La deformación residual biaxial en cada punto se puede relacionar 

con la densidad local de SMDs, Ds, de la siguiente forma: 
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                          (Ec. 3‐9) 

donde ⊥b es la componente del vector de Burgers perpendicular a la línea de 

dislocación (paralela a la intercara). De la anterior expresión se puede deducir 

la densidad aproximada de SMDs que se generan a medida que crece el 

espesor de la epicapa, para contrarrestar la energía elástica de desajuste que 

cada vez es mayor.  

La hipótesis básica de la teoría de relajación elástica [36‐38] es que la 

configuración del sistema epitaxial será la de mínima energía. En otras 

palabras, la configuración real del sistema considerado será aquella para la 
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que Edef=Edef(ξ) sea mínima. Para un espesor dado, h, la mínima energía 

corresponde a un valor ξ0 obtenido a partir de: 








 ⋅
+

=
0

0 ln
)1(8 r

he
νdπ

ξ
b

                                     (Ec. 3‐10) 

siendo r0  el radio interno del núcleo de la dislocación [39]. 

Si ξ0<f, parte del desajuste será aliviado mediante generación de 

dislocaciones, con un valor de ξ0=f‐|b|/p, siendo p el espaciado medio entre 

dichas dislocaciones. El espesor crítico de la capa, hc, para el que la creación 

de SMDs se hace energéticamente favorable se obtiene para ξ0=f. Según el 

modelo de Matthews‐Blakeslee [25], el espesor crítico de capa se puede 

obtener de forma aproximada según la expresión:  
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               (Ec. 3‐11) 

donde f es el desajuste reticular efectivo, que correspondería en este caso al 

valor de εr, β es el ángulo entre la línea de dislocación y su vector de Burgers, 

y λ es el ángulo entre la dirección de deslizamiento y la línea en el plano de la 

intercara perpendicular a la línea de intersección entre el plano de 

deslizamiento y la intercara. 

Se asume que las dislocaciones mixtas a lo largo de las tres 

direcciones equivalentes <011 0> que se deslizan por planos {11 2 2} con una 

componente del vector de Burgers paralela a la dirección <11 2 3> son 

capaces de relajar la deformación biaxial. Para una deformación residual 

como la obtenida tras la introducción de las GMDs, es decir, εr=‐0,0155, un 

vector de Burgers b=⅓<11 2 3>, y unos planos de deslizamiento {11 2 2} o 

{1101}, el valor de hc para la aparición de SMDs debido a la tensión biaxial 

residual en la epicapa resulta hc≈10 nm. Sin embargo, dado que el valor 

calculado de hc depende del tipo de dislocación y la distribución que se 

asuma, sólo debe considerarse este valor como una estimación. Además, un 

valor más preciso de hc no puede derivarse tampoco experimentalmente de 

observaciones de TEM, ya que existe en esa zona una gran cantidad de 

contrastes como consecuencia de la introducción de una alta densidad de TDs 

inducidas por la coalescencia. Aún así, como se puede comprobar en la Figura 
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3.17, existe un máximo en la distribución de dislocaciones en la micrografía 

DF a una distancia aproximada de 10‐15 nm de la intercara InN/AlN, valor que 

coincide con el calculado para el espesor crítico hc. 

Si asumimos que cada SMD está relacionada con al menos una STD, y 

su longitud está limitada por la estructura mosaico, se puede estimar una 

densidad planar de TDs secundarias según la expresión: 

)(
38

)(2 dD
L

dD s=             (Ec. 3‐12) 

siendo L la longitud del lado del dominio hexagonal, con un tamaño medio 

tomado como de 60 nm. Así, dado que para un espesor de 10 nm, mediante 

la Ec. 3‐9 se extrae un valor Ds (10 nm) ~1,3·105 cm‐1, y sustituyendo en la Ec. 

3‐12 se deduce un valor D2 ~3·1011 cm‐2.  

Densidad total de dislocaciones y su decaimiento con el espesor 

Teniendo en cuenta todas y cada una de las contribuciones expuestas 

hasta el momento, la densidad total de dislocaciones de propagación tras la 

formación completa de las capas epitaxiales de InN crecida sobre el 

pseudosustrato M2 será: 

  D = Dt + Dc+ D2                                  (Ec. 3‐13) 

donde, como recordatorio, Dt hace referencia a las TDs que, provenientes del 

sustrato, alcanzan y se propagan por la capa de InN, Dc se refiere a las TDs 

generadas por los procesos de coalescencia, y que no contribuyen a la 

relajación, y D2 son las TDs asociadas a dislocaciones de desajuste secundarias 

que se acaban de discutir anteriormente. No se consideran las GMDs porque 

no generan líneas de dislocación propagándose a lo largo de la dirección 

<0001>. Sustituyendo los valores que se han ido obteniendo para cada caso, 

se calcula una densidad total de TDs D~3,1·1011 cm‐2. Este valor está en buena 

concordancia con los obtenidos mediante TEM (ver Figura 3.17), donde para 

la densidad de dislocaciones de arista pura (a) o mixtas (a+c), a un espesor de 

~10 nm, el valor experimental medido es ~3·1011 cm‐2.  

Como ya se introdujo en la sección III.4.2, la densidad total de 

dislocaciones de propagación decrece exponencialmente a lo largo del 

espesor de la capa de InN. Este hecho es consecuencia de diversos factores, 
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como la recombinación entre dislocaciones o su anclaje con otros defectos. 

La Figura 3.18a muestra una imagen XTEM en condición de dos haces, modo 

campo brillante, usando la reflexión 11 2 0 cerca del eje de zona [1100]. La 

inserción en la Figura 3.18c muestra una imagen PVTEM campo brillante 

empleando la misma reflexión, pero cerca del eje de zona [0001]. En ambos 

casos, según el criterio de invisibilidad expuesto en la Tabla III‐1, se observan 

las dislocaciones que tienen un componente de arista del vector de Burgers 

b=1/3<11 2 0>, es decir, aquellas de arista pura (a), o mixtas (a+c). 

 

 La Figura 3.18b muestra una imagen XTEM, en este caso en modo 

campo oscuro, y empleando la reflexión 0002. De este modo se visualizan las 

dislocaciones con carácter de hélice pura (c) o mixtas (a+c). Las medidas 

obtenidas sobre este tipo de imágenes XTEM y PVTEM en la superficie de 

capas de InN de 2,2 μm de espesor (es decir, las capas de InN crecidas sobre 

el pseudosustrato M2) permitieron estimar una densidad ρ[a+(a+c)] ~3·109 

cm‐2 y ρ[c+(a+c)] ~1·109 cm‐2. Se seleccionó la imagen de la Figura 3.18b para 

trazar un perfil de intensidad a lo largo de la epicapa, dado que el producto 

g·b en los sistemas tipo wurzita es máximo para g=0002, y así se minimiza el 

posible ruido provocado por otros artefactos de origen dinámico en la imagen 

formada. El perfil obtenido, mostrado en la Figura 3.18c, se usó para calcular 

0.2 µm0.2 µm

~109 TDs cm‐2 

~1011 TDs cm‐2 

~1010 TDs cm‐2 
Figura 3.17: Micrografía 
DF‐XTEM panorámica de 
la capa de InN crecida 
sobre M2, donde se 
observa la disminución 
en la densidad de TDs a 
lo largo de la epicapa 
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la forma en que TDs de todo tipo se eliminan conforme aumenta el espesor 

de la capa. Se asumió aquí que es posible asociar la misma curva a los dos 

grupos de TDs, ya que en observaciones previas en capas de GaN, donde la 

relación más común para TDs era ρ[a+(a+c)]/ρ[c+(a+c)]~90/40 (valores muy 

similares a los aquí presentados), se comprobó que todos los tipos de 

dislocaciones tienen una tendencia similar a aniquilarse [23]. Así, usando el 

dato de densidades medidos en la superficie, y teniendo en cuenta la 

asunción anterior, es posible extrapolar valores de densidad de TDs, NTD, a 

diferentes espesores. Para ello, se asume una expresión del tipo: 

                )/exp()( γdBAdNTD −⋅+=                                  (Ec. 3‐14) 

donde A es la densidad mínima de TDs medida en superficie, B es la densidad 

máxima alcanzada de TDs para capas delgadas de InN, d es el espesor y γ ~ 

238±10 nm es la constante de decaimiento que refleja la mejora de la calidad 

cristalina de la capa. Para el caso concreto que se contempla, se obtiene la 

siguiente expresión: 

‐3119 cm)/exp(104103)( γddNTD −⋅+⋅=           (Ec. 3‐15) 

para las dislocaciones mixtas o de arista pura [a+(a+c)]. 

El parámetro γ es a su vez función de muchos otros parámetros, 

principalmente asociados a las condiciones de crecimiento y a los 

mecanismos de relajación durante las primeras etapas del crecimiento. En 

general, cada tipo de muestra puede tener un γ único reflejando condiciones 

favorables o desfavorables para la epitaxia. En este caso, asumiremos que 

todas las muestras crecidas bajo las mismas condiciones tienen una 

distribución de dislocaciones similar a lo largo de la epicapa. 

El decaimiento exponencial puede ser explicado por el hecho de que 

la probabilidad de aniquilación de las TDs depende directamente de la 

densidad de defectos, principalmente TDs con b=1/3<11 2 0>, DBs, y fallos de 

apilamiento (SFs). Además, la deformación compresiva remanente después 

de la etapa de coalescencia puede permitir en mayor medida el movimiento 

rápido de las dislocaciones de propagación y mejorar la cinética de 

aniquilación de dislocaciones [23]. 
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Figura 3.18: Imágenes de 2B‐XTEM que muestran para la misma región el 

decaimiento de las TDs para (a) dislocaciones mixtas y de arista pura en BF y 

(b) dislocaciones mixtas y de hélice pura en DF. En (c) se muestra el perfil de 

intensidad de la imagen (b) y la extrapolación de la densidad de TDs 

mostradas en (a) en función del espesor de la epicapa 

Los datos extrapolados a distintos espesores más cercanos a la 

intercara InN/AlN conciden con la densidad de TDs medidos 

experimentalmente. Este tipo de curvas fueron observadas en todas las capas 

de InN estudiadas y confirma los resultados de investigaciones previas en 

GaN [40]. 

Cabe en este punto retomar la comparación entre los dos 

pseudosustratos sobre los que se obtuvieron las capas de InN más 

optimizados, es decir, M2 y M3. Como se demostró en el apartado III.4.2, la 

densidad de TDs medida en la superficie de ambas capas de InN presentaba 

un valor similar en ambos casos. Sin embargo, hay que resaltar que el espesor 

de la capa de InN crecida sobre M3 (750 nm) es aproximadamente un tercio 

del espesor de la capa de InN sobre M2 (2200 nm). Por tanto, a la vista del 

decaimiento exponencial observado para la densidad de TDs, cabe pensar 
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que se produciría una aún mayor reducción de su densidad a medida que se 

aumentara el espesor de la capa de InN crecida sobre M3. Por ejemplo, según 

este modelo, para un espesor de 750 nm, se obtendría una densidad de TDs ~ 

1010 cm‐2. Este valor de espesor no se ha elegido de forma arbitraria, sino que 

se ha hecho coincidir con el espesor de la capa de InN crecida sobre M3; 

donde antes se mencionó que el valor medido de TDs en la superficie era de ~ 

3·109 cm‐2. Así, para un mismo espesor de capa de InN, existe una importante 

diferencia (aproximadamente un orden de magnitud) en la densidad total de 

TDs en el InN si se emplea como capa amortiguadora GaN, o si se emplea la 

combinación AlN/GaN, con lo que se puede concluir que ésta última sería la 

mejor opción. 

III.6. Impacto de las dislocaciones de propagación en 
las propiedades eléctricas de las capas de InN 
hexagonal 

Para estudiar el tipo, concentración y movilidad de los portadores en 

las capas de InN estudiadas, se realizaron medidas rutinarias de efecto Hall en 

el Center for Micro‐ and Nanotechnology de la Universidad Técnica de 

Ilmenau. Los resultados muestran que las epicapas de InN presentan unas 

propiedades de conducción que mejoran las publicadas previamente en la 

bibliografía: para la heteroestructura zafiro/AlN/InN, la concentración de 

portadores es de 9·1017 cm‐3, y su movilidad a temperatura ambiente es de 

~1510 cm2V‐1s‐1, alcanzándose un valor de ~1770 cm2V‐1s‐1 a una temperatura 

de 160 K.  

En la Figura 3.19 se muestra con recuadros blancos la variación de la 

densidad de portadores, ne, en función del espesor de la epicapa de InN; 

mientras que los puntos negros se corresponden con medidas previamente 

publicadas en la bibliografía [50]. Se observa una rápida caída en el valor 

medido para zonas más alejadas de la intercara y, lo que resulta más 

importante, que la mencionada variación con el espesor de ne presenta la 

misma tendencia que la variación de la densidad de TDs con el espesor. 
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Figura 3.19: Variación de la densidad de portadores medida por efecto Hall respecto 

al espesor para las superficies de un grupo de epicapas (recuadros blancos). La línea 

discontínua representa un ajuste de los datos experimentales, donde también se ha 

tenido en cuenta (círculos negros) otras medidas previas [50] 

Por tanto, en el rango de espesores de 0,6 a 2,2 μm se puede ajustar 

a una ecuación del mismo tipo que la (3‐14), donde ahora A representa el 

valor de la concentración de portadores de fondo (background), y que será a 

su vez la suma de las concentraciones de portadores intrínsecos y de los 

generados por vacantes e impurezas para capas más gruesas; y B es el valor 

límite para la concentración de portadores libres para capas delgadas de InN. 

El resultado del ajuste arroja una expresión del tipo: 

          ne = 5·1017 + 5·1019 exp(‐d/γ’)   (cm‐3)                    (Ec. 3‐16) 

La representación de esta expresión se muestra con una línea 

discontinua en la Figura 3.19, y como se observa, existe un buen ajuste con 

los datos experimentales para un valor de γ’ prácticamente idéntico al 

encontrado para la tendencia de las TDs con el espesor, es decir, γ~ 

γ’~238±10 nm. Este hecho, unido a la proporcionalidad entre los parámetros 

α y β en ambas ecuaciones, NTD y ne, indica que existe una clara relación entre 

la generación de portadores y la presencia de defectos estructurales. Esto ha 

permitido derivar un modelo cuantitativo para la generación de portadores 

en InN [41], el cual se ha desarrollado basándose en las siguientes 

asunciones: 

(i) Que, como se mencionó en la sección anterior, el perfil de 

densidad de TDs tiene carácter universal reflejando la dinámica de 

recombinación para muestras crecidas bajo las mismas condiciones. 
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(ii) Que se puede aplicar un modelo de “núcleo completo (full core)” 

[42‐45] para describir la estructura interna del núcleo de una dislocación de 

arista pura o mixta en InN hexagonal (0001). 

(iii) Que ocurre una ionización no completa de los átomos que se 

disponen a lo largo de una línea de dislocación aportando ~1 electrón por 

cada tramo de longitud de línea (λ) λ=2cInN. 

Así, la contribución de los electrones aportados por las TDs a la 

densidad total de portadores libres en función del espesor de la epicapa ( TD
en ) 

se puede estimar según la fórmula empírica: 

∑∑
=

−

=

+==
k

i

γλi
k

i

TD
i

TD
e BA

d
N

d
n

1

/)(

1

)e(
11

 (cm‐3)                   (Ec. 3‐17) 

donde d es el espesor total de la epicapa y k=d/λ. Sin embargo, esta curva 

sólo reprodujo los datos obtenidos experimentalmente para un rango de 

espesores limitado. La correlación para espesores menores (<300 nm) y 

mayores (>2 μm) es bastante pobre. La razón principal que explica esta 

discrepancia es la gran acumulación de electrones en la superficie del InN. 

Así, en superficies libres [46] y expuestas al aire [47] de InN, se llega a generar 

una densidad bidimensional de portadores (NL) NL~2,5·1013 cm‐2, que afecta a 

la concentración de electrones aparente medida por efecto Hall. Teniendo en 

cuenta este hecho, un modelo general para la generación de portadores en 

epicapas de InN debe incluir al menos tres componentes independientes: 

TD
e

L
punte n

d
N

nn ++=     (cm‐3)                             (Ec. 3‐18) 

siendo npunt la densidad de portadores de fondo, de valor aproximado 1·1017 

cm‐3 [48,49], y que es la suma de la contribución de portadores generados por 

impurezas y defectos puntuales, y los portadores intrínsecos en epicapas 

gruesas de InN. El ajuste del modelo se muestra como una línea contínua en 

la Figura 3.20; y los círculos negros representan los datos referentes a 

medidas de densidad de portadores publicados por Lu et al. [50] que se han 

usado aquí como referencia. Existe un acuerdo excelente de los datos 

experimentales para un valor λ~1,1 nm, similar al valor de λ para InN 

relajado. Sin embargo, cabe mencionar que la asunción de que todos los 

átomos de una línea de dislocación no están completamente ionizados 
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confiere un factor de incertidumbre a las estimaciones numéricas. Además, 

las TDs con carácter mixto representan un papel importante en estas 

estimaciones, reduciendo el número de electrones generados por defectos.  

 

III.7. Conclusiones 
Se han caracterizado y estudiado varias muestras consistentes en 

epicapas de InN crecidas por PIMBE de distintos espesores crecidas sobre 

sustratos de distintas características. Un primer grupo de sustratos consisten 

en una base de zafiro sobre la que se disponen capas intermedias de AlN y/o 

GaN, y se estudió en primer lugar la influencia de las condiciones de 

temperatura del sustrato elegido en la calidad de las capas de InN producidas. 

En el rango evaluado de temperaturas de crecimiento (350‐500 °C) se 

concluye que son las capas de InN crecidas a Tsubs=370 °C las que presentan la 

mejor calidad, observándose una minimización de imperfecciones 

estructurales y desorientaciones epitaxiales, y mayor calidad de las 

intercaras. No obstante, la heteroestructura zafiro/AlN/GaN/InN es la que 

muestra una densidad de dislocaciones de propagación menor para 

espesores similares. Además, se ha realizado una completa descripción de los 

distintos tipos de defectos estructurales encontrados en las capas más 

optimizadas, principalmente dislocaciones y fronteras de dominios. 

Se ha discutido el fenómeno de relajación por deformaciones 

plásticas y elásticas que tiene lugar en las epicapas de 2H‐InN, en el que 

interviene la formación de una red compleja de dislocaciones. En el marco de 

Figura 3.20: Ajuste del modelo para la 
generación de portadores en las epicapas de 
InN, (en línea contínua), en función del espesor 
espesor (en escala logarítmica). Los cuadrados  
blancos representan los datos experimentales 
tenidos en cuenta en la Figura 3.19, y los 
círculos negros los datos publicados 
previamente en la bibliografía [50] 
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un modelo de crecimiento que tiene en cuenta consideraciones 

termodinámicas se han propuesto los mecanismos que de forma continua 

relajan las tensiones. Estas etapas son: (i) Relajación plástica mediante la 

introducción de una primera red de  dislocaciones de desajuste geométricas 

en la intercara InN/pseudosustrato; (ii) Relajación elástica durante la fase de 

crecimiento de las islas antes de entrar en contacto, sin que ocurra en esta 

etapa introducción de dislocaciones; (iii) Relajación elástica tras la 

coalescencia parcial de islas debida al incremento de espesor de la capa y la 

consecuente tensión biaxial, a la que se contrapone la relajación plástica 

producida por la introducción y deslizamiento de dislocaciones secundarias 

de desajuste que tienen asociados tramos de dislocaciones secundarias de 

propagación.  

La densidad y tipos de dislocaciones se caracterizaron mediante TEM 

y se encontraron como principales defectos TDs de arista pura y mixtas que 

no contribuyen mayormente a la relajación de tensiones. Se demostró que la 

densidad de TDs decrece exponencialmente durante el crecimiento debido a 

la aniquilación producida por la interacción entre éstas. La densidad medida 

en las superficies de epicapas de InN es un orden de magnitud por debajo del 

publicado previamente en la literatura, lo que confirma la idea de que las 

capas son de buena calidad. 

Se estudió el efecto de la red de dislocaciones en las propiedades de 

transporte electrónico de 2H‐InN no dopado y se encontró una dependencia 

directa entre la generación de portadores y la densidad de dislocaciones a 

distintos espesores. La movilidad electrónica medida en estas capas a 

temperatura ambiente, por encima de 1500 cm2V‐1s‐1, también es de las más 

altas entre las reportadas hasta el momento. 

Finalmente, y por otra parte, en una segunda serie de muestras se 

demostró que es posible el empleo de una capa amortiguadora de In2O3 para 

la obtención de InN cúbico con estructura cinc‐blenda. El bajo desajuste 

reticular entre ambos (1,6%) y la simetría cúbica del sustrato son la fuerza 

impulsora del crecimiento de InN cúbico, lo que supone un resultado 

prometedor para la implementación de capas de este material con estructura 

cúbica en dispositivos funcionales. 
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IV.1. Introducción 

 A la vista de los argumentos expuestos en el capítulo introductorio, la 

posibilidad de combinar sinérgicamente las propiedades intrínsecas del 

material empleado (InN) con aquellas derivadas del confinamiento cuántico 

puede resultar de enorme interés. Sin embargo, la fabricación de dispositivos 

optoelectrónicos plenamente funcionales basados en nanoestructuras 

requiere de la combinación de diversos factores que hasta ahora no están 

perfectamente controlados. Además de superar las ya mencionadas 

dificultades para el crecimiento de InN, se necesita una distribución regular 

de los nanomotivos, así como una homogeneización de sus tamaños y 

formas. Lo contrario resultaría en una variación de los niveles energéticos de 

unas estructuras con respecto a las demás, con la consecuente dificultad para 

sintonizar su emisión o detección. Por otra parte, es necesario que estas 

estructuras crezcan libres de defectos, especialmente de dislocaciones de 

propagación, ya que se comportan como trampas para los portadores libres 

[1], con lo que empobrecen su eficiencia óptica y sus propiedades 

electrónicas. Además, para conseguir la funcionalidad de los dispositivos, se 

requiere que las nanoestructuras semiconductoras sufran un proceso de 

recubrimiento con otro material, lo que puede generar cambios morfológicos, 

cambios en el estado de tensión de las estructuras enterradas, o dar lugar a 

procesos de difusión o intermezclado entre los distintos materiales.  

