\=
UCA

Universidad
de Cadiz

Departamento de Ciencia de los Materiales

e Ingenieria Metallrgica y Quimica Inorganica

Efecto de la incorporacion de antimonio
sobre la nanoestructura de puntos
cuanticos llI-V/III-V

Ana Maria Beltran Custodio

Memoria presentada para optar al grado de Doctor






A=
UCA

Universidad
de Cadiz

Departamento de Ciencia de los Materiales

e Ingenieria Metalurgica y Quimica Inorganica

Efecto de la incorporacion de antimonio
sobre la nanoestructura de puntos
cuanticos IlI-V/III-V

Ana Maria Beltran Custodio

Dirigida por los Doctores
Sergio |. Molina Rubio
Catedratico de Universidad

Area de Conocimiento: Ciencia
de los Materiales e Ingenieria
Metalurgica

Ana Maria Sanchez Fuentes
Investigadora

Area de Conocimiento: Ciencia
de los Materiales e Ingenieria
Metaldrgica






A=
UCA

Universidad
de Cadiz

Departamento de Ciencia de los Materiales

e Ingenieria Metalurgica y Quimica Inorganica

TRIBUNAL

Presidente: Dr. Antonio Marti Vega

Catedratico de Universidad del Area de Tecnologia
Electronica
Universidad Politécnica de Madrid

Vocales: Dr. Pablo A. Postigo Resa
Cientifico Titular
Consejo Superior de Investigaciones Cientificas
Dr. Juan Martinez Pastor
Catedratico de Universidad del Area de Fisica Aplicada
Universidad de Valencia
Dr. Giancarlo Salviati
Director of Research
Consiglio Nazionale delle Ricerche-IMEM
Secretario:  Francisco M. Morales Sanchez

Profesor Titular de Universidad del Area de Ciencia e
Ingenieria de los Materiales
Universidad de Cadiz






Sergio |I. Molina Rubio, Catedratico de Universidad del
Area de Conocimiento de Ciencia de los Materiales e Ingenieria
Metalurgica de la Universidad de Cadiz, y Ana M? Sanchez
Fuentes, Investigadora del Programa de Reincorporacion de
Doctores de la Junta de Andalucia, en calidad de Directores,
AUTORIZAN la presentacion a tramite de la Tesis Doctoral de la
Ing. Ana M? Beltran Custodio, titulada “Efecto de la incorporacion
de antimonio sobre la nanoestructura de puntos cuanticos llI-
V/II-V”.

Puerto Real 31 de Agosto de 2009

. Departamento de
Ciencia ds los Materlales e
Ingenierfa Metaltrgica y
Quimica Inorgénica

Suaflly S

Prof. Dr. Sergio |. Molina Rubio Dra. Ana Maria Sanchez Fuentes






M. Pilar Villar Castro, Secretaria del Departamento de Ciencia de
los Materiales e Ingenieria Metalurgica y Quimica Inorganica de
la Universidad de Cadiz,

CERTIFICA

Que en reunion del Consejo de Departamento celebrada el dia
11 de septiembre de 2009 se dio Visto Bueno a la presentacion a
tramite de la Tesis Doctoral presentada por Dha. Ana Maria
Beltran Custodio.

Y para que asi conste y surta los efectos oportunos firmo
el presente certificado en Puerto Real a 11 de Septiembre de
20009.

7.0, Yem)l Bervald

&) De%artlamﬂto de

encia de los i i i

bl Metaf;gg;g'aei e Fdo. M. Pilar Villar Castro.
Quimica Inorganica






Agradecimientos

Con esta tesis doctoral finaliza una etapa de mi vida que
no hubiese sido posible sin el apoyo de todas las personas que
me rodean. Quiero agradecer a mis directores de tesis, Prof. Dr.
Sergio |. Molina Rubio y Dra. Ana M? Sanchez Fuentes y, muy
especialmente, al Prof. Dr. Rafael Garcia Roja, su continuo
apoyo, esfuerzo y dedicacion. Gracias por haberme dado la
oportunidad de formar parte del grupo TEP-0120.

Gracias a todos mis compafieros del grupo de
investigacion (doctores, doctorandos y técnicos) con los que he
compartido tantas horas, haciéndolas muy gratas y a los que me
une una gran amistad. Este agradecimiento se hace extensivo a
todos los compafieros del Departamento de Ciencia de los
Materiales e Ingenieria Metalurgica y Quimica Inorganica y a
todo el personal de la Universidad de Cadiz con quienes he
convivido dia a dia y, de una forma u otra, han participado en
esta tesis doctoral.

Gracias a mi amigos, por estar a mi lado y por haber
pasado juntos tan buenos momentos.

Gracias a mi familia, especialmente a mi madre y
hermano, quienes también han contribuido a esta tesis a través
de su carifio y animo.

A todos, gracias, muchas gracias.






La presente tesis doctoral ha sido desarrollada en el grupo

Ciencia e Ingenieria de los Materiales de la Universidad de
Cadiz, ref. TEP-0120 del Plan Andaluz de Investigacion,
Desarrollo e Innovacion (PAIDI) de la Junta de Andalucia, y ha
sido parcialmente financiada por:

La Comisién Europea, mediante la Red de Excelencia del VI
Programa Marco Self-Assembled semiconductor
Nanostructures for new Devices in photonics and Electronics
(SANDIE), contrato n® NMP4-CT-2004-500101.

El Ministerio de Educacion y Ciencia del Gobierno de Espafia,
a través de la beca del Programa de Formacion del
Profesorado Universitario (FPU) con referencia AP-2006-
01908, y de los proyectos nacionales NANOSELF Il
(TEC2005-05781-C03-02/MIC) y NANINFOQ (TEC2008-
06756-C03-02/TEC) del Plan Nacional de [+D+i.

La Universidad de Cadiz, por su Plan Propio de Investigacion.

Se expresa el agradecimiento a las instituciones mencionadas
por la financiacion ofrecida.

Este agradecimiento se hace extensivo a:

La Division de Microscopia Electronica del Servicio Central de
Ciencia y Tecnologia de la Universidad de Cadiz, al
SuperSTEM Laboratory (Daresbury, Reino Unido), al grupo
STEM de la Université Paris Sud y al grupo STEM del Oak
Ridge National Laboratory, TN, EE.UU., por facilitar el acceso
a sus instalaciones y equipamientos.

El Instituto de Microelectronica de Madrid del Consejo
Superior de Investigaciones Cientificas, por el suministro de
los materiales investigados y medidas realizadas.

Department of Materials Science and Metallurgy (University of
Cambridge, Reino Unido), especialmente al Prof. P. A.
Midgley por su acogida durante mi estancia en su grupo
dentro de este Departamento.

Al grupo SIC, de la Universidad de Cadiz, por su colaboracion
en el tratamiento de imagenes y simulacidon de los sistemas
estudiados.






Acrénimo

Descripcién

Listado de Acrénimos

Traduccion

0D
1D
2D
3D

AFM

BF

CL-EELS

CNM

CsSIC

CTEM

DF

EDS o
EDX

EELS

FCC

FFT

FWHM

HAADF

HEMT

Zero-dimensional
One-dimensional
Two-dimensional

Three-dimensional
Atomic Force Microscopy
Bright Field

Core Loss Electron Energy
Loss Spectroscopy

Conventional Transmission
Electron Microscopy

Dark Field

Energy Dispersive X-ray
Spectroscopy

Electron Energy Loss
Spectroscopy

Faced Cubic Centered

Fast Fourier Transform

Full Width at Half Maximum
High Angle Annular Dark
Field

High Electron Mobility
Transistor

Cero-dimensional
Unidimensional
Bidimensional
Tridimensional

Microscopia de fuerza
atémica

Campo brillante

Espectroscopia de pérdida
de energia de electrones en
el rango de altas energias

Centro Nacional de
Microelectronica

Consejo Superior de
Investigaciones Cientificas

Microscopia electrénica de
transmision convencional

Campo oscuro

Espectroscopia de energia
dispersiva de rayos X

Espectroscopia de pérdida
de energia de electrones

Cubica centrada en las
caras

Transformada rapida de
Fourier

Ancho de pico a la mitad de
la altura

Campo oscuro anular de
alto angulo

Transistores de alta

movilidad electrénica



Acrénimo Descripcion Traduccion
Independent Component Analisis de componentes
ICA . . .
Analysis independientes
IMM Instituto de Microelectrénica
de Madrid
Light Amplification by Amplificacion de luz
LASER Stimulated Emission of mediante emision
Radiation estimulada de radiacion
Low Loss Electron Energy Espectro’scopla de perdida
LL-EELS de energia de electrones en
Loss Spectroscopy . ,
el rango de bajas energias
MBE Molecular Beam Epitaxy Epitaxia de haces
moleculares
MC Monocapa
Principal Component Analisis de los
PCA : o
Analysis componentes principales
Precision lon Polishing Sistema de adelgazamiento
PIPS o L
System idnico de precision
PL Photoluminescence Fotoluminiscencia
, .. Microscopia electronica de
Planar View Transmission L .
PVTEM . transmisidn en vista
Electron Microscopy ..
superficial
QD Quantum Dot Punto cuantico
Qw Quantum Well Pozo cuantico
QWR Quantum Wire Hilo cuantico
RHEED Reflection High-Energy Difraccion de electrones
Electron Diffraction reflejados de alta energia
Sl Spectrum Imaging Imagen de espectros
SCCYT Servicio Central dc’e Ciencia
y Tecnologia
SRL Strain Reducing Layer Capa reductora de la

deformacion



Acrénimo

Descripcién

Traduccion

SSD

SSMBE

STEM

TEM

UCA
UHV
WB

XSTM

XTEM

ZLP

Single Scattering
Distribution

Solid Source Molecular
Beam Epitaxy

Scanning Transmission
Electron Microscopy

Transmission Electron
Microscopy

Ultra-High Vacuum
Weak Beam

Cross-Section Scanning
Tunneling Microscopy

Cross-Sectional
Transmission Electron
Microscopy

Zero Loss Peak

Distribucion de dispersiones
simples

Epitaxia de haces
moleculares por fuente
sélida
Microscopia electronica de
transmision-barrido

Microscopia electronica de
transmision

Universidad de Cadiz
Ultra-alto vacio
Haces débiles

Microscopia de efecto tunel
en seccion transversal

Microscopia electrénica de
transmision en seccion
transversal

Pico de pérdida cero






Preface

The present Doctoral Thesis entitled “Efecto de la incorporacion
de antimonio sobre la nanoestructura de puntos cuanticos IlI-V/III-V”,
(Effect of antimony incorporation in the nanostructure of IlI-V/III-V
quantum dots) has been carried out in the Departamento de Ciencia de
los Materiales e Ingenieria Metalurgica y Quimica Inorganica of the
University of Cadiz, in the research group ref. TEP-0120 of the Plan
Andaluz de Investigacion, Desarrollo e Innovacion, PAIDI, from the
Junta de Andalucia. It has been supervised by Prof. Dr. Sergio I.
Molina Rubio and Dr. Ana M? Sanchez Fuentes. This work has been
funded by the Spanish Ministry of Education and Science and
European Union through VI Framework Programme.

It is well-known that there is a strong interest in expanding the
usable wavelength for electronic devices. Research efforts are
dedicated by the scientific community to develop GaAs technology in
order to achieve emission at 1.3 and 1.55um, to use GaAs-
heterostructures for telecommunication applications. Ga(As)Sb on
InAs/GaAs quantum dots is a promising nanostructure to be used in
telecommunications. The introduction of antimony in these
nanostructures is an effective solution to obtain redshift emission, even
at room temperature, which arises from the possibility of a staggered
type-ll band alignment with arsenide.

The aim of this Doctoral Thesis has been to contribute to the
study and progress of nanostructures of InAs-Sb-GaAs quantum dots
through the knowledge of their structure and composition, in order to
optimize their structural quality and compositional control and to
improve their opto-electronic properties. For these purposes, several
scanning-transmission and transmission electron  microscopy
techniques have been used to analyze some particularly designed
nanostructures and determine the role of antimony.

This Thesis is organized in six chapters:

= The first one is an introduction to the properties and applications of
the materials in which the studied heterostructures are based, as
well as the properties of quantum nanostructures. It also includes
the motivation and main objectives of this Thesis.

= The second chapter is focused on the experimental techniques that
have been used in the Thesis: sample preparation and electron
microscopy techniques.



= The third chapter presents the compositional analysis of the
investigated heterostructures. When elements such as indium,
antimony, arsenic and gallium are present, determining the
composition is very difficult because their signals overlap in the
usual TEM/STEM based analytical techniques. Furthermore, anion
and cation segregation makes the quantification of those elements
even more difficult. In this way, it is shown that analysis of Low-Loss
EEL spectra allows the compositional analysis of systems in which
indium and antimony are present, because in the low-loss energetic
range their signals are well separated. In this Thesis, this method
has been used for compositional characterization of some selected
heterostructures.

The fourth chapter involves the structural and compositional
characterization of heterostructures in which antimony has been
incorporated, as a GaSb layer and/or as an irradiated flux over InAs
quantum dots. To fulfill this objective, it has been necessary to
combine several standard and advanced electron microscopy
techniques and methods for the interpretation of the images,
especially to know the compositional distribution to the nano-scale.
Additionally, the role and optimum thickness of a GaAs intermediate
layer between the InAs quantum dots and the GaSb layer is
evaluated. The introduction of this layer has the main purpose of
protecting the quantum dot during antimony incorporation.

In the fifth chapter, GaSb quantum dots grown on GaAs (001)
substrate have been characterized. This system is predicted to
present a type-ll alignment that is very interesting for some
applications in opto-electronic devices. In order to optimize these
kinds of systems, the antimony segregation and the way that it
affects the properties of this heterostructure have been analyzed.

» Finally, in chapter six, the main conclusions of the Doctoral Thesis
are summarized.



indice General

indice General

Capitulo I: IntroduccCion.................ccceeueeeeeeeeeiiiieeeeennnnnn, 7
L2 INTrOAUCCION ettt e e e e e 11
[.2. Compuestos semiconductores -V ..o, 14

[.2.1. Compuestos l-V-Antimonio............cccuuvvvueiiiiiiiiiiiiiiiiiiinnnan, 19
I.2.2. Materiales objeto de la investigacion.............ccccvveeeeeeeennnns 23
[.2.2.1. Arseniuro de Galio...........coccuvieiiiiiiiiiiiieee 25
1.2.2.2. Arseniuro de INAiO ........cooiiiiiiiiiiiiieeee e 25

1.2.2.3. Antimoniuro de galio y otros semiconductores
compuestos con antimonio..........ccuvveeeiiiiiirceeiiccen e, 26
[.3. Nanoestructuras CUANTICAS ........covviviie i e 27
[.3.1. PUNTOS CUANTICOS ..ot 28
1.3.2. Crecimiento epitaxial ........ccccoeeeiiieiiiiiiiieieccccceccce e, 29

I.4. Aplicaciones de las nanoestructuras cuanticas

SEMICONUUCTOTAS ..oivtitiie ittt et e e e e 33
I.5. Motivacion y objetivos de latesis........ccocvveiiiiiiiiin i, 37

CAPITULO II: Métodos Experimentales.................... 41
II.1. Epitaxia de haces moleculares............cccooii i, 45
II.2. Preparacion de muestras electrén- transparentes ............... 47

11.2.1. Tipos de preparacion de muestras ...........ccccccuvvveueennnnnnnnnnns 47
[1.2.1.1. Muestras en seccion transversal.............cccccccevvinnnee. 47
11.2.1.2. Muestras en vista superficial ............................l 48

11.2.2. Etapas basicas en la preparacion de muestras.................. 48
11.2.2.1. Adelgazamiento meCaniCo ...........cccvevevvveieieieeeeeeieinnn, 48



indice General

11.3.

11.4.

I1.5.

1.6.

1.7.

[1.2.2.2. Adelgazamiento iONICO ...........ceuveiiiiieiiiiiiice e, 50

[1.2.2.3. Tratamiento de reduccion de hidrocarburos................ 51
Técnicas de caracterizacion de epitaxias basadas en la
interaccion electron-muestra ..........ccoooeviiiiiiie i, 51
11.3.1. Microscopia electronica de transmision...............coceevveeee... 52

[1.3.1.1. Microscopia electrénica de transmision
CONVENCIONAI ......cvviiiiiiiiiiicce e, 54

[1.3.1.2. Microscopia electronica de transmision de alta

FESOIUCION....ciiiiiiiiiite e 55

11.3.2. Microscopia electronica de transmision-barrido................. 55
11.3.2.1. Deteccién Anular de electrones a Alto Angulo en

(0700 o Lo @ =1 U] o 1 57
[1.3.3. Correctores de aberracion ............cccceeeeeiiiiiiiiiiiieeeee s 57
11.3.4. Espectroscopia de pérdida de energia de electrones........ 59
[1.3.5. Energia Dispersiva de Rayos X ........cccccoviiiiiiiiiininiiiiiinns 61
Otras técnicas de caracterizacion micro-y nanoestructural ..61
I1.4.1. Microscopia de fuerza atdmica..........cccccevvvvvveeiiieiieennennnne. 61
[1.4.2. FOtOIUMINISCENCIA ......vviiiiiieiiiiiieeeee e 62
11.4.3. Difraccion de electrones reflejados de alta energia........... 62
Técnicas de tratamiento de IMAgenes ............ooevveviieienennn, 63

[1.5.1. Filtrado de imagenes de microscopia electrénica de
alta resoluCion ... 63

11.5.2. Andlisis del campo de deformacion de la red cristalina ..... 64
Técnicas de Ssimulacion  .......coiiiiiiiii e 67

[1.6.1. Simulacién de intensidad de imagenes CTEM g002DF..... 67

[1.6.1.1. Simulaciones cinematicas de intensidad..................... 67
[1.6.1.2. Simulaciones dinamicas de intensidad........................ 68
Equipos experimentales y configuraciones utilizadas .......... 68



indice General

CAPITULO Ill:  Metodologia de anélisis de
espectros de pérdida de energia de electrones en

el rango de bajas energias..........ccccceeeeeeeeeeeeeeeninann 73
HEL INTrodUCCION oo e e e e e e e 77
[11.2. Metodologia de analiSis .......covvviiiiii i e, 80
l11.2.1. Analisis de la sefal del plasmon del espectro EEL ........... 82
l11.2.2. Transformacién Kramer-Kroning de la distribucién de
diSPersion SIMPIE ......ueeiiiiieieeeece e 88
[11.3. Aspectos précticos en el andlisis de espectros EEL en el
rango de baja energia .......ooovovieiiiiieiie e e 89
[11.3.1. Correccion del cero de energia ..........ccccceeeviviiiiiieeeeeeennnnns 91
[11.3.2. Minimizacion del ruido ... 91
111.3.3. Eliminacién de la dispersién multiple ..........ccccooeveevvevnnnnnnnn. 91
[11.3.4. Aplicacion del analisis Kramer-Kroning ...........cccccceeeeennes 92
111.3.5. Analisis del espectro de pérdidas de energia.................... 92
111.3.6. Estimacion del espesor de muestra.........cccccceeevveeveeevinnnnnn. 95
[11.3.7. Analisis de la sefal del plasmon.............cccccueiiniiiiniinnnnnns 95
lll.4. Aplicacion de la metodologia descrita  ..........ccocovviineinnnen. 97
[11.4.1. Descripcion de las muestras utilizadas............ccccccvvvennnnees 97
111.4.2. Descripcion del equipo utilizado ..........cccoevvviieiiiieerieeeinnnnn. 98
111.4.3. Adquisicion y analisis de espectros EEL en el rango
de bajas energias.........cccoooiiiiiiiiiii 99
I11.4.4. Analisis de la sefal del plasmoén............cccccceeeiiiereennnnnen. 109

CAPITULO |IV: Efecto de la incorporacién de
antimonio sobre puntos cuanticos de InAs crecidos

Sobre GaAs (0071) ..o 119
IV.1. INtrodUCCION oo e e e e e 123
IV.1.1. Descripcion de las heteroestructuras ..........ccccccccecvnnnnnnns 124



indice General
IV.1.2. Descripcion de las técnicas de analisis .........cccccccuene.... 128
IV.2. Caracterizacion estructural y analisis de composicion...... 128
IV.2.1. Puntos cuanticos de InAs recubiertos de GaSb ............. 132
IV.2.1.1. Analisis de composicion de la muestra A................. 138

IV.2.1.2. Determinacién de la calidad cristalina de puntos
cuanticos de InAs recubiertos de GaSb..................... 142

IV.2.2. Insercién de capa intermedia de GaAs previa al
recubrimiento de puntos cuanticos de InAs con GaSb
(SEriE B) .o 149

IV.2.2.1. Efecto de la inserciéon de la capa intermedia de
GaAs sobre la composicién de la heteroestructura ... 153

Simulaciones cinematicas de intensidad de imagenes
CTEM para la estimacion de la composicién.................. 154

Simulaciones dinamicas de intensidad para la
estimacion de composicion a partir de imagenes

CTEM. .. 158
Determinacién de la composicion mediante EELS y

HAADF. Comparativa con CTEM. ...........c.coeeeeeiieinen. 163
Perfiles de composiCiON........ccccoooeiiiiiiiiiiiiiieieeeee, 183

IV.2.2.2. Efecto de la presencia de la capa intermedia de
GaAs sobre la calidad cristalina de las muestras

e laSeriE@ B ... 189
Lazos de dislocacion ...........c.uevveeeiiiiiiieie e 189
Fallos de apilamiento...........ccouveeeiiiiiiiiccc e, 192

IV.2.3. Irradiacion de puntos cuanticos de InAs con
b= 1 0] 110 gTo] 1T R 193

IV.2.4. Introduccién de una capa de GaSb vy flujo de
antimonio sobre puntos cuanticos de InAs..................... 200

IV.3. Resumen del efecto de la introduccién de antimonio en
puntos cuanticos de INAS/GaAS.......c.cov i, 204



indice General

Capitulo V: Caracterizacion de nanoestructuras

constituidas por GaSb.............ccooveeeeiiiiiiiiiiii 209
V.1 INtrodUCCION oo e e e e e e e 213
V.1.1. Descripcidn de la nanoestructura.............ccceeeevvviiieeeennnns 214
V.1.2. Equipos y técnicas utilizadas .............ceeevvveeriiiiiiiiiiinninnnnns 216
V.2. Caracterizacion estructural mediante CTEM ..................... 216
V.3. Analisis de COmMPOSICION ....couiviiiiiii e 225
Capitulo VI: Conclusiones .............ccccceeeeeeeeveceeeennnnnn. 231
VI.1. Metodologia de analisis de espectros de pérdidas de energia
en el rango de bajas pérdidas ..........ccociiiiiiiiii i 235
VI1.2. Efecto de laincorporacion de antimonio sobre puntos
cuanticos de InAs crecidos sobre GaAs (001) .................. 236
VI.3. Caracterizacién de nanoestructuras constituidas por
GG . 238
Chapter VI: Conclusions.................cccceeeeeeeveerueeeannnn, 239
VI.1. Methodology for the analysis of Low-Loss electron energy
0SS SPECIIA  iuuii i 243

VI1.2. Effect of the incorporation of antimony in InAs quantum dots
grown on GaAs (001) ... e 244

VI1.3. Characterization of nanostructure constituted by GaSb ....245

REferencCias ..........ooee oo, 248






Capitulo I:
Introduccion






Introduccion

Capitulo I: IntroducCiOn...............ccceeeeveeeeeereeeeeireeeaeannn... 7
L1 INTFOAUCCION et e e e e e e e 11
I.2. Compuestos semiconductores -V ............oiiiii i, 14

1.2.1. Compuestos l-V-Antimonio...........cccvuvveuiiiiiiiiiiiiiiiiniiennnan, 19
1.2.2. Materiales objeto de la investigacion.........ccccccceevvevvieiinnnnnnn. 23
1.2.2.1. Arseniuro de Galio............cccuuieiiiiiiiiiiie e 25
1.2.2.2. Arseniuro de INdio .........cooeiiiiiiiiiiiiieeee e 25

1.2.2.3. Antimoniuro de galio y otros semiconductores
compuestos con antimonio...........ccccceeevvieiiiiiieieeenee 26
[.3. Nanoestructuras CUANTICAS  ......ocvvviiieiiniie e e e 27
[.3.1. PUNTOS CUANTICOS ....ccoiiiiiiiiiieee e 28
1.3.2. Crecimiento epitaxial .......cccccoeeeiiiiiiiiiiiiiiiccececccce e, 29

I.4. Aplicaciones de las nanoestructuras cuanticas

SEMICONUUCTOTAS ..ovtitiie ittt et e e e e 33
I.5. Motivacion y objetivos de latesis.......cccocveiiiiiiiiin i, 37






Introduccion

[.1. Introduccioén

El dominio de los materiales ha marcado las distintas etapas
histéricas. El siglo XX ha sido considerado por algunos la era espacial
y por otros la era atdbmica. En otros casos, se piensa que este siglo
sera conocido por haberse llevado a cabo los primeros avances en
tecnologia opto-electronica y de las telecomunicaciones [1]. De hecho,
el ultimo cuarto del siglo pasado ha reflejado un importante desarrollo
del control y manipulacién de las propiedades opticas y electrénicas de
los materiales, permitido por el avance de las técnicas de analisis de la
materia. En este sentido, los progresos en los métodos de crecimiento
y caracterizacion han sido muy importantes para la investigacion de los
materiales y sus propiedades, asi como para sus posteriores
aplicaciones tecnoldgicas.

Los progresos tecnologicos han visto incrementada su
expansién gracias a los avances en el estudio de los materiales con
propiedades opto-electrénicas, que han contribuido al desarrollo de la
tecnologia en el campo de las telecomunicaciones, en un continuo
esfuerzo por mejorar la calidad y velocidad de la comunicacion.
Ademas de los progresos en el conocimiento de los materiales,
estudios acerca de la estructura dptima para el aprovechamiento de los
mismos han contribuido significativamente a la consecucion de estos
objetivos. Si tenemos en cuenta el tamafio de los primeros
ordenadores en la década de los cuarenta del siglo pasado y los
comparamos con los actuales, podemos comprobar la gran reduccién
de tamano que se ha producido, estableciéndose el reto de conseguir
dispositivos con mas aplicaciones, mas veloces y manejables y con
mayor grado de integracién. Ademas, la invencion del laser ha
superado las expectativas que se tenian debido a su impacto en las
comunicaciones, procesado y almacenamiento de datos.

Centrandonos en el siglo XXI, todo parece indicar que podria
ser conocido como la era nanotecnoldgica. La creciente tendencia a la
miniaturizacion de los dispositivos naci6 con el desarrollo de la
microelectrénica [2]. Con la llegada de los microcircuitos a la industria
se penso que ya no se podia avanzar mas. Sin embargo, las continuas
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investigaciones han permitido reducir el tamafio de los circuitos hasta
dimensiones antes inimaginables. En 1965 Gordon Moore, co-fundador
de Intel, predijo estos avances, estableciéndose la llamada Ley de
Moore, segun la cual el numero de transistores en un micro-chip se
duplicaria cada dieciocho meses y asi ha sido en las ultimas cuatro
décadas (Figura 1.1) [3], adelantando el futuro de la nanotecnologia.
Recientes estudios reflejan que aun es posible otros veinte afios mas
cumpliéndose esta tendencia de crecimiento [4].
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Figura I.1: Grafica representativa de la Ley de Moore.

En este interés por reducir los tamafos surge la idea de la
nanotecnologia [2], que puede definirse como la tecnologia de los
materiales y estructuras de tamafo igual o inferior a una centena de
nanometros, englobando tanto el desarrollo como la fabricacion de
dispositivos de este tamafo con aplicaciones en campos muy diversos
[5]. En sus inicios, se relaciond con la biologia por la similitud con estos
sistemas [2], aunque posteriormente su uso se ha hecho extensivo a
los mas diversos campos, como la medicina, las telecomunicaciones o
las energias. La nanotecnologia promete un incremento de la eficacia
en las industrias tradicionales y nuevas aplicaciones en las de
tecnologias emergentes. Por ejemplo, permitira mejorar la capacidad
para detectar y tratar enfermedades como el cancer. Debido a estos
avances, la financiacion para la investigacién y desarrollo de
materiales ha experimentado un gran cambio, produciéndose un
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movimiento de los materiales estructurales (ceramicas, compuestos) a
materiales funcionales (materiales electromagnéticos, materiales
opticos...).

Las primeras observaciones y medidas de tamafio de
nanoparticulas se remontan a la primera década del siglo XX y se
asocian a Richard A. Zsigmondy [6], quien estudié pequefias particulas
de oro y otros materiales de tamafno no superior a una decena de
nandmetros. Por este avance cientifico se le concedié el Premio Nobel
de Quimica en 1925. Ademas, definié el concepto de nanémetro como
la millonésima parte de un milimetro en un intento por desarrollar un
sistema de unidades que le permitiese clasificar las particulas que
observaba en funcién del tamafo de éstas.

Definida la nanotecnologia, este concepto es utilizado por
primera vez en una conferencia en 1959 por el fisico Richard Feynman
en su conocida frase “there’s plenty of room at the bottom” [7].
Feynman propuso fabricar productos en base a un reordenamiento de
atomos y moléculas usando herramientas muy precisas construidas
para tal fin. Todo ello operando a la pequefia escala de tamafios que
estas particulas exigen, remarcando la importancia de conceptos como
la fuerza de enlace o la energia superficial. En 1959 escribié un
articulo que analizaba como los ordenadores trabajando con atomos
individuales podrian consumir muy poca energia y conseguir alta
velocidad. Le fue otorgado el Premio Nobel de Fisicas en 1965 por su
trabajo en electrodinamica cuantica [6].

A pesar de que el término ya estaba en uso, Norio Taniguchi
(Tokyo Science University, Japén) [8], en 1974, define Ila
nanotecnologia como el procesamiento, separacion, consolidacion y
deformacién de materiales atomo a atomo o molécula a molécula. Con
el control de estas pequefas particulas se estaba modificando el
sistema habitual de produccion, conocido como fop down para pasar a
una filosofia bottom up [9], es decir, fabricacién a partir de las unidades
individuales o de estructuras pequefias, permitiendo un mejor control
de los mismos.

El término nanotecnologia fue popularizado por K. Eric Drexler
en su libro Engines of Creation: the coming Era of nanotechnology [10],
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con un enfoque mas biomolecular, desencadenado por los avances en
las investigaciones acerca del ADN.

Las definiciones de esta palabra han evolucionado a la vez que
esta ciencia ha avanzado, adaptandose a las novedades del momento
siendo muchos los cientificos que han propuesto una definicion de la
misma [11]. Pero la nanotecnologia no sélo supone una evolucién a
nivel cientifico sino que tiene un gran empuje econdémico, reflejandose
su importancia en la sociedad actual. Prueba de ello, son las
predicciones de crecimiento; los datos referidos a Estados Unidos
estiman que para el afio 2015 la facturacion debida a la
nanotecnologia sera muy superior al impacto econémico de la industria
de las telecomunicaciones en la pasada década de los noventa [1].
Estos datos se derivan del numero de patentes registradas
relacionadas con esta ciencia.

Existe un gran consenso sobre si la nanotecnologia nos llevara
a una segunda revolucion industrial en el siglo XXI, tal como anuncié
Charles Vest, ex-presidente del |Instituto Tecnolégico de
Massachusetts (en inglés, Massachusetts Institute of Technology, MIT)
en el afio 2001 [12].

En resumen, la nanotecnologia se dedica a mejorar el control
sobre los productos que se fabrican a esta reducida escala. Esto
permite mejorar sus caracteristicas a la vez que se intenta reducir el
coste econdmico y medio ambiental de produccion en los mas diversos
campos: energias renovables, depuracion de aguas, medicina,
tecnologia de la comunicacion e informacioén y desarrollo aeroespacial.
Independientemente de su definicion, esta disciplina ha supuesto un
importante avance al permitir el estudio, control y utilizacion de
estructuras de reducido tamano en cualquier area de la ciencia.

|.2. Compuestos semiconductores IlI-V

Los materiales semiconductores estan siendo uno de los
protagonistas de esta época por sus propiedades O&pticas vy
electrénicas muy adecuadas para el desarrollo de las
telecomunicaciones, permitiendo el salto de la microelectronica a la
nanoelectrénica [3]. La capacidad de almacenar y procesar
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informacion ha sido esencial para el progreso de la sociedad. Dos
aspectos claves de este desarrollo han sido el avance en las
aplicaciones electronicas de los semiconductores y la capacidad de
integrar cada vez transistores mas pequefos en un unico dispositivo y
a costes menores.

Aunqgue en un principio se penso en el germanio como material
adecuado para la fabricacion de dispositivos electronicos, los primeros
fueron fabricados con silicio por sus mejores propiedades [9]. El silicio
ha sido el material mas estudiado, con una influencia trascendental en
los avances de la tecnologia actual, especialmente por su contribucion
a la invencion del transistor (William Shockley Laboratorios Bell,
EE.UU., 1947). En la ultima década, el silicio ha supuesto el 98% del
mercado global de semiconductores debido, principalmente, a su bajo
coste [13]. Sin embargo, este elemento no es adecuado como fuente
Optica debido al caracter indirecto de su ancho de banda prohibida,
que dificulta los procesos de recombinacion entre electrones y huecos.
Esto hizo que los avances en la industria opto-electronica se
encaminaran hacia el uso de otros materiales semiconductores con un
ancho de banda de energia prohibida directo, como ocurre con
determinadas combinaciones de elementos II-VI y IlI-V, cuyo ancho de
banda de energia prohibida se extiende desde 0,18 a mas de 6 eV,
pudiéndose ademas modificar sus propiedades mediante la union de
varios compuestos para formar aleaciones. En la Figura 1.2 se muestra
un diagrama en el que se representa la longitud de onda de emision en
funciébn del parametro reticular para varios compuestos
semiconductores (los puntos se corresponden con los compuestos
binarios puros y las lineas que los unen representan las aleaciones
ternarias que se pueden formar entre dos binarios). Ademas del ancho
de banda, uno de los requisitos de las aleaciones semiconductoras
para su crecimiento epitaxial sobre un sustrato es que tienen que tener
parametro reticular similar al sustrato sobre el que seran crecidas.
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Figura 1.2: Ancho de banda de energia prohibida frente al parametro reticular
para diversas aleaciones.

Dentro de estas aleaciones semiconductoras de ancho de
banda de energia prohibida directo, las mas usadas tradicionalmente
han estado basadas en galio, arsénico, indio y fosforo,
preferentemente sobre sustratos de GaAs e InP. Ejemplo del uso de
estas aleaciones es la fabricacion de diodos de InGaAsP sobre InP,
para lograr emitir sefiales a longitudes de onda de 1,3 y 1,55 um [14].
Estos valores de emision son muy adecuados para su uso en el mundo
de las telecomunicaciones por fibra éptica y no tan accesibles para las
aleaciones basadas en GaAs, sobre todo para la emision a 1,55 ym.
Sin embargo, a pesar de los grandes avances de la tecnologia, los
sustratos de InP son, en general, de peor calidad y su método de
obtencion resulta mas complicado, encareciendo su desarrollo. En la
busqueda de una alternativa industrialmente viable, los dispositivos
desarrollados sobre sustratos comerciales de GaAs se plantean como
una atractiva opcién por ser econémicos y poder emitir mas alla de
1,5 ym, lo cual permitiria ampliar el campo de aplicaciones de los
dispositivos construidos a partir de esta aleacion.

Al igual que las aleaciones ternarias constituidas por elementos
de los grupos lll y V, las aleaciones cuaternarias de semiconductores
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IlI-V han sido ampliamente desarrolladas en las ultimas décadas
debido a la flexibilidad para ofrecer una amplia diversidad de
aleaciones, segun el ancho de banda de energia prohibida deseado,
E,, o el parametro reticular, ap, mas conveniente. Esto permite obtener
una alta calidad del material, requerida para la mayoria de los
dispositivos, la cual puede ser obtenida cuando el desajuste reticular
con el sustrato es bajo y existe una alta calidad de las intercaras. En
las aleaciones ternarias, ambos parametros, E;y a,, dependen de la
composicion, por lo que no pueden ser modificadas aleatoriamente. En
el caso de las aleaciones cuaternarias, la existencia de dos variables
independientes relativas a la composicién, x e y, permiten modificar los
dos parametros individualmente. Sin embargo, no es facil conseguir
aleaciones con unas caracteristicas determinadas y que posea el
parametro reticular adecuado para ser crecidas epitaxialmente sobre
un sustrato comercial. La aleacion cuaternaria In,GaSb,As., ha sido
ampliamente estudiada por sus interesantes propiedades para
aplicaciones opto-electronicas: ancho de banda de energia prohibida a
temperatura ambiente bastante amplio, desde 1,43 a 0,10 eV (0,9 a
12 ym) [15]. En la Figura 1.3 se muestra el diagrama de variacion de E,
para la citada aleacion cuaternaria. No obstante, la dificultad del ajuste
del parametro reticular con los diferentes sustratos sobre los que estas
aleaciones pueden ser crecidas, ademas de los problemas asociados
al rango de miscibilidad, dificulta la expansién de su uso.
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Figura 1.3: Valores interpolados del ancho de banda de energia prohibida
para la aleacion cuaternaria In,Gaq..Sb,Ass,. La linea roja
representa las composiciones con el minimo Eg, para una
concentracion determinada de arsénico [16].

La tendencia se encamina hacia la fabricacion de dispositivos
de mayores longitudes de onda y mayores parametros reticulares
(Figura 1.4). En los ultimos afios, se han producido considerables
progresos en transistores de alta movilidad (en inglés, High Electron
Mobility Transistor, HEMTSs), diodos resonantes de efecto tunel (en
inglés, Resonant Tunneling Diodes, RTDs) y transistores de uniones
bipolares (en inglés, Heterojuction Bipolar Transistor, HBTs) basados
en sistemas compuestos de arseniuros y antimoniuros (parametro
reticular mayor de 0,6 nm) [17].
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Figura 1.4: Evolucidon histérica de las aleaciones para la fabricacion de
transistores en funcién de ancho de banda de energia prohibida
pequefos y grandes parametros reticulares.

[.2.1. Compuestos lll-V-Antimonio

En este apartado nos centraremos en la tecnologia basada en
GaAs, concretamente en semiconductores basados en Ill-V-antimonio
ya que seran los materiales objeto de estudio en la presente tesis
doctoral. Estos semiconductores compuestos tienen aplicacion en
dispositivos electronicos de alta velocidad [18], foto-detectores en el
rango del infrarrojo [19,20] y laseres [21]. La incorporacion del
antimonio ha permitido ampliar el rango de longitud de onda de
emision, que es uno de los objetivos perseguidos. Ademas, se ha
demostrado el funcionamiento de diodos cuanticos en cascada tipo Il
para aleaciones InAs/In,Ga,Sb/InAs/AISb eléctricamente impulsadas
[22]. Este tipo de alineamiento se caracteriza por producir un gran
confinamiento de energia en los huecos pero no en los electrones,
dando lugar a una separacién espacial entre electrones y huecos, asi
como una baja energia de recombinacién y un tiempo de vida largo del
exciton [23]. En el alineamiento tipo |, tanto electrones como huecos se
encuentran confinados en el punto cuantico. En el caso del
alineamiento tipo Il, los huecos se confinan en los puntos cuanticos y
los electrones en la matriz que los rodea [24]. Por tanto, mientras que
el alineamiento de bandas tipo | describe los sistemas convencionales,
es decir, electrones y huecos confinados en la misma capa, en el caso
del alineamiento de bandas tipo Il, los electrones y huecos se confinan
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en diferentes capas, lo cual origina una transicion indirecta
espacialmente en una region estrecha cerca de la intercara. Si
representamos estos saltos energéticos referidos al sistema formado
por dos semiconductores de distinto ancho de banda de energia
prohibida (Eg1 y Eg2), en el caso del alineamiento tipo | el ancho de
banda de energia prohibida de un segundo semiconductor (Egz) se
encuentra dentro del primer semiconductor (Eg1) (Figura 1.5a). En el
tipo Il, ambas bandas de energia prohibida sdlo estan parcialmente
solapadas (Figura 1.5b).

A b)
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g | E,
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— ‘ | AE,
E, ——

Figura I.5: Esquema de los tipos de alineamiento a) tipo | y b) tipo Il. E; es la
banda de conduccién y E, la de valencia.

Este efecto puede aprovecharse para la fabricacién de
elementos almacenadores de carga y, a su vez, puede ser combinado
con el confinamiento espacial de electrones en aleaciones InAs/GaAs
para la fabricacién de dispositivos laseres de alta longitud de onda.
Aunque este tipo de alineamientos también se consigue para sistemas
de puntos cuanticos de GaSb o GaAs crecidos sobre un sustrato de
InAs [24], el inconveniente de utilizar un sustrato no comercial paraliza
el desarrollo de estas heteroestructuras.

Desde el punto de vista energético, las estructuras con
alineamiento de bandas tipo Il muestran una separacién espacial de
cargas entre electrones y huecos que se traduce en una mayor
longitud de onda de emision. En el sistema InAs/InGaAs/GaAs la
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energia de la banda de conduccién (valencia) se localiza entre la
intercara InAs y GaAs, por tanto, la diferencia energética entre el InAs
y la barrera llega a ser pequefa y esto facilita el escape de los
electrones (huecos) desde el punto cuantico, como se muestra en la
Figura 1.6a [25]. Por otro lado, en sistemas GaAs/GaAsSb/InAs, la
energia de la banda de conduccion de GaAsSb es solo algo mayor que
la del GaAs, por lo que su estructura de banda es muy similar. Sin
embargo, la banda de valencia de GaAsSb es muy diferente de la del
GaAs. Se estima, que para un contenido en antimonio cercano al 50%,
la banda de valencia puede llegar a ser similar a la del InAs, como se
muestra en la Figura 1.6b. Esto facilita el confinamiento extra de
huecos dentro de la aleacion con antimonio. Su inclusién en las
nanoestructuras InAs-GaAs reduce el ancho de banda de energia
prohibida, favoreciendo la extension de la longitud de onda de emisién
[26]. En la Figura 1.7 se esquematizan ambos tipos de alineamiento
para el caso de puntos cuanticos de InAs o de GaSb, que son las
heteroestructuras objeto de estudio en la presente tesis doctoral.

b f
) ' || GaAsSbhb/GaAs

Figura 1.6: Esquema del diagrama de bandas para heteroestructuras de
a) InAs/InGaAs/GaAs y b) InAs/GaAsSb/GaAs [25].
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Figura 1.7: Esquema del confinamiento de electrones y huecos para el
alineamiento a) tipo | y b) tipo Il, tipico de sistemas de puntos
cuanticos de InAs y GaSb, respectivamente.

Gran parte del éxito de los dispositivos fabricados a partir de
materiales semiconductores lll-V-antimonio, como laseres [20] vy
fotodetectores en el rango del infrarrojo [27], depende de la posibilidad
de poder crecer controladamente estas heteroestructuras. Un aspecto
critico es la formacion de intercaras composicionalmente abruptas. La
intercara entre una aleacion ternaria y una binaria Ill-V puede llegar a
ser muy variada en cuanto a composicion se refiere, debido a la
segregacion superficial de las especies mas débilmente enlazadas,
ocupando y/o compartiendo sitios de la aleacidén ternaria [28],
manifestandose la alta tendencia de estos elementos a segregarse y/o
difundirse. En el caso concreto de la intercara InAs/GaAs, la
segregacion de los atomos de indio conduce a la formacion de una
aleacioén ternaria tipo In,Gai,As, siendo las fuerzas conductoras de
este movimiento atomico la diferencia en la energia de enlace entre los
atomos de indio y galio respecto al arsénico, y el radio covalente de los
atomos implicados. Los atomos de arsénico tienden a enlazarse a los
atomos de galio mas que a los de indio porque la energia de enlace
galio-arsénico es mayor que indio-arsénico. La menor energia indio-
arsénico favorece que este enlace pueda ser faciimente roto cuando
hay mucha deformacién en sistemas con alto desajuste reticular [29].
Ademas, se une el efecto estérico debido a la longitud de enlaces que
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favorece que los atomos mayores se desplacen hacia la superficie de
la intercara [30].