 Durante los últimos años, se han publicado diversos trabajos en los 

que se relacionaban parámetros tales como tamaño, forma y densidad de 

QDs de InN con otros asociados a las condiciones de crecimiento, como 

temperatura [2], relación de flujo In/N [3] o incluso empleo de diversos 

sutratos (AlN, GaN o Si) [4]. Sin embargo, la caracterización de esas muestras 

se realizó empleando diversas técnicas entre las que destaca la microscopía 

de fuerza atómica. Por tanto, los resultados expuestos a lo largo del presente 

capítulo, constituyen parte de los primeros publicados en la bibliografía sobre 

microscopía electrónica de transmisión de QDs de InN. Concretamente, este 

capítulo se centra en el estudio de una serie de dos muestras de QDs de InN, 

con y sin recubrimiento de GaN, que fueron crecidas mediante MOVPE [5] 

sobre sustratos de GaN/zafiro por el Dr. Olivier Briot et al. del Groupe 

d’Etudes des Semiconducteurs de la Universidad de Montpellier II en Francia. 



Capítulo IV 

 
130 

Mediante la aplicación de diversas técnicas como CTEM, HRTEM, EDX, STEM‐

HAADF, tomografía y espectroscopía EELS se realizó, en primer lugar, un 

estudio completo de las muestras de QDs de InN sin recubrir. Se ha llevado a 

cabo un análisis estadístico para conocer distintos parámetros morfológicos, 

así como un estudio de su estado de relajación y una caracterización 

completa de la red de dislocaciones de desajuste en la intercara entre los QDs 

y el sustrato. Posteriormente, se investigó el efecto de la introducción de una 

capa de recubrimiento de GaN crecida a baja temperatura sobre estos 

mencionados aspectos. Asimismo, para ambas muestras, se realizó un análisis 

del mecanismo de nucleación de estos QDs sobre el sustrato de GaN y del 

envejecimiento natural de las muestras por su exposición a condiciones 

ambientales. 

IV.2. Descripción de las muestras estudiadas 

 La estructura de las muestras estudiadas se esquematiza en la Figura 

4.1. En primer lugar, se creció una capa amortiguadora de GaN de 

aproximadamente 1 μm de espesor sobre obleas de zafiro (0001) a una 

temperatura de 1000 °C. Posteriormente se disminuyó la temperatura hasta 

un valor de 550 °C y se depositaron QDs de InN empleando una relación V/III 

de 15000 y NH3 como precursor de nitrógeno. El recubrimiento de los QDs se 

llevó a cabo mediante una capa de GaN de 20 nm de espesor crecido a baja 

temperatura (Low Temperature, LT). Para ello, se empleó un proceso de dos 

pasos, en el que en primer lugar se depositó GaN a una temperatura de 550 

°C sobre los QDs de InN para cubrirlos y evitar la descomposición del InN a 

temperaturas mayores. Una vez protegidos los QDs de esta forma, se elevó la 

temperatura hasta los 1050 °C para recristalizar el GaN previamente 

depositado y mejorar así su calidad cristalina. 
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Figura 4.1: Estructura de las muestras de QDs de InN (a) sin recubrir y (b) recubiertos 

por una capa de LT‐GaN 

 IV.3. Caracterización morfológica de puntos 

cuánticos de InN sin recubrir 

 Como se mencionó en el capítulo introductorio, conocer con 

precisión la morfología de los QDs resulta de especial relevancia a la hora de 

establecer relaciones recíprocas entre diferentes aspectos de los mismos, 

como area, altura o densidad y sus propiedades de emisión óptica. Para 

clarificar algunos de estos factores, se realizó un estudio estadístico mediante 

TEM convencional en muestras de QDs de InN sin recubrir en geometría 

PVTEM, lo que determinó que la densidad de QDs es relativamente baja, con 

un valor medio de (4±2)·108 cm‐2, y que la mayoría de ellos presentan una 

base de forma hexagonal bien definida. La proyección de algunos de ellos a lo 

largo del eje de zona [0001] se muestra en la Figura 4.2. 

 El diámetro medio encontrado, d, para los QDs fue de d=73±11 nm, el 

área media, A, de A = 5300±1700 nm2 y el perímetro medio, p, de p=270±50 

nm. Así, si definimos el parámetro “redondez”, R, como: 

            
Aπ

p
R

4

2

=                                   (Ec. 4‐1) 

se obtiene un valor promedio R=1,16±0,08, muy próximo al correspondiente 

a un hexágono perfecto (R=1,10), y más alejado del que corresponde al 

círculo perfecto (R=1). A pesar de ello, y como se muestra en el histograma 

que corresponde a este parámetro (Figura 4.3), la desviación en la 

120 nm GaN (0001)

Zafiro (0001) Zafiro (0001) 

1 μm GaN (0001) 1 μm GaN (0001) 

20 nm LT‐ GaN 
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distribución de R es grande, y sólo un 33% de ellos se encuentran entre los 

valores característicos 1 y 1,10. 

 

Figura 4.2: Micrografía PVTEM de QDs de InN sin recubrir 
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Figura 4.3: Histograma que muestra la distribución de R de los puntos cuánticos sin 

recubrir 

La distribución de áreas de los QDs sin recubrir se muestra en la 

Figura 4.4, donde el histograma representa el número de QDs frente al área 

proyectada a lo largo del eje de zona [0001]. Como se puede comprobar, este 

parámetro sigue una distribución normal ajustable a una curva gaussiana.  
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Figura 4.4: Histograma que muestra la distribución de áreas de los QDs sin recubrir 

Mediante la preparación de muestras XTEM se pudo estimar la altura 

de los QDs. En este caso el muestreo se realizó sobre un menor número de 

QDs, ya que como consecuencia de su baja densidad, el número de QDs 

observables en el área electrón‐transparente de la muestra preparada se 

reduce significativamente en comparación con una preparación PVTEM. La 

altura media encontrada, h, fue de h=12±2 nm, lo que proporciona una 

relación de aspecto de h/d ~ 1/6. Además, como se observa en la Figura 4.5, 

existen dos facetaciones preferentes, lo que confiere a los QDs forma de base 

hexagonal truncada, una de ellas formando un ángulo de 59° con el plano 

basal, y la otra formando un ángulo de 10°. A partir de la ecuación que 

determina el ángulo entre dos planos, θ, en el sistema hexagonal: 

    







++++= 212

2

12212121212 4
3

)(
2
1

3
4

cos ll
c
a

khkhkkhh
a

θ     (Ec. 4‐2) 

donde h, k y l representan los índices de Miller‐Bravais de los planos, y a y c 

los parámetros de red. Sustituyendo para h1=0, k1=0 y l1=1, y los valores de θ 

antes mencionados, se estima que los planos que forman las facetas de la 

pirámide hexagonal truncada son del tipo {1011} para θ=59°, y {10110} para 

θ=10°. 
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Figura 4.5: Imagen en sección transversal a lo largo del eje de zona [11 2 0] de un 

punto cuántico mostrando las facetas preferentes 

 Reuniendo los datos promedio obtenidos hasta ahora, se ha 

construido un modelo tridimensional de un QD de InN sobre GaN sin recubrir, 

el cual se muestra en la Figura 4.6. 
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IV.3.1. Reconstrucción tridimensional mediante tomografía 

STEM 

Una caracterización morfológica global para corroborar los resultados 

previamente descritos fue llevada a cabo mediante tomografía electrónica en 

modo STEM. Se recogieron una serie de 141 imágenes HAADF a 200000 

aumentos y a intervalos de 1° desde ‐70° a +70°. Algunas de ellas se recogen 

en la Figura 4.7. 

59°
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Figura 4.6: Modelo tridimensional de un 
QD de InN sin recubrir generado a partir 
de los datos obtenidos 
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Figura 4.7: Algunas imágenes HAADF de la serie tomada para la muestra de QDs de 

InN sin recubrir a distintos ángulos de inclinación de la muestra 

  El alineamiento de las imágenes y la generación del tomograma 

fueron realizados empleando el software “IMOD” [6]. En primer lugar se 

realizó un alineamiento grosero calculando la correlación cruzada entre cada 

una de las imágenes con la inmediatamente anterior. Tras éste, se llevó a 

cabo un alineamiento más fino colocando un total de 10 marcas fiduciales en 

elementos significativos comunes a todas las imágenes. Como ejemplo, en 

‐70° ‐35° 

0°

+70° +35°

200 nm

QDs de InN

Marcador



Capítulo IV 

 
136 

este caso se emplearon como marcadores las zonas donde las TDs del 

sustrato de GaN intersectan la superficie libre. Una vez obtenida la serie de 

imágenes totalmente alineadas, se generó el tomograma completo, que 

consiste en una reconstrucción tridimensional de la zona de la muestra 

estudiada, formada por un apilamiento de 200 secciones a lo largo del eje z 

(dirección de crecimiento). En la Figura 4.8 se muestran varias de estas 

secciones del volumen reconstruido de un QD de InN, donde los números 

menores corresponden a secciones del sustrato, y los mayores a secciones del 

QD.  

         

Figura 4.8: Secciones a lo largo de la dirección de crecimiento del tomograma 

correspondiente a un QD de InN sin recubrir. Los números más bajos corresponden 

al sustrato, y los mayores al QD 

Para obtener una visualización más clara de la estructura 

tridimensional, se empleó el software “Amira®” [7]  con el cual se generó la 

isosuperficie a partir de las secciones anteriores (Figura 4.9). Se observa, al 

10 
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igual que en las micrografías HAADF, que los QDs nuclean preferencialmente 

encima de dislocaciones de propagación en el sustrato, un hecho que se 

discutirá en la sección siguiente. Los valores promedio de tamaño y altura se 

corresponden con los obtenidos mediante el estudio estadístico en PVTEM, 

así como las facetas principales se corresponden con las previamente 

encontradas en XTEM. Sin embargo, el orificio central que presenta el QD 

reconstruído cuando se observa en visión superficial no se corresponde con 

una situación real. El campo de tensión asociado a la dislocación sobre la que 

nuclea cada punto cuántico (y que se discutirá de forma extensa en el 

apartado IV.4) es responsable de la variación local de contraste en las 

imágenes HAADF, con lo que en ese caso el contraste no se debe únicamente 

a diferencia de composición química. Esto repercute en la introducción de 

artefactos en el tomograma generado. 

 

Figura 4.9: Visualización de la reconstrucción 3D de un QD de InN sin recubrir 

 

y x

zz 

y x

z

y

z x

70 nm

12 nm
Secciones 

0‐170 

Secciones 
171‐195 



Capítulo IV 

 
138 

IV.4. Nucleación de puntos cuánticos de InN sobre 

GaN 

 Un hecho muy significativo es que todos los QDs de InN, cuando se 

observan en geometría PVTEM, presentan un patrón bien definido 

compuesto por tres familias de franjas de moiré en las tres direcciones 

principales <11 2 0>. Un ejemplo se muestra en la Figura 4.10, donde, debido 

a una pequeña inclinación de la muestra con respecto al eje de zona, se 

excitó preferentemente una de las familias de franjas. Estos patrones 

provienen de la interferencia entre dos materiales con distinto parámetro 

reticular que solapan, como es el caso del sistema InN/GaN en esta 

geometría. Aquí, las franjas se producen por el solapamiento de las distintas 

familias de planos {101 0} de los dos materiales. Además, los diagramas de 

difracción mostraron un perfecto alineamiento entre las distintas reflexiones 

correspondientes a los cristales de InN y GaN, y por tanto podemos afirmar 

que las franjas de moiré son de tipo traslacional.  

 

Figura 4.10: Micrografía en visión planar de un punto cuántico, en el cual las franjas 

de moiré revelan la presencia de una dislocación de propagación 

Aunque la principal utilidad de los patrones de moiré en este tipo de 

estudios es la determinación del estado de deformación de las 

heteroestructuras, como se discutirá en la siguiente sección de este capítulo, 

también aportan información acerca de la presencia y localización de 

dislocaciones en los materiales [8]. En la Figura 4.10 se indica mediante una 

flecha una interrupción en las franjas de moiré en el centro del área 
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correspondiente al QD, la cual sólo puede asociarse a la existencia de una 

dislocación de propagación en uno o los dos materiales en esa región.                        

 

Figura 4.11: (a) Micrografía de alta resolución de un punto cuántico en visión planar. 

El recuadro negro muestra la zona donde se encuentra la dislocación. (b) Diagrama 

de difracción digital de la imagen de alta resolución. En rojo, las reflexiones 

correspondientes al GaN; y en amarillo las correspondientes al InN. Abajo, imágenes 

filtradas en la que se ha dibujado un circuito de Burgers alrededor del área donde se 

encuentra la dislocación para (c) el InN y (d) el GaN 

Para determinar su localización (QD de InN, sustrato de GaN o 

ambos), se tomaron imágenes HRTEM a lo largo del eje de zona [0001] del 

área del QD que contenía dicha interrupción, tal y como se muestra en la 

Figura 4.11a. En su correspondiente difractograma (Figura 4.11b), se 
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aplicaron máscaras de Bragg a las reflexiones correspondientes a cada uno de 

los dos materiales, y se reconstruyeron individualmente imágenes friltradas 

mediante la aplicación posterior de una FFT inversa, mostrando así los 

cristales de InN y de GaN de forma separada (Figura 4.11c y Figura 4.11d 

respectivamente). Para el segundo caso, se encontraron las proyecciones de 

dos semiplanos extra de tipo {101 0}, las cuales se indican con flechas 

blancas. Finalmente, se dibujaron sendos circuitos de Burgers alrededor del 

área que contenían estos semiplanos extra. Como se puede comprobar en la 

inserción de la Figura 4.11d, para el caso del GaN, el circuito presenta un fallo 

de clausura, mientras que aplicando el mismo procedimiento para el InN el 

circuito cierra a la perfección. Como conclusión, se puede afirmar en este 

punto que: 

i) La TD se encuentra en el sustrato de GaN y no se propaga por el interior del 

QD de InN. 

ii) La TD tiene al menos una componente de arista en su vector de Burgers, 

b=⅓<11 2 0>. 

 

Figura 4.12: Micrografías bajo condición de dos haces de un QD de InN en sección 

transversal con las reflexiones (a) g=0002 y (b) g=2 110 

 Para determinar finalmente si la TD tiene carácter de arista pura, o 

bien es una TD mixta, se tomaron imágenes de TEM convencional bajo 

condición de dos haces en muestras preparadas en sección transveral, 

empleando las dos reflexiones características del sistema hexagonal, esto es, 

g=0002 y g= 2 110, cerca del eje de zona [0110]. Para la primera de ellas 

(Figura 4.12a) no es visible ninguna TD, mientras que empleando la segunda 

condición (Figura 4.12b), una TD es claramente visible en el sustrato de GaN, 
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y no en el InN, confirmando el resultado previo. Finalmente, aplicando el 

criterio de invisibilidad g.b, que se resume en la Tabla IV‐I, se puede concluir 

que la TD es de arista pura.  

Tabla IV‐I: Criterio de invisibilidad para dislocaciones para la caracterización de las 

TDs en el GaN sobre las que nuclean los QDs 

  Arista pura (a) 

b=⅓<11 2 0> 

Hélice pura (c) 

b=<0001> 

Mixta (a+c) 

b=⅓<11 2 3> 

g=0002 0 ≠0 ≠0 

g= 2 110 ≠0 0 ≠0 

Estas observaciones no fueron hechos aislados, sino una regla general 

para todos los QDs observados en grandes áreas de muestras PVTEM, de lo 

que se muestran algunos ejemplos en la Figura 4.13. Por tanto, parece claro 

que las TDs de arista pura en el GaN tienen que estar íntimamente 

relacionadas con el proceso de nucleación de los QDs de InN. Esto supone la 

ocurrencia de un mecanismo no descrito anteriormente en la bibliografía, y 

que no se ajusta a los modelos clásicos de crecimiento.   

 

Figura 4.13: Micrografía CTEM en visión planar de varios puntos cuánticos de InN. En 

todos ellos se observa una dislocación de propagación en zonas cercanas al centro 
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 De entre los modelos clásicos de crecimiento epitaxial expuestos en 

el capítulo I, se destacaron tres que se encuentran típicamente en la 

bibliografía: los propuestos por Frank‐Van der Merwe (FM), Volmer‐Weber 

(VW) y Stranski‐Krastanow (SK). A priori, el modelo SK parece ser el más 

probable candidato para explicar el crecimiento de QDs de InN sobre GaN. Sin 

embargo, para las muestras aquí estudiadas, tal y como se mostrará en la 

siguiente sección de este capítulo, la relajación de la heteroestructura ocurre 

mediante la introducción de una red de dislocaciones de desajuste en la 

intercara InN/GaN desde las primeras etapas del crecimiento epitaxial, y no 

mediante la formación espontánea de islas, por lo que el modelo SK no es 

aplicable en este caso. Además, ninguno de estos tres modelos  considera la 

existencia de defectos superficiales, con lo que no explican los resultados 

experimentales previamente descritos. 

Un modelo de crecimiento cinemático que sí tiene en cuenta la 

influencia de defectos superficiales en el material que sirve como sustrato 

para explicar el subsiguiente crecimiento de estructuras tridimensionales es 

el propuesto por Burton, Cabrera y Frank [9] (BCF). Inicialmente, Frank 

predijo la formación de un escalón superficial cuando una dislocación de 

propagación con componente de hélice (bien sea de hélice pura o mixta) 

alcanza la superficie libre de un cristal [10] (Figura 4.14a). Este tipo de 

dislocaciones producen un desplazamiento cuando alcanzan la superficie del 

sustrato de igual magnitud que la componente del vector de Burgers normal 

a la superficie. El escalón formado resulta energéticamente más favorable 

para que continúe el crecimiento en torno a él, ya que genera más enlaces de 

los que satura; y además tiene la particularidad de que conforme el material 

nuclea, repite la configuración preexistente. Así, obtenemos un crecimiento 

en espiral en torno a la dislocación como se observa en la Figura 4.14b [11], 

que es lo que se conoce como modelo BCF. 

Sin embargo, como se ha comentado, y según este modelo, para que 

una dislocación de propagación pueda comportarse como centro de 

nucleación debe tener al menos una componente de hélice, mientras que 

para las dislocaciones en el GaN sobre las que nuclean los QDs de InN se ha 

demostrado que son de tipo arista pura; y en consecuencia, el modelo BCF no 

es aplicable en este caso. 
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Figura 4.14: (a) Esquema de una dislocación de hélice, (b) Crecimiento en espiral en 

torno a una dislocación con componente de hélice [11] 

  Un mecanismo de nucleación que guarda cierta similitud con el que 

aquí se expone fue descrito por Rouvière et al. [12] para QDs de GaN sobre 

sustratos de AlN, y se esquematiza en la Figura 4.15. Según sus 

observaciones, los QDs nuclean en las zonas adyacentes a donde una TD con 

componente de arista alcanza la superficie libre del sustrato de AlN. Dicha 

componente de arista introduce en uno de sus lados un plano adicional de 

tipo {21 10}, y así, el área vecina que contiene la dislocación está en 

compresión. Esta región tiene localmente un parámetro reticular menor que 

el del AlN, y el GaN tiende a nuclear en el lado opuesto de la dislocación 

donde la red de AlN está tensada. Sin embargo, la principal diferencia con los 

resultados experimentales obtenidos para el sistema InN/GaN es que, como 

se describió, la nucleación de los QDs de InN ocurre encima del área donde se 

encuentra la dislocación, y no en las zonas adyacentes. 
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Línea de 
dislocación 

QD de InN

Línea de 
dislocación 

Figura 4.15: Esquema del 
modelo de nucleación de 
Rouvière 
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 Así pues, el mecanismo de nucleación de QDs de InN sobre GaN 

descrito en esta sección no se corresponde con ninguno de los publicados 

previamente en la bibilografía. Parece claro que los campos de tensión 

asociados a las TDs de arista pura son los responsables del proceso que 

gobierna la nucleación preferencial de los QDs sobre ellas. En este sentido, 

Bauser y Strunk [13] demostraron que todo tipo de TDs, no solo aquéllas con 

componente de hélice, pueden crear una protuberancia en la superficie del 

sustrato. Posteriormente, E. A. Beam [14], investigando el mecanismo de 

replicación de dislocaciones provenientes del sustrato en epicapas de InP, 

propuesto basándose en simulaciones computacionales que una dislocación 

de arista pura crea una ondulación superficial perpendicular a la linea de 

dislocación debida a la contracción y expansión de los enlaces de los átomos 

de la superficie dentro del campo de tensión asociado a la dislocación. Así, la 

cresta de la ondulación estaría en compresión, mientras que el valle estaría 

en expansión; y el QD tendería a nuclear en esa zona para relajarla. Sin 

embargo, el por qué de la nucleación preferente sobre dislocaciones de arista 

pura y no de otro tipo es una cuestión que permanece abierta. Sin duda, las 

condiciones de crecimiento son también determinantes: la baja velocidad de 

crecimiento del InN consecuencia de la pobre disociación del NH3 a la 

temperatura requerida para evitar la evaporación del InN formado, tiene 

como resultado que la diferencia de potencial químico disponible, fuerza 

motriz del crecimiento, sea baja. Por esa razón, la nucleación tiene lugar en 

zonas donde las condiciones locales hacen menor la barrera energética para 

la nucleación; y las áreas de intersección de las dislocaciones de propagación 

con la superficie cumplen claramente esta condición. 

 Cabe destacar que este mecanismo ofrece la posibilidad de aumentar 

y controlar la densidad de QDs de InN mediante el control de la morfología 

superficial y la densidad de defectos en el material que sirve como sustrato 

(incluyendo las TDs de arista pura), o bien mediante el aumento de la 

velocidad de crecimiento del InN, utilizando precursores alternativos en los 

que la disociación se produzca a menor temperatura.   
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IV.5. Determinación del grado de relajación plástica 

de puntos cuánticos de InN sin recubrir 

 En los sistemas heteroepitaxiales, es bien conocido que la tensión 

puede ser relajada elásticamente o plásticamente, dependiendo del desajuste 

reticular y la energía superficial de los materiales involucrados [15]. En 

muchos sistemas, tales como QDs de InAs sobre GaAs, el crecimiento de las 

nanoestructuras ocurre de forma pseudomórfica, es decir, manteniendo el 

mismo parámetro reticular que el sustrato, y por tanto están deformadas en 

cierta medida [16,17]. Sin embargo, en sistemas con un alto desajuste 

reticular, como es el caso de InN sobre GaN, el crecimiento pseudomórfico es 

extremadamente difícil, y generalmente las estructuras están dislocadas 

desde las primeras etapas del crecimiento. Por otra parte, se ha demostrado 

que los picos de emisión óptica de las nanoestructuras, especialmente las 

basadas en nitruros, se desplazan significativamente como consecuencia de la 

polarización piezoeléctrica inducida por la deformación [18,19]. Por tanto, 

determinar lo más precisamente posible el estado de tensión/deformación 

resulta importante no solo para conocer las propiedades estructurales de las 

nanoestructuras, sino también para establecer relaciones con sus 

propiedades optoelectrónicas. En esta sección se presenta un estudio 

detallado de la relajación plástica de QDs de InN sobre GaN sin recubrir, 

utilizando en primer lugar un artefacto directamente observable por TEM: los 

patrones de franjas de moiré. Posteriormente, los resultados obtenidos se 

corroboran estudiando la estructura a escala atómica de los QDs mediante 

HRTEM. 

IV.5.1. Determinación por estudio de franjas de moiré 

 Se comentó previamente que todos los QDs observados en geometría 

PVTEM presentan un conjunto de tres familias de franjas de moiré bien 

definidas a lo largo de las tres direcciones principales <11 2 0> que surgen 

como consecuencia del solapamiento de los planos {1100} de InN y GaN. 

Estas franjas de moiré permiten estimar el grado de relajación plástica de los 

QDs de forma individual. Midiendo directamente sobre diversas micrografías 

con un número elevado de QDs, como la que se muestra en la Figura 4.16, se 

obtuvo un valor para la distancia media entre franjas Dm=2,9±0,2 nm. Así, a 
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partir de la expresión para calcular la distancia entre franjas de moiré de tipo 

traslacional aplicada a nuestro sistema: 

    
GaN

QD
InN

GaN
QD
InN

m dd
dd

D
−

=                 (Ec. 4‐3) 

donde dGaN es la distancia entre planos {1100} en el GaN, que suponemos 

totalmente relajado debido a su mayor espesor, y por tanto 

dGaN=aGaN·cos(π/6)=0,276 nm, se obtiene de forma directa el valor para la 

distancia entre planos {1100} en el InN, QD
InNd =0,305 nm. 

El porcentaje de relajación plástica, δ, se obtiene de la expresión: 

InNGaN

QD
InNGaNr

dd
dd

f
ε

δ
−
−

⋅=







−⋅= 1001100         (Ec. 4‐4) 

 

 

Figura 4.16: Micrografía de un punto cuántico en visión planar donde se observan 

las tres familias de franjas de moiré. A la izquierda, perfil de intensidad 

correspondiente a una de estas familias 

donde εr es la tensión residual, dInN es la distancia interplanar para los planos 

{1100} en el InN totalmente relajado, y f es el desajuste reticular, definido 

como: 

    
GaN

InNGaN

d
dd

f
−

=          (Ec. 4‐5) 

2.9 nm
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 Sustituyendo, se obtiene un valor medio de δ=97±6%, lo que implica 

que el InN en el QD está muy próximo a la relajación total. El proceso que da 

lugar a este alto grado de relajación plástica se discute en la siguiente 

sección. 

IV.5.2. Determinación de la densidad de dislocaciones de 
desajuste mediante HRTEM 

 Al igual que en el caso de las capas simples de InN que se analizaron 

en el capítulo III, para la heteroestructura QD de InN sin recubrir/GaN, las 

GMDs se estudiaron mediante imágenes HR‐XTEM a lo largo del eje de zona 

<11 2 0> que contenían zonas de la intercara QD de InN/sustrato de GaN, 

como la que se muestra en la Figura 4.17. En ella, se observan interrupciones 

de los planos reticulares de GaN que se traducen en redes de GMDs. Éstas 

aparecen de forma secuencial cada cierto número de planos {11 00}, más 

claramente visibles en la inserción, donde se muestra un área filtrada de esa 

intercara y donde los semiplanos extra se indican con flechas blancas. En 

promedio, se introduce una MD cada 10,5 planos de GaN, o 

equivalentemente 9,5 planos de InN.  

 

Figura 4.17: Micrografía X‐HRTEM de un QD de InN sobre GaN. En la inserción, área 

filtrada donde se indica la posición de las GMDs por flechas blancas  

 El desajuste reticular para el sistema InN/GaN, tal y como se expresa 

en la ecuación 4‐5, resulta f=‐0,1074. Esto supone que se ejerce una tensión 

compresiva sobre el QDs de InN, mientras que el sustrato de GaN se supone 

totalmente relajado por su mayor espesor. El desajuste reticular se puede 

expresar igualmente como: 

MDs

GaN

QD  de InN 

5 nm
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        f = δef+ εr                                                 (Ec. 4‐6) 

donde δef es el grado de relajación plástica por introducción de GMDs para 

una configuración relajada, y se calcula a partir de: 

    
d

ef D
δ

b
=                                          (Ec. 4‐7)  

siendo Dd la distancia entre MDs, obtenida a partir de la relación entre planos 

antes mencionada, y |b| es el módulo de la componente de arista del vector 

de Burgers a lo largo de la dirección <11 2 0> en el GaN, que para el caso de 

MDs de 60° queda |b|=( 3 /2)·aGaN. Sustituyendo, obtenemos δef =‐0,10526. 

Este resultado implica que un 97,6% de la tensión inicial debida al desajuste 

reticular es relajada por la introducción de GMDs en la intercara InN/GaN, en 

buena concordancia con los resultados obtenidos del análisis de las franjas de 

moiré. 

 Un hecho importante que cabe mencionar es que, a pesar de la alta 

densidad de MDs, no se ha observado generación de dislocaciones de 

propagación en el interior de los QDs. Dado que las TDs se comportan como 

trampas para los portadores de carga libres, con el consiguiente efecto 

pernicioso en las propiedades de emisión óptica de los QDs, este resultado es 

muy importante para la posterior fabricación de dispositivos optoelectrónicos 

basados en estas nanoestructuras.  

IV.6. Caracterización de la red de dislocaciones de 

desajuste en la intercara InN/GaN  

 Como se demostró en la sección anterior, debido al alto desajuste 

reticular entre los dos cristales, la mayor parte de la tensión inicial es relajada 

por la introducción de una red de GMDs. Al contrario de lo que sucede en 

otros sistemas como SiGe/Si o InGaAs/GaAs, estas dislocaciones no son 

fácilmente observables mediante CTEM ya que el estar tan próximas entre sí 

imposibilita que sean resueltas individualmente. La técnica HRTEM de 

muestras preparadas en sección transversal es la más usada normalmente 

para caracterizar estas redes de MDs, donde la componente de arista de cada 

MD se visualiza como un semiplano extra en el material con la constante de 

red menor, obteniéndose así una densidad linear de MDs. Además, dibujando 
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un circuito de Burgers alrededor del área que contiene la dislocación se 

obtiene información acerca del signo y magnitud del vector de Burgers. Sin 

embargo, esta descripción resulta muchas veces incompleta, ya que deja sin 

respuesta importantes factores como pueden ser cambios de dirección en la 

línea de dislocación, o interacción entre MDs. En este sentido, existen una 

gran variedad de modelos para las redes de MDs que acomodan el desajuste 

reticular para el caso de intercaras formadas por planos de máximo 

empaquetamiento como los (111) y los (0001) para estructuras cúbicas 

centrada en las caras y hexagonales respectivamente [20]. Estos modelos 

varían desde diferentes tipos de estructuras de colmena hasta redes de lineas 

independientes que pueden formar diversas estructuras mosaico. Más 

información se obtendría si se pudiese estudiar la red de MDs en visión 

planar, pero mediante CTEM convencional, en muchas ocasiones el campo de 

deformación asociado a cada dislocación es mayor que el propio espaciado 

entre MDs, con lo que no es posible observarlas individualmente. 

Recientemente se ha extendido el uso de análisis de imágenes 

HRTEM usando las metodologías de búsqueda de máximos de intensidad [21‐

23] o de fase geométrica [24‐26], que permiten obtener mapas de 

deformación cuantitativos a muy alta resolución espacial en materiales 

cristalinos [27]. Para obtener los resultados que a continuación se describen, 

se aplicó el algoritmo de fase geométrica (GPA) [24] a imágenes HRTEM de 

QDs de InN sobre GaN en visión planar, y se consiguió realizar una 

caracterización completa de la red de MDs en la intercara.  

En las Figuras 4.11a y 4.11b se muestra una imagen HRTEM de un QD 

de InN tomada a lo largo del eje de zona [0001], y su correspondiente 

difractograma, obtenido después de aplicar una FFT a la imagen. En primer 

lugar, se aplicó un filtro Wiener, el cual estima el ruido en la FFT y, para cada 

frecuencia espacial, su amplitud, con lo que se reduce el ruido en la imagen. 

Después, se aplicó un filtro de Bragg al difractograma, tomando las 

reflexiones correspondientes al InN y al GaN y rechazando los puntos de 

doble difracción, que son los que dan lugar a la formación de franjas de 

moiré. De esta forma nos aseguramos que la imagen filtrada solo contiene 

información acerca del InN y GaN. Se tomaron seis máscaras gaussianas 

simétricas alrededor de las reflexiones {11 00} del InN y GaN de forma 
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separada, con un radio de 0.256 nm‐1, tamaño suficientemente pequeño para 

excluir la contribución de la doble difracción, pero suficientemente grande 

como para mantener todos los detalles y no perder ninguna información en la 

FFT inversa.  

En las Figuras 4.18a a 4.18c se muestran los mapas de deformación 

obtenidos tras la aplicación del GPA, donde las líneas rojas corresponden a las 

zonas de mayor deformación relativa y por tanto se asocian a tres familias de 

MDs en el sistema InN/GaN. Las tres familias están rotadas unas con respecto 

a las otras por un ángulo de 60°. La combinación de los tres mapas se muestra 

en la Figura 4.18d, que proporciona una visualización clara de la red de MDs 

que acomoda el desajuste reticular en el sistema InN/GaN. 

El espaciado medio entre dislocaciones es 2,7±0,2 nm, de lo que se 

obtiene una densidad linear en la intercara, definida como la inversa del 

espaciado medio, de (3,7±0,1)·106 cm‐1 a lo largo de las direcciones <1100>. 

Esta simetría en la distribución de dislocaciones indica que las MDs 

geométricas nuclean a lo largo de las direcciones de máximo 

empaquetamiento <11 2 0>, un hecho que refleja la existencia de un eje de 

simetría senaria de los dos cristales, de la misma forma que la pronunciada 

diferencia en densidad lineal de dislocaciones en la intercara a lo largo de las 

dos direcciones <110> en el sistema InGaAs/GaAs es consistente con la 

existencia de un eje de simetría binario. 

La Figura 4.18e, que representa la superposición de la red de MDs 

completa con la micrografía HRTEM original, muestra regiones alternas que 

corresponden a áreas de mejor y peor ajuste entre las dos redes. Como se 

puede observar, el contraste nítido asociado a las columnas atómicas 

correspone a las regiones de mejor ajuste, mientras que el contraste difuso 

correspondería a las áreas de peor ajuste y se relacionan por tanto con las 

MDs. Se comprueba por tanto que el mapa de deformación muestra una 

distribución regular de regiones hexagonales dispuestas de forma 

pseudomórfica separadas por una red de MDs con la simetría senaria del 

plano (0001). Además, se puede observar que estas MDs no interaccionan 

entre sí, con lo que no se forman nodos en los puntos de unión de la red, sino 

que forman una distribución de “estrellas de David” en lugar de la estructura 

de colmena observada en sistemas similares [28,29]. El contraste nítido a 
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nivel de columna atómica, es decir, buen ajuste entre las redes de InN y GaN 

se observa en las regiones que se encuentran dentro de las áreas con forma 

hexagonal y triangular. El área de estos hexágonos es ~4,7 nm2, lo que 

proporciona un 70% del total de la intercara libre de deformación. 

Cabe mencionar también que, debido a sus grandes dimensiones, 

existen algunas áreas donde el ruido afecta a la calidad mínima de la imagen 

para llevar a cabo un análisis cuantitativo. Por ejemplo, en la Figura 4.18d se 

pueden apreciar zonas con líneas azules, algo que indicaría que se está 

ejerciendo una tensión compresiva sobre el InN. Esto corresponde sin duda a 

artefactos derivados de la aplicación del algoritmo de fase geométrica que no 

se deben considerar como una situación real en los QDs. En este tipo de 

imágenes, la fuente más importante de ruido son las irregularidades en la 

zona más fina de la muestra, algo que es prácticamente inevitable. Estas 

irregularidades pueden dar lugar a errores de contraste, y el análisis 

cuantitativo en esas áreas será por tanto erróneo.  

Este estudio ha revelado además detalles acerca del comportamiento 

de las GMDs cuando se encuentran próximas al borde del punto cuántico. A 

partir de los mapas de deformación obtenidos y sus correspondientes 

constantes elásticas, se calcularon las componentes de tensión siguiendo la 

aproximación de la teoría elástica isótropa [30]. Las componentes de los 

campos de tensión obtenidos de las medidas experimentales, σxx, σyy y σxy se 

muestran en las Figuras 4.19a a 4.19c, las cuales corresponden al área del QD 

marcada con un cuadrado blanco en la Figura 4.18c. Estas componentes 

resultaron coincidir con la distribución de tensión alrededor de una 

dislocación de propagación con componente de arista cuando se observa en 

visión planar [30]. Por tanto, se interpreta este resultado como la 

demostración de la existencia de una red de dislocaciones de propagación 

rodeando el QD de InN. Estas TDs tienen un vector de Burgers b=⅓<1210> 

con componente de arista, el cual se indica con una flecha blanca en la Figura 

4.19a.  
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Figura 4.18: (a), (b) y (c) Visualización de las tres familias de GMDs de 60° obtenidas 

tras la aplicación del GPA; (d) Imagen combinada de (a), (b) y (c); y (e) Imagen HRTEM 

superpuesta al mapa de deformación combinado 
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Figura 4.19. Componentes de la tensión (a) σxx (b) σyy and (c) σxy de la red de TDs. 

Las direcciones x e y corresponden las <11 00> y <11 2 0> respectivamente, siendo 

el vector b paralelo a esta última 
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Esta red de TDs alrededor del punto cuántico se confirmó también 

mediante TEM convencional en condición de dos haces. Las Figuras 4.20a y 

4.20b corresponden a micrografías PVTEM en campo brillante y bajo 

condición de haces débiles tomadas para g=11 2 0 cerca del eje de zona 

<0001>. Para la segunda, se observa claramente una distribución de TDs 

alrededor del QD de InN. Teniendo en cuenta el criterio de invisibilidad en 

estas condiciones, se puede concluir que estas dislocaciones tienen 

b=⅓<1 210> o b=⅓<1 21 3>, hecho consistente con los resultados obtenidos 

del análisis de imágenes HRTEM.  

Los resultados obtenidos demuestran por tanto la tendencia de las 

MDs a doblarse y formar dislocaciones de propagación con componente de 

arista debido a la influencia de la superficie libre. El sistema de deslizamiento 

⅓<1210>{0001} en la heteroestructura InN/GaN wurzita es la principal 

fuente de MDs geométricas. Cuando estas MDs están cerca del borde de la 

isla, son atraídas hacia la superficie, reduciéndose la energía de la dislocación 

[31], y dando lugar a la formación de una red de TDs alrededor del QD, como 

se mencionó anteriormente. Dado que se demostró que el vector de Burgers 

para estas dislocaciones tiene dirección <1210>, los posibles sistemas de 

deslizamiento se esquematizan en la Figura 4.21. Los planos (1 010), (1011) y 

(1012) son operativos, ya que en tales planos la fuerza motriz es debida a las 

tensiones asociadas a la proximidad de la superficie. 

 

(a) 

(b) 

Figura 4.20: Micrografías en 

visión planar (a) en campo 

brillante y (b) bajo condición 

de haces débiles, mostrando 

la red de dislocaciones de 

desajuste rodeando el punto 

cuántico 
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Figura 4.21: Posibles sistemas de deslizamiento para las dislocaciones de propagación 

Esta fuerza decrece lentamente conforme aumenta la distancia a la 

superficie, de tal forma que en las zonas cercanas a la intercara la fuerza 

inducida por la superficie es considerablemente más fuerte. Existen tres 

posibles comportamientos para una dislocación de desajuste que se propaga 

a lo largo de la dirección lMD=[21 1 0] con un vector de Burgers b=⅓<121 0>, 

resumidas en la Figura 4.21. Se denota por lTD la dirección de la línea de 

dislocación del segmento de TD y por p el plano de deslizamiento. De entre 

todos ellos, la pequeña fuerza de Peierls (F) que actúa sobre la dislocación se 

espera en el sistema de deslizamiento ⅓<1 210>{101 0}, ya que es el que 

presenta el cociente d/|b| más alto, lo que daría lugar a una dirección para la 

línea de dislocación de propagación lTD=[0001]. 

Teniendo en cuenta ambas observaciones, por un lado la existencia 

de una red de MDs de 60° en la intercara InN/GaN, y por otro lado, la red de 

TDs rodeando el punto cuántico de InN, se propone un mecanismo, 

esquematizado en la Figura 4.22, en el que se muestra una dislocación de 

desajuste que se extiende por la dirección [1210]. Cuando esta dislocación 

está próxima al borde del QD, es atraída hacia la superficie libre de tal forma 

que se dobla convirtiéndose en un segmento de dislocación de propagación 

que se propaga a lo largo de la dirección [0001] en el plano prismático 

(101 0). 

p=(101 0) 
b=⅓[1 21 0] 
lMD=[21 1 0] 
lTD=[0001] 

p=(101 1) 
b=⅓[1 21 0] 
lMD=[21 1 0] 
lTD=[ 2 113] 

p=(101 2) 
b=⅓[1 21 0]  
lMD=[2 1 1 0] (rojo) 
lTD=[ 1 011] (azul) 
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 Existen sin embargo varios factores que deben ser estudiados con 

mayor profundidad. Uno de ellos es la influencia del espesor de la muestra en 

los mapas de deformación. Todos los cálculos de tensión y deformación se 

obtuvieron para el caso de una preparación para TEM muy delgada, y por 

tanto para cuantificar el estado real en el sistema se debería usar un modelo 

más complejo (no lineal) [32] que la aproximación de teoría elástica. 

Probablemente las distorsiones medidas son diferentes al caso de una 

muestra masiva debido a la reducción de espesor del sustrato, y este efecto 

debería ser tenido en cuenta para obtener una medida más precisa del 

campo de deformación. Aún así, se considera que este hecho no afecta a la 

distribución de MDs en el sistema InN/GaN.  

 

Figura 4.22: Modelo propuesto para el comportamiento de una MD en las 

inmediaciones del borde de un punto cuántico de InN sobre GaN 

IV.7. Efecto del crecimiento de una capa de 

recubrimiento de GaN 

 La siguiente etapa a la hora de fabricar QDs cuyo objetivo sea ser 

integrados como capas activas de dispositivos optoelectrónicos funcionales 

es su recubrimiento. Esto es necesario para confinar los portadores de carga 

proporcionando una barrera de potencial, y así crear un punto cuántico 
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donde los niveles energéticos en la nanoestructura se conviertan en 

discretos. Típicamente, la capa de recubrimiento se fabrica con un material 

con la misma estructura cristalina y un ancho de banda de energía prohibida 

mayor que la nanoestructura. En este caso, se ha utilizado una capa de GaN 

crecido a baja temperatura para recubrir los QDs. Esto puede suponer un 

problema para el InN, ya que debido a su baja temperatura de disociación se 

puede producir evaporación de In o procesos de reordenamiento atómico 

durante el proceso de recubrimiento, y por tanto son esperables cambios en 

la morfología, composición o estado de relajación de las nanoestructuras.  

IV.7.1. Efecto sobre la morfología de los puntos cuánticos 
de InN 

 Realizando un estudio estadístico similar al expuesto en el apartado 

4.3, se observaron importantes cambios morfológicos tras el proceso de 

recubrimiento de los QDs con una capa de LT‐GaN. Como era previsible, la 

densidad promedio de QDs medida se encuentra en el mismo orden de 

magnitud que para la muestra sin recubrir, ya que ambas se crecieron bajo las 

mismas condiciones y la única diferencia entre ellas es la existencia de la capa 

de recubrimiento. Sin embargo, se observó un aumento considerable del 

diámetro medio, d, que ahora pasa a tener un valor de d=120±30 nm. Esto se 

evidencia en la Figura 4.23, donde se muestra una micrografía PVTEM de la 

muestra de QDs de InN recubiertos, y que fue tomada a la misma 

magnificación que la Figura 4.2.  

 

Figura 4.23: Micrografía PVTEM 
de QDs de InN recubiertos por 
una capa de recubrimiento de 
GaN crecido a baja temperatura 
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 Además, tiene lugar una importante dispersión en la distribución de 

áreas, como se puede observar en el histograma correspondiente, el cual se 

muestra en la Figura 4.24. 
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Figura 4.24: Histograma que muestra la distribución de área de QDs recubiertos 

 Para este caso se obtiene un perímetro medio, p=450±60 nm y un 

área media, A=15000±3700 nm2. Así, se obtiene un valor para la redondez, 

R=1,12±0,08, muy próximo otra vez al valor de redondez para un hexágono 

perfecto. Además, del análisis del histograma correspondiente a este 

parámetro (Figura 4.25), se deduce que el proceso de recubrimiento, además 

de un aumento del tamaño promedio, produce una homogeneización de las 

formas, con más de un 60% de los QDs estudiados por debajo del valor 

R=1,10.  
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Figura 4.25: Histograma que 

muestra la distribución de R 

para los QDs recubiertos 
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 Sería razonable pensar que, ya que ambas muestras han sido crecidas 

bajo las mismas condiciones, los QDs deberían tener el mismo volumen en 

ambos casos. Así, un aumento en el área media supondría un decrecimiento 

de la altura media de los QDs. Sin embargo, analizando muestras preparadas 

en geometría XTEM se determinó que la altura de los QDs era la misma que 

para el caso de la muestra sin recubrimiento, es decir, h=12±2 nm, con lo que 

la relación de aspecto es ahora 1/10. Este resultado supone que el volumen 

de los QDs recubiertos es aproximadamente el triple del volumen de los QDs 

sin recubrir. Posibles mecanismos que darían lugar a este aumento de 

volumen serían, bien fenómenos de intermezclado In/Ga, o bien fenómenos 

de coalescencia de QDs. La viabilidad de uno u otro mecanismo se discute en 

la siguiente sección. 