Los semiconductores compuestos llI-V-antimonio se consideran
materiales con futuro por sus multiples aplicaciones y las ventajas que
supone su presencia respecto a los rangos de longitudes de onda de
emision. La principal desventaja de este semiconductor es la dificultad
de controlar la composicidn por su dependencia de la temperatura,
velocidad de crecimiento de los elementos del grupo lll, asi como el
flujo de los elementos del grupo V [31]. Es ampliamente conocida la
tendencia del antimonio a segregarse incluso hay autores que
confirman que la concentracion maxima de antimonio no llega a
superar el 21% de la cantidad depositada [32]. Esto dificulta
considerablemente los analisis de composicidn de heteroestructuras en
las que el antimonio se encuentra presente, ya que la composicion final
difiere considerablemente de la nominal. Otra de las desventajas es el
elevado parametro de red de los semiconductores compuestos con
antimonio (GaSb: 0,6096 nm; InSb: 0,6479 nm), que origina un gran
desajuste reticular al ser crecido epitaxialmente sobre cualquier
sustrato IlI-V comercial, como es el GaAs.

Otro aspecto a destacar es el efecto surfactante que puede
ejercer el antimonio [33]. Harmand y colaboradores han demostrado
que, en el caso de pozos cuanticos de InGaAs, la presencia de
antimonio aumenta la calidad cristalina de la muestra dado que se
reduce el numero de defectos presentes [26]. Sin embargo, cuando el
antimonio es irradiado sobre la superficie tras el crecimiento de los
puntos cuanticos, parece que pierde caracter surfactante, actuando en
este caso como inhibidor del crecimiento tridimensional [34].

1.2.2. Materiales objeto de la investigacion

La presente tesis doctoral se centra en el estudio de
heteroepitaxias de nanoestructuras constituidas por materiales
semiconductores 1lI-V con estructura zinc-blenda (Figura 1.8) sobre
sustrato de GaAs, concretamente, aleaciones de arsénico, galio, indio
y antimonio. La estructura esfalerita o zinc-blenda esta constituida por
dos redes cubicas centradas en las caras (FCC) (grupo de simetria

F43m), una ocupada por aniones y otra por cationes, que estan
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desplazadas [1/4,1/4,1/4] entre si. Las coordenadas de las posiciones
no-equivalentes que definen esta estructura son (0,0,0) y (1/4,1/4,1/4).
En la Tabla 1.1 se recogen algunas propiedades de los compuestos
constituyentes de las muestras estudiadas. Estos datos dan idea de las
posibles aplicaciones a las que pueden ser destinadas estos
compuestos. Aunque InSb no es aleacion constituyente de las
muestras en estudio, se ha incluido en la tabla mencionada ya que
estd formado por elementos fundamentales de las heteroestructuras
estudiadas.

Elemento V

Elemento il

-+
{100)a

Figura 1.8: Esquema de la estructura zinc-blenda para una aleacion
semiconductoras IlI-V.

Tabla I.1: Propiedades de las aleaciones constituyentes de las
heteroestructuras en estudio [35].

Ancho de Movilidad de | Movilidad

swncion | agm) [, o | Eecnse | e eces
a 300 K 300 K 300 K
GaAs 0,5653 1,42 <8500 <400
InAs 0,6058 0,35 <40000 <500
GaSb 0,6096 0,73 <3000 <1000
InSb 0,6479 0,17 <77000 <850
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Dentro de los sistemas basados en semiconductores Ill-V nos
hemos centrado en nanoestructuras basadas principalmente en las
aleaciones InAs-GaAs, a las que se ha incorporado antimonio, por su
rango caracteristico de emisién. Definidas las propiedades generales,
a continuaciéon se describen, las caracteristicas de los materiales
constituyentes de las nanoestructuras y heteroestructuras objeto de
estudio.

1.2.2.1. Arseniuro de Galio

Entre los posibles sustratos de materiales semiconductores,
destaca el arseniuro de galio por ser un sustrato comercial, cuyo
proceso de fabricacién esta ampliamente desarrollado, obteniéndose
obleas de alta calidad a un precio asequible. Esto ha permitido durante
muchos afos la fabricacion de dispositivos a partir de este material.
Ademas, algunas de las heteroestructuras crecidas sobre este sustrato
pueden emitir mas alla de 1,3 um, incluso a temperatura ambiente [14].

En algunas de las heteroestructuras objeto de estudio en la
presente tesis doctoral, el GaAs se ha utilizado como capa intermedia,
previa a la deposicion de otros compuestos sobre una capa de mojado
crecida sobre un sustrato de GaAs. Asi mismo, este compuesto se ha
usado como recubrimiento superficial de toda las heteroestructuras
estudiadas.

1.2.2.2. Arseniuro de Indio

Algunas de las nanoestructuras estudiadas en la presente tesis
doctoral estan constituidas por arseniuro de indio, aleadas con otros
elementos, galio y/o antimonio, tras llevarse a cabo el correspondiente
proceso de crecimiento epitaxial. Este material es muy adecuado para
el crecimiento de estructuras cuanticas mediante epitaxia de haces
moleculares sobre GaAs. Presenta un alto desajuste reticular con el
GaAs (=7,2 %) y entre ambos materiales existe una diferencia de
1,17 eV entre sus bandas de energia prohibida (AE,). Dicho desajuste
reticular respecto al GaAs hace que esta aleacién sea muy adecuada
para la formacién de estructuras tridimensionales mediante crecimiento
epitaxial como se describe mas adelante.
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Por otro lado, analizando las propiedades de la Tabla I.1,
observamos la existencia de una gran diferencia entre la movilidad de
portadores de InAs y GaAs, por lo que la unién de estas aleaciones es
una eleccion muy acertada para la fabricacion de transistores de alta
movilidad [36,37].

1.2.2.3. Antimoniuro de galio y otros semiconductores
compuestos con antimonio

La incorporaciéon de antimonio a nanoestructuras cuanticas
auto-ensambladas tipo |, como es el caso de puntos cuanticos de InAs
sobre sustratos de GaAs, ha despertado mucho interés por su gran
capacidad para lograr extender la longitud de onda de emisién. De
hecho, existen referencias en la literatura donde se comprueba que al
crecer puntos cuanticos de In(Ga)As sobre GaAs recubiertos de
GaSbAs se consigue emision a una longitud de onda de 1,6 um,
incluso a temperatura ambiente [38,39].

También tiene interés el hecho de que exista un alineamiento
de bandas tipo Il cuando el antimonio (en determinada proporcion) esta
presente en los sistemas semiconductores IlI-V [40,41]. Las aleaciones
de antimoniuro formadas a partir de la insercién de antimonio en la
tecnologia convencional del GaAs (tipo |) se plantea como un
importante avance, por el alineamiento de bandas tipo Il que se llega a
formar entre el InAs y GaSb o entre el GaAs y el GaSb.

El antimoniuro de galio ademas de como capa de
recubrimiento, se ha utilizado también como capa activa de
heteroestructuras crecidas sobre sustratos de GaAs. En estos casos,
la alta localizaciéon de huecos convierte a esta heteroepitaxia en una
estructura muy prometedora para aplicaciones en las que es necesario
la retencion de cargas, como son las células fotovoltaicas y las
memorias de almacenamiento volatil [42]. En estas situaciones si se
produce el alineamiento tipo Il ya que la concentracion de antimonio
supera el valor critico necesario, a pesar del alto coeficiente de
segregacion de este elemento. Asi, por ejemplo, los puntos cuanticos
de GaSb en una matriz de GaAs, presentan un confinamiento
energético alto de huecos, aproximadamente, 450 meV, pero no
confinamiento de electrones en los puntos. Esto se traduce en una
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mejora en el escape térmico de los portadores respecto al GaAs y en
un confinamiento de huecos [43], no accesible para la aleacién
InGaAs, aunque para ello el contenido en antimonio debe ser superior
al 14% [40].

[.3. Nanoestructuras cuanticas

En los ultimos anos la evolucion de la microelectronica hacia la
miniaturizacion ha constituido una de las principales motivaciones para
trabajar con estructuras cuanticas de tamafio macroscopico. Los
materiales a escala micrométrica siguen manteniendo
fundamentalmente las propiedades del estado macroscopico. En
cambio, cuando nos movemos a niveles nanométricos las propiedades
macroscépicas del material se modifican pasando a estar regidas por
la fisica cuantica. Esto se debe al confinamiento de los portadores de
corriente en determinadas zonas del material. Las estructuras
cuanticas pueden clasificarse segun el numero de dimensiones en las
que se produzca este confinamiento. Asi, si la estructura origina
confinamiento en una dimension, se obtienen sistemas
bidimensionales (2D), denominados pozos cuanticos (en inglés,
Quantum Wells, QWs), si el confinamiento se produce en dos
direcciones, se originan sistemas unidimensionales (1D), denominados
hilos cuanticos (en inglés, Quantum Wires, QWrs). En el caso de que
el confinamiento se produzca en las tres dimensiones del espacio, se
obtienen sistemas cero-dimensionales (0D) como son los puntos
cuanticos (en inglés, Quantum Dots, QDs) [44] (Figura 1.9). La
densidad de estados electrénicos representa el numero de estados
disponibles por unidad de volumen y energia, para cada uno de los
confinamientos comentados. En la Figura 1.10, se muestra un esquema
de los mismos donde se observa que hay una mayor discretizacion de
energia para el confinamiento 1D y 0D, que da lugar a un aumento de
la densidad de portadores en el extremo de las bandas de valencia y
de conduccion [45,46]. De esta forma, en los dispositivos laser se logra
una menor corriente umbral de emision estimulada y una mayor
estabilidad en el comportamiento opto-electronico respecto a la
temperatura.
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Figura 1.9: Esquema de estructuras cuanticas.
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Figura 1.10: Densidad de estados electronicos para las diferentes estructuras
cuanticas.

[.3.1. Puntos cuanticos

Los puntos cuanticos son estructuras en las que se ha
producido un confinamiento cuantico en las tres dimensiones
espaciales, es decir, son estructuras cero-dimensionales. Su principal
ventaja es su comportamiento, comparable al de un atomo aislado,
presentando niveles discretos de energia [47]. Las propiedades 6pticas
de las nanoestructuras se miden en funcion de su fotoluminiscencia;
estos espectros de emision muestran las transiciones provenientes de
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las recombinaciones radiativas entre los electrones y huecos del punto
cuantico.

La discretizacion de energia permite que las radiaciones, tanto
emitidas como detectadas, sean practicamente monocromaticas e
independientes del rango de temperaturas en el que se opere. Una
segunda caracteristica es la dependencia de la radiacién emitida con el
tamafo y forma de la nanoestructura, ya que el espaciado entre los
posibles estados aumenta conforme se disminuye el tamafo de los
puntos cuanticos. Por tanto, la modificacion del tamafio y/o forma de
los mismos proporciona una variacion de la radiacion emitida.

Para la obtencion de longitudes de ondas mayores se puede
aumentar el tamafo de los puntos cuanticos de forma que se reduzca
el espaciado entre los posibles estados, siendo necesario modificar el
proceso de crecimiento. La variacion del tamafio de los puntos
cuanticos para transformar la radiacién emitida no es facil. Por ello, se
buscan vias alternativas como podria ser la modificacion de la energia
de bandas. Esto se puede conseguir, por ejemplo, mediante la
introduccion de antimonio en la nanoestructura.

[.3.2. Crecimiento epitaxial

La consecucidn de estas estructuras cuanticas requiere el
desarrollo de técnicas que permitan un exhaustivo control durante la
fase de crecimiento, como es el caso de las técnicas de crecimiento
epitaxial. El estudio de los fenémenos de crecimiento se ha visto
favorecido por el desarrollo de técnicas que permitiesen la observacion
in situ de estos procesos de formacién de nanoestructuras, que son
basicas para el seguimiento y control de la heteroestructura.

Es posible distinguir tres modos de crecimiento epitaxial que
dependen de una gran diversidad de parametros, entre ellos, la
energia interfacial entre el sdlido y la fase vapor, asi como la energia
interfacial entre el sdlido y el sustrato. Ademas, la orientacion del
sustrato es otro factor clave a considerar, dada su influencia sobre la
energia superficial y la energia de la intercara formada.

Existen tres modelos clasicos de crecimiento epitaxial [48,49]
(procesos esquematizados en la Figura I.11):
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30

Frank-Van der Merwe [50,51]. este crecimiento se produce capa a
capa, de forma que una monocapa de material debe formarse sobre
el sustrato antes de que comience el crecimiento de la segunda
monocapa. En condiciones de equilibrio termodinamico este
proceso estaria favorecido cuando la energia libre superficial del
sustrato sea mayor que la suma de las energias libres superficiales
correspondientes a la pelicula y la intercara. EI comportamiento del
material crecido segun este modelo depende en gran medida de la
orientacion del sustrato, como se ha comentado anteriormente,
dado que afecta a la facilidad o dificultad del material para reducir la
tension creada por el crecimiento de materiales de distinto
parametro reticular.

Volmer-Weber [52]: se produce crecimiento tridimensional pero con

ausencia de la llamada capa de mojado, por lo que no hay capa
bidimensional al principio del crecimiento, simplemente se forman
las islas desde el primer momento del crecimiento. Es decir, la
segunda monocapa comienza a formarse antes que la primera haya
cubierto totalmente el sustrato. Esta forma de crecimiento tendria
lugar cuando la energia libre superficial del sustrato sea menor que
la suma de las energias libres superficiales correspondientes a la
pelicula y la intercara.

Stranski-Krastanov (S-K) [53]: se considera una combinacion entre
los dos anteriores ya que el crecimiento epitaxial se produce
inicialmente de forma bidimensional y luego tridimensional. El
crecimiento comienza con la formacién de una serie de capas del
material sobre el sustrato cristalino, como en el primer método,
formandose la capa de mojado. Alcanzado un determinado nimero
de monocapas del material, conocido como espesor critico, se
nuclearan las islas sobre las capas bidimensionales iniciales. Esta
transicion depende de las condiciones de crecimiento y del
desajuste reticular entre las aleaciones implicadas [54]. Se trata de
un crecimiento pseudomarfico, normalmente con una distribucion
uniforme de las islas formadas, muy comdn en sistemas con alto
desajuste reticular, como es el crecimiento de germanio y
aleaciones de SiGe sobre silicio (001) o de InAs sobre GaAs (001)
[49]. En algunos casos, las islas pueden coalescer, dando lugar a
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otras nuevas de tamafno superior a la media que suelen ocasionar
imperfecciones de la red cristalina. A mayor desajuste reticular,
menor numero de monocapas son necesarias para la generacién de
las islas tridimensionales.

Frank Van der Merwe Volmer-Weber Stranski-Krastanov

Figura l.11: Esquema de los métodos de crecimiento.

El crecimiento de los materiales de un modo u otro depende del
control termodinamico y cinético del proceso. La tensidén que se genera
durante el crecimiento puede inducir la formacién de islas', pasando de
la bidimensionalidad a la tridimensionalidad. Estas islas pueden ser
luego transformadas en estructuras cuanticas, si éstas tienen las
dimensiones adecuadas, mediante el crecimiento de la pelicula
epitaxial de un semiconductor de mayor ancho de banda de energia
prohibida.

' Frecuentemente se utiliza el término isla (o nano-isla), para representar la forma de
una nanoestructura que se comporta como un punto cuantico, sobre todo en la etapa
de crecimiento y formacion del mismo; es una manera de denominar a estructuras
pequenas de tamafio limitado tridimensionalmente.
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Cuando los nucleos tridimensionales formados por la relajacion
de la tension tienen un tamafio de varios nandémetros, frecuentemente
se habla de nanoestructuras cuanticas auto-ensambladas, que se
caracterizan por haberse formado espontdaneamente dentro de una
camara de crecimiento, como consecuencia de la minimizaciéon de
energia del sistema. La ausencia de un tratamiento anterior o posterior
a la propia etapa de crecimiento evita dafio o contaminacion durante su
manipulacién, ademas de conseguirse un mayor control sobre el
tamafo. Los puntos cuanticos auto-ensamblados son muy atractivos
por su potencial uso en diversos dispositivos opto-electrénicos pero
para ello requieren un método de crecimiento en la que se consiga una
alta calidad de los mismos.

Los esfuerzos por avanzar en el conocimiento de los puntos
cuanticos se centran en el control de su forma, tamafo y distribucion
dentro de la heteroestructura ya que afecta a las propiedades de la
misma [55]. Los primeros puntos cuanticos auto-ensamblados datan de
1985 [56], cuando se establecieron los parametros de los que
dependia la transicion a estructuras tridimensionales.

Centrandonos en el crecimiento de puntos cuanticos de InAs
sobre GaAs (001), éstos se consiguen siguiendo el procedimiento de
Stranski-Krastanov. Si bien la direccion preferente de crecimiento del
sustrato es la indicada, [001], en el caso del GaAs se ha observado
también en las direcciones [111] y [111]A, e incluso sobre sustrato de
GaAs (113) [57] y otras direcciones cristalograficas [58]. El espesor
critico para la generacién de las estructuras tridimensionales oscila en
muchos casos entre 1,5 y 1,7 monocapas de InAs, para las
condiciones de crecimiento mas frecuentemente utilizadas, aunque
también se conocen casos en los que se produce dicha transicion para
espesores criticos inferiores a una monocapa [59]. Este niumero de
monocapas es mayor al aumentar la temperatura, puesto que se
requiere mayor cantidad de material depositado, debido al aumento de
la desorcion de indio [60]. Una vez que la nucleacidn se ha producido,
los puntos cuanticos se forman aleatoriamente sobre la superficie
plana. Dado que no todos los atomos de indio se incorporan, parte del
indio se quedara en la superficie en la llamada capa flotante (en inglés,
floating layer). Estos atomos de indio se transfieren desde la capa
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bidimensional a los puntos cuanticos [61]. Tanto el tamafio como la
densidad de los mismos pueden ser controlados mediante las
condiciones de crecimiento, principalmente por la cantidad de InAs
depositado [62], influyendo otros parametros como la temperatura del
sustrato o la velocidad de crecimiento [63], la presién y el flujo de los
gases.

En cuanto al crecimiento de puntos cuanticos de GaSb sobre
sustrato de GaAs (001), éstos también se generan siguiendo el modelo
Stranski-Krastanov [64,65], debido al desajuste reticular entre el GaSb
y GaAs (7,8%). Aunque el desajuste es del mismo orden que el del
sistema InAs-GaAs, se requiere un gran control de las condiciones de
crecimiento para conseguir sistemas de calidad [66]. Es un sistema
complejo de controlar debido al intercambio entre los elementos del
grupo V, arsénico/antimonio, que conducira a la formacion de una
aleacion tipo GaSb,Asi,. Estas reacciones entre los atomos de
arsénico y los de antimonio inducen la deformacién superficial debido
al desajuste reticular entre ambas aleaciones binarias. Conocer la
cinética que rige estos fendmenos de intercambio es un gran reto para
poder controlar el crecimiento de este tipo de estructuras
nanomeétricas.

Ademas, las fluctuaciones del tamafio de los nanomotivos en
los sistemas GaSb-GaAs es bastante grande [67]. En cuanto al
espesor critico para la formacién de los puntos cuanticos de GaSb, aun
se discute acerca del mismo ya que los valores recogidos en la
bibliografia oscilan entre 0,7 y 4 monocapas [68,69,70]. Debido a la
alta tendencia de los atomos de antimonio a segregarse [33,68] se
espera que se produzcan grandes cambios en la forma y composicion
quimica de los puntos cuanticos crecidos, especialmente durante el
proceso de recubrimiento de los mismos, por el intercambio con los
elementos que se incorporen en esta etapa.

I.4. Aplicaciones de las nanoestructuras cuanticas
semiconductoras

Conocidos los materiales y estructuras mas adecuadas para la
fabricacion de dispositivos opto-electronicos que emitan en el rango de
longitud de onda comprendido entre 1,3 y 1,5 um o valores superiores,
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se presentan algunas de las aplicaciones en las que pueden ser
empleados. Estas estructuras han dado paso a nuevas propiedades
Opticas, electronicas y de transporte, de gran interés para la innovacion
en dispositivos opto-electrénicos. Todo ello ha sido posible gracias al
avance en las técnicas de crecimiento epitaxial de materiales y en la
busqueda de sistemas de confinamiento de cargas en regiones
nanomeétricas.

La demanda de continuas mejoras en las telecomunicaciones y
la busqueda de mecanismos de transferencia de informacion mas
veloces y de mayor calidad han contribuido al desarrollo de este tipo
de nanoestructuras, con las propiedades adecuadas para las
demandas citadas, que la microelectrénica no ha llegado a satisfacer.
Entre estas aplicaciones, cabe destacar la fabricacion de laseres
emisores en el citado rango, que se emplean para la transmision de
informacién por fibra éptica [71,72].

La palabra laser es el acronimo inglés de light amplification by
stimulated emission of radiation (amplificacion de la luz por emision
estimulada de radiacion) [44]. Desde que el primer laser de puntos
cuanticos fue propuesto por Arakawa y colaboradores [73] han sido
muchos los avances realizados, tanto en la forma de crecimiento de
nanoestructuras como en los materiales empleados, siendo los puntos
cuanticos de In(Ga)As-GaAs los mas ampliamente estudiados [14,74].
Sin embargo, las aplicaciones opto-electrénicas de los dispositivos
basados en GaAs han estado limitadas a longitudes de onda inferiores
a 1 um. Este valor se ha superado en los ultimos afios con el
desarrollo de nanoestructuras auto-ensambladas de In(Ga)As, en
forma de puntos cuanticos, que constituyen una posible forma
econdmica de producir laseres y dispositivos para telecomunicaciones
por fibra éptica incluso a temperatura ambiente [75].

Entre las ventajas de este tipo de laser se encuentra la baja
dependencia del umbral de densidad de corriente con la temperatura
de trabajo, justificado por la pequena separacion de energia entre el
bajo nivel de confinamiento y las barreras de estado, permitiendo el
escape térmico de las cargas desde los estados confinados y por la
presencia de los canales de recombinacion no radiativos. Esto se debe
a su funcién de densidad de estados, su localizacion de cargas,
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aumento de las energias de enlace y la mejora de la fuerza oscilatoria
[76].

Para determinadas aplicaciones destinadas al area de las
telecomunicaciones es necesario que el rango de operacion de los
laseres se sitle por encima de 1,3 um. La inclusion de antimonio en
nanoestructuras de puntos cuanticos de InAs crecidos sobre GaAs
logra que el rango de emision se sitie mas alla de 1,55 um, incluso a
temperatura ambiente. Ademas, las cargas estan menos confinadas
debido a las pequefias discontinuidades de banda. Otra de las ventajas
de los sustratos de GaAs es la posibilidad de fabricar reflectores de
Bragg que permiten la fabricacion de emisores laseres de cavidades
verticales de superficie (en inglés, Vertical Cavity Surface Emitting
Lasers, VCSEL), dispositivos de gran interés por su bajo coste y sus
altas posibilidades de emision de ondas de luz para comunicaciones y
transferencia de informacién por banda ancha. Debido a su pequefio
tamafrio, bajo poder de disipacién y facilidad de fabricacion, los VCSEL
son muy adecuados para el actual desarrollo de la transmision de
informacion.

Aunque el mayor éxito de estas nanoestructuras es su uso en la
fabricacion de laseres, también se han obtenidos otros dispositivos,
algunos de ellos aun en desarrollo, como es el fotodetector de
infrarrojos (en inglés, Quantum Dots Infrared Photodectector, QDIP)
[77,78,79]. La deteccion de fotones de longitudes de ondas (desde
2-3 ym a 30 ym) depende de la foto-excitacion entre bandas de los
electrones de puntos cuanticos confinados y el consecuente flujo de
fotocorriente. En comparacion con otras nanoestructuras cuanticas, la
ventaja del confinamiento tridimensional se basa en la sensibilidad a la
incidencia normal de la radiacion, la reduccién de las llamadas
corrientes negras y la mejor respuesta a la fotocorriente. Son muchas
las investigaciones sobre estos tipos de dispositivos y, a pesar de los
resultados alcanzados, es necesario seguir mejorando ciertos aspectos
tales como el aumento de la densidad de estos nanomotivos, el uso de
dopantes o la modificacién de la llamada ingenieria de bandas.

Los puntos cuanticos también son usados como amplificadores
Opticos por su alta velocidad de operacién (en algunos casos superior
a 100 GHz) y la posibilidad de aumentar distintas longitudes de onda al
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mismo tiempo [80]. Sin embargo, la caracteristica mas peculiar de
éstos, el confinamiento de electrones de forma individual, aun no esta
siendo utilizada. Son muchos los esfuerzos destinados al disefio y
fabricacion de dispositivos de puntos cuanticos auto-ensamblados con
un solo fotén o electrén para ser usados como elementos de los
llamados ordenadores cuanticos (en inglés, Quantum Computing, QC)
[9]. Esta ciencia combina la informatica llamada tradicional con la
mecanica cuantica con el objetivo de llegar a fabricar ordenadores en
los que la unidad elemental de informacién sea un bit cuantico (qubit)
[81,82]. Hasta ahora, estructuras de puntos cuanticos pueden ser
también implementadas en dispositivos para memorias, donde las
cargas individuales son almacenadas en los puntos cuanticos (es el
llamado proceso de escritura) y pueden ser recuperadas aplicando un
voltaje (proceso de lectura). Las investigaciones en estos dispositivos
estan iniciandose aunque ya se han conseguidos ciertos resultados
para almacenamiento de cargas sensibles tanto Optica como
eléctricamente [83,84].

Relacionado con la tecnologia pero fuera del rango de las
telecomunicaciones los sistemas en los que se consigue el
alineamiento tipo Il, como es el sistema GaSb-GaAs, son
especialmente indicados para la generacion y desarrollo de diferentes
tipos de dispositivos de almacenamiento de carga (células
fotovoltaicas, memorias de almacenamiento volatil, etc.) [42],
considerandose los sistemas mas prometedores para este fin por su
gran  confinamiento de huecos, que permite aumentar
considerablemente el tiempo de almacenamiento de datos [85]. Este
tipo de alineamiento es de gran interés para celdas solares por su
especial confinamiento de cargas [86].

Son posibles otras muchas aplicaciones, ya que el rango y la
intensidad de longitud de onda de emision depende de los
semiconductores que se empleen. Un ejemplo de estas son los puntos
cuanticos de InSb,As1, que emiten en el rango de 2-5 um, utilizados
para la fabricaciéon de diversos dispositivos, como los sensores de
gases [87].
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[.5. Motivacién y objetivos de la tesis

Conocida la demanda de mayor velocidad y flujo de informacion
en la transmision de datos en el mercado de las telecomunicaciones y
la necesidad de mejorar las caracteristicas de los dispositivos
opto-electronicos que se utilizan, el desarrollo de heteroestructuras
semiconductoras capaces de dar respuesta a estas necesidades se
convierte en un gran reto. La incorporacion de antimonio en
nanoestructuras de semiconductores lllI-V supone una mejora en los
valores de intensidad fotoluminiscente. Esto se debe al cambio en la
estructura de bandas que produce la introducciéon de este elemento,
motivado, principalmente, por los cambios de composicion del sistema.

En la actualidad, la incorporacion de InGaSbAs en
nanoestructuras auto-ensambladas basadas en InAs-GaAs, posibilita
la integracion de estas aleaciones en la tecnologia convencional del
GaAs, lograndose valores de longitud de onda proximos a 1,5 um. En
principio, este comportamiento se ha asociado al alineamiento de
bandas de energia tipo Il que se produce entre el GaAs y el GaSb
[25,88], aunque éste se encuentre en bajas concentraciones, dada la
alta tendencia del antimonio a segregarse.

Desde el punto de vista de los materiales involucrados, las
ventajas e inconvenientes del antimonio en la cinética del crecimiento
[33], asi como los procesos de intercambio atémico no estan
totalmente definidos. Por ello, con la intencion de contribuir al
desarrollo de estas nanoestructuras, los objetivos centrales de la
presente tesis doctoral son:

I-Metodologia de analisis de composicion

Si el alineamiento tipo Il sélo se produce para concentraciones
de antimonio superiores al 14% [39], es necesario conocer la
composicion de las heteroestructuras para determinar la distribucion
del antimonio y conocer el grado de incorporacion a sistemas IlI-V. La
combinacion de elementos tales como indio, antimonio, galio y
arsénico es dificilmente caracterizable por las técnicas habituales de
analisis de composicién en microscopia electrénica de transmisién y/o
transmisién-barrido. Ademas, la segregacion de cationes y aniones
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ocurre al mismo tiempo, dificultando aun mas la determinacién de la
composicion.

En este sentido, la espectroscopia de pérdida de energia de
electrones en el rango de bajas energias (pérdidas inferiores a 60 eV),
permite analizar la composicion de sistemas donde estos elementos se
encuentren implicados. Por ello, se ha contribuido al desarrollo y
aplicacién de esta técnica analitica.

En este rango de energia también se recoge la sefial
correspondiente al plasmodn, relacionado con los electrones de valencia
y la densidad de los mismos y, por tanto, con la composicion y otras
propiedades o6pticas, aportando valiosa informacién sobre el sistema
en estudio.

[I-Conocer el efecto de la incorporacién de antimonio sobre la
nanoestructura de puntos cuanticos de InAs crecidos mediante
epitaxia de haces moleculares sobre sustratos de GaAs (001).

Conocidas las ventajas que la insercion de antimonio ejerce
sobre nanoestructuras IlI-V y la metodologia necesaria para determinar
la composicion, se ha analizado detalladamente la inclusién de este
elemento en sistemas constituidos por puntos cuanticos de InAs
crecidos epitaxialmente sobre un sustrato de GaAs. Para ello, se ha
valorado tanto el crecimiento de capas de GaSb sobre los puntos
cuanticos como la irradiacién de éstos con un flujo de antimonio.

La existencia de un pequeno intervalo de miscibilidad entre los
compuestos binarios InAs, GaAs, GaSb e InSb puede conducir a la
formacion de una aleacion cuaternaria tipo InGas.Sb,As.., [89,90] tras
la deposicion de antimonio. La existencia de tension en las
nanoestructuras formadas representa un factor clave que influye en la
estabilidad de este tipo de aleaciones cuaternarias para un intervalo
mayor de composiciones. La formacion de estas aleaciones modificaria
la calidad de las intercaras y las bandas de energia [91]. Con el
objetivo de controlar la formacién de la aleacion cuaternaria, que
impide que se logre aumentar la longitud de onda de emisién, se
evalua el papel de la insercion de una capa intermedia de GaAs entre
los puntos cuanticos de InAs y la capa de GaSb, asi como el espesor
o6ptimo de la citada capa. La modelizacién del movimiento atéomico
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durante los procesos de segregacion y/o difusidbn es un importante
paso para lograr controlar la fuerza motriz de estos fenémenos.

IlI-Conocer la nanoestructura de puntos cuanticos de GaShb
depositados epitaxialmente sobre GaAs.

En la busqueda de nanoestructuras que logren un alineamiento
de bandas tipo Il, el GaSb epitaxialmente crecido sobre GaAs presenta
este comportamiento que deriva en excelentes e interesantes
propiedades electronicas. Es necesario conocer los cambios
estructurales y de composicion que ocurren tras la formaciéon de las
diferentes capas de puntos de cuanticos de GaSb sobre GaAs,
teniendo en cuenta los procesos de intercambio atomico antimonio-
arsénico y la segregacién de antimonio a lo largo de las capas
intermedias. Esto ayudara a optimizar los sistemas con este tipo de
alineamiento y aprovechar las ventajas que esta configuracion
electronica ofrece. Concretamente, se analiza la posibilidad de crecer
puntos cuanticos de GaSb epitaxialmente sobre GaAs, para cuantificar
el grado en el que la segregacion de antimonio afecta a la
nanoestructura final crecida en el modo indicado.
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Métodos Experimentales

En este capitulo se resumen las técnicas y métodos
experimentales que se han utilizado para el crecimiento de los
materiales investigados asi como el analisis, tratamiento e
interpretacion de los resultados obtenidos durante el desarrollo de la
presente tesis doctoral. Las propiedades generales de los materiales
objeto de estudio han sido descritas en el capitulo anterior
(Introduccion) y las muestras a analizar seran detalladas en los
capitulos lll, IV y V.

[I.1. Epitaxia de haces moleculares

Son varias las técnicas de crecimiento epitaxial existentes [92].
Se caracterizan por su alto control de las nanoestructuras resultantes y
el bajo contenido en impurezas que se suele conseguir con la mayoria
de ellas. Las nanoestructuras objeto de estudio en la presente tesis
doctoral han sido crecidas mediante la llamada técnica de epitaxias de
haces moleculares (en inglés, Molecular Beam Epitaxy, MBE).

Esta técnica consiste en el crecimiento a cierta temperatura de
laminas delgadas sobre un sustrato cristalino mediante la reaccion de
uno o mas haces, atémicos o moleculares, que aportan los elementos
constituyentes, todo ello en condiciones de ultra alto vacio (presiones
inferiores a 107" mbar) para garantizar la limpieza en la superficie del
sustrato [93]. La deposicion de capas epitaxiales de alta calidad
cristalina sobre un sustrato, también cristalino, de un material distinto
se suele realizar de esta forma. En Figura 1.1 se esquematiza una
camara de MBE, senalando las partes mas destacadas de la misma.
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Figura Il.1: Esquema de una camara de crecimiento epitaxial mediante MBE.

Existen diversas variedades de la técnica MBE, dependiendo
del estado en el que se encuentra el material de partida (sdlido o
gaseoso). Las muestras objeto de esta tesis doctoral han sido crecidas
mediante MBE de fuente sélida (en inglés, Solid Source Molecular
Beam Epitaxy, SSMBE); esta técnica se caracteriza porque los haces
moleculares de los grupos Ill y V se producen por evaporacion o
sublimacién de un material soélido de alta pureza [46].

La velocidad usual de esta técnica de crecimiento suele ser
baja, del orden de una monocapa por segundo (MC/s), para permitir la
migracion superficial de las especies y controlar de forma muy precisa
el crecimiento de la heteroestructura con un orden de precision del 2%,
aproximadamente. De hecho, esta técnica es conocida por su buen
control de la cinética de crecimiento, resultando muy util para
aleaciones metaestables. Ademas, es posible interrumpir el flujo de los
componentes en el momento deseado de manera que se consiguen
intercaras abruptas a nivel atémico. Todo ello hace que la técnica de
MBE sea muy atractiva para realizar crecimientos epitaxiales. Ademas,
trabajar a ultra alto vacio (en inglés, Ultra-High Vacuum, UHV) permite
utilizar técnicas in situ de analisis de superficie, como la difraccion de
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electrones reflejados de alta energia (en inglés, Reflection High Energy
Electron Diffraction, RHEED), que detecta la transicion de estructuras
bidimensionales a tridimensionales, paso clave en la formacion de
puntos cuanticos auto-ensamblados.

Otras técnicas de crecimiento, como es la deposicion de vapor
metalorganico, son de gran interés por su capacidad de produccion
industrial. Por ello, parte de los esfuerzos de desarrollo de la técnica de
crecimiento epitaxial se dirigen hacia la mejora de la produccion para
su aplicacién a gran escala.

[1.2. Preparacion de muestras electrén-
transparentes

Para el estudio de materiales por microscopia electronica de
transmisién es necesaria la preparacion de muestras que alcancen la
denominada condicién de electrén-transparente, es decir, las muestras
deben tener un espesor muy reducido, preferentemente inferior a 100
nm, de forma que los electrones puedan atravesarla. Existe una amplia
diversidad de técnicas de preparacion de muestras con esta condicion
de espesor. En este apartado nos centraremos en las utilizadas en la
presente memoria de tesis doctoral.

[1.2.1. Tipos de preparacion de muestras

En la primera etapa de la preparacion de muestras se
selecciona la orientacion que se utilizara para realizar el estudio
posterior, distinguiéndose entre seccion transversal y vista superficial.

11.2.1.1. Muestras en seccién transversal

Para el estudio en seccion transversal (en inglés, Cross Section
Transmission Electron Microscopy, XTEM) es necesario formar una
estructura en la que el material en estudio se encuentre rodeado por
varias balsas de apoyo, resultando una estructura tipo emparedado.
Como material de apoyo, se suele utilizar silicio o GaAs; en el caso de
las muestras objeto de estudio en la presente tesis doctoral se ha
utiizado GaAs. Generalmente se utilizan tres balsas de apoyo por
cada lado del material de interés, del cual se suelen utilizar dos balsas,
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preferentemente cortadas en direcciones perpendiculares y pegadas
con las caras activas enfrentadas. El tamafno habitual de las balsas es
de 4x2 mm y se cortan mediante clivado de la oblea principal con
ayuda de una punta de diamante. La Figura 1.2 muestra la disposicion
tipica de las balsas para su preparacién. La fijacién de las balsas entre
si se hace mediante resina epoxi y posterior curacion de la estructura
formada, sometida a presion en una prensa. De esta forma se facilita la
compactacion de la misma para su posterior adelgazamiento. En todo
momento se trata de proteger la cara activa de las balsas de interés.

alsas de interés
Balsas de apoyo

Figura Il.2: Esquema de las balsas en una preparacion de muestras mediante
XTEM.

11.2.1.2. Muestras en vista superficial

Ademas del estudio en seccion transversal, suele ser necesario
analizar la superficie de la muestra de forma que podamos conocer la
distribucion de nanomotivos y, sobre todo, para conocer la calidad
cristalina de la nanoestructura con mayor precisién. En estos casos
también es necesario que se cumpla la condicion de electrén-
transparente. Este tipo de preparacién de muestra se conoce como
PVTEM (en inglés, Planar View Transmission Electron Microscopy).

Para este tipo de preparacién se cliva un Unico trozo de
material de la oblea originaria, preferentemente de dimensiones
3x3 mm, ya que las rejillas de soporte tienen un diametro medio de 3
mm.

[1.2.2. Etapas basicas en la preparacién de muestras

11.2.2.1. Adelgazamiento mecanico

La estructura tipo emparedado preparada anteriormente para el
estudio de muestras en seccion transversal, es sometida a un proceso
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de adelgazamiento mecanico en ambas caras, utilizando para ello
panos de carburo de silicio de distinto tamafo de grano, fijados sobre
lijadoras semi-automaticas, que aceleran el proceso y ayudandonos de
un Disc-Grinder. Para facilitar su manipulacién se utiliza un pequefo
cilindro metélico como soporte (Figura Il.3a). Cuando el espesor
alcanza los 500 uym, usando una cortadora ultrasénica se obtiene una
muestra circular de 3 mm de diametro, tamano adecuado para los
portamuestras de los microscopios. Una de las caras del disco es
pulida con pafnos de 3 y 1 um de tamafio de grano para reducir los
dafios ocasionados por el proceso de adelgazamiento mecanico.

Se continda adelgazando la muestra hasta un espesor de unos
50 uym. La siguiente etapa consiste en el adelgazamiento cdéncavo por
el lado no pulido de forma que el grosor final de la muestra en la zona
central sea inferior a 20 um (Figura 11.3b). Para facilitar el manejo de la
muestra, se pega una rejilla de cobre con un didmetro exterior 3 mmy
diametro interior variable entre 1 y 2 mm, dependiendo del modelo que
se utilice (Figura I1.3c).

Direccion de

a) \delgazamiento b) Melg_azamiento

Vo

Figura I1.3: Esquema de la preparacion de muestras en seccion transversal:
a) adelgazamiento mecanico, b) adelgazamiento concavo y c)
muestra con rejilla.

Ademas de este procedimiento tipico de preparaciéon de
muestras en seccion transversal, existen otros como el que se describe
en la referencia [94].

En el caso de las muestras en vista superficial, el
adelgazamiento mecanico se lleva a cabo solo por la cara del sustrato
hasta 500 uym, espesor al cual recortamos el disco en un cilindro de
3 mm de diametro, y se continda siguiendo el mismo procedimiento de
las muestras en seccion transversal, es decir, adelgazamiento
mecanico hasta 50 um y posterior adelgazamiento céncavo localizado.
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11.2.2.2. Adelgazamiento iénico

Tras la reduccion del espesor de la muestra mediante procesos
mecanicos, tanto en seccion transversal como en vista superficial, la
ultima etapa es el adelgazamiento mediante haces iénicos. Se han
utilizado dos equipos distintos para este proceso, ambos de la
empresa Gatan® Duo Mill y sistema de adelgazamiento i6nico de
precision (en inglés, Precision lon Polishing System, PIPS). En el
sistema PIPS, como su nombre indica, se realiza un ataque iénico mas
preciso y controlado. En esta maquina, dos haces de iones de Ar’
atacan a la muestra de tal manera que se produce un orificio en la
zona central de la muestra con un angulo que podemos modificar
segun se estime conveniente; a menor angulo, el ataque sera mas
lento, pero mayor sera la zona electron-transparente. En la ultima
etapa, se reduce el voltaje y angulo de ataque. De esta forma se ha
comprobado que mejora la calidad de la zona adelgazada, quedando
mas limpia y uniforme, reduciéndose el posible dafio causado por el
ataque idnico.

Los parametros del proceso idnico de adelgazamiento en
ambos equipos (angulo de ataque, voltaje, rotacion, necesidad de
refrigeracion de las muestras, tiempo de ataque) son variables en
funcion del material que se esté preparando y otros parametros, como
el espesor final previo al ataque iénico, asi como el modo en el que la
muestra se ha preparado.

En ambos equipos es posible refrigerar la muestra con
nitrégeno liquido, al mismo tiempo que se realiza el ataque idnico. Asi
se minimiza el dafio sobre la muestra por calentamiento de la misma,
contribuyendo a mejorar su calidad.

En el caso de las muestras en vista superficial hay que tener
cuidado de proteger la cara activa, de forma que el ataque idnico
recaiga sobre el sustrato; en caso contrario se deteriora la superficie
de interés, quedando dafiada e incluso modificandose sus propiedades
iniciales [95].
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11.2.2.3. Tratamiento de reduccion de hidrocarburos

Antes de introducir la muestra en el microscopio electrénico es
conveniente su limpieza para tratar de reducir los hidrocarburos que
pudiesen estar presentes en la superficie de la misma. Estos
hidrocarburos proceden tanto de las etapas de preparacion como del
posterior almacenamiento de la muestra ya preparada. El
inconveniente de la presencia de estos hidrocarburos es su
polimerizacion durante la incidencia del haz de electrones, dificultando
el estudio de la muestra por contaminacién de la misma.

Existen varias técnicas para combatir este problema. En las
muestras objeto de esta tesis dicho tratamiento de limpieza se ha
realizado mediante un equipo denominado Plasma Cleaner, que utiliza
un plasma con oxigeno para lograr la oxidacién de los hidrocarburos.
Se afiade argon para eliminar selectivamente las zonas oxidadas vy, por
tanto, la contaminacion de la muestra [96]. Los procesos de limpieza
se realizan justo antes de la sesion de microscopia.

Las muestras estudiadas en las instalaciones de SuperSTEM
(Daresbury, Reino Unido) han sido sometidas a un proceso mas
intenso de reduccidon de hidrocarburos, consistente en un
calentamiento de la muestra a alta presion y temperatura durante un
cierto periodo de tiempo. Concretamente, las muestras se han
calentado a 250 °C y una presién de 107 Torr durante 15 min. Una vez
que la muestra ha recuperado la temperatura ambiente puede ser
introducida en el microscopio.

[1.3. Técnicas de caracterizacion de epitaxias
basadas en la interacciéon electroén-muestra

Dado el doble caracter onda-corpusculo que presentan los
electrones, la interaccion haz de electrones-materia se puede producir
de diversas formas, generando diferentes sefales, algunas de las
cuales pueden ser recogidas y utilizadas para distintas técnicas de
analisis de materiales a escala nanométrica. En la Figura 1.4 se
muestra un esquema de algunas de las sefiales que se producen al
interaccionar un haz de electrones con una muestra.

51



Capitulo Il

Hagz de electrones incidentes
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Figura Il.4: Esquema de las sefiales generadas cuando un haz de electrones
interacciona con un material.

[1.3.1. Microscopia electrénica de transmisién

La técnica denominada microscopia electronica de transmision
(en inglés, Transmission Electron Microscopy, TEM) consiste en
irradiar una muestra, adecuadamente adelgazada, con un haz de
electrones de forma que éste sea capaz de atravesarla y generar un
contraste o un diagrama de difraccién cuya interpretacién permita
conocer la estructura interna del material. En la Figura I1.5 se muestra
un esquema basico de este tipo de microscopio.
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Figura I.5: Esquema basico de un microscopio electrénico de transmision.