IV.7.2. Efecto sobre el estado de relajación de los puntos 
cuánticos de InN 

 Después del proceso de recubrimiento con LT‐GaN no sólo se 

observaron cambios morfológicos, sino también variaciones en el grado de 

relajación plástica de las heteroestructuras. En primer lugar, del análisis de 

los patrones de franjas de moiré que también aparecen en todos los QDs de 

InN recubiertos cuando se estudian en visión planar (un ejemplo se muestra 

en la Figura 4.26), se concluye que ha habido un claro aumento de la distancia 

entre franjas, siendo ahora la distancia promedio entre ellas rec
mD =3,2±0,2 

nm. Aplicando nuevamente la ecuación (4‐3) se obtiene un valor medio para 

la distancia entre planos tipo {1100} en el InN recubierto, rec
InNd , de 

rec
InNd =0,3018 nm. Sustituyendo este valor en la ecuación (4‐4) se obtiene que 

el grado de relajación plástica de la heteroestructura ha disminuido hasta un 

valor de rec
InNδ =87±5%. 

Al igual que para el caso del aumento de volumen de los QDs un 

posible mecanismo que explicaría esta diferencia en el estado de relajación 

de los QDs de InN tras el proceso de recubrimiento sería la existencia de 

fenómenos de intermezclado In/Ga entre el sustrato/recubrimiento de GaN y 

el QD de InN. En este sentido, habría que suponer que el sistema está casi 

totalmente relajado, como sucedía para los QDs sin recubrir, pero estarían 
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constituídos ahora por una aleación ternaria InxGa1‐xN. Usando la Ley de 

Vegard se determinó la concentración de In que daría lugar al parámetro de 

red obtenido experimentalmente. 

 

Figura 4.26: Micrografía de un punto cuántico de InN recubierto con una capa de LT‐

GaN en el que se observa una familia de franjas de moiré 

 Ésta es una ley semiempírica que relaciona la constante de red, a, con 

la concentración, x, a través de una expresión que se asume lineal para 

semiconductores compuestos, y que tiene la forma general: 

          a(AxB1‐x)=x·a(A)+(1‐x)·a(B)                                      (Eq. 4‐8) 

Para este caso, x se correspondería con el contenido en InN, y (1‐x) con el 

contenido en GaN, y así la expresión anterior quedaría: 

)GaN()InN(
)GaN()NGaIn( 1

aa
aa

x xx

−
−

= −                                         (Eq. 4‐9) 

Sustituyendo, se obtiene un valor x=0,86, lo que correspondería a una 

aleación ternaria rica en In de la que estaría constituída todo el volumen de 

los QDs, incluyendo la capa de recubrimiento. Sin embargo, esta hipótesis fue 

descartada tras aplicar técnicas de análisis de composición como son las de 

HAADF y EDX a preparaciones de muestras PVTEM y XTEM. Como se muestra 

en las Figuras 4.27a y 4.27b, la forma hexagonal de los QDs se mantiene con 

los bordes claramente delimitados y los espectros de EDX no contienen 
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información alguna sobre presencia de In ni en la capa de recubrimiento ni en 

el sustrato en áreas próximas al QD (Figuras 4.27c a 4.27e). 

 

 En este sentido, el aumento del volumen de los QDs tras el 

recubrimiento no podría ser tampoco achacable a fenómenos de 

intermezclado In/Ga, posibilidad que se mencionó en la sección anterior. 

Dado que las micrografías HAADF‐STEM no muestran la existencia de una 

capa de mojado (en buena concordancia con resultados previos, ya que se 

(a) 

20 nm

(b) Pico de In (d)

(e) 

(c)

Energía (keV)

Energía (keV) 

Energía (keV)

10 nm 

Pico de Ga

Figura 4.27: Micrografías HAADF‐STEM de puntos 

cuánticos de InN recubiertos con LT‐GaN (a) en 

visión planar; (b) en sección transversal con los 

correspondientes espectros de EDX tomados en 

(c) la capa de recubrimiento de GaN, (d) el punto 

cuántico y (e) el sustrato de GaN  
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demostró que el mecanismo de nucleación de los QDs difiere del propuesto 

por Stranski‐Krastanow), el aumento de volumen tampoco sería posible por 

incorporación de material desde dicha capa de mojado al QD. Así pues, la 

hipótesis más plausible es que el crecimiento de la capa de recubrimiento de 

LT‐GaN favorece un posible proceso de coalescencia de QDs. 

Al igual que con los QDs de InN sin recubrir, se tomaron micrografías 

HRTEM de la intercara entre el sustrato de GaN y los QDs para corroborar los 

resultados relativos a relajación plástica obtenidos del análisis de franjas de 

moiré (Figura 4.28a). Así, se comprobó que se había producido un aumento 

medio de la distancia entre MDs (más claramente observables en el área 

filtrada que se muestra en la inserción). En promedio, se introduce una MD 

cada 10,2 planos {101 0} de InN o equivalentemente 11,2 planos {1010} de 

GaN, de lo que se obtiene, siguiendo el mismo procedimiento expuesto en el 

apartado IV.5.2, un grado medio de relajación plástica del InN en la 

nanoestructura para los QDs recubiertos de rec
InNδ =89%, en buena 

concordancia con el resultado obtenido por el análisis de franjas de moiré. 

A la vista de estos resultados experimentales, parece razonable 

esperar la existencia de una segunda red de dislocaciones de desajuste en 

este tipo de heteroestructuras, situada ahora en la intercara entre cada QD 

de InN y la capa de recubrimiento de LT‐GaN. Para verificar la hipótesis, se 

construyeron mapas de deformación mediante la aplicación del algoritmo de 

fase geométrica a las imágenes previas de HR‐XTEM, como el que se muestra 

en la Figura 4.28b. Se observan claramente las dos redes de MDs en ambas 

intercaras, InN/GaN y GaN/InN, las cuales consisten en lóbulos azules y rojos 

regularmente espaciados que corresponden a la distribución de deformación 

alrededor de la componente de arista de las MDs. Una vez más, se usaron 

áreas filtradas de la intercara superior resuelta para estimar el grado de 

relajación plástica de la capa de recubrimiento de GaN. Para este caso se 

comprueba la introducción de una MD cada 10,4 planos {101 0} de InN, de lo 

que se deduce que esta capa de recubrimiento se encuentra plásticamente 

relajada en un 99%. Por tanto, en la configuración final, la capa de 

recubrimiento se encuentra totalmente relajada mediante la introducción de 

otra red de MDs, mientras que el QD aumenta su tensión residual. Una 

consecuencia que se puede extraer es que no se esperan variaciones en el 
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estado de deformación de los QDs si se produjera un aumento del espesor de 

la capa de recubrimiento. Lamentablemente, la existencia de la capa de 

recubrimiento, que proporciona un espesor añadido a la muestra, y de las dos 

redes de MDs no permitieron obtener micrografías HRTEM en visión planar 

con la suficiente información como para llevar a cabo una descripción 

completa de la red de MDs en la intercara superior InN/GaN para los QDs 

recubiertos. 

 

Figura 4.28: (a) Micrografía HR‐XTEM de un QD de InN recubierto. En la inserción, 

área filtrada de la intercara donde se observa un aumento de la distancia entre MDs 

con respecto a la Figura 4.17. (b) Mapa de deformación de la imagen superior 

obtenido por aplicación del GPA, mostrando las redes de MDs en ambas intercaras  

 En el caso ideal, se esperaría una perfecta correspondencia entre 

densidad y localización de las MDs en ambas redes de dislocaciones. En una 

capa de InN sin tensar, la red inferior de MDs se replicaría en la intercara 

superior con un vector de Burgers de signo opuesto, lo que generaría una 

QD de InN

Recubrimiento de GaN

Sustrato de GaN

MDs

(a) 

(b)

5 nm 
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capa de recubrimiento de GaN con un estado de tensión similar al del 

sustrato de GaN. Sin embargo, la introducción de MDs durante el crecimiento 

epitaxial es gradual, y las primeras monocapas de GaN de la capa de 

recubrimiento ejercerían una tensión compresiva en el QD de InN que se 

encuentra debajo. Como resultado, un pequeño aumento de la tensión 

residual en el QD es energéticamente favorable, ya que disminuye la 

deformación en la capa de recubrimiento de GaN; en otras palabras, puede 

ocurrir un balance de tensión entre las distintas capas. Esto se observa 

experimentalmente como una reconfiguración de la red de MDs en la 

intercara InN/sustrato de GaN, disminuyéndose la densidad de MDs. De 

hecho, el movimiento lateral de las MDs en esta intercara es una cuestión 

abierta, ya que no se espera que las MDs deslicen en el plano basal (0001) en 

sistemas tipo wurzita debido a la tensión biaxial procedente del desajuste 

reticular [33]; si bien la alta movilidad atómica e inestabilidad térmica del InN 

pueden ser las razones principales para la reordenación de las MDs durante el 

proceso de crecimiento de la capa de recubrimiento. 

IV.8. Oxidación y mapas de fases en puntos 

cuánticos de InN 

 Tradicionalmente el oxígeno ha tenido, y aún hoy sigue teniendo, un 

papel destacado a la hora de comprender las propiedades físicas 

fundamentales del InN, al ser considerado un candidato más que probable 

como especie donadonara en los procesos de conducción [34], y un posible 

responsable de las variaciones medidas en el ancho de banda de energía 

prohibida del InN [35]. Para explicar esto último, se ha propuesto la 

formación de una aleación cristalina semiconductora InN‐In2O3
 [35] o incluso 

de fases compuestas por oxinitruros e hidróxidos [36,37] que introducen 

nuevos estados posibles dentro de la banda de energía prohibida, aunque no 

hay en la bibliografía, hasta la fecha, evidencias físicas de estas fases. 

Recientemente se ha publicado la formación de precipitados de óxidos en el 

interior de capas gruesas de InN, que se suponen generados durante el 

crecimiento debido a la alta contaminación por oxígeno en la cámara de 

crecimiento [38,39]. En cualquier caso, sí es sabido que la superficie del InN 

genera de forma natural una capa delgada de óxido bajo condiciones 

ambientales, donde el oxígeno fisisorbido parece ser quimisorbido hacia el 
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interior de las capas de InN [40], lo cual es un factor importante, si bien no el 

único, que explicaría el ensanchamiento de la banda de energía prohibida 

descrito en la literatura [41]. En esta sección se mostrarán indicios de esta 

transformación en los QDs de InN sin recubrir debida principalmente al 

envejecimiento de las muestras expuestas a condiciones de temperatura 

ambiente y presión atmosférica durante 36 meses, y se obtendrán mapas de 

fase mediante la aplicación del algoritmo de fase geométrica a micrografías 

HR‐XTEM. Para el caso de los QDs de InN recubiertos con LT‐GaN, se 

demostró en la sección anterior mediante imágenes STEM‐HAADF que los 

QDs quedaban perfectamente enterrados y no había fenómenos de 

interdifusión entre In y Ga. Así, los átomos de In quedan confinados en el 

interior de cada QD y la capa de GaN actúa como una capa contínua que evita 

la exposición al aire de los QDs.  Para comprobar el número de fases 

existentes, se tomaron micrografías HRTEM de QDs de InN recubiertos en 

sección transversal a lo largo del eje de zona <11 2 0>, como la que se 

muestra en la Figura 4.29a. Su transformada rápida de Fourier asociada 

(Figura 4.29b), se corresponde con un diagrama de difracción de estructura 

wurzita de InN y GaN en el eje de zona <11 2 0> y no contiene información 

alguna sobre la presencia de fases cúbicas. Los planos (0001) siguen la 

secuencia de apilamiento de la estructura hexagonal, esto es ABAB, en todos 

los QDs estudiados y no se han observado cambios en la estructura tras el 

período de 36 meses. 

 

Figura 4.29: (a) Micrografía HRTEM de un QD de InN recubierto tras 36 meses, (b) Su 

correspondiente difractograma, donde no se evidencian fases cúbicas 
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En la Figura 4.30a se muestra una imagen HRTEM de un QD de InN, 

ahora sin recubrimiento, tomado a lo largo del eje de zona <11 2 0> poco 

tiempo después de haber sido crecido. Su FFT correspondiente (Figura 4.30b) 

presenta un aspecto similar al caso anterior, es decir, sólo está presente la 

fase wurzita. 

 

Figura 4.30: (a) Imagen HRTEM de un QD de InN sin recubrir poco después de haber 

sido crecido, y (b) su correspondiente FFT donde solo aparecen las fases 

hexagonales 

La Figura 4.31 muestra una imagen HR‐XTEM de la misma muestra 

una vez transcurridos 36 meses desde su crecimiento. Para este caso, se 

pueden observar diferencias en la secuencia de apilamiento en algunas 

regiones del QD, pasando a ser de tipo ABCABC, característica de fases 

cúbicas. La transformada rápida de Fourier de la imagen (Figura 4.32 e 

inserción en 4.31), además de las reflexiones propias de la fase wurztita en la 

orientación <11 2 0>, muestra la aparición de nuevos patrones de reflexiones 

que corresponden al politipo cinc‐blenda en la orientación <110>. Estas fases 

cúbicas se presentan como dos patrones con las reflexiones (111) 

coincidentes pero diferente orientación en el espacio recíproco, esto es, 

(110) y (110) respectivamente. Las relaciones entre planos para las fases son 

InN‐zb(111) || InN‐w(0002) y InN‐zb(110) || InN‐w(0 110). La coincidencia de 

las reflexiones (111) de las fases cinc‐blenda con la (0002) de la fase wurzita 

evidencia un espaciado interplanar muy similar entre la secuencia de 

apilamiento ABCABC de la fase cúbica y la secuencia de apilamiento ABAB de 

la fase hexagonal. Así, la fase wurzita original se habría transformado 

parcialmente en fase cinc‐blenda mediante la alteración de la secuencia de 

GaN 

QD de InN 

10 nm 

(a) (b)

InN
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apilamiento compacto y formando dos patrones FFT que se obtienen 

mediante una simple rotación de 180° alrededor del eje [111] que actúa 

como eje de simetría especular.  

 

Figura 4.31: Micrografía HR‐XTEM de un QD de InN sin recubrir tras 36 meses de 

exposición al aire. En la inserción, FFT de la imagen 

 

Además de las mencionadas, aparecen otras reflexiones extras que 

no corresponden a ninguna fase u orientación de InN; y que se podrían 

atribuir a la formación de precipitados de óxido. Para poder analizar estos 

Sustrato de GaN

QD de InN FFT

10 nm

Figura 4.32: FFT de la imagen 

4.29 donde se muestra el 

difractograma de las diferentes 

fases del InN: InN‐w (triángulos 

amarillos), InN‐zb (rectángulos 

rojos y verdes) 
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InN‐zb cristal 2 
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precipitados, se utilizó el software “EMS” [42] para crear patrones de 

difracción simulados de In2O3 en diferentes orientaciones. En la Figura 4.33 

las circunferencias muestran el diagrama de difracción teórico del óxido de 

indio superpuesto con la FFT de la imagen, donde el diámetro de las 

circunferencias es proporcional a la intensidad teórica de las reflexiones. Así, 

las reflexiones extra en la FFT se pueden explicar mediante la formación de 

dos cristales rotados de bcc‐In2O3, ambos orientados a lo largo de los polos 

[110]. El cristal de In2O3 asociado al patrón de circunferencias verdes tiene 

una relación de planos con el InN‐w tomado como referencia de In2O3 de 

In2O3(2 2 2)||InN‐w(0002) y In2O3(11 2 )||InN‐w(01 10). El patrón de 

circunferencias naranjas no es más que la imagen especular del patrón verde, 

obtienido mediante una rotación de 180° alrededor del eje de crecimiento. 

Finalmente, se  confirmó la identificación estimando el parámetro reticular 

del In2O3 a partir de la FFT tomando como referencia el del GaN relajado. El 

valor medido fue 10,1(3) Å, en concordancia con otros valores previamente 

publicados de 10,1192 Å [43,44].  

 

Figura 4.33: FFT de la imagen 4.31 donde se muestran los difractogramas de los 

cristales de In2O3 rotados 

 Para tratar de obtener información cuantitativa acerca de la 

proporción de In2O3 y InN‐zb en las regiones con estructura cúbica, se calculó 

In2O3 cristal 1
In2O3 cristal 2
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la intensidad cinemática relativa de las reflexiones para un diagrama de 

difracción de un cristal de In2O3 empleando las mismas condiciones de 

microscopio y cristalográficas, igualmente por medio del software “EMS”. La 

amplitud de la onda esférica difusa para condiciones de difracción cinemática 

es proporcional a la transformada de Fourier del potencial atómico de la 

muestra, aunque hay que ser muy cuidadoso con estos resultados debido al 

ensanchamiento del potencial atómico como consecuencia de diversos 

fenómenos, tales como vibración térmica de los átomos, desorden de los 

átomos en torno a la red perfecta o efectos del espesor del cristal. Teniendo 

en cuenta todas estas consideraciones, la comparación entre la relación 

I222/I114 teórica y experimental para las FFT de áreas locales en la imagen, 

sugiere un incremento de la contribución del porcentaje de In2O3 a la 

intensidad de la reflexión común de las fases cúbicas a medida que nos 

acercamos a la superficie del QD. Para confirmar este resultado, se tomaron 

series de espectros EELS, en la zona de pérdidas de energía asociadas a las 

capas internas, a lo largo del eje z de un QD sin recubrir, desde la intercara 

con el GaN hasta la superficie. La Figura 4.34 recoge la evolución espacial, en 

tres posiciones diferentes (a 1 nm, 6 nm y 10 nm de la intercara), del pico K 

del nitrógeno (401 eV), los picos M4,5 del indio y el pico K del oxígeno (532 

eV). Se observa claramente la disminución de intensidad del pico de 

nitrógeno y la subida del pico de oxígeno a medida que nos acercamos a la 

superficie, un hecho que implica la progresiva sustitución de los átomos de 

nitrógeno por oxígeno en las zonas próximas a la superficie del QD.  

Estos hechos fueron previamente descritos por Motlan et al. [40], 

quienes observaron un pequeño desplazamiento hacia frecuencias menores 

como consecuencia del envejecimiento de las muestras. Las capas de InN 

envejecidas contenían una fase rica en oxígeno caracterizada por un ancho de 

banda de energía prohibida mayor que el de las no oxidadas. Igualmente, 

Kurimoto et al. [45] sugirieron, mediante medidas de Raman y XRD, que las 

muestras envejecidas en un principio consistían en una mezcla de una fase 

In:O (InN altamente dopado con oxígeno) y otra fase compuesta por In2O3, 

siendo finalmente convertido todo el material a una sola fase de In2O3 con el 

paso del tiempo. 
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Figura 4.34: Espectros EELS de un QD de InN envejecido a lo largo del eje z tomando 

como referencia la intercara InN/GaN 

 En el caso que nos ocupa, se realizaron estudios similares en 

muestras más recientes, y los resultados, aunque muestran menor cantidad 

de oxígeno en superficie, siguen la misma tendencia. Este es el caso del QD de 

InN sin recubrir que se muestra en la Figura 4.35a, y que se mantuvo bajo 

condiciones ambientales durante 12 meses. Se observa un cambio en la 

superficie desde un politipo InN‐w hasta fases cúbicas, aunque no aparece en 

su FFT correspondiente (Figura 4.35b) ninguna de las reflexiones débiles 

características del In2O3 y sólo son visibles las reflexiones comunes al InN‐zb y 

el In2O3. 

Como se mencionó anteriormente, las FFTs asociadas a micrografías 

HRTEM de QDs de InN sin recubrir contienen información acerca de la 

presencia de cinco cristales en su interior. Sin embargo, el número de 

reflexiones significativas no es muy grande, debido a la coincidencia de un 

buen número de ellas, o lo que es lo mismo, a la coincidencia en 

orientaciones y distancias interplanares entre los distintos cristales. Este 

hecho es fácilmente observable en las Figuras 4.36a y 4.36b, donde se 

muestran los diagramas de difracción calculados para InN‐zb y In2O3 

respectivamente en el eje de zona [110]. Las flechas rojas indican la dirección 

NK InM 

OK
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de crecimiento, y se puede comprobar que todas las reflexiones del InN‐zb 

coinciden en el espacio recíproco con las reflexiones más intensas del In2O3.  

Figura 4.35: (a) Micrografía X‐HRTEM de un QD de InN tras 12 meses de exposición al 

aire; (b) su correspondiente FFT 

 

Figura 4.36: Diaframas de difracción calculados para (a) el InN‐zb y (b) el In2O3. Las 

flechas rojas indican la dirección de crecimiento. (c) Máscara de Bragg (circunferencia 

azul) tomada para la construcción del mapa de franjas de moiré numéricas 

Esto explica el buen contraste a nivel de columna atómica observado en 

todas las micrografías HRTEM y la ausencia de defectos asociados a desajuste 

de red dentro de los QDs, como dislocaciones de desajuste, de propagación o 

5 nm

( (

In2O3 cristal 1
In2O3 cristal 2

InN‐zb cristal 1
InN‐zb cristal 2 
InN‐w 
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fronteras de grano. Por contra, esta ausencia de defectos supone un 

impedimento a la hora de conseguir una visualización directa de la posición 

espacial de las diferentes fases o granos en los QDs. Las buenas relaciones 

reticulares entre los distintos cristales generan deformaciones bajas que 

aparentemente favorecen las transformaciones de fase, pero impiden aplicar 

los métodos clásicos para identificar fases a partir de imágenes HRTEM. 

 Para reconstruir con precisión la posición de los cristales dentro del 

QD, se construyeron, mediante el uso del algoritmo de fase geométrica, 

imágenes de franjas de moiré numéricas, M(r), superponiendo la red real con 

un vector de la red recíproca de módulo menor que el espaciado reticular 

promedio: 

)()(2π
)(2π

)( rurg
rrg

r ⋅−
⋅

=
M

M                                (Eq. 4‐10) 

donde M es una constante de magnificación [46], g(r) es el vector de la red de 

referencia y u(r) es el desplazamiento de la columna atómica con respecto a 

la red de referencia. En la práctica, esto se consigue cambiando el origen para 

la FFT inversa al punto |g(r)|/M. Así, los patrones de franjas de moiré 

numéricas actúan como una lente que magnifica no solo el espaciado 

interplanar sino también las distorsiones y rotaciones por un factor M. La 

Figura 4.37 muestra la imagen de franjas de moiré numéricas obtenida tras la 

aplicación de la anterior metodología a la Figura 4.31, tomando como vector 

de referencia (gr) la reflexión (11 2 ) del In2O3 y empleando una máscara de 

Bragg (circunferencia azul en la Figura 4.36c) que incluye los puntos de 

difracción {hhh} de las fases cúbicas y los {0110} de la fase hexagonal. La 

imagen revela cuatro familias diferentes de franjas que se corresponden con 

las cuatro reflexiones incluídas en la máscara. Así, hay dos familias de franjas 

verticales donde los vectores g están alineados con el vector de referencia gr 

dando lugar a un patrón de moiré de tipo traslacional, y que se relacionan con 

la presencia de fase wurzita donde el espaciado de moiré es proporcional a 

1/(g‐gr). Así, cuanto más cercano sea el vector g al de referencia, mayor será 

el espaciado entre franjas, y por tanto las franjas verticales más estrechas y 

las más anchas se asocian con las reflexiones (101 0) de las fases wurzita del 

GaN del sustrato y del InN‐w, respectivamente. La imagen muestra también 

claramente que la fase hexagonal ha desaparecido en las zonas más próximas 
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a la superficie del QD, reduciendose a la zona central y disminuyéndose su 

altura promedio desde los 12 nm hasta los 6 nm. 

 

Figura 4.37: Mapa de franjas de moiré numéricas en un QD de InN sin recubrimiento 

 Por otra parte, las zonas próximas a la superficie del QD presentan 

dos familias de franjas inclinadas que corresponden a moiré de tipo 

rotacional, y que provienen de la interferencia con las reflexiones {hhh} de las 

fases cúbicas incluídas en la máscara. Las regiones con franjas inclinadas hacia 

la derecha vienen de la interferencia con las reflexiones incluidas en la parte 

superior de la máscara, y las inclinadas hacia la izquierda, con las reflexiones 

incluídas en la parte inferior. La proporción entre las dos orientaciones es 

50:50 en la mayoría de los QDs estudiados. Así, se observa que las fases 

cúbicas forman una capa que envuelve completamente el núcleo de InN‐w, lo 

que sugiere que, en condiciones ambientales, el InN‐w se ha transformado en 

fases cúbicas, originándose esta transformación desde la superficie. Sin 

embargo, en estos mapas no se pueden separar la fase InN‐zb de la fase 

formada por In2O3. Las franjas de moiré numéricas revelan la contribución de 

ambas fases, ya que comparten una posición similar en la zona del espacio 

recíproco donde se toma la máscara, y por tanto no se puede seleccionar una 

reflexión principal del InN‐zb sin que a su vez incluya información de la fase 

de In2O3. Afortunadamente, la complejidad de la celda unidad del In2O3 

produce reflexiones menores, aunque significativas, alejadas de las 

reflexiones principales que comparten posición con el InN‐zb, y así hay 

reflexiones que se pueden asignar inequívocamente a cada orientación del 

óxido. Sin embargo, la intensidad de estas reflexiones es demasiado débil 

5 nm
GaN‐w

InN‐w

Fases 
cúbicas
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como para aplicar nuevamente el algoritmo de fase geométrica con éxito. Por 

ello, se construyeron distintos patrones de máscaras de Bragg tomando 

únicamente y de forma separada las contribuciones de cada cristal de In2O3. 

La Figura 4.38 muestra la reconstrucción RGB basada en el apilamiento de 

tres imágenes de origen representando las componentes roja, verde y azul. 

Las áreas de color rojo corresponden a la FFT inversa de la máscara de Bragg 

formada por circunferencias rojas en la Figura 4.33 que no coinciden con 

ninguna otra reflexión. Se procedió de igual forma con el patrón de 

circunferencias verdes, mientras que la componente azul es el fondo. La 

figura muestra una clara deposición preferencial del In2O3 en la capa exterior 

que envuelve el núcleo de InN‐w, con una proporción para ambas 

orientaciones en torno al 50:50. 

 

Figura 4.38: Imagen RGB reconstruída donde se observa la localización espacial de 

los distintos granos de óxido 

 En resumen, la comparación entre muestras de QDs de InN, con y sin 

recubrimiento de GaN, almacenadas durante un período de 36 meses ha 

mostrado cambios estructurales con respecto a la fase InN‐w original. La capa 

de recubrimiento de GaN preserva a los QDs de InN de la atmósfera 

manteniendo su estructura hexagonal, mientras que en los QDs de InN sin 

recubrimiento, la parte exterior pasa a estar formada por fases cúbicas donde 

el In2O3 es el principal constituyente. Así, se origina una transformación 

gradual desde la estructura hcp hasta la estructura fcc, lo cual se podría 

explicar mediante la aparición de una fase metaestable de InN‐zb altamente 

5 nm 

Granos de óxido 
orientación 1 

Granos de óxido 
orientación 2 
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dopado con oxígeno que actuaría como fase intermedia entre el InN‐w y el 

In2O3.  

 

Figura 4.39: Modelo esquemático de cristales de InN‐w, InN‐zb y In2O3. Se muestra 

la secuencia de apilamiento de la subred de In (átomos verdes) en las fases de InN 

(átomos de N en rojo) y In2O3 (átomos de O en azul) 

La Figura 4.39 recoge las configuraciones atómicas de estos tres 

cristales orientados en la misma dirección que se utilizó para las medidas 

TEM. Las esferas rojas, verdes y azuladas indican los átomos de indio, 

nitrógeno y oxígeno respectivamente. Las líneas no mantienen 

correspondencia con los enlaces entre el In y el elemento no metálico, sino 

que simplemente se utilizan para describir la secuencia de apilamiento. El 

In2O3 tiene una estructura tipo CaF2 donde la subred de cationes In+3 forman 

una estructura cuasi‐fcc. Si nos olvidamos inicialmente de los aniones, 
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podemos considerar que las capas de In sufren una transformación de fase 

desde la estructura hcp hasta la cuasi‐fcc. El proceso que da lugar a esta 

transformación puede ser descrito mediante un esfuerzo de cizalla aplicado a 

cada par de planos hexagonales a lo largo de las direcciones hcp [1100] que 

transforma la estructura hcp con apilamiento ABAB en estructura fcc con 

apilamiento ABCABC a lo largo de la dirección [111]. La fuerza motriz para 

esta transformación es la gran diferencia entre la entalpía de formación del 

InN‐w (~31,5 kcal/mol) [47] y del In2O3 (~221 kcal/mol) [48] que induce la 

absorción química de los átomos de oxígeno desde la superficie [40], y la 

pequeña diferencia con la entalpía de formación de la fase InN‐zb (~6,1 

kcal/mol) [49]. Así, la incorporación progresiva de átomos de oxígeno junto 

con la baja energía para la desorción de nitrógeno [50] propician la 

congifuración de una fase cúbica rica en oxígeno metaestable, que termina 

con la formación de la fase termodinámicamente estable, In2O3.  

IV.9. Conclusiones 

Se han conseguido crecer muestras de puntos cuánticos de InN con y 

sin recubrimiento de GaN mediante MOVPE. Los QDs sin recubrir tienen 

forma de pirámide hexagonal truncada, con una relación de aspecto 

(altura/diámetro) de 1/6, una distribución de áreas tipo gaussiana y una 

densidad relativamente baja.  

Los patrones de franjas de moiré que aparecen en todos los QDs 

cuando se observan en visión planar se utilizaron para estimar el porcentaje 

de relajación plástica de las estructuras, mostrando que en promedio están 

próximas a la relajación total (97% de la tensión inicial debida al desajuste 

reticular). Este alto grado de desajuste reticular está directamente 

relacionado con la generación de una red de dislocaciones de desajuste en la 

intercara InN/GaN, confirmada mediante HRTEM, y que a pesar de su alta 

densidad no genera dislocaciones de propagación en el interior de los QDs.  

Se ha llevado a cabo una completa caracterización de esta red de 

MDs mediante la aplicación del algoritmo de fase geométrica a micrografías 

HRTEM en visión planar, mostrándose que consiste en tres familias de MDs 

que se propagan a lo largo de las tres direcciones principales <11 2 0> sin 

interacción entre ellas ni generación de nodos. Además, las MDs tienden a 



Estudio de puntos cuánticos de InN sobre GaN/Zafiro 

 
177

doblarse cuando se encuentran próximas al borde del QD, formando 

pequeños segmentos de dislocaciones de propagación y resultando por tanto 

otra red de dislocaciones, ahora de propagación, rodeando el QD.  

La inclusión de una capa de recubrimiento de GaN crecido a baja 

temperatura provoca cambios morfológicos significativos en los QDs, con una 

disminución de la relación de aspecto a 1/10. Aunque la altura de los QDs no 

varía, sí lo hace su diámetro medio y además tiene lugar una dispersión en la 

distribución de áreas. Por otra parte, la capa de recubrimiento, también 

completamente relajada, produce un reordenamiento de las MDs en la 

intercara QD/sustrato con la consiguiente disminución en el grado de 

relajación plástica de la heteroestructura. 

Todos los QDs de InN nuclean preferencialmente sobre dislocaciones 

de propagación de tipo arista pura, que se encuentran en el sustrato de GaN 

y no se propagan al interior de los QDs. Por tanto, el mecanismo de 

nucleación de estos QDs tiene que diferir notablemente de los modelos 

clásicos de Stranski‐Krastanow o Burton‐Cabrera‐Frank.  

Finalmente, los QDs de InN sin recubrir sufren un proceso de 

envejecimiento por exposición a condiciones ambientales. La comparación 

entre muestras con 36 meses de antigüedad con y sin recubrimiento 

muestran cambios en la estructura wurzita original. Mientras que la capa de 

recubrimiento de GaN preserva a los QDs de la exposición a condiciones 

ambientales y por tanto no se observan cambios, en la estructura sin recubrir 

se forma una capa de fases cúbicas con In2O3 como principal constituyente. La 

aplicación del algoritmo de fase geométrica ha permitido obtener mapas de 

fases en las heteroestructuras, mostrando que están formadas por un núcleo 

de InN hexagonal rodeado de fases cúbicas. Por tanto tiene lugar una 

sustitución gradual de la subred hcp a una estructura fcc, y se sugiere la 

aparición de InN cúbico cinc‐blenda altamente dopado con oxígeno como 

fase intermedia.  
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V.1. Introducción 

 Al igual que sucede con el InN, el crecimiento de epicapas del 

compuesto ternario InxGa1‐xN de buena calidad cristalina sigue siendo un reto 

para la comunidad científica, en lo que a contenidos medios y altos en In se 

refiere. Pese a su gran interés en el campo de la optoelectrónica como base 

para la fabricación de sensores o emisores operando desde el azul‐verde 

hasta el infrarrojo, son pocos los grupos que han conseguido fabricar capas 

de InxGa1‐xN con x>0,4 [1‐8], si bien las estructuras resultantes presentan 

separación de fases y una alta densidad de defectos estructurales, y en 

consecuencia características ópticas pobres en la mayoría de los casos.  

 Por otra parte, la tensión ejercida sobre estas estructuras debido al 

desajuste reticular, como forma de energía interna, tiene una profunda 

influencia en el crecimiento y en sus propiedades ópticas y electrónicas, ya 

que puede variar la estructura de bandas energéticas del material incluso 

para una misma composición dada. Sin embargo, al mismo tiempo, la 

relajación de esta tensión mediante la introducción de defectos puede tener 

consecuencias desastrosas en su funcionalidad. Uno de los parámetros 

fundamentales en un semiconductor es su parámetro reticular, por lo que la 

capacidad de controlarlo (controlar la tensión sobre la estructura en 

definitiva), y convertirlo en un parámetro de diseño tendría una influencia 

directa en otros muchos parámetros como el ancho de banda de energía 

prohibida, la densidad de portadores y su movilidad, o campos eléctricos 

internos. Por ejemplo, el control de la tensión en el material que constituye el 

canal de un transistor puede provocar un aumento muy significativo en la 

velocidad de los portadores en esa zona [9]. También se ha demostrado que 

las propiedades ópticas del InGaN varían en función de la magnitud de la 

tensión biaxial aplicada [10], y que es posible suprimir la separación de fases 

mediante el control de la deformación elástica [11]. Por tanto, sería de sumo 

interés predecir y controlar las propiedades elásticas del InGaN ya que 

suponen un factor clave para la determinación de otros factores como 

espesores o composiciones químicas con precisión. 

 Sin embargo, la relativa novedad de las aleaciones binarias y ternarias 

III‐N y la dificultad inherente a su crecimiento hace que no exista todavía un 

consenso en los datos publicados acerca de sus propiedades mecánicas. Así, 
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en este capítulo se realiza una revisión exhaustiva y crítica de los datos 

publicados a este respecto en la bibliografía, y se proponen unos valores 

aproximados para constantes y coeficientes elásticos del InxGa1‐xN en todo el 

rango de composiciones basados en un estudio estadístico. Posteriormente 

se comprueba la bondad de los parámetros obtenidos aplicándolos: (i) a la 

determinación precisa de la composición química de la serie de capas 

estudiadas con distintas concentraciones de In; y (ii) a la obtención del  

espesor crítico de epicapa para el sistema InGaN/GaN según los modelos más 

habituales encontrados en la literatura. Estos resultados se corroboran con  

los obtenidos experimentalmente en este estudio y los presentados por otros 

autores. 

V.2. Estructura de las muestras estudiadas 

 Las muestras de capas simples de InGaN estudiadas en este capítulo 

de la presente tesis doctoral fueron crecidas en el Center for Micro‐ and 

Nanotechnology de la Universidad Técnica de Ilmenau (Alemania) mediante 

PIMBE sobre sustratos de zafiro, empleando capas amortiguadoras de 

AlN/GaN. Un esquema simplificado de su estructura se muestra en la Figura 

5.1. Las condiciones de crecimiento son equivalentes a las explicadas en el 

capítulo III para el caso de capas simples de InN, obteniéndose en este caso 

una serie de 5 muestras (S1 a S5) de capas simples de ~25 nm de espesor de 

InxGa1‐xN en el rango de composición nominal 0,4<x<0,8, con incrementos de 

composición de ~10%.  

                     
Zafiro (0001) 

80 nm AlN (0001)

120 nm GaN (0001) 

25 nm InGaN (0001) 

Figura 5.1: Estructura de 
las muestras analizadas de 
capas delgadas de InGaN 
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V.3. Caracterización estructural 

 Se ha llevado a cabo una caracterización estructural de la serie de 

muestras descrita mediante CTEM, concluyendo que todas las capas de III‐N 

presentan disposición heteroepitaxial y una buena calidad cristalina, como la 

que se advierte en la capa de InGaN de la Figura 5.2a que corresponde a una 

micrografía BF‐CTEM de la heteroestructura completa de capas de la muestra 

S3, con x=0,6 nominalmente, si bien las demás muestras presentan en este 

sentido características idénticas. Los espesores medidos fueron 

aproximadamente 80 nm para el AlN, 120 nm para el GaN y ~25 nm para el 

InGaN. La reflexión utilizada, 0002 cerca del eje de zona [21 1 0] en condición 

de dos haces resalta las dislocaciones de propagación con componente de 

hélice en este tipo de estructuras. La densidad de TDs medida está en torno a 

~109 cm‐2 en el GaN, y como se observa, la intercara InGaN/GaN actúa como 

filtro para la propagación de las TDs, que sólo se propagan parcialmente por 

las capas de InGaN, si bien esta propagación esporádica es indicativa de la 

coherencia de las intercaras indicando la buena heteroepitaxia.  

 

Figura 5.2: (a) Imagen 2B‐CTEM de la heteroestructura de capas completa y (b) 

Micrografía HR‐XTEM de la capa de InGaN donde se muestra un ejemplo de la buena 

calidad cristalina de las capas crecidas 

(a) (b)
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 Aparte de estos defectos estructurales, la ausencia de variaciones de 

contrastes en las distintas capas indica la buena calidad cristalina y la 

ausencia de grandes diferencias de composición por segregación de fases. La 

Figura 5.2b muestra una imágenes HR‐XTEM de la muestra S3, donde se 

observa  que la capa de InGaN presenta una superficie atómicamente plana y 

una intercara InGaN/GaN abrupta. En este sentido, la Figura 5.3 muestra 

imágenes HR‐XTEM de las cinco intercaras estudiadas donde se aprecian 

resultados análogos a los descritos. 

Figura 5.3: Micrografías HR‐XTEM de las cinco intercaras InGaN/GaN (muestras S1‐

S5) donde se observa la coherencia de todas las intercaras.   

 Sin embargo, el estado de relajación de las capas no se puede extraer 

de forma directa del estudio de la densidad de dislocaciones en este tipo de 

micrografías, como sí sucedía para el binario InN, ya que ahora no es posible 

separar en los parámetros reticulares medidos la contribución de 

deformación de la de la composición química. La solución propuesta para 

este problema se expone en el apartado V.6 de este capítulo. En ese mismo 

apartado se muestran las relaciones heteroepitaxiales encontradas para las 

estructuras y otros factores obtenidos mediante el estudio de diagramas de 

SAED. Sin embargo, para llegar a estas soluciones se deben hacer otras 

consideraciones previas que se tratan en las siguientes secciones V.4 y V.5.  

V.4. Determinación estadística de las constantes 

elásticas de InN y GaN 

 La correcta elección de las constantes elásticas (Cij) de InN y GaN es 

un factor clave para posteriormente calcular estos mismos parámetros en 



Estudio de capas simples de InxGa1‐xN con alto contenido en indio 
 
 

 
191

InxGa1‐xN para cualquier composición. Para ello, se ha llevado a cabo una 

revisión bibliográfica exhaustiva y se han promediado una parte de los 

distintos valores encontrados, tanto experimentales como teóricos, de Cij (ij)= 

11, 12, 13, 33, 44), eliminando aquellos valores de la población de datos que 

no se ajustan a una distribución normal. El uso de esta aproximación viene 

motivado por el hecho de que no existen valores unánimemente aceptados 

para Cij de GaN y menos aún de InN, ya que hasta la fecha no se ha alcanzado 

un consenso, y por tanto sería arriesgado considerar únicamente uno de los 

conjuntos de valores publicados con anterioridad para el InN y el GaN. 

Además, el uso de la estadística para analizar valores tan dispersos puede 

permitir una mejor aproximación a los valores verdaderos con un bajo grado 

de incertidumbre. 

 Para el caso del GaN, se han considerado 38 conjuntos de Cij 

previamente publicados; 7 de ellos experimentales [12‐18] y 31 obtenidos 

mediante cálculos teóricos [19‐42]. Todos estos valores se resumen en la 

Tabla V‐1.  

Tabla V‐1: Conjunto de valores de Cij previamente publicados en la bibliografía para el 

caso del GaN 

Año Referencia C11 (GPa) C12 (GPa) C13(GPa) C33 (GPa) C44(GPa)

1978 [12] 296 130 158 267 24 

1996 [13] 390 145 106 398 105 

1996 [14] 374 106 70 379 101 

1997 [15] 365 135 114 381 109 

1997 [16] 377 160 114 209 81,4 

1999 [17] 373 141 80 387 94 

1999 [18] 373 141 80,4 387 93,6 

1994 [19] 396 144 64 476 91 

1994 [19] 431 109 64 476 123 

1996 [20] 396 144 100 392 91 

1996 [21] 369 94,2 66,7 397 ‐ 

1997 [22] 346 148 105 389 76 

1997 [23] 423 117 64 476 110 

1997 [23] 431 109 64 476 116 
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1997 [24] 396 137 108 373 116 

1997 [25] 386 160 141 391 115 

1997 [25] 377 183 121 440 70 

1998 [26] 350 140 104 376 101 

1998 [26] 420 110 66 448 119 

1998 [27] 405 132 101 435 115 

1998 [28] 370 145 110 390 90 

1998 [29] 315 118 96 324 88 

1999 [30] ‐ ‐ 108 399 ‐ 

1999 [31] 410,4 161,4 141,7 413 122,8 

2001 [32] ‐ ‐ 83 415 ‐ 

2001 [32] ‐ ‐ 68 354 ‐ 

2001 [33] 374,2 141,4 98,1 388,6 98,3 

2002 [34] 375 140 104 414 ‐ 

2003 [35] 407,7 138 75,2 470,4 102,3 

2003 [36] 368 138 127 379 99 

2003 [37] 347 154 123 381 81 

2003 [37] 343 159 123 379 72 

2005 [38] 399 164 136 384 119 

2005 [39] 366 139 98 403 97 

2005 [39] 322 112 79 354 83 

2006 [40] 384,39 128,03 96,58 415,84 98,11 

2007 [41] 365 139 101 405 96 

2007 [42] 381,9 93,8 80,7 384,4 96,8 

 Para lograr una mejor estimación estadística, se hicieron las 

siguientes consideraciones: 

(a) Los valores correspondientes a las referencias [12], [19] y [23], no 

se tuvieron en cuenta ya que no se consideran representativos al 

presentar valores muy alejados (fuera de la población normal) del 

resto de entradas equivalentes en la tabla. 

(b) El valor de C33 de la referencia [16] tampoco se consideró por 

estar también fuera de rango. 
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(c) Algunos trabajos ([30] y [32]) solamente reportan valores para C13 

y C33, con el consiguiente aumento de la población para estos datos. 

(d) En la referencia [34] se indica un valor conjunto C11+C12=515 GPa, 

por lo que se ha considerado C11=375 GPa y C12=140 GPa en el 

tratamiento estadístico. 

 Para el caso del InN se siguió una metodología similar, si bien la 

población de datos es notablemente menor, al tratarse de un material menos 

estudiado. Del total de 22 conjuntos de datos disponibles, resumidos en la 

Tabla V‐2,  (1 experimental [43] y 21 calculados [20‐24], [27], [31], [32],[ 35], 

[39‐42], [44‐46]), se desecharon cuatro de ellos ([20], [23], [40], [43]) por 

razones similares a las descritas anteriormente, es decir, por desviarse del 

ajuste a una población normal; y el valor de C44 en la referencia [31] tampoco 

se consideró por estar fuera de rango. 