El haz es generado por un filamento, de emision de campo o
termoidnico. Dicho haz es acelerado a través de la columna del
microscopio por la aplicacion de una diferencia de potencial de cientos
de kilovoltios (kV). Este haz cruza una serie de lentes magnéticas a lo
largo de la columna hasta interaccionar con la muestra a estudiar. Tras
ello, la denominada lente objetivo forma la imagen final [97].

Son diversos los tipos de microscopia electronica de
transmisiéon que se pueden aplicar en funciéon de la interaccion
electrén-materia que consideremos. A continuacion de describen las
técnicas de microscopia electrénica utilizadas en el desarrollo de esta
memoria de tesis doctoral.
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11.3.1.1. Microscopia electrénica de transmision convencional

En esta técnica, conocida como CTEM (en inglés, Conventional
Transmission Electron Microscopy), unicamente se usa un haz, el
transmitido, o uno de los haces difractados por la muestra, para la
formacion de imagenes de contraste de difraccion. El uso de una
apertura fisica de determinado tamano tras la lente objetivo permite
trabajar en dos modos principales: condicion de campo brillante (en
inglés, Bright Field, BF) (Figura Il.6a), cuando el haz seleccionado es el
transmitido, y condiciéon de campo oscuro (en inglés, Dark Field, DF)
(Figura 11.6b), que permite seleccionar el paso de so6lo uno de los
haces difractados, que pasa por la apertura centrada en el eje optico.
Son posibles otras configuraciones como la denominada haces débiles
(en inglés, Weak Beam, WB), que permite obtener mayor resolucion en
imagenes adquiridas en contraste de difraccion, resultando de gran
utilidad para resaltar la presencia de pequefios nanomotivos o defectos
en la red cristalina [97].

a) b)

I ven R

| | lenteovietvo WEEEE | (| WEEEN

: -

I BN Apertura EEEE ¢ L

I Pantalla _
Haz transmitido
........... Haz difractado
Figura I.6: Esquema de adquisicion de imagenes en a) BF y b) DF.

Ademas, en materiales cristalinos, es posible inclinar la muestra
favoreciendo la contribucién de determinadas familias de planos. Esto
permite visualizar defectos en la estructura cristalina e, incluso,
cambios de composicion, ya que determinadas reflexiones en ciertas
estructuras son sensibles a la composicion quimica de la muestra,
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como es la reflexion 002 en condiciones de campo oscuro, DF g002
[98,99]. Para las muestras estudiadas en la presente tesis doctoral,
debido a los factores de estructura de los elementos involucrados, las
imagenes adquiridas en condiciones de DF g002 han sido de gran
importancia para la determinacién de la composicién.

11.3.1.2. Microscopia electronica de transmision de alta resolucion

El cambio de fase producido en las ondas electrénicas cuando
atraviesan una muestra muy delgada es una fuente importante para la
obtencién de contraste en la imagen. La microscopia electronica de
transmisién de alta resolucion (en inglés, High Resolution Transmission
Electron Microscopy, HRTEM), también conocida como microscopia
electronica de transmisién en modo de contraste de fase, es una
herramienta muy util por permitir la visualizacion de un contraste
relacionado con el potencial proyectado asociable a columnas
atémicas y, por tanto, la obtencion de informacion estructural a nivel de
columna atomica. La imagen se forma por la interferencia de mas de
un haz, de forma que la fase y amplitud de los haces difractados
contribuyen al contraste de la imagen. Estas imagenes estan mas
directamente relacionadas con la estructura que las generadas con
otro tipo de técnicas, resultando de gran utilidad para el analisis de
heteroestructuras.

11.3.2. Microscopia electrénica de transmisiéon-barrido

En 1938, Von Ardenne construyd el primer microscopio
electronico de transmision-barrido [100,101] pero los resultados no
fueron muy prometedores. No fue hasta finales de la década de los
setenta cuando Crewe desarrolld6 un nuevo equipo, con filamento de
emision de campo y afadio calidad a las lentes, disefiando el prototipo
de equipo que ahora se conoce [102]. Desde entonces, son muchos
los avances llevados a cabo en esta técnica de microscopia electrénica
en la que se combina el método de barrido y el de transmision. Se
basa en la dispersion de los electrones transmitidos al interaccionar
con la materia, donde las imagenes se forman a partir del barrido de la
superficie de la muestra por una sonda. Es decir, dado que en este
caso, sobre la muestra no incide un frente de ondas plano, sino
convergente, la imagen se va formando punto a punto a medida que la
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sonda barre la superficie. Cada pixel de la imagen se forma con los
electrones transmitidos y/o difractados al incidir los electrones en un
area reducida de la superficie que esta siendo barrida. La senal de
salida es recogida por una serie de detectores. En funcion del detector
utilizado se definen diversas metodologias, que se describen en los
siguientes sub-apartados. Su principal ventaja es que permite extraer
la maxima informacién de una delimitada zona de la muestra,
detectando sefales multiples, como campo brillante y oscuro, o
espectroscopia de pérdida de energia de electrones.

La diferente forma de adquirir las imagenes hace que los
microscopios de transmisién-barrido (en inglés, Scanning Transmission
Electron Microscopy, STEM) presenten una configuracion basica
distinta, entre las que cabe destacar la necesidad de bobinas de
barrido para trasladar el haz a lo largo de la muestra y la ausencia de
lentes después de la muestra para formar la imagen, por lo que estas
imagenes son menos sensibles a la aberracién cromatica. En la Figura
I1.7 se muestra el esquema basico de un microscopio de transmision-
barrido [103].

Detector cam
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Figura I.7: Esquema basico de un microscopio de transmisién-barrido.
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11.3.2.1. Deteccioén Anular de electrones a Alto Angulo en Campo
Oscuro

Una de las principales ventajas de la configuracién STEM de un
microscopio es la obtencion de imagenes en contraste Z (donde Z es el
numero atémico). Los electrones dispersados a alto angulo son
recogidos por un detector anular de campo oscuro (en inglés, High
Angle Annular Dark Field, HAADF), con un determinado radio interno y
externo. La imagen generada esta directamente relacionada con el
namero atémico del material; gracias a ello se puede obtener
informacioén sobre la composiciéon quimica y estructural del material
analizado [104,105]. Las imagenes asi obtenidas estan relacionadas
con la estructura del material de una forma mas simple y directa que
las obtenidas con las técnicas anteriormente nombradas (contraste de
difraccién y contraste de fase), puesto que las imagenes formadas son
incoherentes, sin haberse producido interferencias causadas por las
ondas dispersadas por atomos adyacentes a la zona analizada.

La informacién cualitativa sobre la composicién se obtiene en
funcién de la intensidad de la imagen, ya que los atomos con mayor
numero atémico dispersaran a mayor angulo que los atomos ligeros,
generando un mayor contraste en la imagen. Son diversas las
aproximaciones para conocer la relacién entre la intensidad de la
imagen y el numero atomico. La mas simple es la conocida como
dispersion de Rutherford, en la que la intensidad de la imagen obtenida
se considera proporcional al cuadrado del numero atémico de los
elementos presentes [106]. Existen otras aproximaciones en las que la
constante de proporcionalidad entre la intensidad y el nimero atémico
varia entre 1,7 y 2 [107,108].

[1.3.3. Correctores de aberracion

Debido a la carga eléctrica, los electrones pueden ser
desviados por campos magnéticos o eléctricos. Las lentes magnéticas
que forman parte de los microscopios electronicos tienen aberraciones,
que limitan su resolucién. En una lente perfecta, la imagen formada es
una verdadera representacion del objeto, ya que todos los rayos
convergen en el mismo plano. Pero las lentes son imperfectas y la
imagen es generada a distinto foco (diferente plano) para diferentes
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electrones. Los microscopios dotados de sistemas de correccion de la
aberracion hacen que la mayoria de los rayos del haz de luz converjan
en un mismo foco, generandose una imagen mas préxima a la real. En
el caso de los microscopios electrénicos, esto se traduce en que se
mejora la resolucién alcanzable y aumenta la relacion de la senal de
electrones detectados respecto al ruido.

Destacaremos dos tipos de aberracién presentes en los
microscopios electrénicos: aberracion esférica (los rayos que viajan a
lo largo de angulos mayores enfocan antes del punto de foco que los
rayos que lo hacen a lo largo de angulos menores) (Figurall.8ay b)y
aberraciéon cromatica (los rayos con distinta energia y, por tanto, con
distinta longitud de onda, enfocan de forma diferente) (Figura I1.8c y d).

Figura 11.8: Esquema de a) aberracion esférica b) correccién de aberracion
esférica, c) aberracion cromatica y d) correccion de aberraciéon
cromatica.

La aberracion esférica se debe a la variaciéon en la longitud
focal de zonas que se encuentran a diferentes distancias del eje dptico.
Esto origina la formacion de un disco en areas de la imagen donde
deberia aparecer un punto. El tamafo de este disco (rs) puede ser
calculado en funcion del angulo de apertura de la lente (a,) y el
llamado coeficiente de aberracion esférica, Cs:
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r=Cq 0l Ecuacion 1.1

En O6ptica, la aberracion cromatica se produce cuando hay
dispersion de la longitud de onda de la luz pasando a través de una
lente. En microscopia electronica se produce cuando los electrones
con velocidades diferentes se enfocan en planos perpendiculares al eje
optico también distintos, produciendo una imagen de disco que
depende de la variacion relativa del voltaje de aceleracion (U), de las
corrientes (I) de la lente y de la energia con que se emiten los
electrones desde el caindn (E), siendo C, el coeficiente de aberracion
cromatica.

re=Ce o [(AU/U)?+(AE/U)?+(Al/1?]"2 Ecuacion 11.2

Actualmente existen correctores de la aberracion que permiten
reducir estos errores fisicos de las lentes, mejorando la calidad de la
imagen que puede ser obtenida con estos microscopios.

11.3.4. Espectroscopia de pérdida de energia de electrones

La espectroscopia de pérdida de energia de electrones (en
inglés, Energy Electron Loss Spectroscopy, EELS) es una técnica
basada en la medida de la distribucion de intensidad de los electrones
dispersados inelasticamente en la muestra frente a la energia perdida
por éstos debido a la dispersion inelastica al pasar a través de la
muestra. Mediante el estudio de estas pérdidas de energia podemos
obtener informacién sobre la composicion quimica y tipos de enlaces
del sistema en estudio. La posibilidad de incluir esta unidad de analisis
en equipos de microscopia electronica tanto de transmisién como de
transmisién y barrido, la convierte en una técnica muy atractiva porque
puede ser combinaba y utilizada en conjunto con otras metodologias,
ampliandose las posibilidades de analisis. Ademas, un estudio
detallado de un espectro EEL aporta informacion muy variada, no sélo
datos cualitativos y cuantitativos de composicion de la muestra
analizada, sino también detalles acerca del espesor, propiedades
Opticas y estados de valencia.

En un espectro tipico de pérdidas de energias distinguimos dos
zonas principales: la region denominada de bajas energias del
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espectro (en inglés, Low Loss, LL) que recoge las pérdidas de energia
inferiores a 60 eV, y la regién de altas energias (en inglés, Core Loss,
CL) compuesta por las sefales asociadas a las transiciones
electrénicas internas dentro del material [109]. Dentro de la zona de
bajas energias destacan dos senales (Figura 11.9) siempre presentes
en el espectro; la sefial mas intensa se encuentra a 0 eV, denominada
pico de energia cero (en inglés, Zero Loss Peak, ZLP), y es generada
por el haz cuando atraviesa el material sin dispersarse y las ligeras
dispersiones sufridas por los fonones de la red cristalina. La otra sefal
destacable, en el caso de materiales conductores y semiconductores
es la sefal del plasmén, correspondiente a la resonancia de los
electrones de valencia. La ubicacién de ésta varia segun la naturaleza
del material en estudio [110].
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Figura 11.9: Espectro caracteristico EEL.

Los elementos constituyentes de las muestras objeto de estudio
en la presenta tesis doctoral (arsénico, galio, indio y antimonio) se
caracterizan por presentar sefales de pérdida de energia muy
similares, tanto en valor energético como en la forma de la sefal, en el
rango de altas energias. Esto nos ha llevado a la aplicacion de
metodologias de andlisis de espectros EEL en el rango de bajas
energias, en determinados casos. En general, a partir de espectros
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EEL se puede obtener la distribucion y cuantificacion de composicion
de elementos constituyentes de la nanoestructura, y también medir el
espesor de la muestra. La metodologia utilizada para el andlisis de
esta zona del espectro se detalla en el capitulo Ill de la presente
memoria de tesis doctoral.

I1.3.5. Energia Dispersiva de Rayos X

La espectroscopia de energia dispersiva de rayos X (en inglés,
Energy Dispersion of X-Ray, EDX) consiste en la medida de la energia
de rayos X provenientes de una muestra, tras producirse la incidencia
de un haz de electrones de alta energia sobre la misma. La interaccién
inelastica entre electrones y atomos puede generar la promocién de un
electrén desde un orbital interno a la banda de conduccion, haciendo
que un electron de otro orbital mas externo pase al anterior. Como
consecuencia de este movimiento de electrones se genera un foton
con una energia asociada que es recogida por un detector de EDX
[111].

[1.4. Otras técnicas de caracterizacion micro- y
nanoestructural

Ademas de las técnicas de caracterizacion de las
nanoestructuras basadas en la interaccién electron-materia, se han
utilizado otras técnicas complementarias que ayudan a conocer la
estructura y propiedades de las heteroestructuras en estudio. Para las
muestras objeto de estudio en la presente tesis doctoral estas técnicas
de caracterizacion se han llevado a cabo en el Instituto de
Microelectrénica de Madrid (IMM), del Centro Nacional de
Microelectrénica perteneciente al Consejo Superior de Investigaciones
Cientificas (CNM-CSIC) de Madrid.

I1.4.1. Microscopia de fuerza atobmica

La microscopia de fuerza atomica (en inglés, Atomic Force
Microscopy, AFM) es un tipo de microscopia de barrido de sonda en la
que se utiliza una punta sensible a las fuerzas interatémicas o de Van
der Waals. El principio de funcionamiento de este microscopio consiste
en la medida de la deflexion de un haz laser que incide y se refleja
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sobre una micro-palanca metalizada que se curva al interaccionar con
la superficie. Haciendo un barrido de la muestra, se puede construir un
mapa de relajacion de la superficie [112]. Esto permite detectar los
cambios en la topografia del material a analizar, revelando la presencia
de nanomotivos siempre que éstos no hayan sido recubiertos.

11.4.2. Fotoluminiscencia

La técnica de fotoluminiscencia (en inglés, Photoluminescence,
PL) consiste en medir la emision de la muestra tras ser excitada con
una fuente luminosa, normalmente un laser. Para ello, se generan
pares electron-hueco con un haz laser incidente de energia superior a
la de la banda prohibida del material a estudiar. Para una luz de
energia inferior a la de la banda de energia prohibida, el material es
transparente, permitiendo excitar sélo algunas capas enterradas (PL
resonante). La espectroscopia de emision de luz resultante de la
recombinacion de los pares electron-hueco aporta informacion sobre
las bandas de energia y las eficiencias relativas de cada canal de
recombinacion, es decir, la estructura de los niveles energéticos
existentes. En general se utiliza una deteccion sincronizada con la
excitacion laser modulada en el tiempo. Para frecuencias de excitacion
superiores se pueden analizar los tiempos de recombinacién relativos
de cada canal (PL de transicién).

Esta técnica tiene la ventaja de ser econdmica, facil de aplicar y
con un nivel de sefal alto. Se suele utilizar como técnica rutinaria
después del crecimiento heteroepitaxial en MBE.

[1.4.3. Difraccién de electrones reflejados de alta energia

La difraccion de electrones reflejados de alta energia (RHEED),
es una herramienta basica de seguimiento y control de las
nanoestructuras durante el crecimiento. Consiste en observar la
imagen reflejada y difractada de un haz de electrones incidente de
forma rasante sobre la muestra durante el crecimiento de la misma. De
esta forma se permite controlar la velocidad de crecimiento de las
capas atdomicas sobre la muestra mediante registro de la intensidad del
haz reflejado en funcién del tiempo, teniendo en cuenta que cada capa
plana da un maximo de intensidad reflejada. Ademas, la difraccion de
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electrones aporta informacién sobre la morfologia y estructura atémica
de la superficie, pudiendo asi conocer si se estan formando las
nanoestructuras [113]. Para facilitar el control del crecimiento, en
muchas ocasiones el equipo RHEED se encuentra asociado a la
camara de crecimiento de forma que se evalua in situ la deposicién de
monocapas en la superficie de la muestra a crecer.

[I.5. Técnicas de tratamiento de imagenes

Tras la adquisicién de imagenes de microscopia electrénica,
tanto de transmision como de transmision-barrido, un paso importante
es la interpretacion de las mismas. Dichas imagenes pueden ser
recogidas en formato digital mediante camaras digitales o sobre placas
fotograficas, en cuyo caso es necesario su posterior revelado
fotografico y digitalizacion de las mismas.

En muchos casos, extraer dicha informacion no es posible de
forma directa y es necesario el procesado de las imagenes. A veces
simplemente es necesario modificar la escala de brillo/contraste
mediante programas informaticos de tratamiento de imagenes, para
facilitar la observacion directa de las nanoestructuras o defectos
presentes en las mismas pero, en otras ocasiones, requieren un
tratamiento mayor, como puede ser el filirado de las mismas para la
eliminacion de artefactos que dificulten su interpretacion. Todos los
procesos de tratamiento de imagenes deben ser llevados a cabo sin
perder informacién relevante, dado que en muchos casos un filtrado
excesivo puede conducir a la pérdida de detalles de interés e, incluso,
a una interpretacion erronea de la imagen.

[1.5.1. Filtrado de imagenes de microscopia electronica de
alta resolucion

Entre los tratamientos mas habituales de imagenes de
microscopia electronica de alta resolucion se encuentra el filtrado de
las mismas, con el objetivo de aumentar la relacion sefial/ruido y en
algunos casos resaltar la falta de periodicidad que puede ocurrir debido
a la presencia de defectos en el material. Estas operaciones se pueden
llevar a cabo sobre la transformada de Fourier (en inglés, Fast Fourier
Transform, FFT) de la imagen original. Son varios los filtros que se
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pueden aplicar pero destacamos: filtro de Paso Bajo, caracterizado por
permitir el paso de las frecuencias mas bajas y atenuar las mas altas,
eliminando el ruido causado por éstas, y el filtro de Bragg, definido
como mascaras en el espacio de Fourier, centradas en los picos de
Bragg correspondientes a la parte periddica de la imagen,
eliminandose toda la zona no definida por las mascaras [114]. Para la
eliminacion del ruido es preferible el citado filtro de Paso Bajo, que
permite el paso de las frecuencias mas bajas y atenuar las frecuencias
mas altas, eliminando el ruido causado por éstas, o el llamado filtro de
Wiener, que es un filtro lineal basado en comparar la sefal de una
imagen con la estimacion de la sefal sin ruido, satisfaciendo para ello
el criterio de minimizacién del valor cuadratico medio del error [115].

Independientemente del filtro que se utilice, debe existir un
compromiso entre la reduccion de ruido de la imagen y la posible
pérdida de informacion, por eliminacion o introduccién de artefactos.

[1.5.2. Anédlisis del campo de deformacién de la red cristalina

El crecimiento heteroepitaxial de estructuras con materiales de
distinto parametro reticular puede provocar la relajacién plastica de los
mismos, que lleva asociada la generacién de defectos estructurales y/o
la relajacion elastica de la energia del sistema, que puede dar lugar a
la formacién de estructuras tridimensionales auto-ensambladas. Para
el caso de estas Uultimas, resulta de gran interés conocer
cuantitativamente el campo de tension-deformacion que sufre el cristal,
ya que ello puede llevar a establecer la distribucion de composicion, lo
cual contribuira a la mejora del disefio en la implementacion de los
dispositivos. Ademas, en muchas ocasiones es también importante
conocer el estado de tension de la nanoestructura, ya que influye en el
crecimiento.

Para la obtencion de mapas de deformacion a partir de
imagenes de HRTEM existen varios métodos, entre los que destacan:

e Método Fase Geométrica [116,117,118]. consiste en extraer la
distribucidon de deformaciones reticulares existentes en el material.
Este método se basa en un analisis, por separado, del desfase entre
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la periodicidad de referencia y los periodos principales de la imagen
HREM.

Podemos considerar la imagen HREM de un cristal perfecto
como la suma de funciones seno de amplitud y fase constante. La
intensidad de la imagen en un punto puede ser descrita como:

N -

I(r) éngXp{ng " Ecuacion 11.3
donde g corresponde a la reflexion de Bragg y Hgy a los coeficientes
de Fourier complejos. Las variaciones con respecto a la estructura
ideal pueden ser descritos por los coeficientes de Fourier Hg(r),
funcién de la posicion, donde la intensidad local en la imagen esta

dada por:

I(r) = ZH. (r)exp{2migT

") g o(r)expi2mg T} Ecuacion 11.4
Por tanto la imagen HREM puede descomponerse en una serie

de imagenes distintas para cada coeficiente Hqy(r) y analizarlas de
forma independiente.

Podemos interpretar cada imagen compleja, cada pixel de esta
imagen contiene una parte real y una parte imaginaria, Hy en
términos de amplitud y fase:

Hy(r) = Ay(r)exp{iP;(r)} Ecuacion 1.5

En la practica, la imagen compleja Hq(r) se realiza colocando
una mascara de forma Gaussiana centrada en el extremo de un
vector reciproco g, elegido arbitrariamente en la transformada de
Fourier de la imagen 1/g, se toma como referencia para medir el
desfase y, a partir de Hy, podemos calcular directamente la imagen
de la amplitud y la imagen después del filtrado de Bragg. Asi
mismo, es posible obtener la componente del campo de
desplazamiento y, posteriormente, la deformacion.

Método de busqueda de Pares de Picos (Peak Pairs), desarrollado
por Galindo y colaboradores [119,120], junto con las contribuciones
de Rosenauer [121] y Kret [122]. Este método trabaja en el espacio
real y se basa en construir una red a partir de una zona de

65



Capitulo Il

66

referencia no deformada y extrapolarla a toda la imagen. Mediante
la comparacion de esta red de referencia con la red real, se pueden
identificar los desplazamientos reticulares, que posteriormente se
emplean para calcular la deformacion reticular de la muestra.

En imagenes HREM, el andlisis de las posiciones de los
maximos de intensidad da informacién directa sobre la deformacion
cuando en la zona analizada existe un contraste homogéneo vy la
desviacion de las columnas atémicas en la direccién del haz de
electrones puede ser despreciable. La localizacion del maximo, con
el menor error posible, es esencial para la determinacion del
campo de deformacién. Sobre una imagen sin filtrar, ningun
método de busqueda de maximos da la posiciébn con un error
inferior a 0,5 pixeles. Para disminuir este error, es indispensable la
reduccion del ruido. Este filtrado puede hacerse en el espacio real
0 espacio reciproco. El célculo del maximo de f(x,y) da la posicion
del centro del punto, y para ello se pueden emplear diferentes
formas bidimensionales, por ejemplo, gaussiana; polinomial, conica
0 con una distribucion de intensidad obtenida por una simulacién
de imagenes o mediante motivos elementales. EI maximo se
localiza a través del método de “cuatro parabolas” propuesto por
Rosenauer. Se comienza con la localizacion del pixel. A partir de
estos maximos, la posicion del centro del punto se calcula a través
de las coordenadas X,, Y,. Para cada punto se calcula la distancia
media oy, oy. El valor 6;=1/2(cx*+c,) se considera como el error en la
localizacion del maximo contraste. De forma resumida podemos
definir este proceso segun las siguientes etapas:

1) Seleccion de una zona de la imagen homogénea, sin
variaciones apreciables de espesor y poca presencia de
material amorfo, pero que incluya la zona de interés a analizar.

2) Reduccion de ruido: aplicacion de alguno de los filtros descritos.

3) Localizacion de los maximos de intensidad correspondientes a
las columnas atdmicas proyectadas de la red cristalina en la
imagen filtrada.

4) Definicion del area de referencia, la cual debe estar ligeramente
alejada de la zona deformada y, a continuacion, seleccién de
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dos vectores no co-lineales que definiran la base de la red de
referencia para la determinacién de la deformacion.

5) Obtencidon de los pares de picos, es decir, el grupo de picos
préximos para la definiciéon de las deformaciones.

6) Determinacién del campo de desplazamientos y establecimiento
de los campos de deformacién de la red cristalina mediante la
derivacién de estos desplazamientos.

Este ha sido el método preferentemente utilizado en la presente
tesis doctoral.

I1.6. Técnicas de simulaciéon

Las técnicas de simulacion de imagenes complementan el
estudio llevado a cabo experimentalmente mediante microscopia
electrénica, ayudando a obtener informacion adicional asi como a la
interpretacion de las imagenes adquiridas. Son diversos los
parametros necesarios para la simulacion de imagenes aunque estos
se pueden resumir en datos relativos a los materiales en estudio y
parametros técnicos del equipo utilizado.

11.6.1. Simulacion de intensidad de imagenes CTEM g002DF

El uso de imagenes en campo oscuro y en la reflexion 002 para
estimar la composicién de heteroestructuras Ill-V data de 1977 [123].
Para este tipo de simulaciones para imagenes de microscopia
convencional, adquiridas en las citadas condiciones, se han utilizado
dos aproximaciones, que han ayudado a obtener una primera
aproximacion de la composicion de las heteroestructuras analizadas
(ambas métodos son detallados en Capitulo 1V).

11.6.1.1. Simulaciones cinematicas de intensidad

Una primera aproximaciéon para calcular la intensidad de
imagenes DF g002 se basa en los factores de dispersion atdbmica de
los materiales implicados [124]. Los resultados son similares a los
obtenidos mediante simulaciones dinamicas cuando el espesor de la
muestra es inferior a 100 nm.
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11.6.1.2. Simulaciones dinamicas de intensidad

El software EMS, desarrollado por Stadelmann [125], permite la
simulacion dinamica de la intensidad de imagenes CTEM en funcién
del espesor de la muestra y condiciones del microscopio. Este software
utiliza la aproximacion de ondas de Bloch y la aproximacién Multislice
para calcular la funcién de onda en la cara de salida de la muestra,
resolviendo la compleja ecuacion de Schrodinger [126,127].

II.7. EqQuipos experimentales y configuraciones
utilizadas

En el desarrollo de esta tesis doctoral se han utilizado un total
de siete microscopios electrénicos de transmision, tres de ellos
ubicados en el Servicio Central de Ciencia y Tecnologia (SCCYT) de la
Universidad de Cadiz (UCA) vy los restantes en diversos centros de
investigacion con los que se ha colaborado intensamente (dos equipos
de microscopia electrénica de Oak Ridge National Laboratory (ORNL)
en Estados Unidos, un microscopio pertenecientes al laboratorio de
SuperSTEM Lab, (Daresbury, Reino Unido) y un microscopio dedicado
a STEM perteneciente a la Universidad de Liverpool (Reino Unido)).
Los detalles técnicos de estos equipos se describen a continuacion:

JEOL 1200EX

Microscopio  electrénico de
transmisién perteneciente al
SCCYT (UCA), de filamento
termoidnico de  wolframio.
Permite la aceleracion de
electrones hasta 120 KkV;
dedicado principalmente a
CTEM. Cuenta con un
gonidmetro de entrada lateral
de doble inclinacion (x 60°).

Figura 11.10:
Microscopio JEOL 1200-EX.

68



Métodos Experimentales

JEOL 2011

Figura Il.11:
Microscopio JEOL 2011.

JEOL 2010F

Figura I1.12:
Microscopio JEOL 2010 FEG.

Microscopio electrénico de
transmisién ubicado en el
SCCYT (UCA), de filamento
termoiénico de LaBg que
permite la aceleracion de
electrones con un potencial de
200 kV. Posee un goniometro
de entrada lateral de doble
inclinacion (+ 45°). Dedicado
fundamentalmente a HRTEM.
Se encuentra dotado de una
unidad de EDX. La resolucién
estructural de este equipo es
de 0,23 nm.

Microscopio  electrénico de
transmision ubicado en el
SCCYT (UCA), de filamento de
emisién de campo, tension de
200 kV y dotado de detector
HAADF, moédulo de barrido y
unidades de analisis de
composicion EELS y EDX. El
gonidmetro es de entrada
lateral con una inclinacion de
+24°. Su resoluciéon estructural
es de 0,19 nm.
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VG HB 501UX

Figura 11.13:
Microscopio VG HB 501UX.

VG HB 603U

70

Figurall.14:
Microscopio VG HB 603U.

Equipo dedicado a STEM, de
filamento de emisibn de
campo, ubicado en ORNL
(EE.UU.), tension de 100 kV,
con tamafio de sonda 0,1 nmy
corrector de aberracion
esférica Nion. Este equipo es
adecuado para espectroscopia
EEL obtenida mediante el uso
del equipo ENFINA® y para
obtener imagenes HAADF-
STEM.

Equipo dedicado a STEM, de
flamento de emision de
campo, ubicado en ORNL
(EE.UU.), tensién de 300 kV,
con tamano de sonda de 0,06
nm. Este equipo ha sido
especialmente disefiado para
microscopia STEM-HAADF de
alta resolucién, con corrector
de aberracion esférica Nion
001-A [128], que le proporciona
un valor para la misma de
Cs =-40 uym.
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SuperSTEM1-VG HB 501-UX

Figura I1.15:
Microscopio VG HB 501.

VG HB 601 UX FEG-STEM:

Figurall.16:
Microscopio VG 601UX.

Equipo de filamento de emisién
de campo, que opera a 100kV,
dedicado a STEM, ubicado en
Daresbury (Reino Unido). Esta
dotado de corrector de
aberracion esférica de tercer
orden y detector de HAADF,
proporcionando imagenes con
una resolucién espacial de 0,1
nm, detector EELS
(espectrometro UHV ENFINA
de resolucién energética 0,3
eV) y detector de EDX.

Microscopio  electrénico de
transmision-barrido de
flamento de emisibn de
campo, que opera a una
tension de 100 kV y pertenece
a la Universidad de Liverpool
(Reino Unido). Este equipo
cuenta con el sistema Gatan
ENFINA®, para realizar analisis
de EELS. El tamafo de sonda
es 0,8 nm.
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I11.1. Introduccioén

En el disefio y caracterizacion de heteroestructuras
semiconductoras, ademas de la morfologia y calidad, es fundamental
conocer la composicion de las mismas con la mayor exactitud y
resolucion espacial posibles, ya que de ella dependen las propiedades
opto-electronicas del sistema. La composicion real suele ser diferir de
la nominal debido a los fenémenos de difusiéon y/o segregacion de los
elementos presentes, como sucede en el caso de los semiconductores
IlI-V estudiados en la presente tesis doctoral [129]. Estos procesos
conducen a la formacion de aleaciones ternarias y/o cuaternarias, con
diferente composicion a la nominal. Ademas, durante el proceso de
recubrimiento de las nanoestructuras cuanticas, los fendmenos de
difusién y/o segregacion pueden originar cambios de tipo morfoldgico
en el sistema [130].

En microscopia electronica de transmisiéon y/o transmision-
barrido son varias las técnicas existentes para la realizacion de analisis
de composicion. En ellas, a cada elemento le corresponde una sefal
caracteristica, que permite identificarlo, e incluso cuantificarlo teniendo
en cuenta diversos factores, tales como la intensidad de la sefal y el
espesor de la muestra. Dos técnicas habituales de analisis de
composicion son EDX y espectroscopia EEL que, tradicionalmente,
han sido extensamente estudiadas y, en la actualidad, aun siguen en
continuo desarrollo. Estas técnicas, dependiendo del sistema en
estudio, pueden proporcionar datos de composicion con relativa
facilidad.

La técnica EDX se basa en el estudio de los rayos X emitidos
como respuesta a la interaccion de los electrones incidentes con la
muestra estudiada. Esta técnica destaca por ser particularmente
sensible a elementos relativamente pesados. Por su parte, la técnica
de espectroscopia EEL se basa en la incidencia de un haz de
electrones sobre la muestra, de forma que algunos de los electrones
sufren dispersion inelastica, lo que implica una pérdida de energia y
modificacion de la trayectoria de los electrones incidentes. El estudio
de pérdidas especificas de energia en los electrones que han
interaccionado con una muestra proporciona informacion sobre los
elementos presentes y, en ocasiones, sobre el enlace existente entre
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los elementos. Histéricamente, la espectroscopia EEL es una técnica
mas compleja pero, en principio, capaz de determinar la composicion
de la estructura, el enlace quimico, las propiedades electrénicas de las
bandas de conduccién vy/o valencia, etc. Normalmente, la
espectroscopia EEL suele proporcionar mejores resultados en
elementos con numeros atomicos bajos, donde las sefales estan
mejor definidas. Los valores caracteristicos de cada elemento, tanto
para las sefales de espectroscopia EEL como EDX, se encuentran
tabulados (EELS [131], EDX [132]).

Ademas de estas dos técnicas analiticas usuales, el analisis de
imagenes adquiridas con el detector de HAADF también permite la
identificacion de los distintos elementos dentro del sistema; dado que
en esta técnica la intensidad de la imagen estd directamente
relacionada con el numero atdomico, los elementos mas pesados
presentaran un mayor contraste en la imagen que los elementos mas
ligeros (numero atémico mas bajo). De esta forma se puede conocer la
distribucion de los elementos en la heteroestructura siempre y cuando
la diferencia entre sus numeros atomicos sea significativa. En
microscopios dotados de correctores de aberracion esférica, se puede
llegar a determinar los datos de composicién, incluso a nivel de
columna atémica, mediante las aplicacion de metodologias adecuadas
sobre las imagenes adquiridas con la citada técnica [133].

En el desarrollo de esta tesis doctoral se han estudiado
nanoestructuras lll-V, las cuales contienen, concretamente, galio, indio,
arsénico y antimonio, formando distintos compuestos y aleaciones.
Estas heteroestructuras han sido crecidas por epitaxia de haces
moleculares y, a pesar del buen conocimiento de esta técnica de
crecimiento, aun se requiere mayor control de algunos aspectos como
es la segregacion de las especies atdmicas en la superficie durante el
crecimiento [134]. El fendbmeno de segregacion dificulta los analisis de
composicion, ya que debido a procesos de segregacion, la
composicién que presenta la heteroestructura puede variar
considerablemente con respecto a la nominal. De hecho, es conocida
la elevada segregacion superficial de atomos de indio cuando se crece
epitaxialmente InAs sobre GaAs, generandose un perfil de variacion de
la composicion que degrada las propiedades épticas y de transporte
del sistema [28,135,136].
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Para analizar la composicion de los sistemas 1lI-V en estudio,
las técnicas descritas presentan diversos problemas en su aplicacion.
En el caso de espectros EEL, en el rango de alta energia, las sefales
caracteristicas utilizadas son las correspondientes a las transiciones
M, s del indio y antimonio, asi como las L, 3 del galio y arsénico (indio:
443 eV, antimonio: 528 eV, galio: 1115 eV, arsénico: 1323 eV, [131]).
Para poder llevar a cabo un andlisis de tipo cuantitativo es necesario
tener un buen ajuste del ruido de fondo en el espectro de pérdida de
energia que, en muchos casos, puede llegar a ser muy laborioso. En
EDX, las sefales caracteristicas también presentan valores de energia
muy similares. En ambas técnicas se produce el solapamiento de las
senales correspondientes a los elementos, dificultando la utilizacion de
las mismas en la determinacién cualitativa y/o cuantitativa de los
elementos presentes en la heteroestructura. Ademas, indio y antimonio
se pueden encontrar formando parte de la misma aleacion, por lo que
la identificacion de las sefales es, en principio, extremadamente
compleja, ya que se produce el solapamiento de las sefiales de ambos
elementos.

No obstante, como se presenta en el siguiente capitulo, en
colaboracién con el grupo STEM de Université Paris-Sud (Paris,
Francia), se ha conseguido un analisis cualitativo de las sefales de
indio y antimonio en el espectro EEL de alta energia, permitiendo
estimar la cantidad en la que estos elementos estan presentes en la
aleacion cuaternaria In,Gaq..SbyAss., que se forma en algunas de las
nanoestructuras analizadas. En el caso de aplicar la técnica de
determinacion de la composicion por HAADF, la diferencia de numero
atomico entre indio y antimonio es Unicamente dos unidades por lo que
la diferencia de intensidad entre ambos elementos es relativamente
baja. Esto hace necesario el uso de técnicas complementarias a la de
HAADF para la determinacién de la composicion en la mayoria de las
heteroestructuras analizadas a lo largo de la presente memoria de
tesis doctoral.

Dada la complejidad en los analisis de composicién de los
sistemas investigados, se han realizado un elevado numero de
medidas y estudios a través de diferentes técnicas y equipos, que han
proporcionado buenos resultados para determinados elementos y en
algunos sistemas. La combinacion de las diversas técnicas de analisis
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de composicién queda recogida a lo largo de los capitulos lll, IV y V de
la presente memoria de tesis doctoral.

En la busqueda de un método que permita determinar la
composicién en este tipo de complejos sistemas, se ha analizado el
rango de bajas energias de un espectro EEL, donde se encuentran
algunas senales caracteristicas de los elementos implicados. Para ello,
se ha seguido la metodologia desarrollada por otros autores [137,138]
en otros sistemas semiconductores y se ha aplicado a las
heteroestructuras en estudio. La zona que se considera normalmente
como de baja energia corresponde al intervalo 0-60 eV. En esta zona
del espectro EEL esta presente la sefal de pérdida de energia cero.
Ademas de la citada sefal, una de las sefiales mas notorias en este
rango energético es la del plasmén volumétrico, alrededor de los
16 eV. Aunque con una menor intensidad que este ultimo, nos
encontramos las senales de indio N4 5 (~18 eV), galio My 5 (~20-22 eV),
antimonio N4 5 (~31 eV) y arsénico My s (~41 eV) [131]).

La intensidad de la senal del plasmén es varios érdenes de
magnitud superior a las sefales correspondientes a los diferentes
elementos constituyentes de los sistemas analizados, presentando, por
tanto, una mejor relacion sefial/ruido. La senal del plasmén volumétrico
corresponde con una oscilacion colectiva de electrones libres
débilmente enlazados (los detalles de este tipo de oscilacion son
analizados en el apartado Il1.2.1 del presente capitulo). Su posicion
energética en el espectro EEL se relaciona, entre otros factores, con la
densidad de dichos electrones. Esto hace que el analisis de la energia
y forma del plasmén aporte informacion sobre la nanoestructura,
principalmente debido a la relacién de la variacién en la posicion del
maximo de la sefial del plasmén con los cambios en el parametro
reticular del sistema. Todos estos aspectos son desarrollados a lo
largo del presente capitulo.

l1l.2. Metodologia de anélisis

En este apartado, se presenta, simplificadamente, la fisica en la
que se basan los analisis realizados en la zona de bajas energias del
espectro. Centrandonos en este rango energético, para facilitar la
interpretacion de los espectros EEL, se emplean distintos modelos
fisicos que permiten caracterizar la funcién dieléctrica. EI modelo de
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Drude es apropiado para los metales y da un perfil lorentziano del
ancho del plasmén de amplitud 1/7 siendo T el tiempo de vida del
plasmoén. Para describir las propiedades de un material semiconductor
a través de espectros EEL en el rango de bajas energias se utiliza el
modelo de Drude-Lorentz [139], en base al cual se calcula la funcién
dieléctrica. Dicha funciéon aporta una descripcion de las propiedades
eléctricas y Opticas del material que se esta analizando [140]. Ademas,
este modelo describe las pérdidas de energia por dispersion y permite
obtener la transferencia de momento [141,142,143].

Para un correcto analisis del espectro EEL en el rango de bajas
energias, normalmente es necesario llevar a cabo un proceso de
deconvolucion en el que se elimina la sefial de pérdida de energia cero
y las dispersiones multiples. Mediante este proceso se obtiene la
distribucion de dispersiones simples (en inglés, single scattering
distribution, SSD), la cual aun contiene la sefal del plasmén y las
sefales M y N correspondientes a los diferentes elementos presentes
en las heteroestructuras analizadas. Como se demostrara
posteriormente, el analisis de la sefial del plasmoén volumétrico
proporciona informacion sobre los cambios de volumen que se
producen en la celda unidad durante el crecimiento de las
nanoestructuras. Por tanto, esta sefal se modificara con la
deformacién del sistema, entre otros factores. Las sefales
correspondientes a cada elemento ademas permiten determinar la
composicion de la heteroestructura a partir de la parte imaginaria de la
funcion dieléctrica, definida como ¢,.

El principal problema que se presenta para la determinacion
cuantitativa de los elementos a partir de la SSD, es la obtencién de un
buen ajuste para el ruido de fondo dada la presencia de la sefial del
plasmén. Mediante el uso de transformaciones Kramer-Kroning, se
puede obtener la componente imaginaria de la funcion dieléctrica, ¢,
que contiene informacion de las transiciones 3d y 4d de los elementos
correspondientes a los sistemas en estudio. Este proceso de
transformacion permite una mejora de la determinacion de la
informacién quimica, ya que puede llevarse a cabo un mejor ajuste del
ruido de fondo presente [137,144].
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[11.2.1. Andlisis de la sefial del plasmén del espectro EEL

La sefial del plasmén volumétrico presenta una forma vy
posicion en un rango de energia que es caracteristico de cada sélido.
La oscilacion colectiva del plasmon esta asociada a una onda
longitudinal que tiene una frecuencia w,. Estas propiedades de la sefal
del plasmén pueden variar en funcidn de las caracteristicas del
material a escala atémica.

La excitacién plasmoénica es una forma de dispersion elastica
en solidos; este hecho se produce debido a que los electrones mas
externos de la banda de valencia, en el caso de los semiconductores
(o los electrones de conduccion en un metal), estdn débilmente
enlazados a los atomos pero unidos unos a otros por fuerzas
electroestaticas.

Una primera aproximacién para el calculo de la frecuencia
asociada a un plasmoén no considera la contribucion de factores como
la estructura de banda o los enlaces entre atomos, considerando los
electrones débilmente enlazados, como si se tratase de un gas de
electrones libres. Esta forma simple para describir el plasmon
volumétrico es el modelo de Drude [145]. La ecuacion de la frecuencia
del plasmoén se deriva de la ecuaciéon de un movimiento arménico
simple [140].

ne Ecuacién IIl.1

donde n es la densidad de electrones, e y mp son la carga y masa del
electrén, respectivamente, y € la permitividad del vacio.

A partir de la frecuencia, se puede calcular la energia de la
sefal del plasmén excitado en un gas de electrones libres, a través de
la constante de Planck, 7.

Ep = hwp Ecuacion 1l1.2

La excitacidn de esta oscilacion colectiva o plasma, esta
cuantizada en un sélido, de forma que se puede considerar el plasmén
como una pseudoparticula de energia E, [146].

A partir de la Ecuacion 1ll.2 queda claramente manifiesta la
dependencia de la energia del plasmon E, con los parametros
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reticulares del material a través de la densidad de electrones (n= n° de
electrones/volumen de la celda unidad), por lo que un cambio en E,
puede estar asociado a un cambio en el parametro reticular y, por
tanto, a cambios de composicion y/o deformacion de la estructura. En
esta primera aproximacion, para un material cubico, la energia del
plasmén se considera proporcional al parametro reticular, a>?, si
tenemos en cuenta la relacién existente entre el parametro reticular y

la densidad de electrones.

La Ecuacion Ill.1 parte de la base de no considerar un
movimiento arménico no amortiguado en el gas de electrones libres, en
cuyo caso, los espectros de pérdida de energia tendrian una funcion
delta para el valor de energia E,. Si consideramos una situacion mas
real, habria que tener en cuenta que la resonancia en el gas de
electrones libres se encuentra amortiguada. Asi, la resonancia se
extiende en un rango mas amplio de frecuencias. Conocido el caracter
de particula cuantica del plasmén, éste sufre amortiguaciéon con un
tiempo de vida media T, inversamente proporcional a la misma. La
amortiguacion esta determinada por la probabilidad de transicién vy
varia en funcion de la composicién y heteroestructura del material.