Tabla V‐2: Conjunto de valores de Cij previamente publicados en la bibliografía para el 

caso del InN 

Año Referencia C11 (GPa) C12 (GPa) C13 (GPa) C33 (GPa) C44 (GPa)

1979 [43] 190 104 121 182 ‐ 

1996 [21] 243 71,9 52,5 263 ‐ 

1996 [20] 271 124 94 200 46 

1996 [20] 327 68 21 375 82 

1997 [22] 220 120 91 249 36 

1997 [23] 327 68 21 375 82 

1997 [23] 395 101 21 375 61 

1997 [24] 223 115 92 224 48 

1998 [27] 257 92 70 278 68 

1999 [31] 297,5 107,4 108,7 250,5 89,4 

2001 [32] ‐ ‐ 88 233 ‐ 

2001 [32] ‐ ‐ 70 205 ‐ 

2001 [35] 223,1 114,9 92 221,6 48 

2002 [45] 204 85 72 217 50 

2003 [40] 368,51 145,77 123,21 391,07 88,82 

2003 [44] 258,6 112,7 71,6 299,8 53,6 

2005 [38] 251 89 83 228 82 
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2005 [39] 229 120 95 234 49 

2005 [39] 197 90 78 210 47 

2007 [41] 229 118 97 237 49 

2007 [42] 228,3 112 94 221 57 

2008 [46] 229 115 98 240 49 

La no consideración de algunos de los resultados publicados obedece 

a la razón antes mencionada de que se desea que los distintos conjuntos de 

Cij se ajusten a una distribución de tipo gaussiana. Para comprobar la 

normalidad de los distintos grupos independientes de las Cij seleccionadas se 

les aplicó a cada uno de ellos el test de normalidad de Shapiro‐Wilk [47]. Este 

test es un análisis semiparamétrico de la varianza que detecta un amplio 

rango de tipos de desviación de la normalidad para un conjunto de datos. Se 

le considera el test de normalidad más fiable para tamaños de población 

pequeños o medianos, y el más exacto para poblaciones n<50 [48‐51], como 

es el presente caso. El parámetro estadístico de Shapiro‐Wilk, W, se define 

como: 
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1              (Ec. 5‐1) 

donde ei son, en este caso, los correspondientes valores de cada Cij, e es la 

media de cada conjunto de Cij, y ai un conjunto de pesos matemáticos cuyos 

valores dependen únicamente del tamaño de la muestra n. Una distribución 

se considera más normal a medida que el estadístico W se aproxima a la 

unidad. La hipótesis nula de este test es que si W<Wn,α, el conjunto de valores 

no se ajusta a una distribución de tipo normal, siendo Wn,α un valor tabulado 

correspondiente a un tamaño de muestra n y a un nivel de significación α.  

 En la Tabla V‐3 se muestran los resultados de la aplicación del test de 

normalidad de Shapiro‐Wilk para cada conjunto de Cij de GaN e InN, para el 

nivel de significación más común de α=0,05. Como se comprueba, para el 

caso del GaN, todos los parámetros estadísticos de Shapiro‐Wilk calculados W 

son mayores que Wn,0,05, y por tanto, los Cij considerados se ajustan a una 

distribución normal de población. Con respecto al InN, se observa que, 
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aunque muy próximos a los valores críticos, los conjuntos de C12 y C44, a este 

nivel de significación, cumplen la hipótesis nula del test. Sin embargo, 

variando ligeramente el nivel de significación al también habitual α=0,01, 

para C12 W15,0,01=0,835 y para C44 W13,0,01=0,814; y por tanto, a este nuevo 

nivel de significación, todos los conjuntos de Cij para InN son ajustables a una 

distribución normal, a excepción de los 13 valores de C44 que se encuentran 

justo en el límite de no cumplir la hipótesis nula del test.  

Igualmente, es conocido que para un conjunto de n medidas 

independientes (aplicable a n conjuntos independientes de Cij provenientes 

de diferentes fuentes bibliográficas), con la misma desviación estándar, σ, el 

error asociado a la media, eσ , corresponde a la expresión [52,53]: 

n
σ

σe =               (Ec. 5‐2) 

Los valores de la media así calculados, mostrando el número apropiado de 

cifras significativas para los distintos conjuntos de Cij de InN y GaN se listan 

también en la Tabla V‐3. 

Tabla V‐3: Test de normalidad de Shapiro‐Wilk para los grupos de Cij seleccionados, 

así como su valor medio con el error asociado para el caso del GaN y  del InN  

Test W para las Cij seleccionadas en GaN 
Cij n W Wn,0,05 Media 
C11 30 0,96653 0,927 374±4 
C12 30 0,94319 0,927 138±4 
C13 33 0,96161 0,931 101±4 
C33 32 0,94584 0,930 395±5 
C44 28 0,96895 0,924 98±3 

Test W para las Cij seleccionadas en InN 
Cij n W Wn,0,05 Media 
C11 15 0,94526 0,881 237±7 
C12 15 0,86685 0,881 106±4 
C13 17 0,93237 0,892 85±3 
C33 17 0,93634 0,892 236±6 
C44 13 0,81265 0,866 53±3 
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Figura 5.4 : Histogramas  correspondientes a los valores de las constantes elásticas 

C11, C12, C13 y C33 de GaN e InN seleccionadas para la estadística 

 Finalmente, en la Figura 5.4 se recogen los histogramas 

correspondientes a los distintos Cij, donde el comportamiento normal de las 

poblaciones seleccionadas es claramente visible.   

V.5. Cálculo de los coeficientes elásticos para         

InxGa1‐xN 

 Una vez establecidas las constantes elásticas para InN y GaN, es 

posible emplearlas para la determinación de diversas constantes elásticas de 

utilidad no sólo para estos binarios, sino para sus correspondientes 

compuestos ternarios asociados InxGa1‐xN en el rango completo de 

composiciones. Si se considera la teoría para medios elásticos anisótropos 

para el caso de elementos III‐N con estructura wurzita, en el sistema de 

coordenadas donde el eje z se sitúa a lo largo de la dirección de crecimiento 
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(0001) (y por tanto el plano de coordenadas x‐y concide con el plano basal), 

hay que considerar tres relaciones de Poisson posibles dependiendo de la 

dirección de la tensión aplicada. Así, los módulos de Poisson (νij) definidos 

como el cociente entre la deformación transversal (i) y axial (j), asumiendo la 

aplicación de una tensión uniaxial se pueden expresar como: 

1211
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131133
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Otros parámetros, como el coeficiente de relajación de deformación 

biaxial (RB), el coeficiente de deformación hidrostática (RH) y el coeficiente de 

Poisson isótropo (RN) se calculan a partir de las expresiones: 
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donde ν es el módulo de Poisson en el caso isótropo y ε indica el valor de la 

deformación en las direcciones c (z) o a (x o y). 

Las constantes reticulares del InGaN relajado (a0 y c0) en el rango 

completo de composiciones cumplen la ley de Vegard [54] entre los valores 

correspondientes a los binarios puros InN y GaN [55,56]. Por otro lado, desde 

el punto de vista macroscópico, la rigidez o la elasticidad de un sólido es 

proporcional a la energía de enlace entre sus átomos, esto es, a la resistencia 

a la separación entre átomos adyacentes. Keyes [57] encontró que las 

constantes elásticas de muchos semiconductores compuestos III‐V son 

función de sus parámetros reticulares, y otros autores han comprobado y 

confirmado la linealidad de las constantes elásticas en compuestos ternarios 

[58,59]. Por tanto, para los cálculos considerados en este apartado se asume 

que las constantes elásticas del InGaN siguen la misma ley de Vegard, 

también en concordancia con otros trabajos [60‐62], y por tanto se puede 

expresar: 

GaN
ij

InN
ij

NGaIn
ij )1(1 CxCxC xx ⋅−+⋅=−                              (Ec. 5‐9) 
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En este sentido, para cada par de fracciones molares de InN(x)‐

GaN(1‐x) de un compuesto ternario InGaN, la interpolación linear de las 

constantes elásticas individuales permitirá calcular los valores interpolados 

de los módulos de Poisson, del coeficiente de Poisson, del coeficiente de 

relajación biaxial y del coeficiente hidrostático para cualquier composición. 

Usando los valores obtenidos estadísticamente para Cij de GaN e InN en la 

sección anterior, se construyeron las Figuras 5.5 y 5.6. Resulta claro que si se 

asume un cambio lineal en las constantes elásticas, resulta una dependencia 

no lineal con la composición de los coeficientes νij (x), RB(x), RH(x) y RN(x). Sin 

embargo, con anterioridad, para muchos compuestos se han interpolado 

linealmente distintos coeficientes, como es el caso del coeficiente de Poisson 

a partir de los valores de los binarios puros (ver los ajustes lineales 

representados también en sendas figuras con líneas discontinuas). Esto 

Figura 5.5: Módulos de 
Poisson para todo el 
rango de composición 
obtenidas a partir de los 
Cij calculados 

Figura 5.6: Coeficientes 
elásticos para todo el 
rango de composición 
obtenidas a partir de los 
Cij calculados 
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supone una fuente de error (por ejemplo, para calcular la composición a 

partir de componentes de deformación biaxial e hidrostática conocidas). Cabe 

mencionar que en la Figura 5.6 se representa únicamente el valor de RN
zx(x) 

usando como valor de entrada νzx, con lo que la expresión resulta: 
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 En la Tabla V‐4 se recogen los valores de los módulos de Poisson y 

coeficientes elásticos calculados a partir de los valores medios de Cij 

calculados en el apartado anterior tras la revisión bibliográfica y ajuste a la 

normalidad para el InN y GaN.  

Tabla V‐4: Valores de los módulos de Poisson y coeficientes elásticos calculados 

utilizando los valores medios de Cij calculados estadísticamente para GaN y InN 

 νzx νxz νxy RN
zx  RB RH 

GaN 0,197 0,173 0,322 ‐0,49 ‐0,51 1,05 

InN 0,248 0,229 0,370 ‐0,66 ‐0,72 1,15 

Como comparación, la Tabla V‐5 muestra los cálculos equivalentes 

para todos los conjuntos de Cij para cada fuente bibliográfica descrita en el 

apartado previo para GaN; y la Tabla V‐6 presenta los cálculos equivalentes 

para el InN. En todos los casos, la diferencia en cifras significativas entre 

autores proviene de la diferencia en cifras significativas del error absoluto 

calculado mediante derivadas parciales considerando una propagación lineal 

del error.  

Tabla V‐5: Valores de los módulos de Poisson y coeficientes elásticos calculados para 

el GaN utilizando los valores previamente publicados, recogidos en la Tabla V‐1 

Año Referencia νzx νxz νxy RN
zx  RB RH 

1978 [12] 0,371 0,49 0,18 ‐1,184 ‐1,18 1,01 

1996 [13] 0,198 0,180 0,323 ‐0,53 ‐0,49 1,11 

1996 [14] 0,146 0,137 0,258 ‐0,369 ‐0,341 1,10 

1997 [15] 0,228 0,208 0,305 ‐0,60 ‐0,59 1,02 

1997 [16] 0,212 0,38 0,31 ‐1,091 ‐0,54 3,25 
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1999 [17] 0,156 0,135 0,349 ‐0,413 ‐0,369 1,15

1999 [18] 0,156 0,135 0,349 ‐0,413 ‐0,369 1,15

1994 [19] 0,119 0,087 0,35 ‐0,269 ‐0,269 1,00

1994 [19] 0,119 0,102 0,238 ‐0,269 ‐0,269 1,00

1996 [20] 0,185 0,174 0,32 ‐0,51 ‐0,45 1,16

1996 [21] 0,145 0,130 0,231 ‐0,338 ‐0,338 1,00

1997 [22] 0,213 0,168 0,377 ‐0,54 ‐0,54 1,00

1997 [23] 0,119 0,099 0,262 ‐0,269 ‐0,269 1,00

1997 [23] 0,119 0,102 0,238 ‐0,269 ‐0,269 1,00

1997 [24] 0,203 0,206 0,29 ‐0,58 ‐0,51 1,20

1997 [25] 0,258 0,243 0,326 ‐0,721 ‐0,70 1,06

1997 [25] 0,216 0,155 0,436 ‐0,55 ‐0,55 1,00

1998 [26] 0,212 0,181 0,346 ‐0,55 ‐0,54 1,04

1998 [26] 0,125 0,111 0,244 ‐0,295 ‐0,284 1,04

1998 [27] 0,188 0,166 0,284 ‐0,464 ‐0,46 1,00

1998 [28] 0,214 0,187 0,336 ‐0,56 ‐0,54 1,05

1998 [29] 0,222 0,204 0,313 ‐0,59 ‐0,57 1,06

1999 [30] ‐ ‐ ‐ ‐0,54 ‐ ‐

1999 [31] 0,249 0,237 0,31 ‐0,69 ‐0,66 1,06

2001 [32] ‐ ‐ ‐ ‐0,400 ‐ ‐ 

2001 [32] ‐ ‐ ‐ ‐0,384 ‐ ‐ 

2001 [33] 0,190 0,168 0,333 ‐0,50 ‐0,47 1,10

2002 [34] 0,202 0,169 0,326 ‐0,502 ‐0,51 0,99

2003 [35] 0,137 0,109 0,318 ‐0,319 ‐0,318 1,00

2003 [36] 0,251 0,237 0,293 ‐0,67 ‐0,67 1,00

2003 [37] 0,246 0,203 0,37 ‐0,65 ‐0,65 0,99

2003 [37] 0,245 0,197 0,39 ‐0,65 ‐0,65 1,00

2005 [38] 0,242 0,237 0,33 ‐0,71 ‐0,64 1,17

2005 [39] 0,194 0,161 0,337 ‐0,49 ‐0,48 1,01

2005 [39] 0,182 0,154 0,31 ‐0,446 ‐0,45 1,00

2006 [40] 0,189 0,165 0,292 ‐0,466 ‐0,47 1,00

2007 [41] 0,200 0,166 0,335 ‐0,50 ‐0,5 0,99

2007 [42] 0,170 0,166 0,211 ‐0,422 ‐0,41 1,04
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Tabla V‐6: Valores de los módulos de Poisson y coeficientes elásticos calculados para 

el InN utilizando los valores previamente publicados, recogidos en la Tabla V‐2 

Año Referencia νzx νxz νxy RN
zx RB RH 

1979 [43] 0,41 0,52 0,22 ‐1,33 0,85 ‐1,40 

1996 [21] 0,238 0,30 0,35 ‐0,94 ‐0,62 1,95 

1996 [20] 0,053 0,045 0,205 ‐0,11 ‐0,112 1,00 

1996 [20] 0,168 0,148 0,264 ‐0,40 ‐0,40 1,00 

1997 [22] 0,268 0,196 0,465 ‐0,73 ‐0,73 1,00 

1997 [23] 0,053 0,045 0,205 ‐0,112 ‐0,112 1,00 

1997 [23] 0,042 0,042 0,253 ‐0,112 ‐0,088 1,28 

1997 [24] 0,272 0,24 0,42 ‐0,82 ‐0,75 1,17 

1998 [27] 0,201 0,174 0,31 ‐0,50 ‐0,50 1,00 

1999 [31] 0,269 0,33 0,24 ‐0,87 ‐0,74 1,32 

2001 [32] ‐ ‐ ‐ ‐0,76 ‐ ‐ 

2001 [32] ‐ ‐ ‐ ‐0,68 ‐ ‐ 

2001 [35] 0,272 0,24 0,42 ‐0,83 ‐0,75 1,18 

2002 [45] 0,249 0,219 0,34 ‐0,66 ‐0,66 1,00 

 2003 [40] 0,194 0,145 0,32 ‐0,48 ‐0,48 1,00 

2003 [44] 0,244 0,267 0,40 ‐0,73 ‐0,65 1,20 

2005 [38] 0,272 0,23 0,27 ‐0,81 ‐0,75 1,14 

2005 [39] 0,272 0,237 0,43 ‐0,74 ‐0,75 0,99 

2005 [39] 0,239 0,212 0,32 ‐0,63 ‐0,63 1,00 

2007 [41] 0,280 0,24 0,36 ‐0,82 ‐0,78 1,09 

2007 [42] 0,276 0,26 0,41 ‐0,85 ‐0,76 1,20 

2008 [46] 0,285 0,25 0,38 ‐0,82 ‐0,80 1,04 

 Es un hecho claro que las constantes elásticas de los autores no 

considerados en la estadística son los que ofrecen valores de módulos y 

coeficientes más desviados de los obtenidos en este trabajo. Para el caso del 

GaN, los primeros cálculos realizados por Kim et al. [19] muestran los valores 

más bajos (e iguales) para RB y RN, y el no tenerlos en cuenta se justifica 

además en que los mismos autores propusieron posteriormente valores 

mejorados de las constantes elásticas que dan lugar a valores más realistas de 

relaciones y coeficientes elásticos [22]. La propuesta de Schlifgaarde et al. 

[23], también descartada, ya que se basa en métodos de cálculo similares a 
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los empleados por Kim et al. para proponer sus primeros resultados. 

Igualmente, ya se vio que los valores experimentales para Cij de Savastenko et 

al. [12] no eran representativos, y como ejemplo el valor derivado de RB es 

muy alto comparado con el esperado. Lo mismo ocurre cuando se usa el valor 

de C33 de Schwarz et al. [16]. Por otra parte, los cálculos ab initio de RB y RH 

que no consideran constantes elásticas para GaN dan valores de salida de ‐

0,457 y 1,014, próximos a los esperados [63].  

 Para el caso del InN, uno de los cálculos de Kim et al. [20] y los dos de 

Schlifgaarde et al. [23] proporcionan valores bajos de RBy RN. Por el contrario, 

los Cij de Lei et al. [40] conducen a valores de RB y RN no lejos de lo esperado, 

si bien las constantes elásticas individuales que proponen son demasiado 

altas y se alejan del rango propuesto. En los valores experimentales 

propuestos por Sheleg y Savastenko [43], la desviación de los coeficientes 

esperados es muy alta, dando lugar por ejemplo a un valor positivo poco 

congruente de RB. Además, se debe advertir que los cálculos de coeficientes 

elásticos de Majewski et al. [63], sin empleo de constantes elásticas, 

proporcionan valores de RB=‐0,793 y RH=1,174 para InN, muy próximos a los 

aquí propuestos. 

V.6. Determinación de la composición de InxGa1‐xN a 

partir de medidas de deformación 

En esta sección se pretende mostrar la bondad de las constantes 

elásticas propuestas en el apartado anterior, empleándolas para el cálculo 

preciso de la composición química de una serie de capas de InGaN con 

distintas concentraciones de In. Para realizar una primera comparación de la 

composición de las epicapas, independientemente de la estimación que se 

pretende realizar por medidas no analíticas, se realizaron medidas analíticas 

de espectroscopía de energía dispersiva de rayos X (EDX) en modo STEM, 

tomando series de 10 espectros para cada muestra en zonas alejadas 

aproximadamente 100 nm entre sí. Así se consigue tener una buena 

percepción de la homogeneidad química de cada una de las capas de InGaN. 

Cada espectro se recogió no de forma focalizada en un punto, sino 

promediando la señal proveniente del área integrada dentro de una ventana 

de dimensiones 5x5 nm2, manteniendo constante el número de cuentas en 
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todas las medidas para que se pudiesen comparar directamente las 

intensidades absolutas de los picos. Se estimó el cociente relativo de 

intensidad de los picos InLα y GaKα y se analizaron los espectros mediante el 

software “INCAEnergy®” [64] en modo de cuantificación sin estándar. Se 

mostró operando de esta forma que la dispersión de cada grupo de medidas 

es del mismo orden que la precisión de la técnica (<1,5%). Los espectros 

correspondientes a cada muestra y los resultados obtenidos para la fracción 

molar de InN medido por EDX, xe, se resumen en la Figura 5.7. El pico 

correspondiente al silicio proviene de los listones de soporte empleados en la 

preparación de las muestras XTEM.  

Cabe mencionar que la aplicación de EDX a las muestras preparadas 

en XTEM elimina la ambigüedad de las señales originadas por los efectos 

volumétricos provenientes de la pera de interacción en la muestra como 

ocurre en microscopía electrónica de barrido o en TEM en muestras 

preparadas en visión planar. En este caso particular, al tratarse de espesores 

muy pequeños (25 nm) sería imposible discernir la señal de la epicapa de las 

correspondientes al pseudosustrato. 

 

Figura 5.7: Espectros EDX correspondientes a cada muestra y valor de xe obtenido 

por este método  

  En este contexto, resulta de especial importancia el poder adquirir 

datos estructurales con una alta resolución en las mismas zonas en las que se 

han tomado los espectros de EDX. Con este propósito se ha aplicado una 

metodología para determinar las características estructurales de las muestras  

de capas de InGaN basada en un análisis de los diagramas de difracción de 

 xe 

S1 0,416 

S2 0,513 

S3 0,618 

S4 0,700 

S5 0,813 
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electrones de área seleccionada (SAED). Con este objeto, los diagramas SAED 

se registraron para las heteroestructuras completas zafiro/AlN/GaN/InGaN, 

con aperturas que permiten abarcar zonas con un diámetro de 

aproximadamente 500 nm, y para la intercara GaN/InGaN con aperturas que 

permiten selecciones de ~50 nm. Las placas fotográficas obtenidas se 

escanearon con una resolución de 1000 píxels por pulgada, de tal forma que 

se permitiera obtener imágenes de 8‐bits de alta resolución donde los puntos 

de difracción muestran perfiles de intensidad de tipo gaussiano. Las 

reflexiones o puntos de difracción poseen un alto rango dinámico de brillo, de 

tal forma que es posible determinar el centro de determinadas reflexiones 

con una precisión de 1 píxel. En las condiciones de operación empleadas 

(voltaje de aceleración de 120 kV y longitud de cámara L≈80 cm), y con la 

digitalización nominal, 1 píxel equivale a 1061,9632 Å‐1 en el espacio 

recíproco, lo que corresponde a 0,00094 Å en el espacio real, y por tanto a 

una resolución de ~±0,001%. En los resultados expuestos en este capítulo, los 

parámetros reticulares de las distintas capas monocristalinas y tensadas de 

InGaN se obtuvieron comparando las distancias relativas en el espacio 

recíproco entre sus reflexiones y las asociadas al sustrato de α‐Al2O3, que se 

supone completamente relajado, y por tanto con constantes de red 

a=4,75971 Å y c=12,99353 Å [65].   

La Figura 5.8a muestra un diagrama de difracción típico de la 

heteroestructura completa (0001)Al2O3/(0001)AlN/(0001)GaN/(0001)InGaN, 

donde se observa un perfecto alineamiento de las reflexiones, y por tanto, 

buena calidad de la heteroepitaxia de los nitruros entre sí y con respecto al 

zafiro del sustrato. Los diagramas están exentos de reflexiones extras, 

indicativas de defectos estructurales extendidos, segregación de fases o 

modulación de composición. Es posible indexar las distintas reflexiones 

correspondientes a cada uno de los materiales, como se indica en la Figura 

5.8b (recuadro de la Figura 5.8a), y obtener así información de los parámetros 

c y a de cada capa. La fila vertical de reflexiones alineadas de la izquierda 

Figura 5.8b sirve como ejemplo para ilustrar el método de medida. La imagen 

de mapa de bits de la Figura 5.9 muestra la intensidad de las reflexiones 

(00018) del zafiro y (0008) de los distintos nitruros. La correspondencia entre 

pixels y Å‐1 es notable para las reflexiones del zafiro e InGaN en la escala de 

intensidades, mostrando una resolución de un píxel. Para el caso de AlN o 
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GaN, si se trabajara con reflexiones que tuvieran mayores índices, éstas 

aparecerían más abruptas y su máximo sería fácilmente discernible con más 

precisión. No obstante, para el estudio que se propone sólo sería necesaria 

una alta resolución en el zafiro y en el InGaN. Los resultados obtenidos se 

resumen en la Tabla V‐7.  