Por otra parte, la pérdida de energia de un electrén pasando
rapidamente a través de un gas de electrones libres amortiguados se
formula en términos de la funcion dieléctrica, que relaciona el campo
eléctrico del electrén (paralelo a la trayectoria del mismo) con el campo
inducido en el gas a través de su polarizacion. Estos términos se
relacionan por medio de la ley de Gauss para dieléctricos:

D=£0E+P= £€0E Ecuacion 111.3
donde D es el desplazamiento, E es el campo eléctrico y P la
polarizacién; en esta ecuacion gg representa la constante dieléctrica del
vacio. Es necesario tener en cuenta el caracter complejo de la
constante dieléctrica,

g(w) = g4(w) + igx(w) Ecuacion lll.4

Esta aproximacion se relaciona mas estrechamente con la
interaccion de un fotdn con un sdlido. La diferencia es que el campo
eléctrico de un fotdn es transversal a su direccion de propagacion
mientras que la del electrén es longitudinal. Esta diferencia modifica la
parte de la funcion dieléctrica que afecta al espectro de pérdida de
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energia de electrones en comparacion con la absorcion de fotones. Si
consideramos una condicién de continuidad en la intercara por donde
el electron penetra en el sdlido, el campo eléctrico inducido en el
material se reduce del orden de 1/¢ en comparacion con el vacio. El
resultado queda reflejado en la funcidén de pérdida de energia que se
muestra en la Ecuacion 111.5 [109,146,147]:

(o) oc Im(__lj = |m[&j Ecuacion 111.5

&(w) &1 (0) + &3(0)
Mientras que en el caso de la absorcion de los fotones, la
intensidad es proporcional a Im[e(w)]. Cuando se trata de un gas de
electrones libre amortiguados la funcién dieléctrica se expresa como:

E2 L
£(E) =1_2—p. Ecuacion 1I1.6
E- +iEl
donde I'=1/1, siendo t el tiempo de relajacion del plasmon.

Sustituyendo en la Ecuacion 111.5:

ETE3
[E2-g2f +E2r2

I(E) o< Ecuacion 1.7

Esta ecuacion presenta un maximo de intensidad a una energia Enax:

Ecuacion 111.8

i 2212+ (262 r2f +12E8

max
6

Una aproximacion mas realista para describir el
comportamiento de un plasmoén en un material semiconductor necesita
dos modificaciones de la ecuacién anterior. La primera esta asociada a
la contribucién a la funcién dieléctrica de los electrones de capas
internas, .. Este parametro no afecta a la fase del plasmén y, por lo
tanto, no influye en la parte imaginaria de la ecuacion que define la
frecuencia del plasmén. Sustituyendo en la Ecuacion I1.6:

EF2> Ecuacion 111.9
e&E)=¢;-————
E- +iEl
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La segunda modificaciéon fue propuesta por Horie [148], quien
sugirié que, en el caso de materiales semiconductores, la frecuencia
de un plasmén viene dada por la ecuacion:

(w'p)z - (wp)z +Egz Ecuacion 111.10

donde w', es la frecuencia modificada del plasma de electrones y Ejes

el maximo de absorcion de una onda electromagnética, o ancho de
banda de energia medio. Combinando este concepto con la Ecuacién
111.9, obtenemos la funcion dieléctrica, dada anteriormente por Frélich
[149]:

2
gE)=¢,_ +{= EP\ Ecuacion 111.11
°[E,- E?) iET
Asi, la funcidén de pérdida de energia queda expresada como
[150]:
ETEZ
I(E) o< p oc E
_. E2 2 (E'g-Ez)2 +E?T? Ecuacién 111.12
e5||EZ+—"-E*| +ET?
C

siendo E’, la energia modificada del plasma de electrones, que se
puede expresar como:
E2
2 _[F2 P Ecuacion 111.13
E',=Eg+

Cc

Se ha demostrado que seria necesario incorporar un factor
Ln (2E./E) [146,150] en la Ecuacion 111.12, el cual esta relacionado con
la integracion de la transferencia del momento desde el electrén
primario al plasmén dentro de un angulo sélido de coleccién,
determinando la apertura de coleccién. No obstante, este término se
modifica muy lentamente en la regién que estamos analizando por lo
que tiene muy poco efecto sobre la energia o sobre el ancho de la
sefal del plasmén a media altura (en inglés, Full Witdh at Half-
Maximum, FWHM) vy, por ello, puede suprimirse de la ecuacién [138].
Ademas, la frecuencia del plasmén esta determinada principalmente
por la densidad de los electrones de valencia. La contribucion de los
electrones del nucleo a la constante dieléctrica es minima ya que estos
electrones se encuentran fuertemente enlazados al nucleo.
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Teniendo en cuenta la similitud entre la Ecuacion 1.7 y 111.12
podemos sustituir E, por E’; en la distribucion de dispersion simple,
quedando la energia del plasméon de un material semiconductor
expresada como:

1/2

2E2 12 4 B2 r2f 41267
6

Ecuacion 11l.14

Eméx =

expresion muy similar a la Ecuacién 111.8.

El maximo en la distribucion de dispersion simple depende de
E’s y de la constante de amortiguacion de la onda, I'. La FWHM de la
funcion de pérdida AE, depende unicamente de la citada constante de
amortiguacion, por lo que se puede decir que:

AE a f(I) Ecuacion 111.15

Sustituyendo esta igualdad en la Ecuacién 1l1.14 vy
despejandoE';, obtenemos:

=E nax /4E2méx +M2 -E2, Ecuacion 111.16

Las Ecuaciones 111.13, 111.15 y 111.16 describen la relacion entre
las propiedades del ancho de banda prohibida medio del material, el
parametro reticular, la contribucion a la constante dieléctrica de los
electrones del nucleo, el tiempo de vida media del plasmoén y otros
parametros experimentales, como el ancho y posicién en energia de la
sefal del plasmon. Las propiedades dieléctricas de algunos materiales
pueden obtenerse a partir de experimentos Opticos para el material
masivo. Sin embargo, a partir de espectros EEL se podrian determinar
estas propiedades a escala nanométrica. En el analisis de los mapas
de Ensx Y FWHM hay que considerar que estas funciones pueden
cambiar bajo la influencia de determinados efectos, sin que por ello se
hayan producido cambios en Ila composicion del sistema.
Concretamente, la sefal del plasmoén se ensancha y su posicién se
desplaza a valores mayores de energia en muestras muy delgadas
(aproximadamente para espesores inferiores a 25 nm), siendo varios
los mecanismos responsables de este efecto.

m
TN

2 _E2
Ep_ gt

™

C
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Esta energia puede ser incluso mayor con muestras aun mas
delgadas, incrementandose la FWHM de la senal correspondiente.
Ademas, los efectos de confinamiento cuantico, en muestras de
espesor reducido, también aumentan la probabilidad de que se
produzcan transiciones entre bandas que proporcionan la
amortiguacion del plasmon. Igualmente, el ancho de banda de energia
prohibida media se incrementa cuando las dimensiones del material
decrecen, siendo éste un mecanismo de aumento de Es. Finalmente,
la longitud de onda del plasmon es del orden de pocos nanémetros, de
forma que su confinamiento es posible.

Si se quiere analizar la posicion de la sefial del plasmén es
necesario evitar trabajar en zonas de la muestra excesivamente
delgadas ya que, como se ha comentado, existen diversos factores
que modifican los valores, falsificando las medidas. Esta es una de las
razones por la que es importante el espesor de la muestra,
buscandose un compromiso para encontrar el espesor 6ptimo de la
misma. En muestras TEM con similares dimensiones, se han
observado variaciones de la sefal del plasmén hacia mayores valores
de energia, como se refleja en la Figura lll.1 para tres areas de distinto
espesor en una muestra de GaAs. Se observa como para espesores
menores de 20 nm se produce el confinamiento de la senal del
plasmoén en la direccién del haz de electrones, reflejado por el aumento
de la energia del plasmoén. Este confinamiento es un hecho a tener en
cuenta en los puntos cuanticos, en los cuales, ademas, deben
considerarse los efectos de proyeccion.
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Figura Ill.1: Variacion de la energia de la sefal del plasmon con el espesor
para distintas muestras de GaAs (GaAs1, GaAs2, GaAs3).
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[11.2.2. Transformacion Kramer-Kroning de la distribucion de
dispersion simple

Ademas de la eliminacion de la sefal del plasmén, este analisis
permite obtener la dependencia energética de la parte real e imaginaria
de la funcién dieléctrica, € y €,, respectivamente. La parte real es una
medida de la polarizacion del medio y permite interpretar la estructura
energética de la funcién de pérdida de energia [151]. Para los estudios
que vamos a llevar a cabo, nos centramos en el anadlisis de la parte
imaginaria, ya que esta relacionada con las propiedades Opticas a
través de la densidad de estados. Esta parte de la funcién dieléctrica,
€2(E), recoge la informacion relativa a la absorcion éptica del material,
incluyendo las transiciones de electrones d de la banda de valencia
[152].

Para aplicar el analisis de Kramer-Kroning es necesaria la
eliminacion de la dispersién multiple para lograr una distribucién de
dispersion simple de energias de los espectros adquiridos en el rango
de bajas energias. Normalmente esta operacion se hace al mismo
tiempo que se elimina el pico de energia cero, usando para ello una
rutina de deconvolucién. En el ambito de la técnica de espectroscopia
EEL, el término deconvolucién implica la eliminacién de los efectos de
dispersién multiple. Para eliminar estos efectos, es posible aplicar
diversas técnicas entre las que destacan los métodos de Fourier,
basados en el uso de un procedimiento de Transformada de Fourier
Rapida. Concretamente, el método de Fourier-Log deriva la
distribucion de dispersion simple de un espectro recogido en un rango
de energia. La intensidad de la dispersion simple se relaciona con la
funcién de pérdida de energia, Im[-1/¢(E)], mediante la Ecuacién I11.17
[153]:

ot 2Im{— 1 }In 1+_z Ecuacion II1.17
maymeyVv e(E) 08

donde |y es la intensidad del pico de energia cero, t es el espesor de la
muestra, ay es el radio de Bohr, 0,0529 nm, 1/2m.v? es la energia
cinética de los electrones incidentes, 3 es el semi-angulo de coleccion
del espectro y Bt es el angulo caracteristico de la dispersion. El primer
término de la ecuacidon se puede englobar en una constante, K,

SSD =

88



Metodologia de analisis de espectros EEL en el rango de bajas energias

mientras que el segundo se relaciona con g(E), que es la funciéon
dieléctrica dependiente del material [153].

Como puede observarse la Ecuacién 1l1.5 es la misma que la
Ecuacion [ll.17 pero considerando todos los términos de
proporcionalidad. Por tanto, la funcion de pérdida de energia [(E)alm
[1/€(E)] puede obtenerse a partir de la SSD, ya que la parte real, Re
[1/¢(E)], se calcula aplicando la transformacion de Kramer-Kroning a la
SSD,

1 2 5% 1 E .
Rel — |=1-ZPP(Im| - =1 _dE Ecuacion 111.18
eL(E)} m im{ e(En} g7z

siendo PP la parte principal de la integral de Cauchy. La transformada
se calcula usando el procedimiento descrito en [154]. La parte real y la
parte imaginaria de la funcion dieléctrica, se definen de acuerdo a la

siguiente relacion:
{ 1 }ri{l {_ 1 }}
e(E) e(E)

2 2 Ecuacion 111.19
(el ()
e(E) e(E)

[11.3. Aspectos practicos en el analisis de espectros
EEL en el rango de baja energia

e(E) = &(E)+igy(E) =

Conocida la fisica que rige algunos de los fendmenos
implicados en el espectro EEL en el rango de baja energia, a
continuacion se presentan los aspectos practicos del analisis de los
mismos. En la region de baja energia del espectro, la resolucidn
energética es de 0,35 eV, medida a partir de la FWHM en el ZLP. La
dispersion en energia empleada fue de 0,05 eV por canal. Esa
resolucion se consiguié en los espectros adquiridos mediante la
utilizacion de una apertura de coleccion pequefia, concretamente con
un angulo de convergencia de 24 mrad. Junto con los espectros, se
han adquirido imagenes con el detector de campo oscuro a alto
angulo, imagenes HAADF, tanto antes como después de la adquisicion
de los espectros, de forma que se pudiese comprobar si se ha
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producido desplazamiento de la muestra respecto a la posicion original
durante la adquisicion de los mismos. Esto es algo habitual ya que el
tiempo de exposicién de la muestra al haz de electrones es largo
(tiempo medio entre 5-10 min). Ademas, la comparacién de ambas
imagenes HAADF permite determinar si se ha dafiado la muestra tras
la obtencion de la imagen espectral en el area elegida.

Los espectros se han recogido sobre un area seleccionada de
la muestra, lo que se conoce como spectrum images, Sl. Este tipo de
espectro es una matriz tridimensional, donde los ejes X e Y
representan la posicién en el area seleccionada y el eje Z se asocia al
espectro de pérdida de energia [155,156], como se esquematiza en la
Figura lIl.2. De esta forma, se puede obtener el espectro de pérdida de
energia en cada pixel.

Z (eV)

X (nm

4

Figura lll.2: Esquema de la adquisicién de un Sl [157].

El analisis de las imagenes espectrales se ha llevado a cabo
con el software Digital Micrograph 1.6®, el cual cuenta con las
aplicaciones necesarias para un analisis de las mismas. Los pasos
principales pueden ser resumidos en correccion del cero de energia,
reduccion del ruido presente, eliminacién del pico de energia cero y de
las dispersiones multiples, como requisitos previos al analisis de la
sefial del plasmoén y posterior aplicacion del analisis de Kramer-
Kroning.
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[11.3.1. Correccion del cero de energia

Como etapa previa a la toma de las imagenes espectrales, se
centra el espectro de forma que el ZLP coincida con el cero del
espectro. A pesar de esta correccion inicial, normalmente se produce
una variacién de la cromaticidad en el espectrometro durante el tiempo
de adquisiciéon del espectro, de forma que el ZLP de cada pixel en la
imagen tiene que ser alineado a cero. Mediante la aplicacion de los
scripts correspondientes, desarrollados por Dr. P. Thomas (Gatan®,
Reino Unido), se mide la desviacion de la cromaticidad en cada pixel,
tomando como referencia una imagen adquirida en una etapa previa vy,
posteriormente, se corrigen las desviaciones de cromaticidad que se
hayan producido durante el proceso de adquisicion del Sl.

[11.3.2. Minimizacion del ruido

A pesar de que los espectros han sido tomados en equipos muy
estables y en condiciones en las que se presupone la optimizacion
para la adquisicion, los espectros recogidos presentan normalmente
ruido. Este ruido se puede minimizar, para ello, antes del analisis de
los espectros se promedia el valor de intensidad de los pixeles de la
imagen espectral, eligiendo en qué direccion (X, Y) y sobre cuantas
unidades se realiza la media. Se ha comprobado que promediando
sobre dos pixeles en cada direccion se consigue un buen resultado.
Hay que mencionar que este proceso, aunque mejora la relacién
sefial/ruido, origina una disminucién en la resolucion espacial de este
tipo de medidas.

[11.3.3. Eliminacién de la dispersion maltiple

Cuando una fraccién de los electrones incidentes pasa a través
de la muestra y son dispersados inelasticamente varias veces, se
produce dispersion multiple. Esta contribucién adicional puede
modificar considerablemente la forma del espectro, dificultando la
interpretacion del mismo. La dispersién multiple sigue una distribucién
tipo Poisson, representando la probabilidad de que se produzca este
tipo de dispersién en funcion de la energia perdida. Ademas de este
efecto, muchos analisis requieren que la Unica contribuciéon sea la
debida a la dispersion simple, como es el caso de la funcion de
Kramer-Kroning.
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Para eliminar este tipo de dispersién, se realiza la
deconvolucién de la dispersion multiple, para lo que existen dos
métodos: método Fourier Log [109,158,159] y el método de la matriz
[160,161], siendo el primero el mas utilizado. En principio, este método
extrae la dispersién multiple de todas las energias en la zona del
espectro a analizar. Tras esta deconvolucion se elimina el pico ZLP, y
la dispersion multiple, aunque se sigue observando la sefal del
plasmén volumétrico (sélo la primera resonancia, pues segunda vy
tercera, dependiendo del espesor de la muestra, se eliminan tras la
deconvolucidn). Sobre el espectro obtenido tras la deconvolucion, es
decir, la distribucion de dispersion simple, se realizara el analisis de
Kramer-Kroning.

[11.3.4. Aplicacion del analisis Kramer-Kroning

Una vez obtenida la distribucién de dispersion simple, se aplica
la transformacion Kramer-Kroning, que permite extraer las partes real e
imaginaria de la funcion dieléctrica. La parte imaginaria de esta funcion
se asocia a propiedades como la densidad de estados, siendo una
forma adicional de comparar los datos asi obtenidos con medidas
Opticas. También es posible determinar ciertas propiedades fisicas
como el espesor absoluto, la densidad de electrones, y el coeficiente
de absorcién 6ptica, para lo que es necesaria una correcta eliminacién
de la sefial del pico de energia cero.

La parte imaginaria de la funcion dieléctrica, €, contiene
informacién correspondiente a la absorcion optica del material. La
informacién sobre la absorcién asociada con las transiciones 3d y 4d
puede ser empleada para determinar la composicion elemental en la
nanoestructura. Para ello, se aplican las ecuaciones anteriormente
detalladas en el apartado 111.2.

[11.3.5. Analisis del espectro de pérdidas de energia

Una vez obtenido el espectro de absorcién comienza la etapa
de andlisis del mismo que se podria asemejar al analisis de un
espectro de altas energias, ya que, extraida la parte imaginaria de la
funcién dieléctrica tras el analisis de Kramer-Kroning, sélo hay que
eliminar el ruido e integrar la senal correspondiente al elemento de
interés.
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Eliminacién del ruido

Una de las dificultades que plantea la extraccion de la sefial
caracteristica de un elemento en un espectro EEL en el rango de altas
energias es el ruido de fondo (background), originado por la excitacion
de los electrones de valencia, entre otros factores. Sin embargo, es
mas factible eliminarlo de la parte imaginaria de la funcién dieléctrica,
lo que supone una gran ventaja para la extraccién de las sefales de
interés. A menudo, la intensidad de este ruido puede llegar a ser
bastante elevada, solapando las sefiales de interés. Por ello, es
conveniente minimizar este ruido, bien sea durante la adquisicion de
los espectros (ambiente de trabajo, muestras muy delgadas), o tras la
adquisicion de los mismos, mediante funciones de ajuste, que permitan
eliminar dicho ruido de fondo, a través de la relacion que se muestra
en la Ecuacion 111.20a. En otros casos se sigue una funcion de ajuste
basada en la relacién entre la sefial total y la sefial del ruido de fondo
(Ecuacion 111.20b).

=] Ecuacién 111.20a
k=lilp

|k=|t/|b Ecuacion 111.20b
En las Ecuacion Il1.20a y b, Ik es la intensidad de la senal de
interés, |; es la senal total e |, es la intensidad correspondiente al ruido

de fondo.

El modelo de Power Law Inverso es una de las funciones mas
utilizadas para la eliminacion del ruido de fondo por su buen ajuste,
consiguiendo reducirlo sin afectar a la sefal de interés. La
dependencia energética de la contribucion del ruido se obtiene por un
ajuste por minimos cuadrados de la funcion pérdida de energia a la
region del ruido, inmediatamente anterior a la sefial de interés.

Una vez que el ruido presente en el espectro adquirido se ha
minimizado, se extrae la sefial, como se muestra en la Figura Il.3. La
integracion del pico correspondiente de una sefial da como resultado el
mapa de composicion correspondiente al elemento cuya sefal se ha
recogido.
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Figura 111.3: Espectro tipico EEL donde se observa la sefial (linea verde) y el
ajuste del ruido de fondo (linea roja).

Este proceso se repite para cada sefial de interés que sea
necesario extraer de un mismo espectro. Es recomendable extraer
todas las senales con la misma substraccion del ruido de fondo.

Integracién de la senal

Una vez que se ha extraido el ruido de fondo del espectro, s6lo
queda extraer la sefal. Para ello se integra una region de pocos eV,
alrededor del valor tipico de energia del elemento de interés, teniendo
en cuenta un posible desplazamiento de la sefial caracteristica
respecto al valor tedrico. La integracion de la sefial se realiza
sustrayendo la sefial del background integrado, que aporta una mayor
precision de los resultados, sobre todo si son espectros destinados a la
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cuantificacion de los elementos. Esto permite obtener un mapa de
distribucion del elemento cuya sefial ha sido integrada.

[11.3.6. Estimacion del espesor de muestra

El espesor de muestra se puede determinar aplicando la
transformacion Kramer-Kroning a la SSD. Es conveniente que el semi-
angulo de coleccion sea grande, del orden de 5-10 mrad, de forma que
se garantice una distribucién tipo Poisson de la dispersion. Teniendo
en cuenta estas consideraciones, el espesor se calcula a partir de la
expresion:

{= 4a,FE, S(E)dE

- I0(1-n'2) j B2 Ecuacién 111.21

En 1+

O

donde E; es la energia del haz de electrones incidente, | es la

intensidad del pico cero de pérdidas, n es el indice de refraccion, 6 se

refiere al angulo caracteristico de dispersion para la energia incidente
E y F es un factor relativista definido, que se define como [109]:

Eo
1+
F— 1022

2
1+E
511

[11.3.7. Analisis de la sefial del plasmén

Ecuacion 111.22

El analisis de la sefal del plasmoén permite extraer informacion
adicional a la aportada por el analisis del espectro EEL. La
determinacion de la energia del maximo de la senal del plasmén se
puede llevar a cabo mediante el ajuste a una funcién gaussiana. En la
Figura 1ll.4 se muestra la sefial del plasmén y su ajuste a la funcién
mencionada (linea roja), siendo la linea verde la sefial residual.
Aunque el ajuste no es perfecto, la sefal del plasmén no se ve
afectada. Sdlo la intensidad de la sefial y la FWHM pueden verse
ligeramente subestimadas. Para determinar la precisién de este tipo de
medidas, se ha analizado la variacion en la posicion del maximo de la
sefal del plasmén para un area relativamente grande de GaAs
conteniendo 800 espectros EEL. En este conjunto de datos la
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desviacion estandar del valor de la energia del plasmoén fue de 7 meV
[162].
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Figura lll.4: Ajuste de la sefial del plasmoén a una funcién gaussiana (linea
roja). La linea verde es la sefial residual.

A partir de las ecuaciones expresadas en el apartado Il1.2.1,
podemos calcular diversas propiedades de la heteroestructura,
partiendo de los valores experimentales y otros tedricos que se

encuentran tabulados como Eg, la ubicacién de la senal o el ancho de

la misma [150]. Dado que la modificacidn de la posicion del maximo en
la sefal del plasmén estd asociada a la variacién del parametro
reticular, podemos llegar a relacionar los cambios de composicién y/o
deformacién a través de dichas variaciones en la posicion del maximo
de la seial del plasmén.

Del analisis de la sefial del plasmén, mediante el ajuste a una
curva gaussiana, se extrae el valor de la posicion del maximo de
intensidad de la senal del plasmén, E.. (@ partir de la funcién de la
posicién del centro de la sefial del plasmon), y la amortiguacién, I, de
la FWHM. Usando la segunda igualdad de la Ecuacion Ill.16,

calculamos E,’. Conocido este valor, el de ¢; y E; (algunos de los

cuales se encuentran tabulados para determinados compuestos)
podemos conocer el valor de E, y éste relacionarlo con el volumen de

la celda unidad, a través de la densidad de electrones. ¢ y Eg son
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valores tedricos y/o experimentales que se encuentran tabulados en la
bibliografia para ciertos compuestos, aunque son bastante escasos los
datos que se encuentran recogidos.

Si se considera el plasmén como una pseudoparticula
energética [146], a partir de la Ecuacién Ill.2 podemos calcular la
densidad de electrones. Dado que este parametro depende del
material, proporciona informacién acerca de la composicién y/o
deformacién del mismo. De esta forma, a partir de la variacién de la
posicién del maximo del pico del plasmoén podemos conocer cdmo se
ve modificado el volumen. Dicho cambio en el volumen puede
relacionarse con los cambios de composiciéon y/o deformacion en la
heteroestructura.

[11.4. Aplicacidon de la metodologia descrita

I1l.4.1. Descripcion de las muestras utilizadas

La metodologia explicada en el presente capitulo ha sido
aplicada a las heteroestructuras estudiadas a lo largo de la presente
memoria de tesis doctoral. En este apartado, a modo de ejemplo, se
presentan los resultados del analisis de una heteroestructura formada
por puntos cuanticos de InAs recubiertos por una capa de GaAs de 6
MC de espesor, previa a la deposicién de 3 MC de GaSb (estructura
esquematizada en la Figura lII.5). En el capitulo IV se recoge un
amplio estudio de esta muestra y otras similares.

100 nm GaAs

6 MC GaAs

(GaAs susfirato

Figura lll.5: Esquema de la muestra B6.

Las muestras han sido preparadas para su estudio en seccion
transversal, siguiendo el procedimiento descrito en el capitulo Il, con
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especial cuidado sobre el espesor, que afecta considerablemente a los
andlisis de composicion; medidas realizadas sobre las mismas han
permitido comprobar que el espesor de las areas analizadas era de
entre 30 y 40 nm. Dado que el desarrollo de esta técnica se ha llevado
a cabo en equipos de alta resolucion, las muestras han requerido una
limpieza muy cuidadosa antes de ser introducidas en el microscopio,
para eliminar todo posible resto de contaminacion provocado durante
la manipulacion de las mismas.

Tanto en los puntos cuanticos como en las zonas
correspondientes a capas bidimensionales se ha analizado,
principalmente, la distribucion de indio. Dado el alto grado de
segregacion de alguno de los elementos implicados y, a pesar del
rango de inmiscibilidad existente entre los compuestos binarios
implicados (GaSb-InAs-GaAs) [89,90], es probable que se haya
producido intercambio de unos atomos por otros, con la consiguiente
formacion de aleaciones ternarias o cuaternarias.

[11.4.2. Descripcion del equipo utilizado

Los espectros se han adquirido en el equipo superSTEM-1,
ubicado en las instalaciones del SuperSTEM Laboratory (Daresbury,
Reino Unido), que ha sido descrito en el apartado 1.7 de la presente
memoria de tesis doctoral. Este equipo se caracteriza por un tamafio
nominal de sonda de 1,3 A, aunque la resolucion en ocasiones llega a
estar por debajo de 1 A. Esto permite una gran resolucion espacial y
energética en la adquisicion de espectros EEL con respecto a los
equipos convencionales (0,35 eV de resolucidon energética para
espectros EELS en el rango de bajas energias).

Los microscopios electronicos son muy sensibles a vibraciones
externas de diversos origenes que afectan a los resultados finales.
Estas inestabilidades son aun mas notables cuando se trata de
trabajos de precision como es este caso, en el que es necesario
detectar sefales de pérdidas de energia separadas entre si pocos eV
0 cuando las sefales no son muy intensas. Concretamente, este
equipo trabaja a 100 kV y para la adquisicién de los espectros se ha
utilizado una apertura de semi-angulo de convergencia de 24 mrad y
semi-angulo de coleccion de 5 mrad, con un tiempo de adquisicion de
0,35 segundos por espectros. Considerando que un mapa tipico de
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EEL contiene, aproximadamente, 600 espectros, el tiempo total de
adquisicion de un Sl es alto, por ello la gran necesidad de estabilidad.

[11.4.3. Adquisicion y analisis de espectros EEL en el rango
de bajas energias

Siguiendo la metodologia descrita para la adquisicion y analisis
de los espectros ha sido posible extraer las sefiales correspondientes
al indio y galio con suficiente claridad, ya que la diferencia de energia y
morfologia de las sefiales correspondientes a los elementos de interés
son mas facilmente observables que en el rango de altas energias.
Los espectros se han recogido sobre una regién de interés: capa
bidimensional o punto cuantico, obteniéndose un mapa de distribucion
de composicion. La Figura 1ll.6 muestra imagenes HAADF adquiridas
antes de la obtencién del espectro EEL en zonas correspondientes a
capas entre puntos cuanticos (Figura 1ll.6a) y en dichos puntos
cuanticos (Figura 1l.6b). El area donde se ha recogido la imagen
espectral esta marcada con un rectangulo verde en la citada figura.

GaAssustrato = ento : P$’G‘a-«5 slistrato : GaAs recubrimiento

Figura 11.6: Area de adquisicién de espectros a) capa bidimensional y b)
punto cuantico. Imagenes correspondientes a la muestra B6.

Una vez recogido el Sl y comprobado que la muestra no se ha
desplazado, se procede al analisis del mismo siguiendo los pasos
descritos en el apartado 111.3 del presente capitulo. En primer lugar, se
realiza el alineamiento del ZLP al valor cero en cada pixel, es decir, en
cada uno de los espectros que constituye la imagen espectral,
respecto a una medida previa que se toma como referencia. La Figura
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[11.7 presenta el ZLP de un espectro antes (linea azul) y después (linea
roja) de la correccién de la cromaticidad. Como puede observarse, tras
la correccion el ZLP queda alineado con el cero de energia.
Posteriormente, puede llevarse a cabo la minimizacion del ruido
mediante el promediado de los pixeles en la imagen.

55000 Ilp

50000 | | |

45000

40000 |

Figura lll.7: Posicién del pico de energia cero antes (linea azul) y después de
la correccién de la cromaticidad (linea roja).

A continuacion, se lleva a cabo la eliminacion de la dispersion
multiple ademas del pico de energia cero, tomando como referencia
una imagen adquirida en el vacio; este proceso se lleva a cabo
mediante una deconvolucién. Un ejemplo de SSD queda recogido en la
Figura 111.8, donde la sefial mas notoria corresponde a la contribucion
del plasmén entorno a 16 eV, que es el valor tipico para el GaAs [150].
A mayores valores se encuentran las sefales correspondientes a los
distintos elementos, a determinadas pérdidas de energia. Asi por
ejemplo, puede observarse con mayor claridad la senal del Ga M, s en
la ventana de energia entre 20-24 eV. Esta sefial presenta un doble
pico, que ha sido observado anteriormente por otros autores [163,164].
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Figura 111.8: Imagen de un espectro tras la minimizacion de la contribucion del
ruido y eliminacion del pico de energia cero y de la dispersion
multiple.

Sobre la distribucion de dispersion simple, se aplica la
transformacion de Kramer-Kroning, de forma que se extrae la
dependencia energética de la funcion dieléctrica, ademas de realizar la
eliminacion de la sefial del plasmoén (Figura 111.9). Nos centramos en la
parte imaginaria de esta funcion, €,, para analizar la distribucién de los
distintos elementos en la heteroestructura.

Senalde Ga

Figura 1I1.9: Parte imaginaria de la funcion dieléctrica, €, correspondiente a la
muestra B6.
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Una vez obtenida la parte imaginaria de la funcion dieléctrica,
para todos los pixeles de la imagen espectral, se ha procedido a la
eliminacion del background siguiendo el modelo Power Law,
anteriormente descrito. Esto facilita la observacion de las sefales de
interés, las cuales se han extraido integrando una pequefa area, del
orden de 0,5 eV a cada lado del valor de energia teérico de cada
elemento. Estas sefiales de energia pueden encontrarse algunos eV
desplazados respecto a su valor tedrico. Ademas, su forma puede
verse ligeramente alterada dependiendo de los enlaces quimicos que
se hayan formado en la heteroestructura [137,140]. Estas desviaciones
son minimas y no afectan a la identificacién y cuantificacién de las
senales.

Como puede observarse en la Figura 111.10a, en la distribucion
de dispersion simple la sefal de galio M5 se situa préxima a la sefial
del plasmén, por lo que no es sencillo conseguir un ajuste optimo del
background en la SSD, ya que la citada sefial cambia también con la
composicion y/o deformacion de la nanoestructura. En la Figura 111.10b
puede observarse la transicion 3d del galio en la funcién €. La
eliminacion de la sefal del plasmén en la funcién ¢, facilita el ajuste del
ruido de fondo, optimizado para el modelo Inverse Power Law,
consiguiéndose, ademas, un ajuste adecuado para toda el area. Tras
ajustar la sefal del ruido de fondo (linea roja) a la funcién ¢, (Figura
[11.10b), se ha seleccionado la sefial correspondiente a la transicion 3d
del galio en este espectro de absorcion (doble pico que se observa en
el rango 20,0-24,0 eV). La integracién de dicha ventana de energia,
una vez eliminado el ruido de fondo, en toda el area donde se adquirié
la correspondiente imagen espectral, permite obtener una distribucion
de galio en la nanoestructura.
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Figura 111.10: a) Sefal de galio My5 en la SSD y b) transicion 3d del galio.
Espectros correspondientes a la muestra B6.

La Figura 111.11 recoge el mapa de la transicion 3d del galio a
partir de las intensidades en €5, una vez eliminado el ruido de fondo.
Esa distribucion de galio se ha obtenido a partir del espectro recogido
en la muestra B6, concretamente en la zona marcada con un
rectangulo verde en la Figura 1lIl.6b. EI mapa de intensidades
correspondiente a la distribucion de galio, se puede normalizar con
respecto a areas que contengan solamente GaAs, como puede ser el
sustrato. De esta forma, en las zonas de GaAs, se considera que la
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composicion en galio es 100%, aunque hay que tener en cuenta un
10% de error inherente a la medida.

40% Ga 100% Ga
.

r

.__‘ '. '- L
.'.-;r.
Figura lll.11: Mapa integrado de galio correspondiente a la sefial integrada en

la figura anterior.

La transicién 4d correspondiente al indio también esta presente
en la funcion ¢,. Esta senal se situa justamente en la zona de caida del
plasmoén, en la ventana 18-19 eV, y es una sefal relativamente débil.
No obstante, la integracion de la senal correspondiente a la transicién
4d de este elemento ha proporcionado el mapa de distribucién del
mismo como se presenta en la Figura Il1l.12a. Como no existe un area
donde se pueda suponer una composicion 100% en indio, no es
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posible proporcionar ninguna estimacion cuantitativa de este elemento
a partir de dicha transicion 4d en ¢g,. Sin embargo, a partir del mapa de
distribucion de galio (Figura 111.11) se podria obtener la distribucion de
indio; en el sistema IlI-V, donde el grupo Ill esta formado por galio o
indio, ambos elementos son complementarios. La Figura 111.12b
representa la distribucion de indio obtenida a partir de un mapa de
composicion de galio. Como puede comprobarse la distribucion
obtenida a partir de la transicién 4d de indio en ¢, (Figura lll.12a) es
similar a la obtenida, por diferencia, de la sefal de galio. La sefial 4d
de indio, en el espectro de absorcion, es una sefial relativamente débil,
sin embargo, es suficiente para proporcionar la distribucién relativa de
este material en dicha nanoestructura.

Figura IIl.12: Mapa de distribucién de indio obtenidos a) a partir de la sefal
indio N4s5 en €, y b) a partir de la distribucion de galio de la
muestra B6. Escala de colores del arcoirirs (el color amarillo
representa el maximo de concentracion y el azul el minimo).
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Trazando un perfil a lo largo de la direccién de crecimiento en
las areas marcadas con un recuadro negro en las Figura Ill.11 y
[ll.12a, podemos comprobar la complementariedad de la distribucion
de estos elementos, galio e indio, en estas heteroestructuras. Las
Figura 111.13a y 111.13b, que se presentan a continuacion, corresponden
a la distribucion de galio e indio respectivamente, integradas en la
direccién paralela a la intercara. El area seleccionada es una zona de
capa bidimensional. Como puede observarse en la citada zona, existen
dos minimos en la distribucion de galio (Figura lll.13a) y dos maximos
en la distribucion de indio (Figura 111.13b). Las disminuciones en la
concentracion de galio se corresponden con aumentos en la
distribucion de indio, comprobandose la complementariedad de ambos
elementos, como era de esperar. Dado que podemos tomar el sustrato
como referencia para GaAs, los datos del perfil de galio son
expresados en unidades de concentracion.

La zona situada entre los dos maximos de indio o minimos de
galio (como se demostrara en el capitulo IV) corresponde a la
incorporacién de la capa de GaSb en el sistema. En principio estos
resultados parecen mostrar una estructura distinta a la nominal.
Existen dos zonas conteniendo un maximo de indio durante el
crecimiento. Aunque es bien conocido el proceso de segregacioén de
indio en estas heteroestructuras, los perfiles que muestran estos
mapas de composicidn no se corresponden con el perfil asimétrico
tipico de segregacion de indio [135,136], que presentaria una zona
donde se produce un aumento en la concentracion de indio y que
decrece una vez se comienza la deposicién la capa intermedia de
GaAs. No obstante, este efecto y su relacion con la presencia de
antimonio en la estructura, sera extensamente analizado en el
capitulo V.
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Figura I11.13: Perfil de variacion del contenido en a) galio y b) indio, en la
muestra B6. Estos perfiles se han obtenido a partir de los datos
correspondientes a la zona recuadrada en negro en las Figuras
[11.11 y lll.12a, respectivamente.

A partir de la normalizacion del mapa de galio, considerando
que la zona de GaAs mas cercana al sustrato presenta un 100% de
concentracién en galio, se puede obtener una estimacion de la
concentracion de este elemento en la heteroestructura. No obstante
existe un error del 10%, aproximadamente, en la determinacién del
mismo. La distribucion de indio puede obtenerse a partir de la
transicién 4d, pero si quisiéramos dar un dato mas cuantitativo tendria
que hacerse en base a la complementariedad del indio y galio, a través
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de la relacion C,;=100-Cg,, donde Cy,, y Cg,, representan la
concentracién de indio y galio, respectivamente.

Gracias a la utilizacion de un microscopio electronico de
transmision y barrido con tamafios de sonda en torno a 0,1 nm
(nominalmente 0,13 nm), como es el caso del equipo superSTEM-1, es
posible obtener S| con una resolucién espacial por debajo de 1 nm,
pero la relacion sefial/ruido es baja, resultando espectros ruidosos.
Esto ha supuesto un gran problema para la determinacion de las
concentraciones de arsénico y antimonio en estas heteroestructuras,
ya que las senales correspondientes a estos elementos quedan
enmascaradas por el ruido de fondo. La determinaciéon de los cuatro
elementos, galio, indio, arsénico y antimonio, sélo ha sido posible en la
heteroestructura denominada muestra A (cuyos resultados se
presentan en el capitulo IV), ya que se empledé el VG 601 (equipo
perteneciente a la Universidad de Liverpool), un microscopio que,
aunque con menor resolucion espacial, la presencia de ruido era
menor que en los espectros obtenidos.

Ademas de los datos relativos a composicion, la aplicacion del
andlisis de Kramer-Kroning permite conocer el espesor de las
muestras. En el caso de las muestras analizadas, el espesor se ha
utilizado para la simulacion de intensidad de imagenes adquiridas bajo
la reflexiéon 002, como se detalla en el siguiente capitulo. En todas
ellas, el espesor medido no supera los 40 nm.

Con la metodologia aplicada a lo largo del presente capitulo se
ha podido conocer la distribucién tanto de galio como de indio en las
heteroestructuras analizadas. Ambos elementos se encuentran
presentes tanto en el interior del punto cuantico como en las zonas
adyacentes al mismo, aun en areas donde, nominalmente, no deberian
encontrarse. De esta forma, es posible estimar la composicion de la
heteroestructura, al menos, en lo que a estos dos elementos se refiere,
lo cual no es posible con las técnicas habituales de analisis. Estos
datos relativos a la composicion de las muestras y sus efectos son
discutidos en el siguiente capitulo donde se analizan detalladamente
este y otros sistemas.
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l1l.4.4. Analisis de la sefial del plasmdn

Conocida la dificultad de analisis de los elementos implicados
en estas muestras, la sefal del plasmoén puede aportar informacion
adicional sobre la composicién y/o deformacion de la heteroestructura.
La dependencia de la posicion del maximo de energia del plasmon con
el parametro reticular implica una relacion directa con la composiciéon
y/o deformacion de la muestra, a través de los cambios de volumen
(apartado 1l1.2.1). En el caso de las aleaciones ternarias (AB1xC) los
cambios de composicién son mas controlables y se pueden relacionar
con la variacion del volumen. En las aleaciones cuaternarias
(AxB1xC,D1.y), la presencia de dos grados de libertad, x e y, dificulta la
obtencion de la composicion a partir de la variacion en el volumen
medido, debido a la desviacién en la posicién del maximo de energia
del plasmoén. La posicién de la sefal del plasmoén se puede determinar
con mucha precision mediante una curva de ajuste a los datos
experimentales. Una vez eliminada la dispersion multiple en el
espectro de pérdida de energia, en la SSD, y mediante el ajuste a una
funcién de tipo gaussiana, es posible determinar E.:, es decir, la
posicion a la que se produce un maximo de intensidad en la sefal del
plasmon, como se mostrd con anterioridad en la Figura 111.4.

La aplicacion del analisis de la sefal del plasmén se ha llevado
a cabo en las capas bidimensionales de la muestra B6, es decir, se ha
seleccionado un area situada entre dos puntos cuanticos. Tras eliminar
la dispersion multiple y ajustar la sefial del plasmén a una funcién
gaussiana (para todos los espectros que constituyen el Sl), obtenemos
la posicion del centro de la citada funcién y la FWHM. Para los calculos
relacionados con el plasmon es necesario conocer la posicion del
centro de la gaussiana, que corresponde al valor de Ensy, ¥ la FWHM,
que es el valor de I, de acuerdo con la Ecuacién 111.16. De esta forma,
se puede calcular el valor de Ep‘. Trazando un perfil a lo largo de la
direccién de crecimiento (Figura 1ll.14) se observa cémo varia la
energia, Ep‘, en funcion de la composicion y/o deformacion de la capa
en la que se encuentre, de acuerdo con la expresion recogida en la
Ecuacion 111.13.
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Figura Ill.14: a) Mapa de la sefial del plasmon correspondiente a la muestra
B6 y b) perfil de variacién de E; a lo largo de la direccién de
crecimiento.

Tanto la posicion de Ensx en la SSD como Ep’ (Figura 111.14) se
desplazan hacia valores de menor energia con respecto al GaAs en la
zona correspondiente a las capas bidimensionales que forman parte de
la zona activa de la heteroestructura. Como puede observarse en la
grafica de E,’, existen diferentes zonas a lo largo de la direccion de
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crecimiento. Entre el sustrato y la capa de recubrimiento de GaAs se
pueden distinguir tres areas. Una primera donde la posicion de la sefial
del plasmén disminuye 0,15 eV aproximadamente con respecto al
GaAs. Una segunda en la que se produce un ligero incremento en la
posicién de la sefal del plasmén y se situa unicamente a 0,08 eV por
debajo de la posicion para el GaAs, y vuelve a disminuir, nuevamente,
hasta un valor de unos 0,10 eV inferior al GaAs. Este perfil de variacién
de la posicion de la sefal del plasmoén sigue una tendencia similar a la
variacion en la distribucion de galio a lo largo de la direccion de
crecimiento en la misma heteroestructura (Figura 111.13a).

Tanto el mapa como el perfil trazado en E; muestra la
presencia de diferentes materiales en la heteroestructura. Son tres los

parametros, Ep, Eg 0 &, dependientes del material, que influyen en el

valor de E,’, aunque en principio no es posible concluir cual de los tres
estd modificando la posicion de la senal del plasmén. Para abordar
este problema, se calculara cédmo varia la posiciéon de la senal del
plasmén de forma independiente con estos parametros.

A partir de la Ecuacion 111.2 puede observase como E, varia con
la densidad de electrones, la cual depende, a su vez, del parametro
reticular. Esta relacion permite representar la variacion de E;
(dependiente, a su vez, de E,, a través de la Ecuacion IIl.13) en

funciéon del volumen o parametro reticular, Eg y €. Los datos de Eg

empleados son los recogidos en la referencia [165] (GaAs: 5,16 eV,
InAs: 4,49 eV, GaSb: 4,14 eV e InSb* 3,82 eV). En la presente tesis
doctoral, como primera aproximacion a este problema, se ha
considerado la constante ¢=1 para todos los semiconductores
compuestos presentes en las nanoestructuras. Esta aproximacion esta
basada en el hecho de que, generalmente, la contribucion de los
electrones internos a la constante dieléctrica puede despreciarse [166],
ya que este tipo de electrones estan fuertemente enlazados.

En la Figura Ill.15a se ha representado la variacion de E;” en
funcion de las variaciones de E, manteniendo constante el volumen de

2 Aunque InSb no es un compuesto que forme parte de la composicion nominal de la
heteroestructura, se ha considerado su presencia debido a su posible formacién a
partir del indio y antimonio presentes.
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la celda unidad y ¢, que tiene el mismo valor para todos los
compuestos binarios implicados. Esto ha permitido caracterizar la

variacion de la posicion de la sefal del plasmén con E,. La Figura

[11.15b, representa la variacion de Ep’ en funcion de variaciones de
volumen, lo cual se corresponderia a variaciones en el parametro
reticular.

Una vez analizadas ambas graficas, se puede decir que el
parametro que principalmente repercute en el valor final de E,’ es el
relativo al cambio de volumen de la heteroestructura. Para los
materiales analizados, hemos hecho la aproximacion de despreciar la
contribucién a la constante dieléctrica de los electrones del nucleo, al
estar éstos fuertemente enlazados, y hemos analizado la modificacion
en el valor de E,’ con las variaciones en el volumen de la celda unidad

y el ancho de banda medio, Eg. De esta forma, podemos concluir que

la influencia de las pequefias variaciones del volumen de la celda
unidad modifica en mayor medida la posicion de la sefal del plasmoén

que los cambios que se puedan producir en los valores de E,. Asi, por

ejemplo, una variacion del 1% en el parametro reticular del GaAs (es
decir, un 3% en el volumen) modificaria la posicion de E, en 0,2 eV, lo
que supondria una variacion del 1,1% en dicha posicion. En cambio

una modificacion del 1% en Eg originaria un cambio de 0,017 eV en el

GaAs, es decir una variacion de un 0,1% en la variacion de E;’. Incluso
un cambio de un 1% en volumen (es decir 0,033% en el parametro
reticular) originaria una modificacién de 0,072 eV, un 0,4% en la
posicion de Ep’.
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Figura 111.15: Variacion de E,’ en funcién de a) Egy b) V., para los distintos

compuestos semiconductores GaAs, InAs, GaSb e InSb.

Por otro lado, en la Figura 111.16 se representa la relacion de E;’
con la composicion, para aleaciones de composicion variable, tipo

InyGaq.SbyAs.,, considerando que, en este tipo de sistemas, Eg y el

volumen reticular siguen una variacién lineal con la composicion,
segun la ley de Vegard. Como puede observarse en esta grafica,
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existe una clara dependencia de la posicion del maximo de intensidad
en la senal del plasmén E;” con la composicion de la aleacion. No
obstante, y como ocurre en la mayoria de los analisis de aleaciones
cuaternarias, existe una serie de composiciones, X,y en
InyGa1.,SbyAsy,, que darian lugar a la misma posicion del pico del
plasmén. Por ello, a partir de la posicion de esta sefial no podriamos
determinar directamente la composicion de la aleacion cuaternaria
InxGa1.beyAs1.y_

— Ep'vs composicion

¥ 15,516

H15-155

14,515

® 14145
i -ISb 13514
1

08 ®13135

Figura IIl.16: Variaciéon de E, con la composicion, para aleaciones
InXGa1_beyAS1_y

Siguiendo con el analisis de la sefial del plasmon, cabe
destacar la alta sensibilidad de esta sefal con las variaciones de
composicion de las heteroestructuras, como se pone de manifiesto a
partir de la dependencia de E;’ con el contenido en indio y antimonio
en la aleacion cuaternaria (Figura Ill.16). Para demostrar dicha
sensibilidad de la posicion del maximo de la sefial del plasmén con la
composicion, a continuacion se han comparado los valores tedricos
con los valores de la energia del plasmén obtenidos
experimentalmente. Los valores tedricos pueden calcularse empleando
la Ecuacion I11.13.

Sin embargo, el principal problema que se presenta en estas
heteroestructuras, como se demostrara detalladamente en el capitulo
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siguiente, es que presentan una distribucién de capas bidimensionales
que, en principio, no se corresponderia con el crecimiento nominal.
Para poder conocer la dependencia de la sefial del plasmén a las
variaciones en volumen, se han considerado los resultados obtenidos
en el capitulo IV para el calculo tedrico que, a modo de ejemplo,
aplicaremos aqui sobre la muestra B6. Como demostraremos a
posteriori este sistema esta constituido por tres capas de diferente
composicion. A lo largo de la direccion de crecimiento nos
encontramos con In,Ga;,As (con un maximo del 15% de indio),
InyGa,SbyAsy., (con un maximo de 4% de indio y 5% en antimonio) vy,
finalmente, una capa de In,Ga;,As, con menor concentracion de indio
que la primera (presenta un maximo del 8%).

Siguiendo el perfil de composicion que se presenta en la Figura
11.17 y, basandonos, como hemos comentado, en los resultados del
capitulo IV, se ha calculado el valor tedrico de E,’, calculando, como

primera aproximacion, el volumen de la celda unidad y Eg a partir de la
composicion de la aleacién (Figura 111.18) considerando que, en este
tipo de sistemas, Eg y el volumen reticular, siguen una variacion lineal
con la composicion, segun la ley de Vegard.
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10 —— Antimonio
8
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4

Composlelon (%4t

-2 0 2 4 6 8 10 12
Posicion (nmy)

Figura II1.17: Perfil de distribucion de indio y antimonio correspondiente a la
muestra B6.

La Figura I11.18 presenta el perfil experimental E,’ de la sefial
del plasmén en la muestra B6 (linea azul) junto con las energias
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calculadas para una heteroestructura con composicibn como la
descrita en Figura Ill.17, considerando una estructura tensionada
pseudomoérficamente (linea verde) y relajada (linea roja). Como puede
observarse, existe un buen ajuste de los valores experimentales
obtenidos para E, y los calculados tedricamente a partir de la
composicion determinada en la heteroestructura B6.
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Figura 111.18: Perfiles de E,’ experimental y tedrico (estructura tensionada y
relajada) correspondientes a la muestra B6.

Tanto en el analisis de las capas bidimensionales como de los
puntos cuanticos, ademas de la variacion del parametro reticular, hay
que tener en cuenta los fenémenos de tensién y deformacion respecto
al sustrato durante el crecimiento de la nanoestructura. En el caso de
los puntos cuanticos, el analisis es aun mas complejo porque, a su vez,
hay que tener en cuenta los fenédmenos de proyecciéon y confinamiento
del punto cuantico, citados anteriormente. En principio, en la estructura
tridimensional son esperables mayores cambios en los valores de E;’
ya que el desajuste reticular de InAs crecido coherentemente con
respecto a GaAs es de 7,2 %. Sin embargo, los valores de E,’ medidos
no han variado tanto respecto al esperado, lo cual da idea de la
formacion de una aleaciéon ternaria o cuaternaria, a partir de los
compuestos binarios de partida.
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En muestras TEM con similares dimensiones, se han
observado variaciones de la sefal del plasmén hacia mayores valores
de energia, como se comento anteriormente (Figura I11.1).

Resumiendo, la relacién entre la energia del plasmon y el
parametro reticular muestra claramente que el factor dominante sobre
la energia y posicion de la sefial del plasmén en capas
bidimensionales es la deformacion del sistema semiconductor, a través
de la densidad de electrones. Esto permite considerar el analisis de la
posiciéon del plasmén como una medida de la deformacién de
estructuras nanométricas. En el caso de los puntos cuanticos, ademas,
habria que considerar los posibles efectos de proyeccion en
estructuras tridimensionales y confinamiento cuantico en la direccion
del haz de electrones.

Ademas de la informacion extraida del analisis de la sefal del
plasmén, la representacion de mapas de la posicién del maximo de
energia de esta sefal da una idea de la morfologia del punto cuantico.
Un ejemplo de la utilidad de estos mapas se muestra en la Figura
I11.19b, donde se recoge la imagen correspondiente a un punto
cuantico de la muestra B6, y el correspondiente mapa de la posicion
del maximo de energia de la senal del plasmén. Asi mismo, en las
Figuras Figura 1ll.19a y ¢ se muestran las imagenes y sefial del
plasmoén para las muestras B3 y B12, respectivamente. Estos sistemas
son iguales al B6 pero con distinto espesor de la capa intermedia de
GaAs, siendo de 3 MC en la muestra B3 y 12 MC en la B12 (estos
sistemas son ampliamente analizados en el capitulo IV). La morfologia
de los puntos cuanticos obtenida a partir del analisis de la senal del
plasmén coincide con la observada a través de las técnicas
convencionales de caracterizaciéon, como se muestra en el capitulo IV
de la presente memoria de tesis doctoral.
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10nm

Figura 111.19: a) Imagenes ADF de un punto cuantico y mapas de la posicién
del maximo de energia de la sefial del plasmon, en escala del
arcoiris, correspondientes a las muestras a) B3, b) B6 y ¢) B12.

De esta forma es posible conocer la morfologia de los puntos
cuanticos que, junto con las medidas de sus dimensiones mediante
otras técnicas, permiten conocer las diferencias estructurales entre
diversos sistemas.
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IV.1. Introduccion

En la busqueda de dispositivos capaces de emitir a mayores
longitudes de onda, incluso a temperatura ambiente, los puntos
cuanticos auto-ensamblados de InAs crecidos sobre sustratos de GaAs
(001) son considerados estructuras adecuadas para este objetivo. La
combinacion de las propiedades electronicas de diferentes
semiconductores compuestos, como es el caso de GaSb-InAs-GaAs,
son de especial interés. En este tipo de nanoestructuras se anticipa un
alineamiento de bandas tipo Il entre el arseniuro y el antimoniuro
[38,39,167]. Hasta ahora, se han conseguido valores de longitudes de
onda mayores de 1,5 pym mediante la asociacién de puntos cuanticos
durante la deposicién de InAs sobre GaAs a bajas temperaturas [168].
Ademas, existen otras aproximaciones para la consecucién de
mayores longitudes de ondas consistentes en la introduccién de una
capa amortiguadora de AlGaAsSb [169], de una capa metamorfica de
INnGaAs [170] o cubriendo los puntos cuanticos por una capa de
recubrimiento de GaAsSb, denominada capa reductora de tension (en
inglés, strain reducing layer, SRL) [38,39,171]. Entre las diversas
propuestas planteadas para modificar la longitud de onda de emision,
la inclusion de una capa de recubrimiento conteniendo antimonio en
nanoestructuras de puntos cuanticos de InAs es uno de los métodos
que permite conseguir el alineamiento de bandas tipo Il que se forma
entre electrones y huecos [25,41], como se ha comentado en el
capitulo | de la presente memoria de tesis doctoral.

Para la fabricacion de dispositivos es necesario que haya una
alta densidad de puntos cuanticos uniformes. Sin embargo, bajo la
formula tradicional de crecimiento por el método de Stranski-Krastanov
y, dependiendo de las condiciones de crecimiento, a veces la densidad
que se alcanza no es suficientemente alta. Ademas, existe una alta
probabilidad de coalescencia entre puntos cuanticos cercanos, con la
consiguiente formacion de imperfecciones cristalinas sobre estos
puntos cuanticos defectuosos o de mayor tamano. La aplicacién de un
fluo de antimonio ha permitido controlar el crecimiento de las
nanoestructuras, minimizando asi la coalescencia y, de esta forma,
reduciendo la formacién de defectos. La supresién de este fendmeno
se atribuye a la reduccion de energia superficial, debido a la
segregacion de antimonio, que contribuye a reducir la tension
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superficial [172] y conducir el crecimiento hacia un régimen de
segregacion limitada de los elementos. Si el antimonio se introduce
antes del crecimiento de los puntos cuanticos, se ha observado que
ejerce un efecto surfactante que logra mejorar la calidad cristalina de la
capa de mojado, mediante la modificacion de la difusion cinética y los
cambios en la energia superficial durante la transicién hacia
estructuras tridimensionales [26].

En la bibliografia se recogen diversas formas de introduccion de
antimonio en nanoestructuras de puntos cuanticos de InAs crecidos
sobre GaAs, ya sea mediante el crecimiento de una capa
amortiguadora de GaAsSb o de InAsSb previa a la deposicion de la
capa de mojado [172] o depositando una capa SRL de GaAsSb sobre
puntos cuanticos ya crecidos [173], o introduciendo un flujo de
antimonio posterior al crecimiento de los nanomotivos [174].

En el presente capitulo se analiza la incorporacion de antimonio
en la nanoestructura de puntos cuanticos de InAs, tanto mediante el
crecimiento de una capa de GaSb,As;., como irradiando un flujo del
mismo sobre puntos cuanticos de InAs crecidos sobre GaAs. Ademas,
se ha valorado el efecto de la presencia de una capa intermedia de
GaAs previa al recubrimiento de GaSb. Dado que las propiedades
opto-electrénicas de los puntos cuanticos dependen de su forma,
tamafo y composicidn, el crecimiento en diferentes condiciones
conducira a distintas estructuras finales que repercutiran en las
propiedades citadas [175].

IV.1.1. Descripcion de las heteroestructuras

Para evaluar el efecto de la incorporaciéon de antimonio sobre
las nanoestructuras de puntos cuanticos de InAs, se han estudiado
diversas heteroestructuras de caracteristicas muy similares, en las que
unicamente se ha variado la forma de incluir el citado elemento. De
esta forma se ha pretendido valorar, detalladamente, el efecto que el
antimonio puede llegar a ejercer sobre la nanoestructura investigada,
que influira, a su vez, sobre las propiedades Opticas y electronicas de
los materiales.

El crecimiento de las nanoestructuras se ha llevado a cabo en
el Instituto de Microelectréonica del Consejo Superior de Investigaciones
Cientificas (CNM-CSIC, Madrid) y consisten en una capa simple de
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puntos cuanticos de InAs crecidos sobre sustrato de GaAs (001)
mediante epitaxia de haces moleculares, en las que el antimonio ha
sido incorporado mediante dos posibles vias:

a) Deposicion de una capa de GaSbh, sin introduccién (muestra A) o
introduciendo (muestras de la serie B) una capa intermedia de
GaAs, de espesor variable entre los puntos cuanticos de InAs y la
capa de GaSb.

b) Irradiacion de los puntos cuanticos con flujo de antimonio (muestras
de la serie C). En esta serie se incluye una muestra de puntos
cuanticos de InAs irradiados unicamente con un flujo de arsénico,
para comparar la influencia de esta variable.

Ademas, se han combinado ambas aproximaciones en una
misma muestra (muestra D), irradiando los puntos con flujo de
antimonio e introduciendo una capa de GaSb, para valorar la influencia
conjunta de las citadas vias de incorporaciéon de antimonio en la
nanoestructura.

Para el crecimiento de los puntos cuanticos, en el caso de la
muestra A, se han depositado 2,2 MC de InAs sobre un sustrato de
GaAs (001) a una temperatura de 510 °C y a continuaciéon se han
crecido 3 MC de GaSb, con una variacion de temperatura entre 510 y
480 °C. Tras esto, se han depositado 10 nm de GaAs a 480 °C y
90 nm a 590 °C. En las muestras de la serie B, el crecimiento de la
capa intermedia de GaAs se consigue realizando una rampa de
temperatura entre 510 y 480 °C tras la deposicion del InAs.

En el caso de las muestras de la serie C, sometidas a flujo de
arsénico o de antimonio, sobre el sustrato de GaAs (001) se han
depositado 2,6 MC de InAs que, posteriormente, han sido irradiados
durante 10 segundos con un flujo de arsénico (muestra CO) o
antimonio en diversas condiciones de presion y temperatura (muestra
C1: 3,3:10° mbar, 520 °C y muestra C2: 4-10" mbar, 460 °C).

En la muestra D, para el crecimiento de los puntos cuanticos de
InAs se han depositado 2,2 MC de InAs sobre el sustrato de GaAs
(001), en las mismas condiciones que en la muestra A y en las de la
serie B. Tras la nucleacion de los puntos cuanticos, éstos han sido
irradiados durante 10 segundos con un flujo de antimonio a una
presion de 1,5-107 mbar y una temperatura de 510 °C. Posteriormente,
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se han crecido 3 MC de GaAs y 2,2 MC de GaSb. Al igual que las
muestras anteriores, se ha recubierto por una capa final de GaAs de
80 nm de espesor [176].

Los detalles de crecimiento de las muestras se indican en la
Tabla IV.1. En la Figura IV.1 se puede observar un esquema de la
estructura de las mismas.

Tabla IV.1: Descripcién de las muestras.

Muestra | Sustrato InAs Recubrimiento de Recubrimiento
(MC) antimonio de GaAs (nm)
A 2,2 2,2 MC GaSb 80
3 MC GaAs +3 MC
B3 2,2 GaSb 100
6 MC GaAs +3 MC
B6 2,2 GaSb 100
B12 GaAs 2.2 12 MC GaAs +3 MC 100
(001) GaSb
(010] 2,6 10 s pausa de As 105
C1 2,6 10 s flujo Sb 105
C2 2,6 10 s flujo Sb 105
10 S flujo Sb+3 MC
D 2.2 GaAs +2,2 MC GaSb 80
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a) 80 nm GaAs b) 100 nm GaAs
3 MC GaAs
GaAs susfrato
GaAs sustrato
c) 100 nm GaAs d) 100 nm GaAs

6 MC GaAs 12 MC GaAs

|
|

GaAs sustrato GaAs sustrato

€)  105nm GaAs sin dopar f}  105nmGaAs sindopar

10 s flujo As

|
|

13 nm GaAs sin dopar 13 nm GaAs sin dopar
25 nm GaAs dopado fipo p 25 nm GaAs dopado tipo p
200 nm GaAs sin dopar 200 nm GaAs sin dopar

g)  105nm GaAs sin dopar

_ h) -
13 Gahs sin dopar
25 nm GaAs dopado fipo p
200 nm GaAs sin dopar GaAs sustrato

Figura IV.1: Esquema de las muestras estudiadas: a) A, b) B3, c) B6, d)
B12, e) CO, f) C1,g) C2y h) D.
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IV.1.2. Descripcién de las técnicas de andlisis

Para el estudio de las muestras se han adquirido imagenes en
vista superficial (PVTEM) y seccion transversal (XTEM), principalmente
mediante microscopia electronica de transmision convencional
(CTEM). De esta forma se ha caracterizado la morfologia y tamafio de
los puntos cuanticos asi como la calidad cristalina de estos sistemas.
Se han adquirido imagenes en condiciones de campo oscuro (DF),
campo brillante (BF) y haces débiles (WB), en distintas reflexiones,
usando para ello las facilidades del Servicio Central de Ciencia vy
Tecnologia de la Universidad de Cadiz, descritas en el apartado 1.7 de
la presente memoria de tesis doctoral.

Asi mismo, se ha analizado la composicion de las
heteroestructuras a partir de la interpretacion de imagenes CTEM, con
ayuda de simulaciones cinematicas y dinamicas de intensidad
correspondiente a dichas imagenes, ademas de otras técnicas de
analisis, como HAADF y espectroscopia EEL. Para llevar a cabo estos
analisis, se ha hecho uso de las facilidades de microscopia electrénica
pertenecientes a diversos centros de investigacion (ORNL,
SuperSTEM, Liverpool y Université Paris-Sud) con los que se ha
colaborado activamente.

IV.2. Caracterizacién estructural y andlisis de
composicion

En este apartado se ha analizado la morfologia de los puntos
cuanticos, describiendo la forma y tamafo de los mismos para cada
una de las series de muestras descritas asi como la calidad de la
estructura cristalina, es decir, la presencia de defectos en la
heteroestructura.

Mediante técnicas de analisis superficial, como AFM, se pueden
caracterizar los puntos cuanticos descubiertos. Sin embargo, para que
las nanoestructuras puedan emitir, y poder realizar medidas de
fotoluminiscencia, deben de estar recubiertas, lo cual dificulta el
estudio superficial de las mismas. La combinacion de imagenes en
PVTEM y XTEM permiten este tipo de caracterizacion, aunque la
dificultad de estos estudios hace que en numerosas ocasiones se
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recurra a la simulacion de imagenes para facilitar la interpretaciéon de
las imagenes obtenidas [177,178].

El comportamiento electrénico y las propiedades épticas de una
nanoestructura dependen, en gran medida, de la calidad cristalina de
la misma. Por ello, hay que disefar sistemas en los que se minimice la
generacion de defectos cuya presencia degrada las propiedades opto-
electronicas de los dispositivos [179]. El crecimiento epitaxial de capas
de un material cristalino sobre otro de diferente parametro de red, crea
un desajuste reticular que puede generar imperfecciones cristalinas.
Ademas, durante el proceso de recubrimiento de los puntos cuanticos
es posible que se generen defectos. Es importante conocer la
naturaleza de los mismos para poder disminuir su presencia, incluso
evitarla, y conseguir asi aumentar la calidad de las heteroestructuras.

En general, el crecimiento de nanomotivos suele ocurrir libre de
imperfecciones, ya que éstos se han formado por relajacion elastica
una vez alcanzado el espesor critico de transicion del crecimiento
bidimensional a tridimensional. Como se ha comentado en el apartado
1.3.2 de la presente memoria de tesis doctoral, este espesor critico
depende de varios factores y, segun diversos autores, oscila entre 1y
1,6 MC, en el caso de puntos de InAs. Sin embargo, en determinadas
zonas se puede producir una acumulacion incontrolada de material que
conduce a la formacion de puntos cuanticos de tamafo superior a la
media. Estos suelen presentar defectos [180] que perjudican a la
emision de las nanoestructuras, ya que provocan recombinaciones no
radiactivas de portadores [181].

Para la caracterizacion estructural es necesario conocer la
composicion de la heteroestructura. Uno de los factores que
contribuyen a la formacion de las imperfecciones de la red es la
relajacion del sistema, como respuesta a la tension creada al crecer
epitaxialmente materiales de distinto parametro reticular. En sistemas
basados en InAs-GaAs, como son las muestras estudiadas en la
presente capitulo, los fendmenos de intercambio galio-indio conducen
a una mayor relajacion. Este movimiento atémico favorece la formacion
de la aleacion ternaria In,Gaq.As, de menor desajuste reticular cuanto
menor sea el contenido en indio de la aleacién formada [182].

Dado que los defectos se generan durante el proceso de
relajacion de la heteroestructura, o por contaminacion de la misma,
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éstos dependeran de las condiciones de crecimiento. Asi mismo, se
veran influenciados por los fendbmenos de intercambio atémico, que
modifican la composicion y, por tanto, la energia de deformacién.
Teniendo en cuenta estos aspectos, los defectos seran distintos en los
diferentes sistemas a estudiar en el presente capitulo. Dada la alta
tendencia del indio y antimonio a segregarse, es poco probable
encontrar al final del crecimiento los compuestos binarios puros, GaAs,
InAs, GaSb, sino que se habran formado aleaciones ternarias tipo
InGai.xAs, GaSb,As,, In,Ga,Sb o InSb,/As:, o la cuaternaria
InGai.,SbyAsy,. Estos datos habran de ser considerados en la
caracterizacion estructural de los diferentes sistemas estudiados.

Los defectos generados durante el crecimiento epitaxial en
aleaciones semiconductoras llI-V pueden clasificarse en dos grupos,
segun se generen en la intercara o en el material masivo [183].
Ademas, los defectos que existen en el sustrato pueden propagarse
hacia la epicapa. En ciertas ocasiones, los defectos se clasifican en
funcién del niumero de dimensiones a lo largo de las cuales se
encuentran extendidos: cero-dimensional (vacantes o intersticios),
unidimensional (dislocaciones), bidimensional (fallos de apilamiento y
limites de grano) y tridimensional (precipitados) [184]. Los mas
comunes en las heteroestructuras auto-ensambladas estudiadas en la
presente tesis doctoral consisten en dislocaciones y fallos de
apilamiento [185].

Es importante analizar los tipos de defectos presentes y buscar
posibles aproximaciones para disminuir e incluso evitar su presencia
en las epicapas. Para su estudio y caracterizacion por microscopia
electréonica de transmisién se pueden utilizar muestras preparadas
tanto en vista superficial como seccion transversal. La visibilidad de las
dislocaciones mediante contraste de difraccion viene definida,
mayormente, a través del producto escalar g-b, donde b es el vector
de Burgers caracteristico de cada dislocacion y g la reflexion desde la
cual la muestra esta siendo observada. Para determinar el vector de
Burgers de los defectos presentes en las nanoestructuras estudiadas
utilizamos el criterio de invisibilidad [97,186]. Para la caracterizacion de
defectos, siguiendo el citado criterio, es necesario adquirir imagenes
excitando determinadas reflexiones con el objetivo de observar la
visibilidad o invisibilidad de los mismos.
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La determinacion del vector de Burgers de una dislocacion
mediante TEM se hace a partir de su visibilidad con distintas
reflexiones. De acuerdo con este criterio, cuando el producto escalar
de ambos vectores se anula, la dislocacion es casi invisible al
microscopio, dado que la intensidad transmitida y difractada se
corresponde con la de un cristal perfecto. En el caso de dislocaciones
de componente de arista, en el criterio de invisibilidad hay que
considerar un término adicional, 1/8(g-bxl), siendo | el vector
correspondiente a la linea de dislocacion. Este término puede inducir a
error en el caso de que g-b=0, ya que cuando 1/8(g-bxl) es distinto de
cero, aparece un contraste residual. Cada defecto se caracteriza por
un b, de forma que, una vez conocida la reflexién en la cual se
extingue, podemos conocer de qué tipo se trata aunque, en algunos
casos, habra que tener en cuenta el contraste residual que presenta el
defecto, que puede ser complejo de analizar. Existen en la bibliografia
tablas en las que se recogen los criterios de invisibilidad para los
distintos tipos de dislocaciones y para diferentes estructuras cristalinas
[187]. En el caso de los fallos de apilamiento, el vector caracteristico se
define como vector desplazamiento y se representa por R. El criterio
de invisibilidad aplicable es analogo [97].

Como se mostrara a lo largo de este capitulo, el estudio
mediante CTEM para la caracterizacién estructural de las muestras
objeto del presente capitulo ha revelado la presencia de una gran
cantidad de defectos para las muestras A y de la serie B. Los defectos
presentes en las muestras de la serie C y la muestra D no son
significativos, dada la baja densidad en la que se encuentran, inferior a
10" cm™.

En cuanto al analisis de composiciéon de las nanoestructuras
estudiadas, la combinacion de elementos IlI-V de similar numero
atémico ha dificultado considerablemente estos analisis mediante las
técnicas habituales (EELS, EDX, HAADF). A esto hay que afadir, la
alta tendencia del indio y antimonio a segregarse (se ha estimado un
coeficiente de segregacion del antimonio 6=0,95 [188]), que conduce a
la formacién de aleaciones a partir de los compuestos binarios
semiconductores implicados en las nanoestructuras analizadas.

Esta dificultad en los analisis de composicion ha llevado a la
busqueda de distintas combinaciones de técnicas que permitiesen, en
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una primera aproximacion, estimar la composicién. Ademas, ha sido
necesario recurrir a simulaciones que permitiesen estimar la
composicion a partir de los contrastes en campo oscuro obtenidos a
partir de las imagenes de CTEM. Los resultados asi obtenidos se han
corroborado con los correspondientes analisis mediante técnicas mas
precisas, como la desarrollada en el capitulo Il de la presente memoria
de tesis doctoral.

Tanto para la caracterizacion estructural como para los analisis
de composicion hay que tener en cuenta la segregacion del indio y del
antimonio. El fendbmeno de segregacion se define como un proceso
asimétrico, inherente al crecimiento, que refleja la competencia
existente entre la deformacion que se origina en la estructura y/o las
energias de enlace, que favorece la expulsidén de ciertos atomos a la
superficie [189]. Asi, los atomos de arsénico tienden a enlazarse
preferentemente con los atomos de galio frente a los de indio, dada la
mayor estabilidad del enlace de galio-arsénico (1,59 eV) frente al de
indio-arsénico (1,41 eV) [30,190]. Ademas, los enlaces de indio-
arsénico pueden romperse facilmente por la tension generada
asociada al elevado desajuste reticular que existe entre InAs y GaAs.
Esta competicion genera un perfil de composicion, que modifica las
intercaras entre las distintas capas y puede degradar propiedades
Opticas y de transporte de los semiconductores.

Este proceso es ampliamente conocido por ser muy comun en
heteroestructuras crecidas por MBE y en sistemas InAs/GaAs,
conduciendo a un fuerte enriquecimiento en indio de la superficie de
crecimiento, atribuido a la diferencia de potencial quimico entre los
atomos de indio y galio [28]. Se establece un mecanismo de
intercambio entre estos dos elementos, de forma que los atomos de
galio adsorbidos tienden a reemplazar los atomos de indio enterrados
en la superficie In,Ga,As. Por otra parte, aunque la segregacién de
aniones no es tan conocida como la de cationes, en el caso de las
muestras en estudio es de gran importancia.

IV.2.1. Puntos cuanticos de InAs recubiertos de GaSb

Esta heteroestructura (muestra A) estd formada por puntos
cuanticos de InAs directamente recubiertos por una capa de GaSb de
2,2 MC de espesor (ver esquema en la Figura IV.1). La imagen
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adquirida en condiciones de DF g002 en XTEM (Figura 1V.2) muestra
una unica capa de puntos cuanticos entre el sustrato y la capa de
recubrimiento final de GaAs. De acuerdo con la estructura nominal, los
puntos cuanticos deberian estar directamente recubiertos por GaSb.
Sin embargo, no existe ninguna evidencia en las imagenes XTEM DF
g002 de la existencia de una capa de GaSb que recubra dichos puntos
cuanticos. La presencia de una capa de GaSb o GaSb,As., apareceria
como una capa brillante con respecto al GaAs [38]. En la imagen de la
Figura IV.2 sélo se observa la correspondiente capa de mojado y los
puntos cuanticos.

Esto lleva a pensar que los diversos compuestos presentes se
han entremezclado resultando la formacion de una aleacion entre los
elementos presentes, que podria ser ternaria de tipo In,GaiAs o
cuaternaria tipo In,Gas,Sb,Asy.,. Por tanto, no se puede concluir la
presencia de GaSb a partir de las medidas de microscopia
convencional. Esto hace que se requieran medidas de composicidon
adicionales, que ayuden a determinar la composicién resultante. Hay
que considerar el posible intercambio de atomos entre los diferentes
compuestos binarios presentes. Como se ha comentado, esto es un
proceso muy probable debido a la gran tendencia tanto del antimonio
[23,70] como del indio [129] a segregarse.

GaAs recubrmiento

Puntos cuanticos

InAs de mojado
GaAs susfraio 20nm_

Figura IV.2: Imagen XTEM DF g002 de la muestra A.

Continuando con el analisis de imagenes XTEM DF g002, se
han observado puntos cuanticos que muestran dobles Iébulos (Figura
IV.3). Los analisis de composicion, que mas adelante se presentan,
muestran una acumulacion de antimonio en esta zona, justificando
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este doble Iébulo detectado. Es importante resefiar que, en ocasiones,
existen contrastes ubicados sobre los puntos cuanticos, que no tienen
su origen en cambios composicionales, sino en concentraciones de
deformacion asociadas al punto cuantico. En este caso el Iébulo
observado se explica por la presencia de antimonio en el interior de la
zona contrastada, aunque también la deformacién asociada a la
introduccion de antimonio contribuira parcialmente al mismo. Estos
contrastes en forma de dobles I6bulos también se han observados en
las nanoestructuras irradiadas con un flujo de antimonio, como se
detallara en el apartado IV.2.3 del presente capitulo.

GaAs recubrimiento Puntos cuanticos con
doble I6bulo

- '/,\

InAs capa de mojado 50 nm
GaAs sustrato e

Figura IV.3: Imagen XTEM DF g002 de la muestra A.

El estudio de esta misma heteroestructura en vista superficial, a
lo largo del eje de zona <001> (Figura 1V.4), ha revelado que la
distribucion de los puntos cuanticos es uniforme, es decir, sin
acumulaciones preferenciales de los mismos, y con una densidad del
orden de (8,5+2,1)-10° cm™. En el analisis de este tipo de imagenes se
han detectado defectos de la nanoestructura que seran analizados a lo
largo de este epigrafe.
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Figura IV.4: Imagen PVTEM en eje de zona <001> de la muestra A.

Es conocida la dependencia de la morfologia con diversos
factores, como la direccién de crecimiento del sustrato, espesor de la
capa de mojado o procesos cinéticos que tienen lugar durante la
nucleacion de los puntos cuanticos [46,191]. Diversos estudios
recogen los cambios que se producen durante las primeras etapas de
crecimiento de InAs-GaAs, debido a la alta movilidad superficial de las
especies y su consecuente transporte de masas, por lo que la
morfologia sera distinta segun la composicion de la heteroestructura
[192]. A pesar de la dificultad para determinar la forma de los puntos
cuanticos enterrados, en la imagen de la Figura IV.5 se puede apreciar
que en la muestra A éstos presentan una forma que podria asemejarse
a piramides. Existen muchos casos en la bibliografia en los que, a
partir de imagenes tanto simuladas [193] como experimentales
[194,195,196], se propone este tipo de morfologia aunque también hay
muchos otros casos en los que se han observado puntos cuanticos
conicos y/o coénicos truncados [197,198] e, incluso, semi-esféricos
[199]. Si trazamos perfiles de intensidad sobre los mismos (Figura
IV.6), podemos observar la variacién que se produce en la cima (punto
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X) de estas piramides y el cambio de intensidad al pasar de un lado a
otro de la misma, de forma que se observan las diversas facetas que
presenta el punto cuantico.

Figura IV.5: Imagen PVTEM DF g220 de la muestra A.

b)

Intensidad (u.a)

Longitud perfil

Figura IV.6: a) Imagen PVTEM DF g220 de la muestra A y b) perfil de
intensidad trazado sobre un punto cuantico de la imagen a).

136



Efecto de la incorporacion de antimonio sobre puntos cuanticos de InAs

Continuando con el estudio morfolégico, el contraste de los
puntos cuanticos en este tipo de imagenes, junto con las imagenes en
seccion trasversal, han permitido dimensionarlos, observandose que
éstos presentan una altura y longitud de base de 5,5t0,4 nm y
22,2+1,7 nm, respectivamente (medidas expresadas como el valor
medio y la dispersién).

De acuerdo con la bibliografia existente, el tamano de los
puntos cuanticos de InAs crecidos sobre un sustrato de GaAs
mediante MBE puede verse modificado tras su crecimiento segun la
naturaleza de la capa que los recubre. Esto es debido al grado de
tensién que aparece entre las intercaras, que es la fuerza motriz de los
fendmenos de difusién de los atomos desde la parte superior de los
puntos cuanticos hacia la base de los mismos [200]. Debido a que el
parametro reticular del GaSb es mayor que el del GaAs, la
deformaciéon que se produce en el punto cuantico durante su
recubrimiento se ve reducida. Esta reduccion afecta al tamafio, forma y
composicion del nanomotivo [201,202], como hemos observado en
este sistema en comparacion con puntos cuanticos uUnicamente
recubiertos por GaAs.

En el caso de la muestra A, los puntos cuanticos estan
directamente recubiertos por 2,2 MC de GaSb. Aun no siendo las
mismas condiciones de crecimiento que se suelen recoger en la
bibliografia, se podria decir que las dimensiones medidas son
superiores a los casos en los que el recubrimiento es sélo GaAs,
ampliamente estudiadas por otros autores. En este sentido, Ulloa y
colaboradores [201,202] afirman que la presencia de GaSb sobre los
puntos cuanticos inhibe la difusién de indio hacia la base del punto
preservando su tamafo. Ademas, en esta muestra existe un elemento
adicional que contribuye a aumentar la altura como es la deposicion
preferente de GaSb en la parte superior de los puntos, como se ha
observado en la Figura IV.3. Este hecho sera posteriormente
demostrado en los analisis de composiciéon. De esta forma se justifica
el mayor tamafno de los puntos cuanticos respecto a los que estan
unicamente recubiertos por GaAs. La ausencia de referencias sobre
sistemas similares al estudiado impide comparar las dimensiones
observadas.
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IV.2.1.1. Anélisis de composicion de la muestra A

El estudio analitico realizado en la muestra A se centra en
determinar si se produce o0 no intercambio entre la capa de mojado de
InAs y la capa de GaSb depositada sobre ella, tanto en los puntos
cuanticos como en las zonas que los rodean. El analisis de
composicion realizado para conocer la distribucién de elementos, esta
basado en espectroscopia de pérdida de energia de electrones en el
rango de bajas energias, que ha sido detalladamente descrito en el
capitulo Il de la presente tesis doctoral.

El analisis de esta muestra se ha llevado a cabo en el
microscopio VG HB 601 UX FEG-STEM, perteneciente a la
Universidad de Liverpool (Reino Unido). Los espectros obtenidos en
este microscopio, a pesar de tener menor resolucién espacial que los
adquiridos en otros equipos, presentan mejor relacién sefal/ruido,
permitiendo el analisis de los cuatro elementos constituyentes de las
nanoestructuras, indio, galio, arsénico y antimonio. Se recogieron
imagenes espectrales en zonas correspondientes a los puntos
cuanticos. En el rango de bajas energias de los espectros EEL,
ademas del pico de energia cero y la sefal correspondiente al
plasmon, se encuentran las sefales energéticas de indio Ns5(~18 eV),
galio My 5 (~20-22 eV), antimonio N4 5 (~31 eV) y arsénico My 5 (~41 eV)
[131]. Una vez eliminada la sefal de pérdida de energia cero, y
realizada la deconvolucion para obtener la SSD, se aplicé la
transformacion Kramer-Kroning para obtener la parte imaginaria de la
funcién dieléctrica. A partir de la informacion correspondiente al
espectro de absorcidn, mas concretamente a las transiciones del galio
3d y arsénico 3d, se puede obtener la distribucién de los distintos
elementos tras el ajuste del ruido de fondo.

La Figura IV.7 muestra los mapas correspondientes a la
distribuciéon de galio, indio, arsénico y antimonio. Los mapas de indioy
antimonio fueron obtenidos a partir de los mapas de galio y arsénico,
respectivamente, teniendo en cuenta que C;,=100-Cg, ¥ Csp=100-Cas,
siendo Cy,, Cga, Csp Y Cas las concentraciones de indio, galio, antimonio
y arsénico, respectivamente. En los mapas de distribucién elemental
se ha empleado la escala del arcoiris, donde el color rojo representa la
concentracién minima y el violeta la maxima. Se han detectado los
cuatro elementos en el interior del punto cuantico, indicativo de la
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formacion de una aleacién cuaternaria tipo In,Gas..SbyAs..,, por lo que
se puede confirmar un movimiento de atomos respecto a la estructura
nominal. Usando el sustrato como referencia para cuantificar,
siguiendo la relacion ya definida entre composiciones, C,,=100-Cg, y
Csp=100-Cps, se ha estimado que la composicién media del indio y
antimonio es, aproximadamente, el 40% con la sonda de electrones en
el interior del punto cuantico, practicamente el doble de la cantidad
detectada en la capa de mojado [203]. No obstante, un problema
general en los analisis de composicion de estructuras tridimensionales,
como son los puntos cuanticos, mediante TEM y técnicas relacionadas,
es el efecto de la proyeccién. La distribucién de los elementos no se
corresponde Unicamente con los puntos cuanticos sino que ademas
existe la contribucion de la matriz que rodea al nanomotivo. Esto hace
que las concentraciones estimadas sean, por tanto, de naturaleza
cualitativa, aunque podrian llegar a ser cuantitativas en casos muy
controlados. De esta forma, el analisis realizado confirma la presencia
de antimonio en el interior de los puntos cuanticos en una cantidad
posiblemente superior a la estimada, alrededor del 60%, de acuerdo
con el mencionado efecto. Esto permite hablar de la formacién de una
aleacién cuaternaria a pesar del rango de miscibilidad existente entre
las aleaciones de InAs y GaSb. Igualmente podemos comprobar cémo
no se mantiene la estructura de partida, ya que no es posible distinguir
las capas de aleaciones binarias depositadas.

Figura IV.7: Mapas de composicion de los elementos (galio, arsénico, indio y
antimonio) correspondiente a la muestra A obtenidos del analisis
de un espectro EEL en el rango de bajas energias.

Si observamos con detalle los mapas de composicién, se puede
observar una clara diferencia en la altura de los puntos cuanticos en la
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distribucion de arsénico (y antimonio) con respecto a la de galio (e
indio). El antimonio en este caso se extiende por una zona mas amplia
que el indio en la parte superior del punto cuantico. Esto podria
explicarse mediante la formacion de una aleacion de GaSb,As;., (sin
indio) encima del mismo. Este hecho pone de manifiesto la presencia
de un material de composicién distinta al punto cuantico sobre el citado
nanomotivo. Esto implica la existencia de una regién deformada de
composicion GaSb,As;., sobre el nucleo de In,Ga;,Sb,As1.,.

Como se ha comentado anteriormente, las técnicas de EDX y
HAADF pueden ayudar a corroborar los datos obtenidos mediante
otras técnicas de analisis.

La espectroscopia de rayos X presenta un problema similar a
los espectros EEL en cuanto al andlisis de indio y antimonio se refiere.
A pesar de estas dificultades, los mapas de dispersion de energia
adquiridos con el equipo antes mencionado, perteneciente a la
Universidad de Liverpool (Reino Unido), junto con un analisis detallado
de los resultados, ha permitido extraer mapas de indio y antimonio
para las sefales de energia L. En estos mapas de composicion
correspondientes a los dos elementos mencionados, se ha podido
observar una acumulacién de ambos en el interior de los puntos
cuanticos. Esto permite confirmar la presencia de antimonio en el
interior del punto cuantico.

Para completar el estudio se ha analizado la composicion a
partir de imagenes HAADF-STEM, adquiridas en un microscopio VG
HB 601 ubicado en las instalaciones de ORNL (EE.UU.), a 300kV. La
Figura 1V.8a muestra una imagen de alta resolucion HAADF-STEM
recogida en una area correspondiente a un punto cuantico. Esta
imagen se ha filtrado utilizando un filtro de bajo paso para eliminar el
ruido de alta frecuencia. Conocida la relacion intensidad-numero
atémico de las imagenes HAADF, las zonas de mayor contraste estan
asociadas a un mayor numero atémico, es decir a columnas atémicas
ricas en indio y/o antimonio.

La Figura 1V.8b recoge un perfil de intensidad trazado en la
zona central del punto cuantico a lo largo de la direccion de
crecimiento [001]. Este perfil presenta un maximo al pasar por la zona
central, lo cual podria asociarse a la existencia de la citada aleacion
cuaternaria InyGa1.,SbyAs,.,, detectada mediante los espectros EEL en
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el rango de bajas energias. No obstante, no es distintiva la existencia
de una capa de recubrimiento de GaSb (tampoco se ha observado
mediante las medidas previas de EELS, CTEM, ni HAADF de baja
resolucion; estos ultimos resultados no han sido presentados en esta
memoria de tesis doctoral). Adicionalmente, se han realizado medidas
de intensidades integradas en la zona central de la imagen HAADF sin
filtrar. De esta forma, se han medido las intensidades integradas
alrededor de las posiciones correspondientes a las columnas tanto
cationica (indiotgalio), como anidnica (arsénicot+antimonio). Las
intensidades maximas para ambos tipos de columnas atémicas estan
localizadas en la region del punto cuantico donde los maximos de indio
y antimonio fueron determinados mediante espectroscopia EEL, es
decir, en la zona central de dichos puntos cuanticos.

Ademas, hay que considerar que la profundidad de campo
cuando se aplica la técnica HAADF-STEM es mucho menor que en el
caso de los experimentos de espectroscopia EEL realizados en la
parte baja de pérdida de energia. Considerando la penetracion de los
electrones preferencialmente a lo largo de una columna atémica’, la
profundidad de campo se estimé que es entre 10-20 nm. Esto hace
que la imagen HAADF refleje, fundamentalmente, la composicion del
punto cuantico, conforme a los espesores de muestra con los que se
trabaja tipicamente.
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Figura IV.8: a) Imagen de alta resolucion HAADF-STEM de un punto cuantico
y b) perfil de intensidad trazado en la zona central de la imagen
a) [203].

*En inglés, se utiliza el término channelling para referirse a este fenémeno.
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Mediante estas dos técnicas complementarias de analisis de
composicion (HAADF-STEM y EDX) hemos podido corroborar la
validez de los datos de composicidon extraidos de los espectros de
bajas energias, a cuya metodologia de analisis y aplicacion hemos
contribuido con esta tesis doctoral.

Los analisis de composicidn realizados en nanoestructuras
consistentes en puntos cuanticos, nominalmente de InAs, cubiertos
con 2,2 MC de GaSb, han permitido concluir que se produce
intercambio entre los compuestos binarios presentes. Se ha
demostrado la formacion de una aleacion cuaternaria In,Ga «SbyAs.y
en el nucleo de los puntos cuanticos, con una zona en compresion de
composicion GaSbyAs;, sobre dicho nucleo. Ademas, hay que
puntualizar que, los datos obtenidos a partir de espectroscopia EEL,
situarian la aleacion de In,Ga;,SbyAs., dentro del intervalo de
inmiscibilidad de dicha aleacién cuaternaria [89,90]. Esta aparente
contradiccion en la formacién de una aleacion en el rango de
inmiscibilidad puede explicarse, fundamentalmente, por la influencia de
la tension y deformacion durante el crecimiento de puntos cuanticos.
La formacion de esta aleacién cuaternaria impide que se consiga el
alineamiento tipo Il que se pretendia alcanzar con esta
heteroestructura.