 

Tabla V‐7: Valores de los parámetros reticulares a y c medidos para las muestras S1‐

S5 mediante SAED usando el zafiro como referencia 

Muestra c (Å) a (Å) 

S1 5,4445 3,2753 

S2 5,4624 3,3456 

S3 5,5470 3,3678 

S4 5,5663 3,4142 

S5 5,6115 3,4677 

En este punto es posible comprobar que no existe una relajación total 

de las capas, ya que la razón c0/a0 nominal para las composiciones medidas 

no varía de forma lineal entre los valores correspondientes a estructuras no 

deformadas de GaN (c0/a0=1,626) [66] y de InN (c0/a0=1,612) [67], sino que 

presenta un valor medio de ~1,64. 

Figura 5.8: (a) Diagrama de SAED de la 
heteroestructura completa a lo largo del eje 
de zona [112 0] de los nitruros. Un área 
ampliada se muestra en (b) donde se observa 
el alineamiento entre las distintas estructuras 
cristalinas

18) 
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Figura 5.9: Imagen de mapa de bits que muestra la intensidad relativa de brillo para 

las distintas reflexiones asociados a la estructura de S3 

 Dado que las capas presentan una alta calidad cristalina, se espera 

que la distorsión tetragonal en la dirección de crecimiento sea únicamente de 

tipo biaxial. El plano basal en las estructuras III‐N wurzita es básicamente 

isótropo, con un comportamiento casi cúbico a la deformación, y por tanto la 

teoría de elasticidad isótropa es aplicable en este caso. Bajo esta condición, el 

coeficiente de deformación perpendicular y paralelo experimental, Rs=(εc/εa), 

debería coincidir con el llamado coeficiente de relajación de deformación 

biaxial, RB=(‐2C13/C33). El cumplimiento de la ley de Vegard entre GaN y InN 

para los parámetros reticulares y las constantes elásticas de InGaN wurzita se 

ha comentado en secciones previas; y teniendo ahora en cuenta todo lo 

anterior, es posible expandirla de la forma (Ec. 5‐11): 
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 Sustituyendo en la ecuación los valores de las constantes de red para 

InN y GaN relajados, y las constantes elásticas calculadas estadísticamente en 

la sección anterior: InN
13C =85, GaN

13C =101, InN
33C =236, GaN

13C =395; se puede 



Estudio de capas simples de InxGa1‐xN con alto contenido en indio 
 
 

 
207

concluir que la fracción molar de InN (x) en una capa de InxGa1‐xN deformada 

biaxialmente es la única solución entre 0 y 1 de la siguiente ecuación de 

tercer grado, que relaciona x como función únicamente de dos variables: los 

parámetros reticulares medidos a y c, como sigue: 

Ax3+Bx2+Cx+D=0            (Ec. 5‐12) 

con: 

A=‐34,61 

B=‐553,68+16,60·a+55,55·c 

C=‐1088,81+61,13·a+368,97·c 

D=9869,52‐1047,37·a‐1259,42·c 

 En la Tabla V‐8 se resumen los valores de composición química 

obtenidos para los parámetros reticulares medidos en cada capa de InGaN. 

Los valores de composición calculados con la ecuación cúbica expuesta 

anteriormente, xc, el valor derivado del cociente de deformación 

experimental RS, los valores de composición medidos por EDX, xe también se 

incluyen en esta tabla. 

Tabla V‐8: Valores medidos por SAED para los parámetros reticulares del InGaN, los 

valores de composición calculados, xc, más el valor derivado del cociente de 

deformación experimental RS y los valores de composición medidos por EDX, xe 

Muestra c (Å) a (Å) Rs xc xe 

S1 5,4445 3,2753 ‐0,571 0,404 0,416 

S2 5,4624 3,3456 ‐0,589 0,502 0,513 

S3 5,5470 3,3678 ‐0,615 0,624 0,618 

S4 5,5663 3,4142 ‐0,641 0,699 0,700 

S5 5,6115 3,4677 ‐0,686 0,813 0,813 
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Los estudios similares al que se expone aquí, donde se correlaciona 

estructural y químicamente RS, son muy escasos. De hecho, no se han 

encontrado datos publicados para x>0,28, los cuales serían útiles para poder 

establecer una buena comparación. Sin embargo, se calcularon o recalcularon 

empleando las constantes reticulares consideradas en este trabajo los valores 

de deformación paralela y perpendicular en InN y GaN para los datos 

publicados por otros autores, obtenidos a partir de técnicas analíticas como 

espectroscopía de espectroscopía de dispersión de Rutherford (Rutherford 

Backscattering Spectroscopy, RBS) [61,68‐74], espectrocopía de masa de 

iones secundarios (Secondary Ion‐Mass Spectroscopy, SIMS) [127] o 

espectroscopía analítica de rayos X (Analytical X‐ray Spectroscopy, AXS) [75] 

con el fin de obtener valores de RS comparables. Estos valores de RS para 

varias composiciones de InGaN validados química y estructuralmente se 

pueden comparar con los valores de RB propuestos, y el resultado se muestra 

en la Figura 5.10. En ella se muestran, en la gráfica inferior mediante puntos 

negros, los valores calculados de Rs a partir de los datos obtenidos en la 

bibliografía en función de la composición para valores bajos de In. Estos datos 

representados con puntos negros se desgranan en la mitad superior de la 

gráfica. En general la población de valores de RS encontrada en la bibliografía 

no difiere mucho del carácter puramente biaxial (RB). Sin embargo, no es fácil 

determinar si los valores de RS son a veces distintos de los de RB por el hecho 

de que las capas estén sometidas a tensiones hidrostáticas debidas a su 

inferior calidad cristalina en comparación con las aquí estudiadas, o si el error 

en las composiciones químicas obtenidas por estos autores puede afectar al 

cálculo de RS de tal forma que se separe considerablemente del valor de RB. 

De hecho, muchas de las capas o estructuras cuánticas de InGaN estudiadas 

en esos casos presentaban segregación de fases o subcapas con diferentes 

estados de tensión.  

También hay que considerar que el valor calculado de RS es muy 

sensible a pequeños cambios en los valores de entrada, tanto de 

deformaciones como de composición. De hecho, se observó que tomando 

como fijos los valores de los parámetros reticulares propuestos por varios 

autores, y permitiendo variar los valores de composición dentro de unos 

márgenes que podrían equivaler a los márgenes de error de la técnica 

correspondiente, se conseguía que Rs(x) se aproximase a RB(x). Algunos de 



Estudio de capas simples de InxGa1‐xN con alto contenido en indio 
 
 

 
209

estos casos se visualizan también en la mitad superior de la Figura 5.10., 

donde se presentan tres ejemplos de cálculo de RS correspondiente a unos 

mismos datos y una pequeña variación de los valores medios de x propuestos 

por RBS. Los valores correspondientes a los datos originales y recalculados se 

conectan por flechas. Como ejemplo, Zhou et al. [73] midieron una fracción 

molar de In x=0,044 para pozos cuánticos de InGaN, con un valor 

correspondiente RS=‐0,56. La posibilidad de que x=0,045 hace que cambie el 

valor de RS a RS=‐0,49, mientras que el valor que se espera de RB para esa 

composición es de ‐0,52, es decir, un valor intermedio. En otro trabajo [72], la 

asunción de un valor x=0,175 en lugar del publicado x=0,170 cambia el valor 

estimado de RS desde ‐0,60 hasta ‐0,50, aproximándose a la línea azul de RB. 

Los tres puntos relacionados con el estudio de O’Donnell et al. [68] 

corresponden a la misma capa delgada de InGaN de 45 nm, pero empleando 

el valor propuesto x=0,10, y dos nuevos ligeramente diferentes, x=0,101 y 

x=0,1025. El resultado es que los valores de RS en un caso se aproximan y en 

el otro sobrepasan el valor de RB(x) asociado. El último ejemplo corresponde 

a los valores publicados por Pereira et al. [69], quienes encontraron un valor 

medio x=0,119 en una capa de InGaN sobre GaN compuesta por dos 

subcapas, donde la región cercana a la intercara es casi pseudomórfica y la 

región correspondiente a la superficie está prácticamente relajada. De 

acuerdo con sus medidas de RSB, se calcula a partir de la ecuación 

anteriormente propuesta x=0,1250 para la subcapa pseudomórfica y 

x=0,1195 para la relajada. Si se considera que el área de la intercara 

proporciona una señal de XRD tres veces mayor que la de la superficie, se 

obtiene un valor promedio x=0,12 para la capa completa, una desviación con 

respecto al valor publicado por estos autores que está dentro del error de la 

técnica RSB. De esta forma, los valores de RS calculados para ambos valores 

se encuentran cerca de la línea correspondiente a RB, uno con un valor 

superior y otro con un valor inferior. En conclusión, pequeñas variaciones de 

±1% en el valor de x pueden llegar a producir variaciones de hasta ±0,25 en el 

valor calculado de RS, lo cual puede llevar a evaluaciones de composición 

erróneas.  
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Figura 5.10: Valores calculados de RS representados en función de la composición 

química establecida según distintos métodos. La línea continua corresponde a los 

valores de RB  

 En este sentido, a lo largo del tiempo se han ido acumulando en la 

bibliografía errores que han sido fuentes de imprecisión en la determinación 

de la composición en InGaN, provocando sub o sobreestimaciones que 

pueden exceder el 15%. Entre ellos se pueden destacar los siguientes: 

‐ El uso de conjuntos erróneos de constantes elásticas anisótropas 

(Cij), lo que implica el cálculo de valores de módulos de Poisson y coeficientes 

elásticos incorrectos (ν, RN, RB y RH). Como se tuvo en cuenta en la revisión 

estadística, varias medidas y cálculos que muestran grandes desviaciones en 

lo que a constantes elásticas se refiere deberían ser desechados porque 

pueden llevar a errores significativos en los cálculos de los correspondientes 

coeficientes elásticos. Algunos autores han hecho énfasis en este aspecto 

alertando acerca de la necesidad de evitar para los cálculos valores poco 

realistas o representativos desde el punto de vista físico, como los reportados 

por Sheleg et al. [43] para InN o Savastenko et al. para GaN [12]; y que de 
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forma inapropiada han sido considerados de forma extendida como 

referencias en otros trabajos [76‐78].  

‐ El uso de diferentes parámetros reticulares para GaN o InN relajado 

como base para cálculos de deformación. Existen en la bibliografía medidas 

en estructuras de GaN de alta calidad, como las de Moram et al. [66] 

(c0=5,1850 Å, a0=3,1884 Å) que aquí se han tomado como referencia. Sin 

embargo, otros resultados han propuesto valores ligeramente diferentes 

aunque también parecen rigurosos [79‐83]. De forma similar para el InN, para 

este capítulo se han empleado los valores propuestos recientemente 

Paszkowicz et al. [67] (c0=5,70374 Å, a0=3,53774 Å); si bien existe una amplia 

variedad de propuestas [84‐87]; alguna de las cuales [88] muestra un valor de 

referencia c0 para el InN relativamente desviado con respecto a valores 

previamente publicados. Estos autores se basan en la asunción de que sus 

capas estudiadas presentan una textura porosa y columnar, lo que debería 

conllevar un mayor grado de relajación al tener mayores superficies libres y 

menor superficie de contacto con el sustrato. Sin embargo, en otros 

resultados expuestos por el mismo grupo sobre capas de InN de 10 μm de 

espesor se muestran valores parecidos a los a0 esperados, pero de c0 

considerablemente desviados. En conclusión, las constantes reticulares 

medidas en GaN e InN supuestamente relajados muestran grandes 

fluctuaciones según se atienda a diversos autores, y por tanto resulta difícil 

determinar su valor verdadero. Estas diferencias pueden llevar a variaciones 

en valores calculados de RS de hasta ±0,25 [89]; lo cual, según la Figura 5.10, 

pueden llevar a errores en la estimación de composiciones que abarquen el 

rango casi completo de concentraciones de In.  

‐ La consideración de que el módulo elástico es invariante con la 

composición. Algunos autores asumieron que las capas de InGaN con alto o 

bajo contenido en In están relajadas o se comportan elásticamente como si 

fueran InN o GaN estequiométrico respectivamente, es decir, no consideran 

cambio en las propiedades elásticas con cambios de composición. Por 

ejemplo, Stepanov et al. [90] consideraron un valor constante νzx=0,17 para 

InxGa1‐xN con 0<x<0,2, e incluso referencias usadas en este trabajo 

contemplan que ν=0 para 0<x<0,33. En otros tipos de ternarios también se 
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han realizado aproximaciones similares por ejemplo para determinar la 

fracción molar de AlN en AlxGa1‐xN [91]. 

‐ El uso de interpolaciones lineales para obtener los valores de ν(x), 

RN(x), RB(x) y RH(x) en InGaN (ver líneas punteadas en la Figura 5.6) entre sus 

valores correspondientes para los binarios InN y GaN. Esta hipótesis es común 

[92,93], en lugar de considerar que estos valores están afectados por 

dependencias no lineales. De los resultados expuestos en este trabajo se 

deduce que el contenido de indio estimado al interpolar linealmente las 

constantes Cij (lo que supone un valor no lineal de RB con la composición) es 

siempre mayor que el estimado al interpolar linealmente RB. Como ejemplo, 

para una capa biaxialmente tensionada con RB≈‐0,60, se tendría x≈0,40 

asumiendo la interpolación lineal de RB, y x≈0,55 considerando dependencia 

no lineal; es decir, una subestimación del 15% en su fracción molar de InN.  

‐ El uso del módulo de Poisson en lugar del uso más apropiado en 

estos casos de RB(x). Algunos grupos han tratado la distorsión elástica de la 

celda unidad según una aproximación puramente isótropa, sustituyendo el 

cociente de deformación biaxial 2C13/C33 por 2C12/C11 [89,94], o usando Rzx
N(x) 

en lugar de RB(x); lo que puede provocar diferencias en la estimación de 

composiciones de hasta un 20%. Probablemente, la confusión proviene del 

hecho de que la aproximación isótropa considera un único valor genérico de 

la módulo de Poisson (ν) para cualquier dirección x=a, y=b y z=c. Así, para el 

caso de una tensión biaxial en el plano basal (σx= σy y σz=0) se asume [95]: 

       )1( ν
E
σ

ε x
x −=        y          ν

E
σ

ε x
z 2−=            (Ecs. 5‐13 a 5‐14) 

y por tanto: 

    
ν
ν

ε
ε

x

z

−
−

=
1

2
             (Ec. 5‐15) 

donde E es el módulo de Young del material considerado casi‐cúbico. Sin 

embargo, para el caso de materiales con estructura tipo wurzita, se puede 

considerar un modelo parcialmente anisótropo que como se mencionó 

anteriormente considera que el plano basal es puramente isótropo pero no 

así el plano prismático, y por tanto hay que realizar una distinción entre 
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relaciones de Poisson según las direcciones (Ecs. 5‐3 a 5‐5). En el caso de 

tensión biaxial, aplicable a los sistemas aquí estudiados se tiene: 

      )1( xy
xx

xx
xx ν

E
σ

ε −=       y      xz
xx

xx
zz ν

E
σ

ε 2−=                  (Ecs. 5‐16 a 5‐17) 

y entonces:  

xy

xz

xx

zz

ν
ν

ε
ε

−
−

=
1

2
                          (Ec. 5‐18) 

En consecuencia, el valor correcto de RN, en lugar del comúnmente usado Rzx
N 

debería ser Rxy‐xz
N: 

33

132
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2
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R
xy

xzN
xzxy

−
=

−
−

=−                                      (Ec. 5‐19) 

que de hecho coincide con la expresión para RB(x) y que es la que se propone 

aquí para su uso en los cálculos. 

‐ Confusiones en las expresiones de relaciones o coeficientes elásticos 

calculados, de tal forma que la nomenclatura empleada puede llevar 

potencialmente a error. Simplemente a modo de ejemplo, algunos autores 

citan valores de RB o RN como si se tratara de ν y viceversa. Igualmente, en 

muchos casos, el término RB, donde “B” se refiere a biaxial, ha sido designado 

como r [96], D[97‐99], K [100], b[88], ξ(x) [101] o incluso ν [60,102,103].  

 ‐ El cálculo directo de la composición a partir de medidas de longitud 

de onda de emisión [104]. Se sabe que estructuras de InGaN con idéntica 

composición pueden emitir a longitudes de onda distintas si se encuentran en 

distintos grados de relajación [105]. Además, la expresión que liga 

composición con anchos de banda de energía prohibida es relativamente 

antigua, y las mejoras propuestas aún no han llegado a consenso [56,106]. De 

hecho, el arqueamiento (bowing) del ancho de banda de energía prohibida 

del InGaN en función de su composición todavía es un tema de intenso 

debate. Algunos trabajos muestran que la energía de la radiación emitida 

medida por fotoluminiscencia y el ancho de banda de energía prohibida 

varían linealmente con la composición [69], pero también se han llevado a 

cabo otros estudios teóricos y experimentales para determinar el parámetro 
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de bowing del InGaN debido a efectos no lineales asociados a la formación 

del ternario [62].  

‐ Otros, como (i) la estimación de composiciones nominales evaluadas 

a partir de razones de flujo implementadas por los crecedores; (ii) el cálculo 

de composiciones a partir de las medidas del parámetro c únicamente, 

asumiendo capas relajadas cuando es posible que no hubieran superado el 

espesor crítico; (iii) la consideración de que la Ley de Vegard no es válida para 

parámetros reticulares [107] o constantes elásticas [90,92] del InxGa1‐xN.  

V.7. Espesor crítico para capas de InGaN sobre GaN 

(0001) 

Las constantes elásticas propuestas son también empleadas para la 

determinación del espesor crítico de capa (Critical Layer Thickness, CLT) del 

InN, GaN y el ternario InGaN, ya que en estas determinaciones uno de los 

módulos de Poisson tiene un papel fundamental en las expresiones más 

comunes para el cálculo de CLT.  Como ya se mencionó en capítulos previos 

de la presente tesis doctoral, el espesor crítico se define como aquél para el 

cual la tensión de cizalladura crítica resuelta se hace lo suficientemente 

grande como para formar o deslizar una dislocación de desajuste, en este 

caso entre la epicapa de InGaN y el pseudosustrato de GaN, impidiendo el 

crecimiento pseudomórfico. Se consideran y comparan aquí tres modelos 

clásicos para la determinación del CLT, como son el de Mathews‐Blakeslee 

(MB) [108] (basado en un equilibrio mecánico), el de People y Bean (PB) [109] 

(basado en un balance energético) y el de Fischer et al. (F) [110]. Las 

ecuaciones que relacionan para cada modelo el espesor crítico de capa (hc) 

frente al contenido de In(x) del InxGa1‐xN son: 
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donde ν(x) es el módulo de Poisson νzx(x) del InGaN; f(x) es el desajuste 

reticular entre la capa y el sustrato; a(x) es el parámetro reticular del InGaN 

relajado a0
InGaN; b(x) es el módulo del vector de Burgers en el InGaN; λ(x) es el 

ángulo entre el vector de Burgers y la dirección en la intercara perpendicular 

a la línea de dislocación; y β(x) es el ángulo entre la línea de dislocación y su 

vector de Burgers. Se ha considerado que la magnitud de cada uno de estos 

parámetros descritos es variable con la composición x. Hay que mencionar 

que la ecuación empleada para el modelo MB es una versión refinada basada 

en una formulación posterior desarrollada por Matthews, Blakeslee y Mader 

[111,112]. También hay que aclarar que todas estas formulaciones se 

realizaron considerando sistemas cúbicos isótropos y asumiendo tensiones 

uniaxiales, y que un modelo bidimensional que considere coeficientes de 

deformación biaxiales (RN o RB) debería arrojar mejores resultados. Sin 

embargo, asumiendo que los nitruros hexagonales crecidos sobre planos 

(0001) de otros materiales hexagonales con buena calidad cristalina son 

mayormente isótropos en sus planos basales, y será ahí donde se sitúen las 

dislocaciones de desajuste, entonces es posible considerar como válidos estos 

modelos siempre y cuando se escojan cuidadosamente los correspondientes 

sistemas de deslizamiento y líneas de dislocación.  

No obstante, aún no se ha alcanzado un acuerdo en la elección de los 

parámetros apropiados para el sistema InGaN/GaN con el fin de ser 

implementados posteriormente en los modelos de CLT. Pereira et al. [56, 

113] consideraron únicamente hc(x)PB y la primera aproximación de hc(x)MB, 

únicamente para el sistema de deslizamiento basal tomando |b|=a0
GaN. La 

idea extendida de considerar |b| como un valor constante tiene como base la 

aproximación realizada en los trabajos originales de CLT, si bien en el caso 

que se expone se ha considerado más oportuno tomarlo como proporcional 

al parámetro reticular de cada epicapa de InGaN justo en el momento que 

comienza la relajación. Sin embargo, se ha podido comprobar que el uso de 

un valor constante de |b| apenas cambia la solución representada en las 

gráficas posteriormente calculadas. En este sentido, Park et al. [114] 

emplearon hc(x)PB y hc(x)MB tomando |b|=(aInGaN/√2); y Lu et al. [115] utiliza  la 
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expresión para hc(x)F con |b|=a0
GaN y λ=π/3 (el sistema A en la Figura 5.11). 

Holec et al. [116] consideraron los tres modelos de espesor crítico en sus 

aproximaciones isótropa y anisótropa, con el sistema de deslizamiento 

piramidal, y una magnitud de |b| basada en un balance tridimensional de 

energía que tiene en cuenta los posibles vectores de Burgers en el plano‐c 

hexagonal. Igualmente, muchos otros trabajos pueden estar afectados por 

inexactitudes a la hora de determinar la composición química por las razones 

expuestas en apartados anteriores, lo que puede dar lugar a cálculos de 

espesor crítico equívocos [117‐119].  