IV.2.1.2. Determinacion de la calidad cristalina de puntos
cuanticos de InAs recubiertos de GaSb

Una vez determinada la composicion del sistema
correspondiente a la muestra A, se ha procedido a caracterizar su
calidad cristalina. La densidad total de defectos en la muestra
estudiada es del orden de 2,4-10° cm™. Para el andlisis de los defectos
se ha seguido el criterio de invisibilidad citado en el apartado V.2 del
presente capitulo.

Las imagenes PVTEM de esta muestra (Figura 1V.9) permiten
apreciar la presencia de diversas imperfecciones, como son las
dislocaciones que se analizan a continuacion. En esta misma figura se
detectan los llamados defectos ovales, que se definen como una
pequefa colina con facetas de tipo {111} crecida alrededor de un
centro de nucleacién con el eje mayor a lo largo del eje <110>.
Normalmente se asocian a una acumulacion del material depositado o
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a un estado oxidado del mismo, aunque también pueden originarse por
la presencia de contaminacion durante el crecimiento de la muestra,
asociada a la camara de MBE, y por fallos en la fuente de suministro
de galio durante el crecimiento [204]. Las diversas causas que los
originan se traducen en una amplia gama de posibles soluciones para
tratar de evitarlos, en su mayoria centrados en el adecuado control de
la atmésfera de crecimiento. El control de la temperatura y velocidad
de crecimiento son dos de los parametros mas influyentes en la
generacion de este tipo de defectos [205].
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Figura IV.9: Imagen PVTEM adquirida en BF g020en la muestra A.

También se han observado la presencia de franjas de moiré
(Figura IV.10), originadas en este caso por una traslacion entre los
planos correspondientes a la red cristalina del InAs y del GaSb, o de
las aleaciones formadas a partir de los compuestos binarios crecidos.
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»
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Figura IV.10: Imagen PVTEM adquirida en BF g 020en la muestra A.

Existen situaciones analogas en la bibliografia donde la
presencia de franjas de moiré se asocia a puntos cuanticos de
InGaAs/GaAs parcialmente relajados [206]. Analizando la imagen de la
Figura IV.10 vemos que las franjas de moiré estan presentes sobre
puntos cuanticos aislados, en zonas libres de defectos v,
generalmente, de un tamano superior a la media (en algunos casos
superiores al doble del tamano habitual). También se ha observado la
presencia de franjas de moiré cuando se produce acumulacion de
puntos cuanticos, que suele llevar asociado la generacion de defectos.
En nuestro caso, se observan dislocaciones junto a los defectos
nombrados, préximas a puntos cuanticos parcialmente relajados.

Entre todas las imperfecciones cristalinas detectadas en esta
muestra, cabe destacar la presencia de dislocaciones, que se generan
como consecuencia de la relajacién plastica que sufre el material en su
intento de reducir la tensién que supone el crecer directamente la capa
de GaSb sobre los puntos cuanticos. La micrografia de la Figura IV.11
muestra algunas de estas dislocaciones generadas alrededor de un
punto cuantico.
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Figura IV.11: Imagen PVTEM WB g 220 de la muestra A.

Aplicando el criterio de invisibilidad a imagenes adquiridas en la
muestra A (Figura 1IV.12 y Tabla 1V.2), se concluye que el contraste
asociado a las dislocaciones desaparece en la reflexion 020 (Figura
IV.12c), por lo que el vector de Burgers que satisface el criterio de

invisibilidad para la citada reflexién es b=1/2[101] 6 b=1/2[107].

Figura IV.12: Imagenes PVTEM BF a) g200, b) g 220, c) g020 y d) g220 de la
muestra A.
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Tabla IV.2: Criterio de invisibilidad de las dislocaciones en PVTEM.

g _
S 9220 9220 g 200 g 020
% [110] 2 0 1 1
90°-Lomer —
%[110] 0 2 1 1
% [101] 1 1 1 0
% [101] 1 1 1 0
60°
1% [011] 1 -1 0 1
%1011] -1 1 0 -1

En el caso de las imagenes en vision transversal, los contrastes
observados se podrian asociar al tipo de defecto conocido como
formas V. Este tipo de defecto consiste en dos pares de dislocaciones
disociadas las cuales se generan a partir de puntos cuanticos
enterrados y se extienden en direcciones opuestas pero siempre en
planos {111}, a lo largo de la capa de recubrimiento de GaAs hacia la
superficie de la muestra [207,208,209]. Sin embargo, en este caso,
bajo la reflexion 004 (Figura 1V.13c) se observan tres dislocaciones.
Esto lleva a pensar que se no se tratan de defectos en V sino de
dislocaciones de propagacién, muy frecuentes en los sistemas
InAs-GaAs. Aplicando el criterio de invisibilidad, para las reflexiones
excitadas observamos (Tabla IV.3) que las dislocaciones observadas
deben de ser de 60°, ya que son visibles en la reflexién g004 , pero se
anulan en las otras reflexiones.
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Figura IV.13: Imagenes XTEM BF adquiridas en las reflexiones a) g111, b)
g 111y c) g004 correspondientes a la muestra A.

Tabla IV.3: Criterio de invisibilidad en XTEM.

g __ _ _
5 g111 g111 g004
% [110] -1 0 0
90°-Lomer —
%[110] 0 -1 0
% [101] 1 0 -2
1% [101] -1 -1 2
60°
% [011] -0 1 2
% [011] 1 0 -2

Aunque en menor medida, también se ha observado Ila
presencia de fallos de apilamiento en la familia de planos {111}, cuyo
vector de Burgers caracteristico es del tipo R=1/3<111>. Estan
conectados con los puntos cuanticos enterrados y recorren la capa de
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recubrimiento hasta intersectar con la superficie [208]. Para ello,
siguen las direcciones [011] y [011] [208], lo que les confiere la
forma caracteristica que se muestra en la Figura IV.14.

Figura IV.14: Imagen PVTEM adquirida en WB en la reflexion 020 de la
muestra A.

En resumen, en la muestra A se ha observado la presencia de
una capa simple de puntos cuanticos, nominalmente, de InAs. Los
analisis de composicion han revelado la presencia de antimonio en el
interior de los puntos cuanticos, en contra de la composicion esperada,
es decir, se ha demostrado la formacién de una aleacion cuaternaria
InyGa1..SbyAsy, en el nucleo de los nanomotivos, con una zona de
composicion GaAs.,Sb, sobre dicho nucleo. Ademas, esta muestra
concentra una gran diversidad de defectos, cuyo origen probablemente
esté asociado a un incremento de la tensién en la nanoestructura por
el crecimiento de capas de GaSb directamente sobre InAs.
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IV.2.2. Insercion de capa intermedia de GaAs previa al
recubrimiento de puntos cuénticos de InAs con GaSb
(serie B)

Los andlisis de composicion de la muestra A han permitido
conocer que se produce difusion de antimonio hacia el interior del
punto cuantico. Estos cambios de composicion modifican las
caracteristicas emisoras de la heteroestructura. Ademas, al tratarse de
un sistema tensionado, son muchos los defectos generados durante
los procesos de relajacion. Con el objetivo de conseguir la
heteroestructura GaSb/InAs/GaAs, asi como el alineamiento de banda
tipo I, se ha propuesto el crecimiento de una capa intermedia de
GaAs, entre los puntos cuanticos de InAs y la capa de GaSb. La
presencia de la citada capa intermedia de GaAs entre la capa de
mojado de InAs y la capa de GaSb, puede ayudar a evitar la
incorporacion preferencial del antimonio sobre el punto cuantico y, con
ello, la formacién de una capa bidimensional de GaSb sobre el sistema
InAs para la consecucién de un sistema con alineamiento tipo Il. En
estas heteroestructuras se ha evaluado tanto el efecto de la capa de
intermedia de GaAs como el espesor 6ptimo de la misma. Para ello, se
han analizado tres muestras, dentro de la serie B: B3, B6 y B12 de 3, 6
y 12 MC de espesor de la capa intermedia de GaAs, respectivamente
(estructura esquematizada en la Figura 1V.1). Ademas, se ha analizado
la composicion resultante en la citada capa intermedia.

Las imagenes adquiridas en XTEM en condiciones de dos
haces DF con la reflexién 002 correspondientes a las muestras B3 y
B6 (Figura IV.15a y b, respectivamente) revelan la presencia de una
capa simple de puntos cuanticos, los cuales presentan un nucleo
brillante dentro de una matriz mas oscura. Puede observarse una capa
relativamente mas brillante sobre los puntos cuanticos que, en
principio, podria asociarse, errbneamente, como veremos mas
adelante, al GaSb. Esta capa se encuentra entre dos capas delgadas,
mas oscuras que la zona correspondiente al GaAs de recubrimiento y
sustrato. Sin embargo, en la muestra B12 (Figura IV.15¢c), entre el
sustrato y recubrimiento de GaAs, se observa una capa simple de
puntos cuanticos, de nucleo brillante, rodeados de contrastes mas
oscuros. Por encima de esta zona oscura, se distingue una capa mas
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brillante previa al recubrimiento final de GaAs, no siendo tan evidente
la existencia de una segunda capa oscura.

GaAs sustrato In,Gay As 50 nm

Figura IV.15: Imagen XTEM DF g002 de las muestras a) B3, b) B6 y c) B12.

Los distintos contrastes observados en las imagenes anteriores
no coinciden con la estructura nominal de las muestras segun la cual,
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entre el sustrato y el recubrimiento final de GaAs, tras la deposicién de
InAs para la formacién de puntos cuanticos, se depositaron GaAs y
GaSb. En la muestra B12 sélo se aprecian nitidamente dos capas v,
aunque en las muestras B3 y B6 se distinguen tres, no pueden ser
asociadas a las nominales, de acuerdo con los valores de intensidad
medidos en las imagenes en campo oscuro en condiciones de DF
g002. Si estas tres capas fuesen las nominales, la intermedia
presentaria un brillo similar al sustrato y al recubrimiento, ya que todas
ellas son GaAs pero ésta es ligeramente mas oscura que las de
referencia (sustrato y recubrimiento). Por otra parte, no existe una
evidencia concluyente de la presencia de GaSb en las
heteroestructuras, ya que como veremos mas adelante (apartado
IV.2.2.1), el GaSb apareceria muchisimo mas intenso que las areas
correspondientes a GaAs. Como se demostrara en este capitulo, la
modificacion de la composicién nominal y la estructura de capas
observada en las diferentes nanoestructuras estd asociada a los
procesos de intercambio atomico entre las diversas aleaciones
presentes, como hemos visto en el caso de la muestra A.

Para completar la caracterizacion, se han adquirido imagenes
en vista superficial, que, junto a las de seccién transversal han
permitido medir el tamafio de los puntos cuanticos, obteniéndose los
valores promedios que se resumen en la Tabla IV .4.

Tabla 1V.4: Dimensiones de puntos cuanticos de las muestras de la serie B.

A:Lutgas Dispersion Ancho base Dispersion
MUESTRA p’ . P puntos ancho de base
cuanticos altura (nm) o
cuanticos (nm) (nm)
(nm)
B3 41 1,0 26,9 1,7
B6 5,2 0,8 27,9 0,7
B12 6,2 1,0 28,7 1,8
Analizando los datos, observamos cémo el aumento del

espesor de la capa intermedia de GaAs contribuye a la formacién de
puntos cuanticos de InAs de mayor altura. Estudios recogidos en la
bibliografia [210] sobre estructuras similares pero recubiertas de
InGaSbAs afirman que, comparandolos con recubrimiento de GaAs, el
ancho de base tiende a reducirse significativamente y su altura a
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aumentar, posiblemente por la incorporacién de antimonio procedente
de la capa que cubre los puntos cuanticos Esto es debido a que el
tamafo esta relacionado con los fendmenos de movimientos de
atomos en la superficie, principalmente en lo referente a los atomos de
indio y antimonio.

En este punto es oportuno mencionar los resultados obtenidos
por otros autores [33,211], referidos al efecto de introduccién de flujos
de antimonio, que afirman que el crecimiento de puntos cuanticos de
InNAs en presencia de antimonio conduce a la formacién de
nanoestructuras mayores, tanto en altura como en el ancho de la base,
debido al efecto surfactante del antimonio que mejora la calidad de la
heteroestructura.

Sin embargo, otros autores [212] defienden una disminucion de
tamano de los puntos cuanticos de InAs cubiertos de GaAs a medida
que aumenta el espesor de esta capa, debido a que la descomposicion
de los puntos cuanticos esta energéticamente favorecida al cubrirlos
de GaAs; esto se asocia a los fendmenos de difusién atémica.
Costantini y colaboradores [200] defienden la existencia de dos
regimenes de crecimiento; hasta 4 MC de GaAs disminuye la altura de
los puntos cuanticos y tras el recubrimiento de los mismos con mas de
4MC, éstos comienzan a recuperar altura, aunque muy poco a poco.
La escasa bibliografia existente en la que se describan
nanoestructuras similares a las descritas en este apartado (GaSb-
GaAs-InAs) impide comparar los resultados obtenidos con otros
estudios, resaltandose asi lo novedoso de estas nanoestructuras.

En cuanto a la distribucién de puntos cuanticos, las imagenes
en PVTEM (Figura IV.16) no han revelado zonas de acumulacion
preferente. A partir de estas imagenes se ha medido la densidad de
puntos cuanticos, observandose un ligero aumento a medida que se
incrementa el espesor de la capa intermedia de GaAs (ver medidas
resumidas en la Tabla IV.5). Estas imagenes también han permitido
observar la forma de los puntos cuanticos que podrian asemejarse a
piramides, al igual que se ha observado en la muestra A.
Generalmente, los puntos cuanticos de InAs recubiertos por GaAs
presentan forma de piramide truncada debido al colapso de la altura,
cuando el material depositado sobre los mismos se mueve desde la
parte superior de los puntos cuanticos hacia la capa que los recubre
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[213]. En el caso de las muestras de la serie B, la forma parece
asemejarse a piramides.

Tabla IV.5: Densidad de puntos cuanticos de las muestras de la serie B.

MUESTRA | V2" pmmii';’n?iif:?;ﬁ?)d depuntos | i hersion (cm?)
B3 4,3:-10" 2,510
B6 1,3-10" 0,3:10"
B12 1,7-10" 0,3-10"

o35
Figura IV.16: Imagenes PVTEM DF 002 de las muestras a) B3 y b) B12.

El ligero aumento de la densidad de puntos cuanticos se
atribuye al hecho de no estar totalmente cubiertos al depositar 3 MC de
GaAs intermedio. En la camara de crecimiento, durante el paso de una
célula a otra se puede dar una migracion de los atomos de forma que
la deposicion de éstos sobre la capa de mojado puede provocar la
formacion de nuevos nano-motivos. Este efecto se reduce cuando
cubrimos los puntos cuanticos con 6 MC de GaAs y aun mas con 12
MC, que es el espesor con el que se logra una mayor proteccion de los
puntos cuanticos, dificultandose el movimiento de los atomos. Este
hecho se demostrara en el apartado IV.2.2.1, en el que se lleva a cabo
un analisis completo de la composicion de las nanoestructuras de esta
serie.

IV.2.2.1. Efecto de la insercion de la capa intermedia de GaAs
sobre la composicion de la heteroestructura

Dado que los contrastes de capas observados mediante CTEM
no coinciden con la estructura nominal y conocida la influencia de la
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capa intermedia de GaAs sobre la morfologia y distribucién de los
puntos cuanticos, se hace necesario conocer los cambios de
composicion que se producen en estas heteroestructuras.

Las imagenes adquiridas con la reflexion 002 y en condiciones
de campo oscuro son sensibles a los cambios de composicion. Un
andlisis detallado de imagenes adquiridas en estas condiciones
permite estimar la composicion de los sistemas en estudio. Este tipo de
imagenes ha sido ampliamente utilizado para la determinaciéon de la
composicion especialmente en aleaciones ternarias depositadas sobre
sustratos de GaAs [214,215]. Para realizar esta aproximacion se han
aplicado técnicas de simulacién de intensidad de las imagenes, tanto
cinematicas como dinamicas. También se han calculado los perfiles de
composicion, siguiendo diversos modelos de segregacion, para ayudar
a interpretar los resultados de composicion conseguidos.

Simulaciones cineméticas de intensidad de imagenes CTEM para
la estimacion de la composicion

En este apartado, se explica el mecanismo de formacién de
contraste en la imagen en condiciones de dos haces, en campo oscuro
con la reflexion 002, siguiendo la aproximacion cinematica. Se ha
comprobado la similitud de los resultados simulados cinematicamente
con los obtenidos con simulaciones dinamicas considerando cien
haces, para muestras de espesor inferior a 100 nm.

En condiciones de dos haces, es decir, cuando el parametro de
desviacién s se anula, s=0, la amplitud del haz difractado 002 viene
dado por:

o(t)=isen {Lt} Ecuacién IV.1
002

donde t es la posiciéon a lo largo del haz de electrones (=0 es la

superficie), es decir, el espesor de muestra atravesado por el electron,

y &ooz €s la distancia de extincion, definida como:

MV Ccos6g

Soo2 = Ecuacioén V.2
AFo02
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donde V. es el volumen de la celda unidad, 6g es el angulo de Bragg, A
es la longitud de onda del electron y Fqo, es el factor de estructura de
reflexion 002.

La amplitud del haz difractado en la reflexion 002 usando la
teoria de la difraccién cinematica viene dada por [124]:

ol i g s

Para la aleacién cuaternaria InGa.,Sb,As+., con factores de
dispersion atdmica fi,, fea, fsp ¥ fas, para la situacion limite en la que es
espesor se aproxima a cero, la intensidad para la reflexion 002, puede
simplificarse [98]:

Iy, OC[X'fIn +(1 'X)'fGaY'be (1- y).ﬂs] Ecuacion IV.4
siendo fg,= 0,39800, f,= 0,60972, fs,= 0,65935 y fas= 0,44531 [216].

Existen otras aproximaciones en las que la intensidad de las
imagenes se calcula en funcion de la diferencia del numero atomico.
Esta simplificaciéon es aplicable para el caso en que éstos sean
superiores a treinta, ya que existe una relacion lineal entre los factores
de dispersién atdmica y los numeros atémicos elevados [124].

Para el céalculo de las simulaciones cinematicas de intensidad
de las aleaciones que intervienen en las heteroestructuras de interés,
se ha utilizado la expresién que considera la proporcionalidad de la
intensidad con los factores de estructura (Ecuacion IV.4). En la Figura
IV.17 se presenta un grafico tridimensional de la intensidad difractada
con la reflexion 002 para la aleacion cuaternaria InGas.Sb,As., para
dos espesores de muestra t=1nm y 100nm. La intensidad se ha
normalizado respecto a la del GaAs, es decir lgo2(X,¥) l002(0,0) 0, de
forma mas simple, lpgo/lgaas.
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Figura IV.17: Simulacién cinematica de intensidades para imagenes TEM
adquiridas en condiciones DF g002 en funcion de la
composicion In,Gaq«SbyAsy., para muestras de espesor 1 y
100 nm.

La intensidad de las imagenes DF g002 en condiciones
cinematicas, para muestras muy delgadas (~1 nm), puede describirse
a partir de la Ecuacién IV.4. En este caso, los contrastes son
relativamente faciles de interpretar. Sin embargo, hay varios aspectos
a tener en cuenta. Primero, aunque la muestra sea muy delgada no es
posible conocer, directamente, la composicion de un cuaternario
InGa1..SbyAsy, a partir del contraste que presente. Como puede
observarse en el grafico de la Figura 1V.18, de forma general existe
mas de un valor de composicidn que proporcionaria un mismo
contraste, como puede ser la linea amarilla o la franja verde. Cabe
destacar que, incluso para aleaciones ternarias, se ha observado este
mismo fenémeno. Asi, por ejemplo en el sistema ternario In,Gaq,As,
podemos encontrar dos valores de x los cuales darian el mismo
contraste cuando lggo/lgaas<1.

En segundo lugar, para un espesor moderado, como son
100 nm, si solo se tienen en cuenta los factores de estructura
(Ecuacion 1V.4), el valor del contraste calculado se sobreestima. Como
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puede observarse, la diferencia entre la intensidad estimada y la
Ecuacion IV.4 es mayor cuanto mayor es la intensidad del haz
difractado y el espesor de la muestra, como puede observarse en la
superficie correspondiente a t=100 nm en la Figura IV.17. En cambio,
cuando el haz difractado es débil, la Ecuacién IV.4 se puede aplicar
incluso a espesores relativamente elevados. Finalmente, los
desplazamientos estaticos atdmicos, las pérdidas de energia de
electrones en la muestra, ademas de los fendmenos de aberracion
cromatica y esférica del propio microscopio, pueden llegar a afectar
considerablemente a las imagenes de microscopia electronica de
transmisién [217].

Estos factores evitan que puedan obtenerse medidas de
composicion cuantitativas directamente a partir de las imagenes en
campo oscuro con la reflexién 002. Sin embargo, si las imagenes
corresponden a zonas de las muestras suficientemente delgadas
(espesor inferior a 50 nm, aproximadamente) y el contenido en GaSb
no es muy alto, es posible cuantificar las imagenes adquiridas en
condiciones de DF g002 de un modo estimado, es decir, los efectos de
difraccién dinamica, los desplazamientos estaticos atémicos y los
factores relativos al equipo son mucho menores que los cambios de
contraste debido a la diferencia entre los factores de estructura de los
elementos del grupo Il y grupo V [97,218,219]. A pesar de la
estimacién de la composicién a partir de estas simulaciones, serian
necesarias otras técnicas que permitan corroborar estos resultados.

Teniendo en cuenta las consideraciones citadas, es posible
utilizar esta aproximacion, ya que sabemos que las muestras
estudiadas no superan los 40 nm de espesor. Habitualmente se trabaja
con muestras de espesor inferior a 50 nm; de hecho, las medidas de
espesor obtenidas mediante el analisis de Kramer-Kroning (capitulo
[lI), han demostrado que en todo momento las zonas de las muestras
analizadas no han superado los 40 nm. Ademas, conocida la influencia
del espesor sobre los contrastes de intensidad, el espesor también se
ha calculado a partir de las franjas de espesor, como se detalla en el
siguiente epigrafe.

En cuanto a la composiciéon, el antimonio esta en bajas
concentraciones; de acuerdo con la bibliografia, en los crecimientos de
GaSbyAs.y, el antimonio no se encuentra en una cantidad superior al
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20-30% en el mejor de los casos [32,220]. Esta hipotesis sera,
posteriormente, confirmada con los analisis de composicion que se
presentan a lo largo de este apartado.

Simulaciones dinamicas de intensidad para la estimacién de
composicién a partir de imagenes CTEM

Ademas de las simulaciones cinematicas, se ha recurrido a la
simulacién dinamica de intensidad con ayuda del software EMS [125]
para corroborar los resultados estimados a partir de las simulaciones
cinematicas. Una detallada descripcion de estas simulaciones se
encuentra en las referencias 97,126,127 y 221.

Estas simulaciones se han llevado a cabo para imagenes
adquiridas con la citada reflexiéon, DF g002, y en funcién del espesor
de la muestra. Para ello, es necesario resolver la ecuacion de
Schrodinger [222] (Ecuacion IV.5), que describe la posicion de una
particula a través de su funcién de onda, basandose en las relaciones
onda-materia de De Broglie. Para la resolucién de la misma, el
software citado permite el uso de dos aproximaciones: ondas de Bloch,
recomendada para celda unidad pequena y cristales perfectos, y
multislice [126,127], valida para todos los casos, aunque de
formulacién mas compleja. Basicamente se diferencian en la forma de
resolucion de la ecuacion, de forma directa, con el método de ondas de
Bloch, o dividiendo el cristal en secciones de espesor dz y aplicando el
método de onda de Bloch a cada una de estas secciones, en el caso
del método multislice.

2 . 2
PY(r) + thzme E+Vviwr)=0 Ecuacion IV.5

donde e es la carga eléctrica del electrén, E es el potencial (en voltios,
V), h es la constante de Planck, m es la masa del electrén y V(r) es el
potencial del cristal.

En el caso de la resolucién de la ecuacion de Schrédinger
mediante el método de ondas de Bloch, que es el que se ha utilizado
en la presente tesis doctoral, se hace uso del conocido como teorema
de Bloch, que establece una solucion particular del movimiento del
electron con una energia total, E.
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Las simulaciones dinamicas se han realizado para el haz de
electrones difractados en la reflexion 002 y en muestras de espesor
variable. En cuanto a las aleaciones simuladas, al igual que en las
simulaciones cinematicas, se han simplificado los calculos,
especialmente en lo que a las aleaciones ternarias y la cuaternaria se
refiere. Ademas de las aleaciones binarias, se han simulado las
ternarias InGai,As y GaSbyAs;,, asi como la cuaternaria
InGa4.SbyAsy.,, de acuerdo con los contenidos en indio y antimonio
obtenidos a partir de datos bibliograficos y de los obtenidos a partir de
los analisis de composicion que se presentan a lo largo de este
apartado.

En el grafico de la Figura IV.18 se representan las intensidades
simuladas siguiendo la teoria dinamica de la difraccién para las
aleaciones citadas en funcion del espesor. Se puede comprobar que,
para espesores de muestra inferiores a 50 nm, el GaSb presenta
mayor intensidad que el resto de las aleaciones. Comparando con
GaAs, hasta un espesor proximo a 80 nm la intensidad de GaSb es
mayor que la de GaAs. Estos resultados concuerdan con los presentes
en la bibliografia, donde se ha encontrado que estructuras de GaSb
muestran un contraste mas brillante que la matriz de GaAs que lo
rodea [43].

Para la interpretacion de las simulaciones que dependen del
espesor de la muestra, es importante conocer el valor del espesor para
evitar una mala interpretacion de los resultados. Es conocida la
variacion del contraste de intensidad en funcién de este parametro en
puntos cuanticos de InAs [124]. Ademas de medir el espesor a partir
de los espectros EEL, en este caso, para estimar el espesor, se ha
utilizado un método tradicional [97] que compara las franjas de espesor
de imagenes obtenidas en ciertas condiciones, con simulaciones
realizadas para esas mismas condiciones de adquisicién de la
muestra. En concreto, se han utilizado imagenes adquiridas bajo la
reflexion 002 que han permitido estimar que la zona en la que las
imagenes han sido recogidas tiene un espesor inferior a 50 nm. Este
dato de espesor esta de acuerdo con las medidas mostradas en el
capitulo anterior, que indicaban que el espesor de las muestras
estudiadas no superaba los 40 nm.
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Figura IV.18: Simulacion dinamica de intensidades para la reflexién 002.

Las intensidades simuladas para la reflexion 002 pueden
compararse con las obtenidas para las muestras de la serie B. Si
trazamos perfiles de intensidad sobre este tipo de imagenes (en
micrografias como las mostradas en la Figura 1V.15), se podria llegar a
conocer la distribucion de la composicién en funcion de los diversos
contrastes que aparecen, comparandolos con las simulaciones
realizadas. En el caso de las heteroestructuras estudiadas, la
formacion de wuna aleacidon cuaternaria, como se muestra a
continuacion, impide determinar la composicién a partir de los datos de
simulacion.

En la Figura IV.19 se muestran estos perfiles trazados desde el
sustrato a la capa de recubrimiento final de GaAs, en imagenes DF
g002 como las que se muestran en la Figura IV.15. Dado que existen
notables diferencias entre la estructura nominal y la observada
mediante CTEM, el analisis de composicion se ha llevado a cabo en la
estructura de capas bidimensionales situada entre dos puntos
cuanticos, con el fin de facilitar el analisis.
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En el caso de las muestras B3 y B6, entre los valores de
intensidad correspondientes al GaAs, tanto del sustrato como del
recubrimiento, so6lo se aprecia un maximo relativo que podria ser
asociado a la capa de mayor brillo que se observa sobre la capa de
mojado. En ambas muestras, tanto en la B3 como B6, este maximo
relativo, situado entre los dos minimos, presenta una intensidad menor
que la correspondiente a la intensidad del GaAs. Hay que puntualizar
que en el caso de la muestra B12, aunque la imagen parece indicar la
presencia de, unicamente, dos capas (ver Figura 1V.15c), el perfil
trazado muestra tres zonas diferenciadas entre el GaAs sustrato y el
recubrimiento. En esta muestra, B12, el maximo relativo entre los dos
minimos presenta un valor de intensidad mayor que la correspondiente
al GaAs.

A partir de los perfiles presentados en la Figura IV.19 podemos
observar como la capa intermedia situada entre las dos capas mas
oscuras, presenta un maximo relativo, cuya intensidad aumenta
conforme se incrementa el espesor de la capa intermedia de GaAs, es
decir, conforme pasamos de la muestra B3 a B12. En las muestras B3
y B6, a pesar de presentar un maximo relativo, es menos brillante que
el GaAs. En cambio, en la B12 es mas brillante que la correspondiente
intensidad del sustrato.

Una segunda puntualizacién a tener en cuenta es que la
segunda capa oscura que se observa es también, relativamente, mas
brillante en la muestra B12 con respecto a la B3, es decir, el segundo
minimo es menos pronunciado conforme aumenta el espesor de la
capa intermedia. No obstante en todos los casos esta segunda capa
oscura que se forma presenta menor intensidad que la capa de GaAs.
Dado que, para los espesores de muestras a los que trabajamos, las
aleaciones con antimonio son las que presentan mayor intensidad
(segun las simulaciones cinematicas y dinamicas de intensidad), en las
tres muestras podriamos intuir que el citado maximo de intensidad
corresponde a la formacion de la aleacién cuaternaria de
InyGa4SbyAs.,, aun sin conocer el contenido final en antimonio.
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Teniendo en cuenta los fendbmenos de segregacioén y difusion
en los que pueden estar implicados los atomos de indio y antimonio, la
formacion de la aleacion cuaternaria citada es altamente probable al
depositar GaSb sobre GaAs-InAs. La comparacion de las imagenes de
CTEM con las simulaciones de intensidad podria explicar, aunque no
concluir, la posible formaciéon de aleaciones entre los elementos que
componen la heteroestructura. No obstante, es necesario combinar los
resultados obtenidos mediante las imagenes DF g002 con oftras
técnicas que permitan obtener la distribucién de composicién elemental
de los sistemas en estudio.

Determinacion de la composicion mediante EELS y HAADF.
Comparativa con CTEM.

La imagen obtenida en condiciones de campo oscuro con la
reflexion 002, en las muestras de la serie B, ha puesto de manifiesto
que la estructura real de las mismas difiere notablemente de la
estructura nominal. Sin embargo, no es posible la determinacion de la
composicion elemental en dichas capas solo con las intensidades de
las imagenes DF g002. Como se ha comentado anteriormente, existe
un rango de posibles composiciones que proporcionan el mismo
contraste, por lo cual existe una clara incertidumbre en Ila
determinacion de la misma. Por ello, es necesario recurrir a técnicas
complementarias que nos permitan concluir la composicion de dichas
capas. A continuacion, se presentan los resultados obtenidos de la
combinacién de espectros EEL con imagenes DF g002 e imagenes
HAADF-STEM. Todas estas técnicas han sido aplicadas para obtener
una clara visualizacién de las variaciones de composicion a nivel
nanomeétrico.

Como se ha comentado en el capitulo Ill, los elementos
implicados en las heteroepitaxias en estudio presentan una alta
complejidad para ser analizados de forma convencional mediante las
técnicas habituales de caracterizacion de la composicién. Esta
dificultad radica en el solapamiento de las sefiales caracteristicas de
los elementos en el rango de altas pérdidas de energia, que es la zona
habitual de deteccion de los elementos. Concretamente, dos senales
de interés en los sistemas analizados, la sefial de indio (443 eV) y la
sefal de antimonio (528 eV) solapan, siendo muy compleja la
separacion de ambas contribuciones. A esto hay que afiadir que
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ambos elementos se encuentran en zonas muy cercanas en la
heteroestructura, con la posible formacion de la aleacién cuaternaria
InyGa1..SbyAsy,. Esto nos ha llevado a la aplicacion de técnicas de
analisis de los elementos a partir del espectro EEL en el rango de
bajas energias, como se ha desarrollado en el capitulo anterior. Uno
de los problemas con los que nos encontramos en las muestras de la
serie B es que los espectros EEL en la parte baja del espectro
presentaban una relacion senal/ruido mucho menor que los
correspondientes a la muestra A. Ello ha originado que, al contrario
que en la muestra A, en la serie de muestras B no haya sido posible
determinar la composiciéon de arsénico y antimonio a partir de los
espectros de pérdidas de energias adquiridos en el rango de bajas
energias. En este caso, se recurre al analisis de imagenes
HAADF-STEM, asi como a la aplicacién de técnicas analiticas de
composicion de espectros de pérdidas de energia, pero en el rango de
altas energias, a pesar de la dificultad que éstas suponen para el
analisis de los sistemas en estudio.

Las imagenes HAADF-STEM se caracterizan porque las
regiones mas brillantes se corresponden con zonas de mayor numero
atémico medio, es decir, mayor incorporacion de indio y/o antimonio.
En la Figura IV.20 se muestra una imagen HAADF correspondiente a
la muestra B6 adquirida en una region comprendida entre dos puntos
cuanticos, a lo largo de la direccion [110]. A diferencia de la imagen en
campo oscuro g002 (Figura IV.15b), se pueden distinguir dos lineas
brillantes; la inferior, con mejor contraste en intercaras mas definidas,
mientras que la superior presenta un contraste mas difuso y de menor
intensidad.
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Figura IV.20: Imagen HAADF de una zona bidimensional de la muestra B6.

Para seleccionar el area a analizar, sobre una imagen HAADF
se elige la zona de interés sobre la cual se recoge el espectro, Sl (zona
delimitada por el recuadro verde en la Figura 1V.20). Para el rango de
alta energia, el espectro es recogido en el rango de 400-1200 eV. En
esta zona se encuentran las sefales M5 correspondientes al indio
(443 eV) y antimonio (528 eV). Para conocer la distribucién de
composicion en una heteroestructura mediante la técnica de
espectroscopia EEL es necesario adquirir los espectros en el rango de
energia citado y, normalmente, la eliminacién del ruido de fondo es el
unico paso a realizar para identificar las sefiales correspondientes a los
elementos de interés. Esta técnica ha sido ampliamente desarrollada
por R.F. Egerton [109].

Como se ha comentado previamente, las senales de interés
estan solapadas en esta region, por lo que no se puede separar la
contribucién de ambos elementos de forma directa. En principio, esta
situacion podria ser resuelta usando algun modelo de cuantificacion

165



Capitulo IV

que permitiese la separacion de sehales superpuestas [223,224].
Debido a la baja proporcion en la que es esperable que el antimonio
esté presente, el modelo a utilizar debe ser muy preciso de forma que
sea capaz de detectar pequefias cantidades de los elementos
presentes. Los modelos desarrollados en la bibliografia para separar
las sefales solapadas de forma precisa requieren la adquisicion de
espectros en el rango de bajas y altas energias al mismo tiempo.
Desafortunadamente, debido a problemas de tipo experimental,
fundamentalmente la configuracion de la camara, no fue posible la
adquisicion simultanea de los espectros en las citadas condiciones
(ambos rangos energéticos) y en la misma area.

A pesar de estas dificultades para el analisis de espectros EEL
en el rango de altas energias, la aplicacion del software EELSLab [225]
ha permitido el analisis de los mismos, mediante la descomposicién del
espectro en sus componentes, de forma que se pueda diferenciar entre
las senales que se encuentran muy proximas o incluso solapadas. Este
método se basa en el analisis de componentes independientes (en
inglés, Independent Component analysis, ICA) [226,227] y es
considerado una gran mejora respecto a otras herramientas de analisis
como el PCA (en inglés, Principal Component Analysis) o los métodos
relacionados con el calculo e variables no gaussianas. En general, se
utiliza para separar las componentes basandose en un analisis
estadistico multivariable. Aplicado a espectros EEL, permite el analisis
de éstos cuando son ruidosos o las sefales se encuentran muy
proximas. Dado que este método de analisis se basa en variables
independientes, es mas eficiente, ya que el calculo de los parametros
de ajuste no se basa en aproximaciones de prueba y error.

La aplicacion de este método ha permitido estimar la
distribucién de indio y antimonio en las muestras de las serie B. En la
Figura IV.21 se muestra el perfil de composicion de indio y antimonio
obtenido sobre la regidén bidimensional de la muestra B6, indicada con
un recuadro verde en la Figura IV.20.
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Figura 1V.21: Perfiles de distribucién de indio y antimonio correspondientes a
la muestra B6.

Como puede observarse en los extremos de la grafica, la
concentracion de antimonio no es nula. Ademas, en la zona
correspondiente al GaAs, la concentracion de indio presenta valores
negativos, lo cual no tiene sentido fisico. Estas concentraciones de
indio y antimonio en la zona de GaAs dan una estimacion del error que
se comete al aplicar este método, en torno al 2%. Independientemente
del error inherente al método, es claramente visible la presencia de dos
maximos de indio, es decir, dos capas con alto contenido en este
elemento. Entre estas dos capas, hay una zona que contiene
antimonio aunque el contenido, tanto en este elemento como en indio,
es muy bajo en esta capa intermedia. Para esquematizar los cambios
de composicion en la Figura 1V.22 se muestra un diagrama en el que
se sefiala la variacién de los valores x e y en la aleacién cuaternaria
InGas..Sb,As..,, siguiendo la trayectoria a-b-c-d-e-f-a, sefalada en el
perfil de la Figura IV.21.
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Figura IV.22: Diagrama de variacién de composicién de x e y en la aleacién
cuaternaria In,Ga4.,SbyAs+., en la muestra B6 [228].

Es posible verificar los resultados de composicién obtenidos
mediante el método ICA, con los perfiles de relacion de intensidad
obtenidos de imagenes DF g002 y HAADF-STEM. Los perfiles de
intensidad trazados en ambos tipos de imagenes se muestran en la
Figura IV.23a y b respectivamente, que son, ademas comparados con
los perfiles calculados de las imagenes DF g002 y HAADF-STEM (los
perfiles se han trazado desde el sustrato hasta la capa de
recubrimiento de GaAs en imagenes DF g002 como la que se muestra
en la Figura IV.15b. En la Figura IV.20 se muestran las imagenes de
HAADF). Considerando la distribucion de indio y antimonio
presentados en la Figura V.21, se ha aplicado la Ecuacién IV.4 para
calcular el perfil correspondiente a la imagen DF g002 (Figura IV.23c).
En el caso de la Figura IV.23d se representa el perfil de intensidad
calculado considerando la intensidad de las imagenes HAADF
proporcional a Z? y siguiendo la trayectoria de composicion
representada en la Figura 1V.21. Como puede observarse, existe un
buen ajuste entre los datos experimentales DF g002 y HAADF-STEM y
los calculados considerando la composicidn obtenida mediante la
aplicacion de ICA en las distintas capas correspondientes a la
nanoestructura B6.
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Figura IV.23: Perfil experimental de una imagen a) DF g002 y b) HAADF-
STEM. Perfil simulado c) a partir de los factores de estructura
para una imagen DF g002 y d) para una imagen HAADF-
STEM en funcion de los resultados obtenidos, considerando la
distribucion de composicién que se recoge en la Figura 1V.22.
Todos los perfiles se corresponden a la muestra B6.

Combinando todos estos resultados (EELS en el rango de alta
energia-ICA, perfiles de intensidad DF g002 y perfiles HAADF) se
pueden llegar a conocer los cambios de composicion que se producen
en este sistema durante el crecimiento del mismo. Estos cambios se
asocian a la segregacion de los elementos implicados. De todo ello se
obtienen dos claras conclusiones:

1) La segregacion superficial del antimonio compite fuertemente
con la del indio y bloquea su incorporacién al sistema.

2) Cuando la concentracion de antimonio decae por debajo de
cierto valor, se reanuda la incorporacién de indio.

Esto permite detallar el proceso de crecimiento (esquematizado
en la Figura 1V.22) como se describe a continuacion:

» Punto a: se produce el crecimiento de GaAs a 590 °C y se
detiene en este punto. La superficie se somete a un flujo de
arsénico durante 180s para mejorar la morfologia de la
superficie. Luego, se disminuye la temperatura a 510 °C. En
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170

este punto, mediante RHEED (ver Figura 1V.24. Diagrama
RHEED recogido en el CNM-CSIC) se han detectado cambios
en la reconstruccion superficial, de tipo 2x4 a otra c4x4, antes
de que el InAs comience a crecer. Al comienzo de la deposicion
de InAs, el crecimiento sigue un régimen capa a capa. A
medida que la deposicion continua, el indio se concentra en los
puntos cuanticos mediante la difusion desde las areas
bidimensionales de los alrededores de los primeros puntos
cuanticos, que se comienzan a formar, hacia el interior de los
mismos. En la bibliografia se recogen trabajos acerca de puntos
cuanticos de InAs, en los que se ha demostrado que la capa de
mojado que queda tras la formacion de puntos cuanticos esta
constituida Unicamente por una monocapa, con una
concentracién de indio relativamente baja [229,230,231].

Punto b: se para el crecimiento de InAs y la superficie es, de
nuevo, sometida a un flujo de GaAs. La concentracion de indio
en la capa de mojado aumenta hasta un espesor aproximado
de 1 nm, a medida que el indio fluye hacia el exterior desde los
puntos cuanticos, para compensar la tensién de la introduccion
del GaAs. La maxima concentracién en indio se alcanza cuando
los puntos cuanticos han sido completamente cubiertos por
GaAs [230]. Este maximo corresponde al punto b.

Punto c: llega un momento en el que los atomos de indio no
pueden difundirse mas desde los puntos cuanticos hacia las
zonas que los rodean y comienza a decaer la concentracion de
indio hasta este punto, conforme el indio superficial segregado
se incorpora en la red. Se ha alcanzado el punto c.

Punto d: crecidas las 6 MC de GaAs, comienza el crecimiento
de GaSb; esto provoca la caida rapida en la incorporacion del
indio (del punto ¢ al d), incluso cuando sélo hay una pequena
fraccion de antimonio que se incorpora en el material. Es decir,
la incorporacién del material flotante en las sucesivas capas
que se estan depositando se inhibe mientras que el antimonio
se esta incorporando. Esto muestra la fuerte competencia entre
la segregacion superficial del indio y antimonio.

Punto e: cuando termina la deposicion de GaSb, en la
superficie vuelve a crecerse GaAs.
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» Punto f: la transicién del punto e al f se produce en el momento

en que la concentracion de antimonio decae por debajo de un
cierto valor critico y el indio segregado que se encuentra en la
superficie se reincorpora.

= Punto a: finalmente, la concentracion de indio comienza a

decaer lentamente hasta que todo el indio segregado se ha
incorporado al sistema y de nuevo se forma GaAs.
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Figura IV.24: Patron de RHEED correspondiente a la muestra B6.

Se ha realizado el mismo tipo de medidas para la muestra B12,

con 12 MC de GaAs entre el InAs y la deposicion de GaSb. En la
Figura 1V.25, la imagen HAADF-STEM muestra dos lineas brillantes,
donde la superior es muy difusa y dificilmente puede ser distinguida.

Aplicando la técnica de analisis de espectros EEL como en el caso de

la muestra B6, los datos relativos al antimonio detectan una muy baja
concentracion de este elemento, como se observa en el perfil de la
Figura IV.26.
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Figura IV.25: Imagen HAADF-STEM de una zona bidimensional de la
muestra B12.
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Figura IV.26: Perfiles de distribucion de indio y antimonio recogidos en el area
sefialada en la imagen anterior.
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Del mismo modo que en la muestra B6, para la muestra B12 se
ha trazado el diagrama que describe la variacién de composicién en la
heteroestructura (Figura 1V.27). En esta muestra, también se observa
que la parte inferior de la capa de In,Gai,As (incluida la capa de
mojado) alcanza su maximo de concentracion a un espesor de 1 nm,
aproximadamente. En este caso, dado que la capa intermedia de GaAs
es mas gruesa, la composicion de indio decae mas lentamente (punto
c) antes de la deposicion de GaSb y, por tanto, la presencia del
antimonio afecta menos al proceso de incorporacion del indio. La
cantidad de indio segregado en la superficie que queda después de la
deposicion de antimonio es inferior y, por tanto, la segunda capa de
In,Gai.xAs es mas delgada y de menor contenido en indio, incluso
teniendo en cuenta el error propio de las medidas de espectros EEL.