También existe notable discrepancia con respecto a las posibles 

combinaciones de MDs y sistemas de deslizamiento a considerar para esta 

estructura. Por esa razón,  y con el propósito de clarificar se ha construido la 

Figura 5.11. Una primera asunción errónea es considerar [120,121] como una 

combinación posible el sistema de deslizamiento primario en cristales 

hexagonales (opción A en la Figura 5.11), donde una dislocación de desajuste 

con línea de dislocación (lA) a lo largo de la dirección <1 21 0> contenida en el 

plano basal se desliza por el sistema {0001}<1 120>. Esto da lugar a unos 

parámetros a introducir en las ecuaciones de espesor críticos como siguen: 

lA=<1 210>, bA(x)=⅓<1 1 20>=a0(x); λA(x)=<1 1 20>^<1010>=30°=π/6 y βA(x)= 

<1 120>^<1210>=120°=2π/3. Otros autores [122,123] describen un 

mecanismo según el cual, para el sistema InGaN/GaN se generan semilazos 

de dislocaciones de desajuste en el plano basal a lo largo de las direcciones 

<1100> (lB en el sistema “B” de la Figura 5.11), creadas en las primeras 

etapas del crecimiento y que relajan  en torno al 80% de la tensión debida al 

desajuste reticular. Sin embargo, estos lazos de dislocaciones de desajuste 

sólo se han observado en sustratos de GaN sobre los que se han creado 

patrones de mesetas, o cerca de hendiduras donde la intercara se expone 

como superficie libre. Además, estos fragmentos de MDs están asociados al 

doblamiento de dislocaciones de hélice que no contribuyen en principio a la 

relajación. En este caso, el sistema de deslizamiento {0001}<1 1 20> con línea 

de dislocación lB=<1100> y bB=⅓<1 120>  da lugar a λB(x)= 

<1 120>^<1 120>= 0° y βB(x)= <1 120>^<1100>= 90°= π/2. 
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Figura 5.11: Posibles combinaciones de MDs y sistemas de deslizamiento no 

considerados (A y B) y considerados (1 a 4) para el cálculo de espesor crítico de capa 

en InGaN wurzita 

La razón por lo que no se pueden considerar las opciones A y B como 

posibles sistemas de deslizamiento en los cálculos para el CLT en el sistema 

InGaN/GaN es la siguiente: es necesario que exista una tensión de cizalladura 

crítica resuelta no nula para activar el deslizamiento de una dislocación en un 

plano determinado. De acuerdo con la ecuación de Peach‐Koehler [124], los 

sistemas de deslizamiento que consideren un plano paralelo (como es el caso 

del plano basal en las opciones A y B) o perpendicular a la dirección de la 

tensión no serán operativos para el deslizamiento. Por tanto, para el caso de 

tensiones biaxiales en sistemas hexagonales crecidos sobre sustratos (0001), 

sobre los planos basales y prismáticos se ejercerá una tensión de cizalladura 

resuelta nula. De hecho, existen estudios que demuestran que los planos 

basales y prismáticos de InGaN o AlGaN wurzita no son activos para 

deslizamiento de dislocaciones en esa configuración epitaxial [125,126]. En 
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este sentido, las mismas referencias [125] y [126] concluyen que los únicos 

sistemas de deslizamiento activos en los que se puede producir el 

deslizamiento de una MD desde la superficie libre del InGaN hacia el plano de 

la intercara son los sistemas de deslizamiento que incluyan planos 

piramidales. El más favorable de los referidos es el {11 2 2}<1 1 23> (sistema 

de la opción 1 en la Figura 5.11). El plano piramidal {11 2 2} intersecta la 

intercara (0001) a lo largo de líneas tipo l1=<1 100>, y entonces 

b1(x)=⅓<1 1 23>=c0(x)+a0(x), con )()()( 2
0

2
01 xxx acb += , 

λ1(x)=<1 1 23>^<1 120>=~58° y β1(x)=<1 1 23>^<1 100>=90°=π/2 en las 

ecuaciones de CLT. También coinciden en describir un segundo sistema de 

deslizamiento candidato: el {101 1}< 2 113> (sistema de la opción 2 en la 

Figura 5.11), lo que da una dirección de línea l2=<1210> en la intercara, 

resultando b2(x)=⅓< 2 113>,  λ2(x)=< 2 113>^<101 0>~62° y 

β2(x)=< 2 113>^<1210>~75°. Ya independientemente, Srinivasan et al. [125] 

describe el sistema de deslizamiento {1012}<1011> (sistema de la opción 3 

en la Figura 5.11), dando una dirección de línea l3=<1 21 0>, y por tanto 

b3(x)=<1011>, con )(3)()( 2
0

2
03 xxx acb += , λ3(x)=<1 011>^<101 0>~43° y 

β3(x)=<1011>^<1210>=90°; y Floro et al. [126] describe un cuarto y último 

sistema (en la opción 4 en la Figura 5.11): el {1 2 11}< 2 113>, con lo que l4 se 

encuentra en la dirección <1010>, con b4(x)=⅓< 2 113>, 

λ4(x)=< 2 113>^<1 100>~75° y β4(x)=< 2 113>^<101 0>~63°. Las características 

de estas combinaciones de MDs y sistemas de deslizamiento se resumen en la 

Tabla V‐9.  

Las curvas de espesor crítico para las cuatro opciones de 

combinaciones de sistemas de deslizamiento y MDs consideradas se 

representan en la Figura 5.12. Los CLTs más altos se encontraron para el 

modelo PB a las concentraciones de In más bajas; mientras que los valores de 

CLTs más bajos corresponden al modelo MB. En una primera estimación 

todos los modelos cumplen las observaciones experimentales, ya que las 

muestras estudiadas, con un espesor de 25 nm y una concentración 

0,4<x<0,8, resultaron estar parcialmente relajadas, en buena concordancia 

con todas las curvas de la gráfica.  



Estudio de capas simples de InxGa1‐xN con alto contenido en indio 
 
 

 
219

Tabla V‐9: Parámetros para las distintas combinaciones de sistemas de deslizamiento 

y MDs tanto consideradas (1‐4) como desechadas (A y B) para su implementación en 

los distintos modelos de CLT aplicado al sistema InGaN/GaN(0001) 

Opción Sistema l de la MD b(x) λ(x) β(x) 

A {0001}<1 120> <1210> ⅓<1 120> 30° 120° 

B {0001}<1 1 20> <1 100> ⅓<1 1 20> 0° 90° 

1 {11 2 2}<1 123> <1100> ⅓<1 123> ~58° 90° 

2 {101 1}< 2 113> <1 210> ⅓< 2 113> ~63° ~75° 

3 {1012}<1011> <1210> <1011> ~43° 90° 

4 {1 2 11}<2 113> <1010> ⅓< 2 113> ~75° ~63° 

Como se ha discutido a lo largo de secciones previas de este capítulo, 

muchos de los datos experimentales publicados sobre CLT podrían estar 

afectados por determinaciones erróneas de la composición química de las 

capas de InGaN, y por tanto podrían llevar a conclusiones erróneas sobre el 

CLT del sistema InGaN/GaN(0001) [114,116‐119]. Sin embargo, sí se podrían 

considerar más fiables los valores publicados para bajas concentraciones de 

In, ya que en estos casos el asumir que las capas sean pseudomórficas no 

implica un error considerable en la determinación del parámetro reticular a, 

dado que ahora aInGaN≈aGaN. En este sentido, Akasaki et al. [117] y Wagner et 

al. [127] describieron el crecimiento pseudomórfico de capas de InGaN con 

x<0,15 y espesores de 40 nm y 30 nm respectivamente, Pereira et al. [105] 

mostraron que capas de InGaN con x=0,1 son pseudomórficas para un 

espesor de 3 nm pero están relajadas a espesores de 200 nm, Park et al. [114] 

crecieron capas de InGaN sobre GaN pseudomórficas con x=0,035 hasta un 

espesor de 250 nm, y Parker et al. [118] observaron una disminución del valor 

de CLT en capas simples de InGaN sobre GaN a medida que aumentaba el 

contenido en In, desde 130 nm hasta 60 nm en el rango 0,06<x<0,20. Estos 

últimos resultados se incluyen en forma de cuadrados negros en las gráficas 

de la Figura 5.11 a modo de comparación.  
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Por otra parte, existen diversos análisis publicados en la literatura de 

estructuras simples y múltiples de pozos cuánticos de InGaN/GaN que 

revelaron la presencia de MDs, y por tanto un crecimiento no pseudomórfico, 

para un pozo cuántico de InGaN con 3 nm de espesor y x=0,2, pero sin 

embargo no se encontraron MDs en estructuras múltiples con el mismo 

espesor pero con x=0,16. Por el contrario, otros resultados experimentales 

muestran que para esas mismas estructuras múltiples se supera el valor de 

CLT para espesores de 4 y 6 nm de InGaN con x=0,15 y x=0,18 

respectivamente [115]. En las observaciones de Reed et al. [119] se encontró 

un espesor crítico cercano a los 100 nm para x=0,05, mientras que para x=0,2 

disminuía hasta un valor cercano a los 10‐20 nm. Sin embargo, extraer 

conclusiones en el caso de estructuras enterradas de InGaN es aún más difícil 

ya que estos resultados experimentales difieren notablemente entre sí e 

incluso están parcialmente en desacuerdo. Además, para el cálculo de CLT de 

estructuras enterradas es necesario emplear ecuaciones distintas a las 5‐20 a 

5‐22.  

En conclusión, considerando los resultados publicados por Parker et 

al. [118] y representados por cuadrados negros en las gráficas, se puede 

deducir de forma aproximada que el modelo de Fischer para el CLT es el que 

mejor se ajusta a esos resultados experimentales, aunque el ajuste no es 

completo, mostrando un comportamiento similar para las cuatro opciones 

analizadas. Los modelos de MB y PB no ofrecen una buena concordancia con 

los valores experimentales para ninguna de las opciones de deslizamiento de 

MDs. Sin embargo, hay que resaltar que se deben tomar con precaución los 

resultados de CLT aquí considerados de Parker et al., ya que fueron extraídos 

de forma indirecta a partir de medidas de fotoluminiscencia, considerando 

que el inicio de la relajación en las estructuras tiene un efecto inmediato y 

medible sobre sus propiedades ópticas. De hecho, Reed et al. [119] 

mostraron que sus valores de CLT obtenidos mediante PL y medidas de 

movilidad y conductividad eléctrica diferían entre sí en torno a un 20%.  

Así, los escasos datos publicados en la bibliografía en cuanto a CLT de 

heteroestructuras de InGaN se deben considerar únicamente como valores 

aproximados y susceptibles de cambiar en un futuro. Únicamente realizando 

medidas sobre estructuras cristalinas de alta calidad y con técnicas que 
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permitan detectar la generación de la primera MD será posible extraer datos 

de CLT con mayor precisión.  
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Figura 5.12: Curvas de espesor crítico para los modelos PB, F y MB y las distintas 

opciones de MDs y sistemas de deslizamiento consideradas 1‐4 
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V.8. Conclusiones 

Se han conseguido crecer mediante PIMBE muestras de capas simples 

de InxGa1‐xN parcialmente tensionadas, con x nominalmente en el rango 

apenas explorado 0,4<x<0,8 sobre pseudosustratos zafiro/AlN/GaN. Estas 

epicapas presentan una alta calidad cristalina, con intercaras abruptas, 

superficies planas y contraste homogéneo, indicativo de ausencia de 

segregación de fases o alta densidad de defectos cristalinos extendidos. 

Para intentar lograr un consenso en lo que respecta a la amplia y 

dispersa variedad de datos disponibles en la bibliografía, se proponen unas 

constantes elásticas anisótropas para InGaN wurzita, basándose en un análisis 

y estudio estadístico de las constantes elásticas para InN y GaN encontradas 

en una profunda revisión bibliográfica. El método consiste en promediar los 

valores de conjuntos completos de Cij publicados, ignorando aquellos que no 

se ajustan a una distribución normal de población según el test de 

normalidad de Shapiro‐Wilk.   

Con los valores propuestos, se calcularon los coeficientes elásticos 

para InxGa1‐xN polar en todo el rango de composición, tales como los módulos 

de Poisson direccionales, y los coeficientes de deformación uniaxial, biaxial e 

hidrostático, asumiendo la validez de la Ley de Vegard para las constantes 

elásticas y de red.  

Se ha demostrado la bondad de las constantes y coeficientes 

propuestos mediante su uso para la obtención de una ecuación general 

empleada para extraer la composición de capas de InxGa1‐xN biaxialmente 

deformadas, midiendo únicamente sus constantes reticulares a partir de 

diagramas de difracción de alta resolución. Los valores encontrados de esta 

forma resultaron coincidir con los medidos mediante EDX en modo STEM. En 

este sentido, se han detectado y discutido errores tradicionalmente 

acumulados en la literatura y que han dado lugar a sub o sobreestimaciones 

de valores de composición.  

Finalmente, el probado carácter elástico del InGaN se usó para 

estimar el valor de espesor crítico de capa del InGaN sobre GaN (0001) en 

función de la composición. Se han considerado tres modelos diferentes y 

cuatro posibles sistemas de deslizamiento para dislocaciones de desajuste. El 
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modelo de Fischer et al. es el que mejor se ajusta a los escasos valores 

experimentales de espesor crítico de InGaN sobre GaN encontrados en la 

bibliografía. No se observaron diferencias sustanciales entre las cuatro 

opciones de deslizamiento en lo que respecta a este modelo. 
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VI.1. Estudio de capas simples de InN sobre distintos 

pseudosustratos 

‐ Se estudió la calidad de las capas de InN hexagonal producidas sobre 

un grupo de sustratos que consisten en una base de zafiro sobre la que se 

disponen capas intermedias de AlN y/o GaN.  

‐ En el rango evaluado de temperaturas de crecimiento se concluye 

que son las capas de InN crecidas a Tsubs=370 °C las que presentan la mejor 

calidad, con una minimización de imperfecciones estructurales y 

desorientaciones epitaxiales, y mayor calidad de las intercaras.  

‐ Se ha realizado una completa descripción de los distintos tipos de 

defectos estructurales encontrados en las capas más optimizadas de InN 

hexagonal, principalmente dislocaciones y fronteras de dominios. La densidad 

de dislocaciones encontrada para la estructura InN/AlN es de 3·109 cm‐2, 

inferior a los previamente descritos en la bibliografía. La heteroestructura 

zafiro/AlN/GaN/InN es la que muestra una densidad de dislocaciones de 

propagación menor para espesores similares. 

‐ Se ha discutido el fenómeno de relajación por deformaciones 

plásticas y elásticas que tiene lugar en las epicapas de 2H‐InN crecidas sobre 

pseudosustratos de AlN/zafiro, en el que interviene la formación de una red 

compleja de dislocaciones. En el marco de un modelo de crecimiento que 

tiene en cuenta consideraciones termodinámicas se han propuesto los 

mecanismos que de forma continua relajan las tensiones. Estas etapas son:  

(i) Relajación plástica mediante la introducción de una primera red 

de  dislocaciones de desajuste geométricas en la intercara 

InN/pseudosustrato, resultando una deformación residual del 

1,55%. 

(ii)  Relajación elástica durante la fase de crecimiento de las islas 

antes de entrar en contacto sin introducción de dislocaciones. 

(iii) Relajación elástica tras la coalescencia parcial de islas debida al 

incremento de espesor de la capa, a la que se contrapone la 

relajación plástica producida por la introducción y deslizamiento 
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de dislocaciones secundarias de desajuste que tienen asociados 

tramos de dislocaciones secundarias de propagación. El grado de 

relajación plástica final del InN es del 91%.  

‐ La densidad de TDs decrece exponencialmente durante el 

crecimiento. La densidad medida en las superficies de epicapas de 2H‐InN es 

un orden de magnitud por debajo del publicado previamente en la literatura, 

lo que confirma la idea de que las capas son de buena calidad. 

‐ La densidad de portadores decrece con el espesor de la capa de 2H‐

InN con la misma tendencia que lo hace la densidad de TD, con lo que se 

deduce que existe una dependencia directa entre la generación de 

portadores y la densidad de dislocaciones a distintos espesores en las capas 

de 2H‐InN. Se propone que ocurre una ionización no completa de los átomos 

que se disponen a lo largo de una línea de dislocación aportando 

aproximadamente 1 electrón por cada tramo de longitud de línea λ=2cInN. La 

movilidad electrónica media en estas capas a temperatura ambiente, por 

encima de 1500 cm2V‐1s‐1, también es de las más altas entre las reportadas 

hasta el momento.  

‐ Es posible  el empleo de una capa de amortiguamiento de In2O3 para 

la obtención de InN cúbico con estructura zinc‐blenda. El bajo desajuste 

reticular entre ambos y la simetría cúbica del sustrato son la fuerza impulsora 

del crecimiento de InN cúbico.  

VI.2. Estudio de puntos cuánticos de InN sobre 

GaN/zafiro 

‐ Se ha realizado un estudio morfológico y estructural de puntos 

cuánticos de InN con y sin recubrimiento de GaN crecidos mediante MOVPE.  

‐ Los QDs sin recubrir tienen forma de pirámide hexagonal truncada, 

con una relación de aspecto 1/6, una distribución de áreas tipo gaussiana y 

una densidad relativamente baja, del orden de 108 cm‐2.  

‐ Todos los QDs cuando se observan en visión planar presentan 

patrones de franjas de moiré. Éstos se utilizaron para estimar el porcentaje 

de relajación plástica de las estructuras sin recubrir, mostrando que en 
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promedio están próximas a la relajación total (97% de la tensión inicial debida 

al desajuste reticular).  

‐ Este alto grado de desajuste reticular está directamente relacionado 

con la generación de una red de dislocaciones de desajuste geométricas en la 

intercara InN/GaN, confirmada mediante HRTEM, y que a pesar de su alta 

densidad (3,7·106 cm‐1) no genera dislocaciones de propagación en el interior 

de los QDs.  

‐ Se ha llevado a cabo una completa caracterización de esta red de 

GMDs mediante la aplicación del algoritmo de fase geométrica a micrografías 

HRTEM en visión planar, mostrándose que consiste en tres familias de MDs 

que se propagan a lo largo de las tres direcciones principales <112 0> sin 

interacción entre ellas ni generación de nodos.  

 ‐ Las GMDs tienden a doblarse cuando se encuentran próximas al 

borde del QD, formando pequeños segmentos de dislocaciones de 

propagación y resultando por tanto otra red de dislocaciones, ahora de 

propagación, rodeando el QD.  

‐ La inclusión de una capa de recubrimiento de GaN crecido a baja 

temperatura provoca: 

• Cambios morfológicos significativos en los QDs, con una 

disminución de la relación de aspecto a 1/10. Aunque la altura 

de los QDs no varía, sí lo hace su diámetro medio y además 

tiene lugar una mayor dispersión en la distribución de áreas.  

• Un reordenamiento de las MDs en la intercara QD/sustrato con 

la consiguiente disminución en el grado de relajación plástica 

de la heteroestructura, que decrece a un 89%. 

‐ Todos los QDs de InN nuclean preferencialmente sobre 

dislocaciones de propagación de tipo arista pura, que se encuentran en el 

sustrato de GaN y no se propagan al interior de los QDs. Por tanto, el 

mecanismo de nucleación de estos QDs tiene que diferir notablemente de los 

modelos clásicos de Stranski‐Krastanow o Burton‐Cabrera‐Frank.  

‐ Los QDs de InN sin recubrir sufren un proceso de envejecimiento por 

exposición a condiciones ambientales. La capa de recubrimiento de GaN 
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preserva a los QDs de la exposición a condiciones ambientales y por tanto no 

se observan cambios, mientras que en la estructura sin recubrir se forma una 

capa de fases cúbicas con In2O3 como principal constituyente. 

‐ La aplicación del algoritmo de fase geométrica ha permitido obtener 

mapas de fases en las heteroestructuras, mostrando que están formadas por 

un núcleo de InN hexagonal rodeado de fases cúbicas. Por tanto tiene lugar 

una sustitución gradual de la subred hcp a una estructura fcc, y se sugiere la 

aparición de InN cúbico zincblenda altamente dopado con oxígeno como fase 

intermedia.  

VI.3. Estudio de capas simples de InxGa1‐xN con alto 

contenido en indio 

‐ Se han conseguido crecer mediante PIMBE muestras de capas 

simples de InxGa1‐xN particialmente tensionadas, con x nominalmente en el 

rango apenas explorado 0,4<x<0,8 sobre pseudosustratos zafiro/AlN/GaN.  

‐ Estas epicapas presentan una alta calidad cristalina, con intercaras 

abruptas, superficies planas y contraste homogéneo, indicativo de ausencia 

de segregación de fases o alta densidad de defectos cristalinos extendidos. 

‐ Se proponen unas constantes elásticas anisótropas para InGaN 

wurzita, basándose en un análisis y estudio estadístico de las constantes 

elásticas para InN y GaN encontradas en una profunda revisión bibliográfica. 

El método consiste en promediar los valores de conjuntos completos de Cij 

publicados, ignorando aquellos que no se ajustan a una distribución normal 

de población según el test de normalidad de Shapiro‐Wilk.  

‐ Con los valores propuestos, se calcularon los coeficientes elásticos 

para InxGa1‐xN polar en todo el rango de composición, tales como los módulos 

de Poisson direccionales, y los coeficientes de deformación uniaxial, biaxial e 

hidrostático, asumiendo la validez de la Ley de Vegard para las constantes 

elásticas y de red.  

‐ Se ha demostrado la bondad de las constantes y coeficientes 

propuestos mediante su uso para la obtención de una ecuación general para 

extraer la composición de capas de InxGa1‐xN biaxialmente deformadas, 
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midiendo únicamente sus constantes reticulares a partir de diagramas de 

difracción de alta resolución. Los valores encontrados de esta forma 

resultaron coincidir con los medidos mediante EDX en modo STEM.  

‐ En este sentido, se han detectado y discutido errores 

tradicionalmente acumulados en la literatura y que han dado lugar a sub o 

sobreestimaciones de valores de composición.  

‐ Se estimó el valor de espesor crítico de capa del InGaN sobre GaN 

(0001) en función de la composición, considerando tres modelos diferentes 

(Matthews‐Blakeslee, People‐Bean y Fischer) y cuatro posibles sistemas de 

deslizamiento para dislocaciones de desajuste. El modelo de Fischer es el que 

mejor se ajusta a los escasos valores experimentales de espesor crítico de 

InGaN sobre GaN encontrados en la bibliografía, si bien no se observaron 

diferencias sustanciales entre las cuatro opciones de deslizamiento en lo que 

respecta a este modelo. 
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