N
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X enin,Ga,,SbAs,

Figura IV.27: Diagrama de variacién de composicion de x e y en la aleacion
cuaternaria In,Ga4.,Sb,As+., para la muestra B12.

Al igual que en la muestra B6, es posible verificar los resultados
obtenidos con el citado método, con los perfiles de relacion de
intensidad obtenidos de imagenes DF g002 y HAADF-STEM, que se
muestran en la Figura IV.28a y b, respectivamente. Asi mismo, se han
calculado los perfiles correspondientes a las imagenes en condiciones
de DF g002, aplicando la Ecuacion 1V.4 en funcion de los datos de
composicion que se presentan en la Figura IV.26 y asumiendo la
aproximacion de Z2 para las imagenes de HAADF. En ambos casos,
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existe un gran ajuste entre las imagenes experimentales y las
simuladas.
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Figura IV.28: Perfil experimental de una imagen a) DF g002 y b) HAADF-
STEM. Perfil simulado c) a partir de los factores de estructura
para una imagen DF g002 y d) para una imagen HAADF-
STEM en funcién de los resultados obtenidos, considerando la
distribucién de composiciéon que se recoge en la Figura 1V.27.
Todos los perfiles se corresponden a la muestra B12.

Ademas de los perfiles de distribucion de indio y antimonio
mostrados, es posible representar estos datos como mapas de
composicion, en los que se observa con mayor claridad la distribucién
de los elementos implicados. Un ejemplo de los resultados obtenidos
se puede observar en las Figura 1V.29 y IV.30, en las que se recoge la
distribuciéon de composicién en una zona con puntos cuanticos y capas
bidimensionales (ambos figuras corresponden a la muestra B6). En las
Figura IV.31 y V.32 se muestran los mapas de distribucién de
composicion correspondiente a un punto cuantico y capas
bidimensionales para la muestra B12. En capas planas entre dos
puntos cuanticos, las variaciones de composicién pueden llegar a ser
estimadas con mayor claridad. Por el contrario, en el punto cuantico los
efectos de proyeccion hacen que la determinacién de la composicion
sea menos precisa.

174



Efecto de la incorporacion de antimonio sobre puntos cuanticos de InAs

En el caso del punto cuantico (Figura 1V.29) el antimonio se ha
detectado fundamentalmente en el exterior, en la parte superior del
mismo y sobre la capa de mojado, siguiendo la estructura de
crecimiento de la muestra, pero con una concentracion menor que la
nominal. La mayor concentracion de indio se detecta en el interior del
punto cuantico. Tras la capa correspondiente a la aleacion cuaternaria,
es decir, la zona en la que aparece recogido el antimonio, se ha
detectado una delgada capa de composicion In,Gaq.As. En el caso de
las capas bidimensionales (Figura 1V.30), se ha observado una primera
capa de In,GaqAs, la aleacion cuaternaria y, finalmente, otra capa de
esta misma aleacion ternaria, pero con menor contenido en indio.
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Ga

Sb

Figura IV.29: a) Imagen HAADF en la que se marca en color verde la zona

rectangular de la que se han tomado los espectros EEL en un
punto cuantico de la muestra B6 y b) mapas de composicion
extraidos de los espectros indicados en a).
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- InGaAsS b'-‘:‘.:_é

Figura IV.30: a) Imagen HAADF en la que se marca en color verde la zona
rectangular de la que se han tomado los espectros EEL en capas
bidimensionales de la muestra B6 y b) mapas de composicion
extraidos de los espectros indicados en a).
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En el caso de la muestra B12, los resultados son muy similares
tanto en el espectro adquirido sobre un punto cuantico (Figura 1V.31)
como sobre una capa bidimensional (Figura IV.32), es decir, sélo se
detecta un maximo de indio ya que el espesor de la capa intermedia de
GaAs es mas gruesa, de forma que la composicion de indio decae mas
lentamente, quedando mas indio incorporado en la heteroestructura en
esta primera etapa del crecimiento. Como se ha comentado
anteriormente en el analisis llevado a cabo en capas bidimensionales
en la muestra B12, dado que la capa intermedia de GaAs es mas
gruesa, la presencia de antimonio afecta menos al proceso de
incorporacion del indio. El indio segregado en superficie, una vez
finalizada la deposicion del GaSb es mucho menor vy, por tanto, la
formacion de una segunda capa de In,Gai,As no es claramente
detectable mediante espectroscopia EEL. Sin embargo, se ha
observado la presencia de una capa oscura muy delgada
correspondiente a esta segunda capa de de In,Ga,As mediante DF
g002.
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Oirecddn de creamiento

Figura IV.31: a) Imagen HAADF en la que se marca en color verde la zona
rectangular de la que se han tomado los espectros EEL en un
punto cuantico de la muestra B12 y b) mapas de composicion
extraidos de los espectros indicados en a).
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<

Figura IV.32: a) Imagen HAADF en la que se marca en color verde la zona
rectangular de la que se han tomado los espectros EEL en
una capa bidimensional de la muestra B12 y b) mapas de
composicion extraidos de los espectros indicados en a).
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Si superponemos los mapas de composicién se observa mas
claramente la distribucién de elementos tanto en las capas como en los
puntos cuanticos (Figura IV.33). En la capa bidimensional se puede ver
la segregacion del indio a lo largo de la capa intermedia de GaAs (color
naranja), asi como la continuacién de la segregacion por encima de la
deposicion de la capa de GaSb (capa naranja por encima de la azul).
En el caso del punto cuantico de la muestra B12 (Figura IV.33b), el
antimonio parece que se concentra encima de éste.

Direccion de crecimiento

Ga
In
Sb

Direccion de crecim%mao

Figura 1V.33: Superposicion de mapas elementales a) capa bidimensional de
la muestra B6 y b) punto cuantico de la muestra B12.

Aunque la muestra B3 no ha sido analizada detalladamente
mediante EELS y HAADF-STEM como la B6 y B12, es posible
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describir su nanoestructura unicamente con imagenes adquiridas en
DF g002 (y basandonos en los resultados obtenidos en las muestras
B6 y B12). En la imagen XTEM DF g002, correspondiente a esta
muestra (Figura 1V.15a), observamos que ésta presenta una apariencia
muy similar a la de la muestra B6 (Figura 1V.15b). Trazando un perfil
sobre esta imagen (Figura 1V.19a), como en la muestra B6 (Figura
IV.19b) se observa la presencia de dos capas claramente mas oscuras
que el GaAs, que se pueden asociar a capas de In,Gai,As con un
contenido en este elemento alrededor del 10%. En este caso, la capa
superior es relativamente mas oscura, lo que indicaria un mayor
contenido de indio (como se recordara, en el caso de la muestra B6, la
segunda capa de InGaiAs era relativamente mas brillante que la
primera). Entre las dos capas oscuras se ha observado una capa
relativamente mas brillante, a la que le corresponde una intensidad
loo2/lgans=0,7.

A partir de estos perfiles, ha sido posible trazar el diagrama en
el que se muestra la variacion de composicién de la aleacion
cuaternaria In,Gaq..SbyAsy, para el caso de la muestra B3 (Figura
V.34).
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Figura IV.34: Diagrama de variacion de composicion de x e y en la aleacién
cuaternaria In,Ga1SbyAs., para la muestra B3.

La unificacion de las tres técnicas (DF g002, espectros EEL y
HAADF) ha permitido obtener la distribucion de indio y antimonio en la
estructura. El andlisis detallado de dichos resultados ha permitido
identificar el papel bloqueante del antimonio sobre la incorporacion de
indio.

La aplicacion del analisis ICA a espectros EEL ha permitido
medir la composicién presente, observandose que la concentracion de
antimonio que queda en la capa de GaSb no supera el 5-7%. En el
caso del indio, la concentracion tampoco es elevada, no superando el
10-15% en la propia capa de mojado de InAs.

Perfiles de composicion

Considernado estos perfiles de composicion, trazados sobre
distintos tipos de imagenes, y los espectros EEL recogidos, podemos
afirmar que el indio presente se ha segregado desde la capa de
mojado hacia la capa de recubrimiento de GaAs generando una
aleacién ternaria entre estos elementos, de composicion decreciente
en indio, a medida que se aleja de la capa de mojado de InAs. Si
analizamos la segregacion del indio, existe una extensa bibliografia en
la que se recoge su alto grado de segregacién para heteroestructuras
crecidas por MBE, asi como diversos modelos de estudios de
segregacion [28,232,233,234]. Uno de los modelos mas ampliamente
utilizados fue definido por Muraki y colaboradores [135,136]. Este
modelo establece una relacion simple para calcular la cantidad de indio
flotante o segregado, en funcién del coeficiente de segregacion, R.
Para ello, se asume que una fraccion de atomos de indio de la
monocapa mas superficial, en el caso de las heteroestructuras
estudiadas nos referimos a la capa de mojado, se segrega hacia la
monocapa superior. La restante porcion de atomos, 1-R, queda
retenida en la capa. La composicion de indio en la capa n, se define de
acuerdo a la expresion:

X, =X,(1-R™) para (1< n <N;capa activa)

X =X (1_Rn)Rn-N . . . Ecuacién IV.6
n = %o para (n > N; capa intermedia)
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en la que X, es la concentracion inicial de indio, x, es la concentraciéon
de indio en la capa n y N el niumero de monocapas de indio
depositadas (composicion nominal). R se define como la probabilidad
de segregacion, es decir, la probabilidad de que una fraccidon de
atomos se segreguen hacia la capa superficial, en funcién de la
longitud de segregacion, A, que se ha obtenido en la referencia citada a
través de espectroscopia de masa de iones secundarios (en inglés,
Secondary-lon Mass Spectroscopy, SIMS), usando Ila relacion
R=exp(-d/A), donde d es la mitad del parametro reticular®. La longitud
de segregacion disminuye al descender la temperatura de crecimiento
para presiones de arsénico tanto altas como bajas debido a que,
durante la segregacién superficial, el intercambio de atomos entre la
superficie y el material masivo esta cinematicamente limitado a
temperaturas reducidas [135].

Una modificacion del modelo de segregacion de Muraki ha sido
propuesta por Luna y colaboradores [235], en el que se calcula la
longitud de segregacion del indio basandose en funciones sigmoidales
que parecen dar un mejor ajuste a datos experimentales sobre todo en
las zonas préximas a las intercaras. La ecuacion basica de este
modelo es:

XO
=— ‘9° <
%, ,[,HLW],L para n<0 Ecuacion IV.7a
1+e * 2
XO
Xy =X, T N, Para n>0 Ecuacién IV.7b
1+e_(n_7j“_

donde n es el numero de monocapas, X, €s la concentracion inicial de
indio, X, es la concentracion de indio en la capa n, Ny el niumero de
monocapas de indio depositadas (composicion nominal) y L es la
longitud de segregacion.

Para aplicar ambos modelos es necesario conocer parametros
basicos como X, Ny R o L, segun el modelo que se utilice. Estos dos

* Muraki y colaboradores [135] identifican d como la mitad del parametro reticular para
el caso concreto de InGaAs (001). Esta definicion se podria hacer extensible a otros
sistemas como la distancia de cada monocapa en relaciéon al volumen de la celda
unidad.
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ultimos parametros se suelen obtener mediante simulaciéon o de forma
experimental, como es nuestro caso. Se han aplicado ambos modelos
de segregacion, sobre zonas de capas bidimensionales, a las muestras
de la serie B, ya que la estructura de las mismas es similar a la
utilizada en los modelos citados (GaAs sobre puntos cuanticos de
InAs). De esta forma, podemos conocer qué modelo se ajusta mejor al
fendmeno de segregacion observado en los sistemas estudiados.

Para realizar una primera aproximacién de los modelos de
segregacion, hemos considerado los valores teoricos derivados del
crecimiento de las muestras de la serie B: xog= 100%, N=2,2 MC,
R=0,892 para la zona de InAs y R=0,886 para la zona de GaAs.
Ambos valores se han determinado para la temperatura de crecimiento
de las muestras analizadas, de acuerdo con los perfiles de SIMS de
Muraki [135]. Para el modelo de ajuste sigmoidal se ha considerado
L=1,5 MC. Ambos perfiles de segregacion se muestran en la Figura
IV.35. En esta imagen se observa el perfil decreciente del indio debido
a su segregacion a lo largo del GaAs depositado sobre la capa de
mojado. Para las muestras analizadas en este epigrafe (capa
intermedia de GaAs) sobre la capa de InAs, se han depositado 3, 6 y
12 MC de GaAs (5, 8 y 15 MC segun la grafica). Considerando los
modelos de segregacion, en el caso de la muestra con 12 MC de capa
intermedia, la concentracion de indio presente es muy baja,
practicamente nula mientras que para 6 MC los resultados son
diferentes segun los distintos modelos utilizados.

Si comparamos estos modelos de segregacion con los perfiles
de composicion pertenecientes a las muestras estudiadas, por ejemplo
las muestras B6 y B12 (Figura 1V.21 y IV.26, respectivamente), éstos
quedan mejor representados por el modelo de Muraki. Es posible
conseguir un mejor ajuste entre los datos tedricos deducidos del
modelo de Muraki y los experimentales, mediante el ajuste del
coeficiente R a los perfiles de composicion observados a partir de los
datos obtenidos tras la aplicacion de técnicas analiticas. Por ejemplo,
para el caso de la muestra B6 y refiriéndonos a la segregacion de indio
de la capa de mojado depositado, el coeficiente R que hace que el
perfil de Muraki se ajuste al obtenido experimentalmente es R=0,8
(linea roja de la grafica). Esto implica que el grado de segregacion es
bajo, lo cual no es coherente con los datos observados. Teniendo en
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cuenta este coeficiente de ajuste, podemos decir que aunque el indio
parece segregarse siguiendo la tendencia del modelo propuesto por
Muraki, no se puede afirmar que se cumple este modelo ya que el
coeficiente R que permite un buen ajuste no representa el grado de
segregacion observado por otros autores en los sistemas estudiados.

s Perfiles de composicion

60 ]
== Muraki tedrico
eHo —
— Luna tedrico
<10
= /\ Muraki ajustado
o30
£ g
620 —f/—%
O
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0

0 3 L 9 12 15 18

MC en la direcciéon de crecimiento

Figura IV.35: Modelos de segregacion de indio siguiendo los parametros de
ajuste indicados para las muestras de la serie B.

Este mismo modelo de segregacién puede ser aplicado a la
segunda capa de In,Ga,As detectada tras la deposicién de la capa de
GaSb en el caso de la muestra B3 y B6. En este caso, la composicion
de partida seria la maxima detectada en la citada capa y se calcularia
el coeficiente de segregacion que mejor ajusta.

Respecto a la segregacion de antimonio, Schowalter y
colaboradores [32] afirman que también se puede ajustar al modelo de
Muraki, aunque hay que tener en cuenta que la concentracién de
antimonio en la capa de deposicion no supera el 20%, debido a la alta
segregacion de este elemento, demostrando la alta volatilidad del
mismo, en condiciones similares de crecimiento a las de las muestras
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estudiadas. En la Figura IV.36 se representa la curva de ajuste de
segregacion del antimonio al modelo de Muraki, tanto para una
concentracién de partida del 100% como para el 20% tedrico maximo
citado. De acuerdo con los perfiles de composicion (Figura IV.21 y
IV.26, correspondientes a las muestras B6 y B12, respectivamente) se
puede observar que la variacion de composicién del antimonio sigue
una tendencia similar a la descrita de acuerdo a Muraki (20% maximo),
que podria servir para estimar la composicién resultante.

Perfil de composicion antimonio

55
50
45 \ = MUraki100%Ssb
—~A0
R \ Muraki 20% Sb

gis S~
05!//\ \

0 3 6 9 12 15 18
MC en la direccion de crecimiento

Figura IV.36: Modelo de segregacion para el antimonio.

En cuanto al intercambio de atomos arsénico-antimonio
observado durante el crecimiento de la capa de GaSb y de GaAs, hay
dos posibles razones que lo justifican. Por un lado, la alta tasa de
crecimiento V/IIl, que hace que un remanente de antimonio quede en
la camara de crecimiento cuando se empieza a depositar arsénico.
Esta fraccion de antimonio se quimiabsorbe junto con el GaAs
siguiendo el conocido efecto memoria. Por otro lado, el fendmeno de
segregacion de ternarios llI-V, creandose la llamada capa flotante.
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Los cambios que se producen en la forma y composicion de los
puntos cuanticos de InAs durante la deposicion de la capa de
recubrimiento de GaAs estan relacionados con la cinética de
crecimiento de esta capa, que implica la difusién del indio y las
reacciones de intercambio superficial indio-galio, procesos inherentes
al crecimiento por MBE. Una vez que éstos estan completamente
cubiertos, cesan los fendmenos de intercambio. Este espesor de
recubrimiento permite la observacion de fotoluminiscencia, indicando
que los puntos cuanticos son insensibles a los efectos de
recombinacion superficiales [130]. En el caso de la muestra B12, que
es la de mayor espesor de capa intermedia, ésta tan sélo alcanza
3,39 nm, por lo que los nanomotivos estan inmersos en continuos
procesos de intercambio atdomico que afectan directamente a la
morfologia y composicién de los mismos.

Comparando la muestra A con las muestras de la serie B, se
observa como la insercion de la capa intermedia de GaAs conduce a
un truncamiento de la altura de los puntos cuanticos. No obstante, para
espesores de la capa intermedia suficientemente grandes, éstos
parecen recuperar altura. Con esta observacion podemos afirmar que
los puntos cuanticos han sufrido un efecto adicional durante el
recubrimiento. Aunque es un hecho que la capa de GaAs produce una
alteracion en la morfologia de los puntos con respecto a la de GaSb,
para el caso de las muestras B3 y B6, la parte superior de los puntos
cuanticos no esta totalmente cubierta, facilitandose la difusién de indio
por la parte superior de éste y su mezcla con la capa de GaAs y la
capa de GaSb. Cuando el espesor de la capa de recubrimiento alcanza
12 MC, se reduce el contacto de los puntos cuanticos con la capa de
GaSb (mayor proteccion de la capa intermedia de GaAs), de forma que
se dificulta el intercambio con los atomos de indio del punto cuantico,
contribuyendo al cambio de la morfologia al mismo tiempo que se
consigue aumentar la altura. La capa de GaSb, a pesar de no haberse
depositado directamente sobre los puntos cuanticos, contribuye en
gran medida a la morfologia final, sobre todo por los fenédmenos de
difusién asociados al alto caracter segregante del antimonio.

En resumen, la combinacion de diversas técnicas de analisis ha
permitido conocer la distribucibn de composicion en esta serie de
muestras. Las medidas obtenidas a partir de espectros EEL junto con
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la informacién derivada de los perfiles de composicién corroboran los
datos de composicién estimados a partir de las diversas técnicas
aplicadas, en las que se observaba la formacion de una aleacion
cuaternaria de In,GaSbyAs+., debido a la deposicion de GaSb cuando
aun hay indio segregandose. Ademas, se ha comprobado que la capa
intermedia de GaAs no impide la formacion de la aleacion citada,
aunque si contribuye a que una cantidad muy elevada de indio se
segregue a lo largo de dicha capa cuando ésta tiene un espesor de 12
MC de GaAs, de forma que no se detecta indio tras la deposicién de la
capa de GaSb.

IV.2.2.2. Efecto de la presencia de la capa intermedia de GaAs
sobre la calidad cristalina de las muestras de la serie B

Conocida la composicion de las muestras de la serie B, se
puede analizar la calidad cristalina de estos sistemas y relacionar el
origen de las imperfecciones con la distribucién de composicion
observada, que difiere de la nominal.

Las imagenes en vista superficial han revelado la presencia de
defectos que se han caracterizado de acuerdo con el criterio de
invisibilidad. La diferencia de estructura entre la muestra A y las de la
serie B hace que las imperfecciones cristalinas halladas sea distintas.
Al introducir la capa intermedia de GaAs no se han detectado la
presencia de defectos ovales ni las franjas de moiré, presentes en la
muestra A. La presencia de la capa intermedia de GaAs parece evitar
el crecimiento incontrolado de los puntos cuanticos, origen de gran
parte de los defectos hallados en la muestra A. Principalmente, se han
encontrado dos tipos de imperfecciones en la red cristalina de esta
serie de muestras: lazos de dislocacion y fallos de apilamiento.

Lazos de dislocacion

Los lazos de dislocacion se generan cuando la energia de
deformacién alcanza un valor critico en sistemas tensionados [184] o
por coalescencia de defectos puntuales, vacantes o intersticiales [97].
Basicamente, consisten en una dislocacion cuya linea se cierra sobre
si misma, frecuentemente en forma circular, aunque también pueden
ser observados en forma triangular [236].
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Los lazos se clasifican en perfectos e imperfectos. En los
primeros, los atomos quedan en posiciones equivalentes a las
originales tras haberse producido el deslizamiento de los mismos
debido a la dislocacion. En este caso el vector de Burgers que los
caracteriza es el mismo que en las dislocaciones perfectas,
b=1/2<110>. En los lazos imperfectos o de Frank se produce una
modificacion en la secuencia regular de apilamiento de la estructura
del material. Dentro de éstos se puede distinguir entre los
denominados extrinsecos, que estan formados por la insercién de un
plano extra en el material, y los intrinsecos, formados por planos
vacantes. El vector de Burgers de los lazos imperfectos, tanto
extrinsecos como intrinsecos, es del tipo b=1/3<111>. Este vector de
Burgers es perpendicular al plano del lazo vy, por tanto, a la linea de
dislocacion.

Para la caracterizacion de los lazos de dislocacion, se ha
recogido una serie de imagenes en condiciones de haces débiles, por
la mayor resolucion que ofrecen, y en diferentes reflexiones,
permitiendo apreciar la existencia de lazos de dislocacion que se
anulan bajo la reflexion 220 (Figura IV.37c), donde sélo es posible ver
algunos indicios de contraste que marcan la existencia de un lazo.
Aplicando el criterio de invisibilidad a esta serie de imagenes, para las
distintas reflexiones y los vectores caracteristicos de los lazos,
observamos que el criterio se cumple para los vectores b= 1/3 [111] 6
b= 1/3 [111] (Tabla IV.6). Por tanto, se trata de lazos imperfectos de
Frank cuya formacion se asocia a la presencia de fallos de apilamiento
en el material. Estos lazos suelen ser perpendiculares al plano en el
que se encuentran y son tipicos de estructuras FCC, en la que los
lazos de dislocacion se ubican en los planos {111} y se mueven por
deslizamiento a lo largo de éstos, que son los de menor energia. Por
ello presentan forma triangular al observarlos en PVTEM, como se
muestra en la Figura 1V.37.
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Figura IV.37: Imagenes PVTEM WB a) g 200, b) g020, c) g220y d) g 220 en la
muestra B3. La escala es comun a todas las imagenes.

Tabla IV.6: Criterio de invisibilidad de los lazos de dislocacion.

> 91 g200 | 9020 | g220 | g¢220
1/3[111] 213 2/3 0 4/3
1/3[111] 2/3 2/3 4/3 0
1/3[171] 213 213 | -43 0
1/3[111] 213 2/3 0 4/3

Estos mismos lazos de dislocaciéon se han observado en las
muestras B6 y B12 produciéndose la extincion en la misma reflexion,

9220, lo que satisface el criterio de invisibilidad para el mismo vector
de Burgers que la muestra B3 (b = 1/3 [111] 6 b = 1/3 [111]). Dado
que el mismo tipo de defectos se ha hallado en las tres muestras de
esta serie podemos decir que la variacion del espesor de la capa
intermedia de GaAs no afecta al tipo de defecto que se origina aunque
si a la densidad de los mismos, observandose una reduccién de la
densidad en la muestra B12 (Tabla IV.7). La menor presencia de
defectos a medida que aumenta el espesor de la capa intermedia de
GaAs puede ser asociada a la menor tension generada en la
heteroestructura por la introduccion de esta capa intermedia. El
sistema constituido por puntos cuanticos de InAs/capa de GaAs/capa
de GaSb genera tensién en la estructura que originara defectos
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durante el proceso de relajacion. A medida que el punto cuantico
comienza a cubrirse por la capa intermedia de GaAs la tensién es
menor y, por tanto, durante la relajacién del sistema hay menos
posibilidades de generacion de defectos dada la menor necesidad de
liberar tension.

Tabla IV.7: Densidad de defectos en las muestras de la serie B.

MUESTRA Valor przgfiiitc;;j((eciig)sidad de Dispersion (cm'z)
B3 3,2:10° 1,6-10°
B6 4,2:10" 1,7-10"
B12 1,0 -10° 0,8-10°

Fallos de apilamiento

En sistemas con puntos cuanticos los fallos de apilamiento
suelen aparecer en las zonas cercanas o sobre los extremos de los
mismos, para relajar parte de la tensién a la que se ven sometidas
esas zonas por efecto del desajuste reticular. Estos defectos suelen
estar asociados a dislocaciones parciales denominadas de medio lazo
[180]. En los sistemas en estudio, el desajuste reticular que se genera
al crecer diferentes aleaciones epitaxialmente, como son GaAs, InAs y
GaSbh, en esta serie de muestras, puede originar fallos de apilamiento.
En muchos casos, la generacion de este tipo de imperfeccion cristalina
puede asociarse a un desajuste térmico entre los diversos compuestos
binarios.

Los fallos de apilamiento observados se encuentran ubicados
cercanos a la capa de mojado de InAs o en la capa de recubrimiento
de los puntos cuanticos, en un area préoxima al GaAs de recubrimiento.
En la micrografia de la Figura 1V.38, se observa una imagen de la
muestra B12, en la que se distinguen dos fallos de apilamiento. En la
parte inferior de dicha imagen se observa como el defecto esta ubicado
en la capa de mojado de InAs y se extiende a lo largo de la capa
intermedia de GaAs que, de acuerdo con los analisis realizados, se
trata de una aleacion de In,Ga,_,As de contenido decreciente en indio.
Los fallos conectados a esta intercara parecen quedar limitados a esta

capa, propagandose a lo largo de las direcciones [011] y[011][208].
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En la zona superior de la imagen, se observa otro fallo de apilamiento,
que se propaga hasta la capa de GaAs de recubrimiento.

-

Figura IV.38: Imagen en eje de zona [110] de la muestra B12.

De acuerdo con los defectos observados, se podria decir que la
insercion de la capa intermedia de GaAs, previa a la deposicion de la
capa de GaSb, influye sobre la calidad cristalina de la muestra, ya que
su presencia reduce la densidad de defectos observados. Ademas, el
aumento del tamano de los puntos cuanticos permite acercarse mas a
la emisién requerida para la fabricacion de dispositivos a partir de
heteroestructuras como las estudiadas.

IV.2.3. Irradiacion de puntos cuéanticos de InAs con
antimonio

Continuando con el estudio de la insercién de antimonio sobre
puntos cuanticos de InAs, se ha evaluado el efecto de irradiacion
posterior al crecimiento de las nanoestructuras, para distintas
condiciones de presion y temperatura en las que este flujo es
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depositado. Concretamente, la muestra C1 ha sido sometida a un flujo
de antimonio a una presién de 3,3-10° mbar y una temperatura de
520°C y la muestra C2 a 4-107 mbar y 460 °C, en ambos casos
durante 10 segundos. Ademas, para disponer de un sistema de
referencia, se ha estudiado otra muestra con estructura analoga a las
anteriores, pero habiéndose introducido un flujo de arsénico en lugar
de antimonio, también durante 10 segundos sobre los puntos cuanticos
de InAs antes del recubrimiento final con GaAs (muestra CO) (ver
esquema de referencia en la Figura 1V.1). Estas muestras nos han
permitido estudiar las diferencias existentes entre la insercién del
antimonio en forma de capa de GaSb (muestras serie B) o como flujo
irradiado.

Las imagenes XTEM DF g002 adquiridas en las muestras CO,
C1y C2 (Figura IV.39) presentan, entre el sustrato y el recubrimiento
de GaAs, una capa simple de puntos cuanticos de InAs que se
caracterizan por su nucleo brillante, rodeado de una zona mas oscura.

a)

Figura IV.39: Imagenes XTEM DF g002 de las muestras a) C0O, b) C1y c) C2.
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Al igual que la muestra A, en las muestras C1 y C2 hay una
zona claramente definida sobre el punto cuantico y que puede
asemejarse a un lobulo. El estudio de estos dobles Iobulos se ha
completado mediante imagenes adquiridas con detector anular de alto
angulo en campo oscuro. Dado que esta técnica se caracteriza porque
la intensidad de las imagenes depende directamente del numero
atobmico de la zona analizada, las imagenes HAADF seran mas
brillantes en el nucleo de los puntos cuanticos, asociandose a la
presencia de indio y/o antimonio, que son los elementos mas pesados.
Estos dobles I6bulos sdlo se han observado en los puntos cuanticos
directamente en contacto con antimonio, bien en forma de capa de
GaSb o irradiados con este elemento.

A partir de las imagenes de HAADF se han trazados perfiles
que permiten observar la variaciéon de la intensidad al atravesar los
puntos cuanticos. Estos cambios pueden ser relacionados con la
variacion de composicion. El analisis de los mismos (Figura 1V.40)
permite estimar la variacion en el contenido de antimonio en la
muestra, ademas de distinguirse el doble I6bulo de los puntos
cuanticos. El perfil muestra una disminucién de intensidad justo en
medio del punto cuantico, donde se observa el cambio de contraste. La
mayor intensidad en la zona superior se asocia a una mayor riqueza en
antimonio y/o indio, aunque no seria posible diferenciarlos con
exactitud debido a la similitud de numero atémico. Conforme a la
estructura de las muestras cabe esperar que el nucleo del punto
cuantico sea mas rico en indio y el segundo l6bulo en antimonio. Este
mismo tipo de perfil se ha obtenido para la muestra C2.
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GaAs sustrato

Punto cuantice

GaAs reclbrimiento

x10M

Figura IV.40: a) Imagen HAADF de la muestra C1 y b) perfil de intensidad a lo
largo del eje mayor del rectangulo representado en a).

El tamafio de los puntos cuanticos se ha medido a partir de
imagenes en vista superficial y seccion transversal, resumiéndose las
medidas en la Tabla IV.8. Teniendo en cuenta el doble I6bulo de los
puntos cuanticos, se ha definido h; como la altura total promedio del
punto cuantico y h, como la altura promedio del citado Iébulo. La
presencia del flujo de antimonio sobre la capa de mojado de InAs y los
puntos cuanticos implica un aumento de la altura éstos, al mismo
tiempo que aparece este segundo Iébulo, no observado cuando la

196



Efecto de la incorporacion de antimonio sobre puntos cuanticos de InAs

muestra ha sido sometida a flujo de arsénico. La muestra crecida a
mayor temperatura y presion de flujo de antimonio presenta puntos
cuanticos de mayor altura. Esta diferencia de tamafios esta
directamente relacionada con el intercambio atdomico. La presencia de
un mayor contenido en antimonio disminuye la tendencia del indio a
difundirse hacia el exterior del punto cuantico.

Asi mismo, un mayor flujo hace mas probable la insercion de
antimonio en el nanomotivo, lo cual también contribuye al aumento de
la altura de los mismos. Resultados similares han sido observados por
Rihani y colaboradores [237], quienes han observado un aumento de
tamafo de puntos cuanticos de InAs al aumentar el contenido en
antimonio por irradiacion de los nanomotivos con este elemento.

Tabla I1V.8: Dimensiones de puntos cuanticos de las muestras de la serie C.

é Altura Altura A;ncho . .
= tos Dispersion untos Dispersion ase Dispersion
(%2} pun P P P untos anchura
L cuanticos altura (nm) cuanticos altura (nm) P _

) (h+) (nm) (h) (nm) cuantico (nm)
s 1 2 (nm)

Co 8,5 2,0 -- -- 26,5 3,0
C1 13,9 2,0 6,8 1,0 211 2,0
C2 11,5 2,0 5,7 1,0 21,5 2,0

Esta diferente morfologia entre las muestras irradiadas con flujo
de arsénico o antimonio se ha observado con claridad al formar la
imagen a partir de la posicion del maximo de la sefial del plasmoén,
siguiendo la metodologia descrita en el capitulo Ill de la presente
memoria de tesis doctoral (Figura IV.41). Ademas de la influencia en la
composicion de los puntos cuanticos, los fendmenos relacionados con
la tension/deformacion en los mismos contribuyen a un cambio en la
forma de los nanomotivos. La influencia de estos fendmenos en la
morfologia de los puntos cuanticos es detallada en el apartado IV.3 del
presente capitulo.
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a) b}

_Snm___ —onm__

Figura IV.41: Imagen de la morfologia de un punto cuantico extraido de la
sefial del plasmén de las muestras a) CO y b) C1.

Comparando estos resultados con los obtenidos en la muestra
A, en la que el antimonio también esta directamente en contacto con
los puntos cuanticos, aunque en forma de capa de GaSb, observamos
que la altura es algo mayor en esta serie de muestras, mientras que el
ancho de la base es del mismo orden. La acumulacion del antimonio
en la zona superior del punto cuantico contribuye al incremento de la
altura de los mismos, aumentando la tendencia a difundirse hacia el
interior del mismo. Este efecto se ve disminuido en el caso de la
presencia de una capa intermedia de GaAs como hemos observado en
las muestras de la serie B, ya que dicha capa comienza a proteger al
nanomotivo, al mismo tiempo que la difusién de indio hace que
decrezcan.

En el caso de la muestra sometida a flujo de arsénico (muestra
CO0), la longitud de la base es similar a la medida en las muestras en
que la capa de mojado esta cubierta de una capa intermedia de GaAs
(muestras de la serie B). En cuanto a la altura de los puntos cuanticos,
éstos son del orden de 2 nm mas altos, por término medio. En
sistemas similares recogidos en la bibliografia [174], puntos de
InAs(Sb) sometidos a distintos flujos de antimonio, también se detecta
una disminucién de la altura y ancho de los puntos cuanticos al
aumentar el flujo de antimonio. Esta variacion de tamafo se atribuye al
efecto surfactante que afecta al crecimiento de los mismos, como se
ha comentado durante el analisis de la muestra A y las de la serie B.

Durante la caracterizacién estructural de estas muestras no se
han observado imperfecciones cristalinas destacables, tan sodlo
algunos defectos aislados como el fallo de apilamiento que se muestra
en la micrografia de la Figura IV.42a, correspondiente a la muestra CO,
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y la dislocacion observada en la muestra C1 (Figura 1V.42b). Dada la
baja densidad en la que son observados estos defectos, del orden de
10" cm, se consideran poco significativos.

GaAs recubrimiento

100 nm

GaAs sustrato

Figura IV.42: Imagenes XTEM DF g002 de las muestras a) CO y b) C1.

La ausencia de defectos en las muestras irradiadas con flujo de
antimonio es un avance importante para la fabricaciéon de dispositivos
de alta calidad, ya que la presencia de los mismos deteriora las
propiedades opto-electronicas de la heteroestructura. Esta mejora de
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la calidad de los sistemas en los que se ha introducido antimonio ha
sido observada por otros autores [238].

IV.2.4. Introduccion de una capa de GaSb y flujo de
antimonio sobre puntos cuanticos de InAs

Para completar el estudio de las posibles formas de insercion
de antimonio sobre puntos cuanticos de InAs, con el objetivo de
mejorar las propiedades opto-electronicas de las nanoestructuras, en
la muestra D se han combinado ambas formas de introduccion de
antimonio: capa de GaSb e irradiacion de los puntos cuanticos con
antimonio (muestra descrita en el apartado IV.1.1 del presente
capitulo).

Los resultados de fotoluminiscencia de esta muestra han
resultado ser los mas prometedores de acuerdo con las medidas
realizadas. Se ha conseguido expandir la longitud de onda de emision
hasta 1,3 um incluso a temperatura ambiente, obteniéndose un valor
inusualmente alto de intensidad [176]. La fotoluminiscencia de esta
muestra es 50 veces mas intensa que en la muestra A. El aumento de
la barrera energética debido a la incorporacion de antimonio sugiere
que la fotoluminiscencia esta controlada por el escape térmico de los
huecos. Las recombinaciones deberian producirse en la capa de InAs
donde puede darse confinamiento tanto para electrones como para
huecos, ya que la existencia de un incremento de temperatura
aumentaria la probabilidad de que los huecos, crucen la barrera de
GaAs y lleguen a los puntos cuanticos de InAs donde seran
confinados.

La imagen XTEM adquirida en condiciones de DF g002 de la
Figura 1V.43 muestra que, a pesar de ser similares las estructuras
nominales de las muestras D y B3 (capa intermedia de GaAs de 3 MC
de espesor), existen diferencias relativas tanto a la morfologia de los
puntos cuanticos como a los contrastes de intensidad que se observan.
En el caso de la muestra D, sobre la capa de mojado de InAs
destacamos la presencia de un contraste mas intenso que podriamos
asociar al flujo de antimonio, al igual que se ha detectado en las
imagenes de las muestras unicamente irradiadas con este elemento.
De acuerdo con la estructura nominal habria que distinguir tres capas
correspondientes al InAs, capa intermedia de GaAs y capa de GaSb.
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Sin embargo, sobre la capa de mojado de InAs, de menor contraste,
solo observamos un contraste mas brillante que asociaremos a la
formacién de una aleacion tipo InGaq.,SbyAsy., de alto contenido en
antimonio. Esta capa pierde intensidad cuando recubre al punto
cuantico, por lo que probablemente esté disminuyendo su contenido en
antimonio, que se habra difundido hacia el interior del nanomotivo.
Este resultado refuerza el papel protector de la capa intermedia de
GaAs sobre el punto cuantico; ésta no logra cubrirlo completamente
por lo que el intercambio de materia InAs-GaSb es altamente probable
en la zona superior del mismo.

GaAs recubrimiento
In,Ga, ,SbAs, Punto cuantico
50 nm
(GaAs sustrato T

Figura IV.43: Imagen XTEM DF g002 de la muestra D.

La altura media de los puntos cuanticos de la muestra D es
6,0£1,2 nm y la longitud media de la base es 28,7+1,4 nm. La densidad
de puntos cuanticos es del orden de 10° cm™, algo inferior al resto de
las series de muestras analizadas. Las medidas relativas a los puntos
cuanticos son muy similares a los hallados en la muestra A, aunque la
densidad es algo inferior. Estas diferencias se asocian a la inclusion
del flujo de antimonio que preserva la morfologia, impidiendo la
difusién de indio fuera del punto cuantico, al estar recubierto por 3 MC
de GaAs.

Al igual que el resto de muestras estudiadas a lo largo de este
capitulo, son muy escasas las referencias existentes a sistemas
similares. Sin embargo, Jiang y colaboradores [239] analizan
heteroestructuras muy parecidas, en las que puntos cuanticos de InAs
han sido sometidos a un flujo de antimonio antes de ser recubiertos por
3 MC de GaAs y entre 0 y 3 MC de GaSb. Se ha observado que
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aunque el cubrimiento con capas de GaAs conduce a un truncamiento
en la altura de los puntos cuanticos, la combinacion de GaAs y GaSb
los preserva mejor, alcanzando éstos mayor altura.

En esta muestra no se han hallado imperfecciones durante la
caracterizacion de la heteroestructura, por lo que la densidad de
defectos se estima que es menor de 10’ cm™. Se podria decir que la
presencia de un flujo de antimonio posterior al crecimiento de los
puntos cuanticos no crea tension en la estructura, de forma que se
minimiza la generacién de defectos. Esta mejor calidad cristalina
contribuye a la obtencion de una mayor intensidad fotoluminiscente.

Para completar el analisis de composicion de esta muestra se
han adquirido imagenes de HAADF, como la que se presenta en la
Figura 1V.44. En las imagenes adquiridas se ha integrado la intensidad
correspondiente a cada columna atémica. En la Figura IV.44b se
muestra un mapa de las intensidades integradas. Este estudio se ha
llevado a cabo en las instalaciones de ORNL (EE.UU.) descritas en el
apartado 1.7 de la presente memoria de tesis doctoral, y se ha
realizado de forma analoga al presentado en el epigrafe de analisis de
composicion de la muestra A en el apartado IV.2.1, aunque en este
caso en un equipo con menor resolucion espacial.

Este mapa muestra una sefal que depende directamente del
numero atémico medio de las columnas atémicas constituyentes del
material analizado. Se puede observar que la intensidad se hace
maxima en el centro del punto cuantico analizado y desciende a
medida que nos alejamos hacia la zona exterior del mismo, hasta
llegar a adquirir intensidades caracteristicas de GaAs. Dado que los
elementos de mayor numero atémico son indio y antimonio, las zonas
de mayor intensidad se asocian a la presencia de estos elementos. Por
tanto, aunque en este caso no se tienen medidas paralelas realizada
por espectroscopia EEL, como se presentd en caso de la muestra A,
para confirmar la presencia tanto de indio como de antimonio en el
interior del punto cuantico, este resultado apunta a la existencia de una
aleacién cuaternaria en el nucleo del punto, ya que los maximos de la
sefal fotoluminiscente son préximos en ambas muestras (A y D), al
igual que se concluyé en la muestra A.
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Figura IV.44: a) Imagen de alta resolucion HAADF-STEM de un punto
cuantico y b) mapa de intensidades integradas correspondiente
al punto cuantico de la imagen a).

En resumen, la insercion de un flujo de antimonio posterior al
crecimiento de los puntos cuanticos de InAs se presenta como una
propuesta interesante para el disefio de nanoestructuras
semiconductoras basadas en puntos cuanticos auto-ensamblados de
InAs sobre GaAs. La combinacion de irradiacion con flujo de antimonio
y recubrimiento con GaAs y GaSb del punto cuanticos permite
conservar el tamano del punto cuantico, asi como la calidad cristalina
de la heteroestructura. Ademas, este sistema presenta los mejores
valores de fotoluminiscencia registrados.
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IV.3. Resumen del efecto de la introduccion de
antimonio en puntos cuanticos de InAs/GaAs

A lo largo de este capitulo se han estudiado las diferencias
existentes en la morfologia y composicion de heteroestructuras
formadas por puntos cuanticos de InAs recubiertos por GaAs y/o GaSh
o sometidos a irradiacion de un flujo de antimonio. En este apartado se
resume el efecto que la introduccién de antimonio causa sobre la
nanoestructura de los puntos cuanticos a los que este elemento se
incorpora o0 bien recubre, basandonos en los cambios morfolégicos
observados en las distintas heteroestructuras estudiadas.

Es ampliamente conocida la influencia de la capa de
recubrimiento sobre los puntos cuanticos, especialmente en lo relativo
a fendmenos de segregacion, como se ha observado. Diversos autores
han ftratado de explicar este efecto [130,213,240,241] pero sin
considerar la influencia sobre la composicion y morfologia de la
estructura resultante que, ademas, afecta a las propiedades
opto-electrénicas. La reduccibn de la deformacion en las
nanoestructuras en las que se ha introducido una capa intermedia de
GaAs, respecto a las que no estan recubiertas por GaAs, se traduce en
un desplazamiento hasta la zona del infrarrojo de las medidas de
fotoluminiscencia [242].

El proceso de crecimiento epitaxial en nanoestructuras
semiconductoras, como las estudiadas en la presente memoria de
tesis doctoral, se puede explicar en términos de un balance energético.
Las energias de las que depende el proceso son la elastica,
consecuencia del desajuste reticular entre el sustrato y el material
depositado, asi como la energia de la superficie e intercaras formadas
tras producirse el crecimiento. Basandonos en el balance energético
que guia el proceso, éste se puede expresar en funcién del potencial
quimico, J, [243,244,245] asociado a cada lugar de la superficie en el
que pueden enlazarse nuevos atomos. El movimiento de los atomos se
dirige hacia las regiones de menor potencial para disminuir la energia
libre total del sistema.

De forma simplificada, el potencial quimico se puede expresar
como un sumatorio de varias contribuciones, segun se describe en la
Ecuacion 1V.8:
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U= Mo+ He + Hs + M Ecuacion V.8

donde g es el potencial quimico de una superficie plana y sin tension,
Me incluye la contribucién de la energia elastica, us considera la
influencia de la energia de superficie y, por tanto, dependera de la
curvatura de la misma, y uu es el potencial quimico asociado a la
entropia de la mezcla de los diversos elementos para formar una
aleacion y dependera de la composicion resultante.

La distribucion ideal de elementos es aquella que minimiza la
energia libre de la aleacién que se forma. Muchos autores han
concluido que en el caso de las nanoestructuras semiconductoras
heteroepitaxiales, el término relativo a la energia de deformacién local
es el mas importante y, por tanto, la fuerza conductora del proceso
[246].

En el sistema InAs/GaAs, inicialmente, antes de comenzar a
crecer InAs, no hay tensién ni deformacion sobre el sustrato de GaAs.
Durante la formacion del punto cuantico, los enlaces galio-arsénico son
reemplazados por enlaces indio-arsénico, comenzando la deformacién
del sistema debido al desajuste reticular generado por la diferencia en
la longitud de enlace entre estos elementos. Por ello, la deformacién
del material y variacion de su morfologia dependera en gran medida de
la composicion del sistema [247].

Durante la deposicion de InAs sélo una fraccion de indio se
incorpora; el resto se acumula en la superficie sin reaccionar en la
llamada capa flotante y se va incorporando progresivamente durante la
deposicion posterior de GaAs, creando una aleacién de In,Ga,_As con
perfil de segregacién decreciente hasta que todo el indio se ha
incorporado. Cuando se recubre con GaAs, los atomos de galio
tienden a moverse de la parte superior del punto cuantico, debido al
gradiente de potencial quimico de los atomos de galio adsorbidos en la
superficie por la deformacion y curvatura de ésta. Esto contribuye a la
modificacion de la morfologia del punto cuantico volviéndose mas
planos (Figura 1V.45).

InAs
R — “ m ——— InAs 1l

Figura IV.45: Flujo de atomos de indio.
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Segun Songmuang y colaboradores [213], el efecto de la
deformacion de los puntos cuanticos depende del contenido en indio
de la capa de recubrimiento, porque el transporte de materia desde el
punto cuantico al exterior es provocado por el gradiente del potencial
quimico, el cual conduce los movimientos migratorios de los atomos
adheridos a la superficie, proponiendo que la deposicion de GaAs para
cubrir puntos cuanticos de InAs y la capa de mojado no afecta a la
energia elastica de los nanomotivos pero si a la energia superficial de
los alrededores de éstos, que es baja para InAs comparada con la
mayoria de las superficies de GaAs [248]. Esto crea una mayor
tendencia del InAs a cubrir la superficie del GaAs.

Si se trata de reducir el desajuste reticular, al crecer una capa
de recubrimiento de In,Ga,As éste disminuira tanto mas cuanto mayor
sea el contenido en indio de esta capa. De hecho, son varios los
autores que defienden el crecimiento de este tipo de recubrimiento,
denominandolo capa reductora de deformacion (SRL) [38,39,171,173].
Esta capa reduce la energia elastica del sistema, ademas de disminuir
la tendencia del indio a desorberse y migrar fuera del punto cuantico
conservandose, por tanto, la altura de los mismos.

Durante el recubrimiento se produce una modificacion de la
morfologia que reduce el desajuste reticular a, aproximadamente, un
tercio del presente en el sistema InAs-GaAs; de esta forma disminuye
la energia total del sistema. El espesor de la capa flotante de indio y la
composicion de la misma dependen del proceso de nivelacion de
energia en el punto cuantico. A su vez, este proceso varia en funcion
de las condiciones de crecimiento. La temperatura del sustrato es una
condicion importante; el proceso mencionado se suprime para
temperaturas de crecimiento muy bajas pues, en estas condiciones, es
mas dificil romper los enlaces indio-arsénico [230].

De acuerdo con los movimientos de atomos descritos, en las
primeras monocapas de GaAs que se depositan (muestras B3 y B6), el
punto cuantico aun no esta totalmente recubierto y se facilita que los
atomos de indio de la parte superior del mismo se desplacen hacia los
laterales en busqueda del equilibrio energético. A medida que mas
capas de GaAs son depositadas sobre el punto cuantico (muestra
B12), se dificulta la movilidad de los atomos de indio, conservandose la
altura original de los mismos. Tanto el proceso de recubrimiento del
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punto cuantico como el de segregacion de indio ocurren al mismo
tiempo, a la vez que se esta depositando la capa de GaAs, de ahi la
fuerte dependencia de las condiciones de crecimiento (temperatura y
velocidad de esta capa).

Conocido el comportamiento de los puntos cuanticos de InAs
recubiertos por GaAs, ampliamente estudiados en la bibliografia
[62,212,249,250,251] y la influencia de la capa de recubrimiento,
podemos analizar el comportamiento de las heteroestructuras
estudiadas en la presente memoria de tesis doctoral, en la que el
antimonio ha sido introducido en las mismas en forma de capa de
GaSb o directamente, mediante irradiacion del mismo.

Todos los sistemas estudiados estan formados por puntos
cuanticos de InAs crecidos sobre GaAs (001) y con un recubrimiento
final de GaAs. Dependiendo de la forma en la que el antimonio ha sido
incorporado, la morfologia final de los puntos cuanticos es diferente.
Centrandonos en la morfologia del punto cuantico, si tomamos como
referencia puntos cuanticos de InAs crecidos sobre GaAs en similares
condiciones a las de las muestras estudiadas, segun las medidas
recogidas en la bibliografia [201], éstos presentan una altura media de
5 nm. Cuando son irradiados con un flujo de arsénico (muestra CO0), los
puntos cuanticos son entre 2 y 3 nm mas altos y de mayor ancho de
base.

Al introducir la capa de GaSb directamente sobre los puntos
cuanticos (muestra A), la altura es similar a la de los puntos cuanticos
de referencia, a pesar de la incorporacion de antimonio que se
produce. En un gran numero de estos puntos cuanticos se ha
observado la formaciéon de un doble Iébulo, que se ha atribuido a un
mayor contenido en antimonio junto con la deformacion asociada a la
presencia de este elemento.

Cuando existe una capa de GaAs intermedia entre la capa de
mojado de InAs y la capa de GaSb, la situacion varia en funcion del
espesor de esta capa. Para 3 y 6 MC (muestras B3 y BG6,
respectivamente), los puntos cuanticos estan parcialmente protegidos
y, aunque con la deposicion de las primeras monocapas la altura
disminuye respecto a los puntos cuanticos de referencia debido a la
desorcion de indio, a medida que aumenta el espesor de la capa
espaciadora, éstos estan mas protegidos y son mas altos. Cuando la
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capa intermedia de GaAs tiene un espesor de 12 MC, dado que el
punto cuantico se encuentra cubierto casi en su totalidad, la dificultad
del indio para ser desorbido es aun mayor y permite conservar su
tamarno e incluso aumentar su altura.

La situacion difiere bastante en el caso de la irradiacion con
flujo de antimonio (muestras C1 y C2), en el que se han observado
puntos cuanticos mas altos y de menor ancho de base. El antimonio
causa la segregacion del indio hacia la superficie, lo cual impide la
difusién del indio dentro de los puntos cuanticos. Al igual que en la
muestra A, se han observado dobles I6bulos en los puntos cuanticos.

El proceso de recubrimiento de puntos cuanticos es esencial
para la produccion de dispositivos opto-electronicos ya que influye
notablemente en las propiedades finales del nanomotivo. Conociendo
el movimiento preferencial de los atomos implicados en una
heteroestructura es posible predecir la morfologia final en funcion de la
tendencia de éstos a ser difundidos y la influencia de la capa de
recubrimiento. Para los sistemas estudiados se ha observado la
notable variacion de la morfologia con la composicion de las capas
depositadas, variando considerablemente tanto la altura como el ancho
de la base segun el contenido en indio y/o antimonio.

208



Capitulo V:
Caracterizacion de nanoestructuras
constituidas por GaSb

209






Caracterizacion de nanoestructuras constituidas por GaSb

Capitulo V: Caracterizacion de nanoestructuras

constituidas por GaSb.............ccccoveeeeiiiiiiiiieii 209
VL INErOdUCCION .. e e 213
V.1.1. Descripcion de la nanoestructura............ccccvvvvvvvvvviinnnnnnns 214
V.1.2. Equipos y técnicas utilizadas .........ccccoooieiiiiiiiiiiiies 216
V.2. Caracterizacion estructural mediante CTEM...................... 216
V.3. Analisis de composSiCiON .......ccoiiiiiii 225

211






Caracterizacion de nanoestructuras constituidas por GaSb

V.1. Introduccidn

En los ultimos afios ha aumentado el interés por crecer
estructuras multicapas de puntos cuanticos debido a la potencial
aplicacion de las mismas para la fabricacion y mejora de dispositivos
electronicos y opto-electronicos. La ventaja mas importante de éstas
radica en la mayor densidad de puntos cuanticos en la regidn activa,
sin que se llegue a producir un colapso de puntos cuanticos en una
Unica capa.

En este tipo de estructuras, los puntos cuanticos de una capa
pueden influir en la nucleaciéon de nuevos puntos cuanticos en las
capas superiores, como consecuencia de la transmision del campo de
deformacién a través de la capa espaciadora. Son muchos los
resultados que han demostrado que la calidad de la alineacion vertical
de los puntos cuanticos depende del numero de capas apiladas, asi
como del espesor de la capa intermedia, observandose mejor
verticalidad cuando ésta es delgada [252]. El espesor de las capas
intermedias que separan las capas puede hacerse suficientemente
grande para aumentar la densidad de puntos pero de forma que éstos
crezcan aleatoriamente en cada capa, sin estar influenciados por el
campo de deformacion de las capas de puntos previamente crecidas.
Esta opcién es la que se ha seguido en la nanoestructura analizada en
el presente capitulo.

Continuando con el analisis del efecto del antimonio en
nanoestructuras constituidas por semiconductores lll-V, este capitulo
se centra en el estudio de puntos cuanticos de GaSb crecidos sobre un
sustrato de GaAs (001). El auge del interés por este sistema se debe a
su consideracion como una alternativa al sistema In(Ga)As, ademas de
poder ampliar el rango de la longitud de onda de emisién de los
dispositivos fabricados a partir de estos puntos cuanticos [66]. La
dificultad de controlar su crecimiento hace que sea escasa la
bibliografia relativa a esta heteroestructura, aunque existen algunas
referencias relativas al crecimiento por MBE, siguiendo el modelo de
Stranski-Krastanov, por el que se han conseguido crecer sistemas de
alta calidad [253].
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Tradicionalmente, el estudio de puntos cuanticos se ha
centrado en aquellos que presentaban un alineamiento tipo I. No
obstante, el alineamiento de bandas tipo Il [42] permite transiciones de
bandas indirectas que influye en las propiedades Opticas y eléctricas.
Este tipo de alineamiento es el que se pretende conseguir con
estructuras InAs/GaSb. Su consecucién es complicada debido a los
fendmenos de segregacion de indio y antimonio. Para que se produzca
el alineamiento tipo Il, el contenido en antimonio debe ser superior al
14% [40]. Sin embargo, las nanoestructuras basadas en GaSb/GaAs
logran alcanzar esta estructura de bandas [64,65], convirtiéndolas en
sistemas muy prometedores para almacenamiento de cargas [42,64],
dispositivos opto-electrénicos que operen en el rango del infrarrojo o
aplicaciones de memoria [67]. Una novedosa aplicacion potencial de
estas heteroestructuras son las células solares fotovoltaicas de alta
eficiencia [86,254].

Durante el crecimiento de capas apiladas de puntos cuanticos
de GaSb sobre GaAs los procesos de intercambio de elementos del
grupo V (antimonio/arsénico) en la etapa de deposicion de la capa
espaciadora de GaAs pueden provocar alteraciones en la morfologia
de los puntos cuanticos y, como consecuencia, pérdida de control
sobre el crecimiento ordenado de los mismos. Estos fendmenos
dependen de la temperatura de crecimiento, la velocidad de deposicion
y las presiones parciales de los elementos IlI-V.

V.1.1. Descripcién de la nanoestructura

En este capitulo se ha estudiado una muestra crecida mediante
epitaxia de haces moleculares en el Instituto de Microelectronica de
Madrid, perteneciente al Consejo Superior de Investigaciones
Cientificas (CNM-CSIC). El sustrato utilizado es GaAs (001) dopado
tipo n con silicio (1-10' cm™®). Para el crecimiento de los puntos
cuanticos se han depositado 2 MC (espesor nominal) de GaSb a
480 °C sobre el citado sustrato. Esta capa de GaSb se mantuvo bajo
flujo de antimonio durante 20 s. Sobre la capa de mojado de GaSb se
ha crecido una capa de GaAs de 50 nm de espesor en dos etapas,
primero 10 nm a la temperatura de nucleacion de los puntos cuanticos
y los 40 nm restantes a 570 °C a una velocidad de 0,4 MC/s. Durante
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el crecimiento, las presiones de arsénico y antimonio han sido de
1,9-10° y 7,0-107 mbar, respectivamente. Estos pasos se han repetido
para las seis capas y, finalmente, la muestra se ha recubierto por
300 nm de GaAs dopado tipo p con berilio. La separacion entre capas
es suficientemente grande para que puedan ser consideradas seis
capas independientes, de forma que no influyen unas sobre otras. La
estructura de la muestra se esquematiza en la Figura V.1.

50 nm GaAs X6

GaSb GaSb

Figura V.1: Esquema de la muestra.

Los estudios de los espectros de fotoluminiscencia de esta
muestra, realizados en el CNM-CSIC (Madrid), han evidenciado la
existencia de alineamiento tipo Il, estando los huecos fuertemente
confinados (501 meV) y los electrones débilmente confinados (46 meV)
en el potencial electrostatico creado por la acumulacién de huecos
dentro de cada punto cuantico. La fotoluminiscencia alcanzada por
éstos llega a 1057 meV cuando se incrementa el potencial de
excitacion. A temperatura ambiente se ha detectado una emision y
absorcion superior a 1,3 um, convirtiéndola en una interesante
estructura para fotodetectores en el rango del infrarrojo y celdas
solares [255].
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V.1.2. Equipos y técnicas utilizadas

Para el estudio de esta heteroestructura, se han adquirido
imagenes preferentemente en seccion transversal (XTEM) mediante
microscopia electrénica de transmision convencional (CTEM). De esta
forma se ha caracterizado el alineamiento de los nanomotivos en las
diferentes capas y se ha evaluado la calidad cristalina del sistema.
Estas imagenes se han adquirido en los equipos de microscopia
electrénica de transmision ubicados en el Servicio Central de Ciencia y
Tecnologia de la Universidad de Cadiz. Ademas, se han realizado
analisis de composicion mediante HAADF utilizando los microscopios
STEM dedicados de las instalaciones de Oak Ridge National
Laboratory (EE.UU.), concretamente el VG HB 603U a 300 kV, dotado
de sistema de aberracion corregida con un tamano de sonda menor de
0,08 nm [256] y una profundidad de campo de 3-4 nm [257].

V.2. Caracterizacion estructural mediante CTEM

En las imagenes adquiridas en condiciones de DF g002 se
distinguen con claridad la presencia de las seis capas que conforman
este sistema (Figura V.2), aunque dificilmente se pueden observar los
puntos cuanticos debido a su reducido tamafio. En estas imagenes,
ademas de las capas de mojado es claramente distinguible una region
de contraste algo menos brillante sobre las mismas, que puede ser
asociado a una capa de GaAs con cierto contenido en antimonio dada
la alta tendencia de este elemento a segregarse.
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Recubrimiento de GaAs

O

50 nm

Sustrato de GaAs
Figura V.2: Micrografia XTEM adquirida en condiciones de DF g002.

El reducido tamano de los puntos cuanticos dificulta su
observacion mediante microscopia electronica de transmision
convencional, en modo de contraste de difracciéon, aunque llegan a
distinguirse por esta técnica, como se muestra en la Figura V.3. Este
reducido tamafio ha sido también detectado en muestras similares
estudiadas mediante la llamada técnica de microscopia de efecto tunel
de barrido en seccion transversal (XSTM) [258]. Para la muestra
estudiada, los nanomotivos observados presentan una altura media
entre 1y 2 nm.

Segregacion Puntos cuanticos

/ cercanos
N it

Figura V.3: Micrografia adquirida en condiciones de DF g002.

Para determinar si la morfologia final de estos puntos se ha
definido durante el crecimiento o tras el recubrimiento de los mismos
con GaAs, se han analizado diagramas de RHEED (medidas
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realizadas en el CNM-CSIC, Madrid) recogidos in situ durante el
proceso de crecimiento de los puntos cuanticos de GaSb. Estos
diagramas muestran la sefial tipica asociada a la formacién de
nanoestructuras 3D, que aparece después de 18 segundos tras
comenzar la deposicion del GaSb (Figura V.4) [259]. Esta sefal
corresponde a la transicion 2D-3D segun un modo de crecimiento
Stranski-Krastanov, en la que tiene lugar la nucleacién de los puntos
cuanticos tras la deposicion de 1,8 MC de GaSb.

Intensldad RHEED (u.a.)

As' GaSb 3 L )
D, T an, B g WO o TONS 80 100
Tiempo (s)

T .

Figura V.4: Diagrama RHEED.

Cuando los puntos cuanticos de GaSb se crecen sin recubrir,
las imagenes adquiridas mediante la técnica de AFM en el
CNM-CSIC, revelan un tamafo muy superior al que finalmente es
observado, con una altura del orden de 11,2+2,0 nm y una longitud
lateral de 30£10 nm, es decir, aproximadamente seis veces mas altos
que cuando estan recubiertos por GaAs (Figura V.5). Esto permite
concluir que durante el proceso de crecimiento de la capa intermedia
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de GaAs una importante fraccion de los puntos cuanticos se
transforman, probablemente debido al intercambio atémico entre los
atomos de antimonio, que se encuentran en la superficie, y los atomos
mas superficiales de la capa de GaAs [260]. Se confirma asi la alta
tendencia del antimonio a segregarse, ademas de la influencia de la
capa de recubrimiento. Debido a que los enlaces de GaSb son mas
débiles que los de GaAs, la presencia de esta capa fomentara la
disociacion de enlaces galio-antimonio para formar enlaces galio-
arsénico. Al igual que ocurre en los puntos cuanticos de InAs
recubiertos por GaAs [212], la presencia de esta capa supone una
reduccion considerable de la altura de los puntos cuanticos de GaSbh.

21,56 nm

a ] 7 8 9 0 N 12 13 14 15 16 17 18

Altura (nmy}

Figura V.5: a) Imagen de AFM de los puntos cuanticos sin cubrir y b)
histograma de distribucion de la altura de los puntos.
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En la imagen de la Figura V.2 se observa un contraste en forma
de capa, con un espesor de 10 nm situado encima de la capa de
mojado. Este contraste se hace menor a medida que nos alejamos de
la capa de mojado. Considerando las simulaciones cinematicas vy
dindmicas de la reflexion 002 en estos sistemas realizadas en el
capitulo anterior, las aleaciones con antimonio (GaSb,As;.,) presentan
una mayor intensidad que el GaAs. Este hecho se pone de manifiesto
en esta heteroestructura puesto que la capa de mojado, cuyo
contenido en antimonio se presupone alto, presenta una intensidad
mayor que la capa intermedia de GaAs. Conocida la facilidad del
antimonio para segregarse, se puede predecir que esta capa de
contraste decreciente corresponde a la formacién de una capa de
GaSb,As+.,debido a la segregacion del antimonio procedente del GaSb
depositado hacia la capa intermedia de GaAs. Segun Schowalter y
colaboradores [32], el antimonio se segrega siguiendo un perfil tipo
Muraki [135], formandose una aleacion de GaSbyAs;., de composicion
decreciente, como se ha mostrado en el epigrafe Perfiles de
composicion del apartado IV.2.2 en el capitulo anterior (Figura 1V.36).

Los perfiles trazados sobre la zona indicada en el parrafo
previo, como el que se recoge en la Figura V.6, muestran con claridad
la variacion de intensidad comentada. Estos perfiles de composicion
estan estrechamente relacionados con la baja difusividad del antimonio
en GaAs que hace que la reaccion de intercambio de atomos de
antimonio por arsénico no ocurra significativamente, creandose una
superficie de segregacion similar a la capa flotante de indio presente
en sistemas constituidos por InGaAs [70,261], como se ha observado
en otros sistemas estudiados en la presente memoria de tesis doctoral.
Ademas del antimonio, el arsénico residual que permanece en la
camara de crecimiento también contribuye a este fendmeno. En este
sistema, estos procesos se producen preferentemente en la intercara
GaSb-GaAs después de la formacion de los puntos cuanticos. Estos
cambios de composicién se han visto también reflejados en los datos
de fotoluminiscencia, mostrando ademas un espectro tipico del
alineamiento tipo I, peculiaridad de esta nanoestructura [70].
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Figura V.6: Perfil de intensidad en las dos capas superiores.

En la Figura V.7 se presenta el perfil de segregacién de
antimonio, determinado de acuerdo con el modelo de Muraki definido
en el capitulo anterior. Aunque este modelo en principio fue definido
para sistemas de InAs-GaAs, Schowalter y colaboradores [32] afirman
que se puede aplicar sobre sistemas de GaSb-GaAs. Para ajustar al
citado modelo el perfil de segregacion obtenido a partir de los datos
experimentales (Figura V.6), es necesario modificar el coeficiente de
segregacion R. Si partimos de una concentracion inicial de 100% en
antimonio, R debe ser 0,94 para lograr un buen ajuste. En cambio, si
suponemos que la concentracion inicial es del 20%, como afirman
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otros autores [32], R=0,9 permite un buen ajuste de los datos
experimentales con los teéricos.

Perfil de composicion ajustado

138
- 100%5b R ajustado
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L]
=9 \
o
o3
E6
o
O
3 K
O

(] 3 O 9 12 15 18
MC en la direccion de crecimiento

Figura V.7: Modelo de segregacién de antimonio.

En cuanto a la calidad cristalina de la heteroestructura, las
imperfecciones cristalinas halladas son poco significativas, teniendo en
cuenta que tan solo se han observado algunos fallos de apilamiento.
La densidad de defectos estimada es del orden de 10’ cm™.

Para la correcta caracterizacion de los fallos de apilamiento
observados, se han tomado imagenes en vista superficial y con
diferentes reflexiones, para aplicar el criterio de invisibilidad. Los
contrastes (Figura V.8) corresponden a fallos de apilamiento que se
propagan a través de la capa de GaAs que los recubre [208], hasta
llegar a la superficie u otra de las capas de GaSb, siguiendo las

direcciones de propagacion [071 1]y [071].

222



Caracterizacion de nanoestructuras constituidas por GaSb

d) -

Figura V.8: Imagenes PVTEM adquiridas en BF a) g 200 b) g220, c) g220y
d) g020.

Analizando los puntos cuanticos, se ha observado en muchos
casos la presencia de dos de ellos muy cercanos, con una
configuracién semejante a la que muestran los nano-anillos en seccion
transversal [262,263] (Figura V.3). En imagenes de alta resolucion de
las zonas del material correspondientes a estos contrastes se llegan a
distinguir dos lébulos y el espacio libre del interior del mismo (Figura
V.9). A partir de estas imagenes se ha analizado el campo de
deformacioén siguiendo las técnicas descritas en el apartado 11.5.2, que
ha permitido determinar la componente de deformacién de la epicapa
respecto al sustrato en la direccion de crecimiento. La zona de alta
deformacioén, alrededor del 7%, se asocia a un mayor contenido en
antimonio (Figura V.10).
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Figura V.10: a) Imagen XTEM HRTEM adquirida en el eje de zona [110] y b)
mapa de la componente Z (direccion de crecimiento) de la
deformacion obtenido a partir de la imagen a).

Las imagenes DF g002 y HRTEM de las nanoestructuras
analizadas muestran algunos contrastes que podrian corresponder a
anillos cuanticos, que se habrian formado durante el recubrimiento de
los puntos cuanticos. Las imagenes en vista superficial no permiten
concluir si esta posibilidad es correcta, ya que la superposicién de las
capas impide observar con claridad la formacion de los mismos, mas
aun cuando este tipo de contraste solo se observa para algunos “pares
de puntos cuanticos”. Unicamente un estudio mediante alguna técnica
de caracterizacion tridimensional, como es la tomografia o la conocida
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como 3D-STEM, permitiria determinar definitivamente la formacion de
anillos cuanticos en este sistema. Recientes estudios mediante
tomografia de sonda atémica (en inglés, atom probe tomography),
llevados a cabo en esta muestra en colaboracion con la Universidad de
Oxford (Reino Unido), han confirmado la formacion de algunos anillos
cuanticos en la muestra investigada.

La transformacién de puntos a anillos cuanticos se ha
observado en determinados sistemas de InAs, crecidos sobre GaAs
(001) al ser recubiertos por GaAs, manteniéndolos sometidos a un flujo
de arsénico a determinada temperatura durante la fase de
recubrimiento [191,251,264]. En estos casos, el indio del interior del
punto cuantico se difunde hacia el exterior del mismo, como se
esquematiza en la Figura V.11. Analogamente, al recubrir los puntos
cuanticos de GaSb con GaAs, el antimonio puede migrar hacia el
exterior del mismo generando dos Iébulos asociados a un anillo

cuantico.

Figura V.11: Esquema de la transformacion de puntos a anillos cuanticos.

Con la caracterizacion estructural realizada se ha podido
comprobar el correcto crecimiento de los nhanomotivos, observandose
que, a pesar de su pequefio tamarfo, se han nucleado en todas las
capas de forma similar, no habiéndose detectado diferencias entre
ellas en cuanto a estructura se refiere. Esto confirma que las capas
estan suficientemente separadas como para que no influyan unas
sobre ofras, pudiéndose definir como un sistema multicapas formado
por capas independientes.

V.3.Analisis de composicion

Durante el crecimiento de capas de puntos cuanticos de GaSb
sobre GaAs, en la etapa de deposicion de la capa espaciadora de
GaAs, los procesos de intercambio de elementos del grupo V, arsénico
y antimonio, pueden provocar alteraciones en la morfologia de los
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nanomotivos. Esto da lugar a la creacion de una intercara GaSb-GaAs
no homogénea, a causa de la segregacion de antimonio. Los cambios
asi generados hacen necesario el analisis de la posible influencia del
desajuste entre las capas y de los factores cinéticos de crecimiento
sobre la correcta distribucion de composicién en puntos cuanticos
enterrados bajo GaAs dentro de la estructura de interés.

En este caso, se ha recurrido al analisis de composicion
adquiriendo y analizando imagenes HAADF. Las imagenes recogidas
usando esta técnica para el sistema ternario GaAsSb son de gran
utilidad para analizar el contenido de antimonio, debido a la marcada
dependencia de la intensidad con el numero atdmico de los elementos
constituyentes del material analizado. Dado que el antimonio es el
elemento mas pesado presente en esta heteroestructura (Z=49, frente
al galio, Z=31, y arsénico, Z=33), una mayor intensidad de las
imagenes correspondera con un mayor contenido en antimonio. Estas
zonas mas intensas se han detectado en el interior del punto cuantico
y, ademas, fuera del mismo, en los alrededores de la capa de mojado
en intensidad decreciente de acuerdo con los perfiles tipicos de
segregacion descritos en el capitulo IV. Estos perfiles se asemejan
mucho al modelo descrito por Muraki para sistemas In(Ga)As, como se
ha mencionado anteriormente.

Para la aplicacion de esta técnica de analisis, las imagenes han
sido adquiridas en el equipo descrito en el apartado V.1.2 con un
angulo interior de coleccion de los electrones dispersados de 57 mrad
y usando una apertura con un semi-angulo de 22 mrad para la
formacion de la sonda de electrones incidente. Un procedimiento
detallado de aplicacion de esta técnica se puede encontrar en la
referencia [265]. De esta forma, se han recogido imagenes en las que
se resuelven claramente las columnas atémicas de galio y las de
arsénico-antimonio, debido al tamafio del haz de electrones utilizado,
inferior a 0,1 nm y, por tanto, menor que la distancia entre las
columnas atomicas del GaAs <110> que, en proyeccion, es 0,14 nm
(Figura V.12). La intensidad de las columnas anidnicas sera mayor que
en las de galio, debido a que las primeras son de mayor numero
atémico; por tanto, una mayor intensidad correspondera con una
mayor riqueza en GaSb.
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Figura V.12: Imagen HAADF adquirida en las condiciones mencionadas.

La presencia de una concentracion significativa de antimonio en
la columna anidnica puede ser detectada trazando un perfil a lo largo
de la direccion [001], como se indica en la Figura V.12. El citado perfil
se muestra en la Figura V.13. Los dobles picos que se observan se
corresponden con las dobles columnas atémicas (dumbbells®) de galio,
por un parte, y de arsénico y antimonio, por otra, a la derecha e
izquierda respectivamente. Una mayor intensidad en la columna de la
izquierda corresponde a una mayor riqueza en antimonio (Zs,=51).

GaAs GaSb,As, , GaAs

N
W

N
-

—
-\J

Intensidad (1 9000 cuentas)
©
| W JL . T AL ST L [T . I L NP AR, IO |

Lo -l s D g g b g g )

-
[6)]

1 1.5 2 2.5 3 3.
Distanciaen el eje [001] (nm)

>O '-:_
o
()]

m

Figura V.13: Perfil de intensidad trazado sobre la Figura V.12 de A a B
siguiendo la direccion [001].

® El término dumbbells hace referencia al par de columnas atémicas anion-cation.

227



Capitulo V

Es posible analizar detalladamente la distribucion de antimonio
en las imagenes de HAADF. Para ello, es suficiente con obtener el
mapa de intensidad integrada en cada celda unidad, siguiendo el
procedimiento descrito en las referencias [133,266] de forma que se
pueda conocer la distribucion de los elementos (Figura V.14). Este
método consiste en integrar la intensidad de un area determinada
alrededor de cada columna atémica o de un dumbbell completo. En
este caso, se ha integrado el area correspondiente a una celda unidad
proyectada. Para el caso del GaAs, las medidas se han realizado de
forma analoga, utilizando las celdas unidad del sustrato proximas a la
zona analizada que contiene antimonio. La media de esta medida de
intensidad para las celdas unidad de GaAs es lcans=6,17-10" cuentas,
con una desviacion estandar 0gaas=0,19-10" cuentas [259]. Las
columnas azules se asocian a las celdas unidad de intensidad inferior
a lgaastOgans, €S decir, GaAs puro o GaSbyAs,.,, con un contenido en
antimonio por debajo del limite de deteccion de este método. Cuanto
mayor sea la riqueza en antimonio, mayor intensidad presentaran las
columnas atomicas asociadas, de acuerdo con la escala que se
representa en la Figura V.14.
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Figura V.14: Mapa de distribucion de la intensidad integrada correspondiente
a la imagen de la Figura V.12.

228



Caracterizacion de nanoestructuras constituidas por GaSb

Para estimar la composicién atomica de cada celda unidad, se
puede utilizar una relacion lineal de la composicion con la intensidad,
que segun indican simulaciones HAADF previas realizadas para el
equipo utilizado en aleaciones ternarias semiconductoras, es una
buena aproximacion. Por tanto, el mapa de intensidad presentado en la
Figura V.14 puede interpretarse directamente en términos de
composicion en cada celda unidad analizada.

En general, la determinacion cuantitativa de la composicion a
partir de este tipo de imagenes no es facil, mas aun en el caso del
antimonio ya que se encuentra en baja cantidad y, ademas, los puntos
cuanticos son de un reducido tamano, como se ha observado en las
imagenes TEM. Esto hace que estén completamente rodeados de
GaAs. El recorrido preferencial de los electrones a lo largo de las
columnas atémicas, cuando el haz de electrones se enfoca en el
material orientado en el eje de zona <110> [267], hace que dichos
electrones se dispersen y sean detectados por el detector de HAADF,
tanto para las zonas de GaSb,As;., analizado como para el GaAs que
le rodea.

Como se mencion6 anteriormente, considerando los contrastes
observados en las imagenes de campo oscuro de la muestra
analizada, también existen atomos de antimonio en una capa de 10 nm
de espesor situado encima de la intercara entre los puntos cuanticos y
las capas inferiores de GaAs. Estos atomos no se detectan en el
analisis realizado en las imagenes de HAADF.

A partir de imagenes HAADF también es posible determinar la
altura y la anchura de los nanomotivos, que tienen valores en los
intervalos de 0,6-1,2 nm y 1-10 nm respectivamente, que son
compatibles con las extraidas de la caracterizacién estructural por
CTEM de esta muestra.

Del analisis de composicion, se concluye que la deposicion de
2 MC de GaSb sobre GaAs y el posterior recubrimiento del GaSb con
GaAs, conduce a la formacion de capas discontinuas de
nanoestructuras de GaSb,As;.,, es decir, distribucion no uniforme de
nanomotivos, con alturas del orden de 1 nm. Comparando los
volumenes de los puntos cuanticos estimados a partir de las medidas
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de AFM y HAADF, en puntos descubiertos y cubiertos por GaAs,
respectivamente, se concluye que el recubrimiento con GaAs reduce
en tres 6rdenes de magnitud el volumen de las nanoestructuras de
GaSb. Esto evidencia que la segregacion de antimonio debe ocurrir
durante el proceso de recubrimiento, con la consiguiente formacion de
una capa flotante de GaAs con un contenido de antimonio inferior al
15%.

230



Capitulo VI:
Conclusiones

231






Conclusiones

Capitulo VI: Conclusiones.............cccceeeeeevvnnnn......231

VI.1. Metodologia de analisis de espectros de pérdidas de energia
en el rango de bajas pérdidas............coeoiiiiiiiiiiii 235

VI.2. Efecto de laincorporacion de antimonio sobre puntos
cuanticos de InAs crecidos sobre GaAs

233






Conclusiones

En este capitulo se resumen las conclusiones derivadas del
analisis y discusion de resultados de la presente memoria de tesis
doctoral.

VI.1.Metodologia de andlisis de espectros de
pérdidas de energia en el rango de bajas
perdidas

El analisis de espectros EEL en el rango de bajas energias ha
permitido estimar la composicion de aleaciones cuaternarias
semiconductoras llI-V constituidas por elementos dificiles de analizar
mediante las técnicas convencionales de microscopia electronica de
transmision.

Andlisis de espectros EEL en el rango de bajas energias

A partir de estos analisis se ha podido comprobar la existencia
de un intercambio atomico superficial indio-galio en las
heteroestructuras analizadas, constituidas por capas y nanoestructuras
depositadas epitaxialmente por MBE de los semiconductores InAs,
GaAs y GaSb. Concretamente, se ha detectado la formacion de
InGaiAs e InGa,Sb/Asyy, por segregacion del indio en
heteroestructuras de GaAs-GaSb-GaAs-InAs-GaAs. Esto ha permitido
demostrar el papel del antimonio sobre la segregacion superficial de
indio, que vuelve a ocurrir una vez que el antimonio superficial se
agota.

En los procesos de intercambio atémico que tienen lugar
durante el crecimiento de las heteroestructuras analizadas es
altamente probable que la segregacién también ocurra hacia el interior
del punto cuantico, especialmente en las capas mas cercanas a la
cuspide del mismo.

Contribucion del analisis del plasmén

El detallado estudio de la sefial del plasmén aporta informacion
muy valiosa para el analisis de composicién de las heteroestructuras.
Su relacién con la composicion, a través de la variacion del volumen,
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permite obtener datos de composicidn que concuerdan con los
extraidos mediante otras técnicas. De esta forma también se ha
detectado la segregacion de indio y antimonio.

Ademas, se ha observado la variacion morfoldgica del punto
cuantico a partir del mapa energético del plasmon.

VI.2. Efecto de la incorporacion de antimonio sobre
puntos cuanticos de InAs crecidos sobre
GaAs (001)

Conocidas las ventajas que la inclusion de antimonio aporta
respecto a los valores de emision de puntos cuanticos de InAs crecidos
sobre GaAs (001), a lo largo de este capitulo se han discutido dos
formas de insercion del antimonio, en forma de capas de GaSb y por
irradiacion con flujo de antimonio.

Efecto de la presencia de antimonio en nanoestructuras IlI-V

La introduccidon de una capa de GaSb directamente sobre los
puntos cuanticos de InAs conduce a un aumento de tamano de los
puntos, al mismo tiempo que se ha observado un deterioro de la
calidad cristalina. Esto ha permitido concluir que el antimonio se
introduce en el interior de los puntos cuanticos. Por otra parte, cuando
el antimonio es irradiado sobre los puntos cuanticos, la calidad
cristalina mejora considerablemente.

Efecto de la capa intermedia de GaAs

La insercidon de una capa intermedia de GaAs consigue mejorar
la proteccién del punto cuantico, especialmente para un espesor
superior a 6MC, que practicamente recubre al nanomotivo. La
presencia de esta capa reduce la densidad de defectos en tres
o6rdenes de magnitud y, aunque no evita los fendmenos de
segregacion, permite que para 12 MC de espesor todo el indio se
segregue a lo largo de ella sin quedar indio restante cuando la capa de
GaSb es depositada. Ademas, al introducir una capa de GaAs
intermedia se originan puntos cuanticos de mayor tamario.
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Teniendo en cuenta las ventajas estructurales que aporta la
presencia de una capa intermedia de GaAs, es necesario determinar el
espesor 6ptimo que logra aumentar la calidad cristalina de la muestra y
mejorar los valores de emision, debido al mejor control sobre la
segregacion del indio y antimonio.

La heteroestructura que combina la presencia de un flujo de
antimonio tras el crecimiento de los puntos cuanticos de InAs y capa
intermedia de GaAs previa a la deposicion de la capa de GaSb es el
sistema mas prometedor ya que su calidad estructural y resultados de
fotoluminiscencia son los mejores, en cuanto a longitud de onda de
emision e intensidad de la misma.

Estimacion y distribucidon de la compaosicion

Se ha llevado a cabo el analisis de composicion de las
heteroestructuras investigadas mediante una estrategia que combina el
uso de varias técnicas analiticas (CTEM-DF, HAADF, EELS). Cabe
destacar el analisis de los espectros EEL con el método ICA, que ha
permitido identificar la presencia de elementos cuyas sefiales se
encuentran solapadas. Los datos asi obtenidos han permitido obtener
las siguientes conclusiones:

= La segregacion superficial de antimonio compite fuertemente con
el indio, bloqueando la incorporacibn de éste a |la
heteroestructura.

= La desorcién de antimonio es mucho mas rapida que la de indio.

Trabajos futuros permitiran completar los datos de composicién
y determinar con exactitud el valor umbral de antimonio que bloquea al
indio, asi como la forma de proteccién del punto cuantico de InAs que
permita conseguir las mejores condiciones para aumentar los valores
de emision.

Seria muy interesante conocer la ruta mas eficiente de
crecimiento para el control y la forma de los puntos cuanticos
enterrados, que son los de interés para las emisiones luminiscentes.

Ademas, se propone la determinacion de las condiciones
optimas de introduccion de antimonio sobre las nanoestructuras
citadas, mediante irradiacion superficial de este elemento o en forma
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de capa aleada con otro elemento, asi como el espesor 6ptimo de la
capa intermedia de GaAs que permita proteger al punto cuantico.

VI.3.Caracterizacion de nanoestructuras
constituidas por GaSb

Las nanoestructuras de GaSb crecidas sobre un sustrato de
GaAs (001) mediante epitaxia de haces moleculares constituyen
candidatos prometedores para conseguir alineamiento de bandas
electrénicas de tipo Il

La deposicion de 2 MC de GaSb sobre GaAs y el posterior
recubrimiento del GaSb con GaAs, conduce a la formacién de una
capa discontinua de nanoestructuras de GaSb,Asy.,, con alturas del
orden de 1 nm.

Durante el proceso de recubrimiento de los puntos con GaAs se
produce la segregacion de antimonio, formandose una capa de
GaAsSb con un contenido de antimonio inferior al 15%, reduciéndose
en tres o6rdenes de magnitud el volumen de las nanoestructuras
formadas de GaSb.
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Conclusions

This chapter summarizes the main conclusions of the analysis
and discussion of the results presented in this doctoral thesis.

VI.1. Methodology for the analysis of Low-Loss
electron energy loss spectra

The analysis of Low-Loss electron energy loss spectra has
allowed estimating the composition of IlI-V semiconductors ternary and
quaternary alloys, formed by elements which can not be analysed by
conventional TEM techniques.

Low Loss EELS

From this analysis it has been possible to prove the existence of
indium-gallium superficial atomic intermixing on the analysed
heterostructures, which are constituted by layers, alloys and
nanostructures epitaxially deposited by MBE of InAs, GaAs and GaSb
semiconductors. Specifically, it has been detected the formation of
In,GaiAs and In,GaqSb,As,., alloys because the existence of indium
segregation in the GaAs-GaSb-GaAs-InAs-GaAs heterostructure. The
antimony role on the superficial segregation of indium has been proved.
Indium segregation starts again to occur once all the superficial
antimony has been exhausted.

In the atomic intermixing process, which happens during the
growth of the analysed heterostructures, segregation is also likely to
occur inward quantum dots, especially on the dots capped by
antimony-containing layers.

Contribution of the plasmon analysis

A detailed studied of the plasmon peak gives much information
about the compositional analysis of the heterostructures. Its relation
with the composition, through the volume changes, allows obtaining
compositional data, which agree with the results derived from other
TEM techniques. In this way, indium and antimony segregation has
been also detected.
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Furthermore, a morphological change of the quantum dot has
been observed from the energetic mapped plasmon peak.

VI.2. Effect of the incorporation of antimony in InAs
qguantum dots grown on GaAs (001)

It is well-known that antimony incorporation on InAs quantum
dots grown on GaAs (001) contributes to improve their
photoluminiscent signal. In Chapter IV two ways to incorporate
antimony have been discussed, through the growth of a capping GaSb
layer and by antimony flux irradiation on InAs quantum dots.

Effect of the presence of antimony on IlI-V nanostructures

The growth of a GaSb layer directly on InAs quantum dots leads
to an increase of the quantum dots size and to a decrease of their
crystalline quality. Antimony is introduced inward the quantum dots. On
the other hand, when antimony is irradiated over the quantum dots,
crystalline quality considerably improves.

Effect of a GaAs intermediate layer

The insertion of a GaAs intermediate layer improves the
protection of the quantum dots, especially when it is thicker than 6 ML,
so this layer almost covers the whole nanomotive. The presence of this
layer also reduces defect density by up to three times and, although it
does not avoid segregation processes, when the intermediate layer is
as thick as 12 ML, it allows all indium to be segregated along this layer.
No indium is present when the GaSb layer is deposited. In addition, an
increase of quantum dots size has been detected when the
intermediate layer is present.

Considering the advantages of the presence of an intermediate
layer on the structural characteristics, it is necessary to determine the
optimum thickness which achieves an increase of the crystalline quality
as the same time as improves the emission values

The heterostructure which combines antimony flux after the
InAs quantum dot growth and a GaAs intermediate layer before the
deposition of the GaSb layer is the most promising one as it shows the
best structural quality and the most intense photoluminescent signal.
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Estimation and compositional distribution

Compositional analyses of the analysed heterostructures have
been carried out combining different analytical techniques (CTEM-DF,
HAADF, EELS). It is worth mentioning that the analysis of core-loss
EEL spectrum with ICA method has allowed identifying the presence of
elements which signals are overlapped. Conclusions from these results
are:

= Antimony surface-segregation strongly competes with indium,
and effectively blocks indium incorporation into the lattice.

= When the antimony concentration falls below a certain threshold,
indium incorporation into the lattice resumes.

Future work will need to be done to know the antimony value
which blocks indium segregation and the right way to protect InAs
quantum dots, in order to achieve the best conditions to improve
emission values.

Moreover, it is proposed as future work the determination of
most favorable conditions for the introduction of antimony in the
mentioned nanostructures, by irradiation or as a layer in combination
with another element, and the optimum thickness of the GaAs
intermediate layer for a good protection of the quantum dot.

VI1.3. Characterization of nanostructure constituted
by GaSb

GaSb nanostructures grown on a GaAs (001) substrate by
molecular beam epitaxy are very promising candidates for achieving
type llI-band alignment.

The deposition of 2 ML of GaAs capped GaSb on GaAs leads to
the formation of a discontinued layer of GaSb,As., nanostructures with
a height of the order of 1 nm.

During the GaAs capping process of the quantum dots,
antimony segregation has been observed to occur and it leads to the
formation of a GaAs floating layer with less than 15% of antimony. It
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reduces volume of the nanostructure by up to three times when
compared with uncapped GaSb quantum dots.
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