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Resumo

Neste trabalho estudamos os mecanismos de crescimento durante a epitaxia de estruturas III-V
baseadas na liga InP. Em particular, o principal objetivo foi correlacionar os mecanismos cinéticos durante
a nucleagdo de nanoestruturas auto-formadas com as propriedades estruturais da camada que serve de
substrato.

Todas as amostras foram crescidas usando um sistema de epitaxia por feixe quimico (CBE). De
forma geral as amostras foram caracterizadas usando microscopia de for¢a atdmica (AFM), microscopia
eletronica de transmissdo (TEM), difracdo de elétrons de alta energia (RHEED) e difragdo de raios-X.

Na primeira parte deste trabalho correlacionamos as mudangas morfologicas nos filmes
homoepitaxiais de InP com o padrao de RHEED exibido durante o crescimento epitaxial. Mostramos que
as mudancas morfoldgicas de 3D para 2D com os pardmetros de crescimento estdo diretamente
relacionadas com as reconstrucdes superficiais 2x1 e 2x4, respectivamente. Além disso, indicamos que a
formagdo de defeitos morfologicos ¢ devido a dimerizagdo In-P, através da ativagdo local do mecanismo
de bias na difusdo. Por outro lado, também investigamos o efeito dos pardmetros de crescimento
(temperatura, taxa de crescimento e quantidade de material) na nucleacdo e auto-formagao de ilhas de InP
sobre InGaP/GaAs.

Na segunda parte desta tese concentramos nossa aten¢ao no efeito das propriedades da camada
buffer de InGaP sobre nanoestruturas auto-formadas, principalmente sobre a sua organizagdo espacial.
Para tanto, em primeiro lugar, investigamos as propriedades de bulk da liga de InGaP e a dependéncia com
os parametros de crescimento. Nossos resultados mostram que o InGaP exibe tanto ordenamento atémico
de rede quanto modulagdo de composigao.

Estes dois fendomenos estdo correlacionados com o tipo de reconstrucdo superficial. Em
especifico, a liga de InGaP apresenta ordenamento CuPtz quando a superficie exibe reconstrugdo
superficial 2x1, conforme descrito na literatura. Por outro lado, a reconstrucdo superficial 2x4 desempenha
um papel importante no fenomeno de modulagdo de composicdo. De fato, tanto a modulagdo de
composi¢do quanto a morfologia superficial do filme depende dos mecanismos cinéticos de superficie,
que envolvem tanto os atomos adsorvidos de In quanto de Ga.

Por fim mostramos que a modulagdo de composi¢do na liga de InGaP pode organizar
espacialmente a nucleacdo de ilhas de InP em uma rede quadrada. Além disso, mostramos que € possivel
criar redes bidimensionais de pontos quanticos de InAs/GaAs a partir do arranjo espacialmente ordenado

das ilhas de InP/InGaP.
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Abstract

In this work we study the growth mechanisms during epitaxy of III-V structures based on InP. The
main goal was to correlate the kinetic mechanisms during nucleation of self-assembled nanostructures
with the bulk properties of the buffer layer.

All samples were grown by chemical beam epitaxy (CBE) and characterized using atomic force
microscopy (AFM), transmission electron microscopy (TEM), reflection high-energy electron diffraction
(RHEED) and X-ray diffraction.

In the first part of this work we correlate the morphological changes in homoepitaxial InP films
with the RHEED pattern during growth process. We show that the morphological transition from 3D to
2D with growth parameters is related to changes in surface reconstruction, from 2x1 to 2x4. Moreover, we
point out that the formation of morphological defects is due to mixed In-P dimerization, via the local
activation of the diffusion bias mechanism. On the other hand, we also investigate the influence of the
growth parameters (temperature, growth rate and amount of deposited material) on the nucleation and self-
assembly of InP islands grown on InGaP/GaAs layers.

In the second part of this work we concentrate our attention on the InGaP bulk properties, and
their effect on the self-assembled InP nanostructures, mainly regarding their spatial ordering. In this way,
we first investigate the dependence of InGaP bulk properties with the growth parameters. Our results show
that our InGaP layers exhibit atomic ordering as well as compositional modulation.

Both phenomena are correlated to the surface reconstruction exhibited by the InGaP surface
during growth process. The InGaP alloy presents CuPtg atomic ordering when the RHEED pattern shows
2x1 reconstruction, in agreement with reports in literature. On the other hand, the 2x4-type reconstruction
plays an important role in the compositional modulation phenomena. Actually, both compositional
modulation and surface morphology of InGaP films depend on surface kinetic mechanisms, and thus on In
and Ga adatom mobilities.

At last we show that the compositional modulation in the InGaP alloy can be used to organize
spatially the InP islands in a square lattice. Moreover, we point out that it is possible to produce
bidimensional lattices of InAs/GaAs quantum dots starting from a template of laterally organized

InP/InGaP nanostructures.
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Capitulo 1

Introducao Geral

1.1 Introducao

A crescente demanda da tecnologia pela sociedade tem gerado a necessidade de um grande
volume de dispositivos, eletronicos e opto-eletronicos, que possam realizar tarefas cada vez mais
complexas. Isto motiva o desenvolvimento e aprimoramento dos mais variados circuitos integrados, os
quais devem exibir alta velocidade de processamento, estabilidade e consumo reduzido.

Na area da Eletronica, a grande maioria dos dispositivos é baseada no semicondutor silicio (grupo
IV da tabela periodica). Um dos motivos do silicio ser o elemento dominante nesta area € a alta qualidade
do diéxido de silicio, que ¢ um o6timo isolante € pode ser termicamente crescido sobre o silicio. Além
disso, Si na forma de silica e silicatos perfaz cerca de 25% da crosta terrestre, fato que torna o Si a
alternativa mais barata entre as varias outras possiveis [1].

Por outro lado, a recombinagao elétron-buraco no silicio ¢ indireta; por este motivo, dispositivos
opto-eletronicos (por exemplo, laseres de estado sélido) e mesmo dispositivos eletronicos que necessitam
de respostas ultra-rapidas, tal como transistores para telefonia celular, sdo baseados em semicondutores
I-V [1].

Os semicondutores III-V s3o ligas formadas entre os elementos do grupo III (por exemplo, Ga e
In) e do grupo V (por exemplo, P e As), originando ligas binarias tais como InAs, InP e GaAs, ou mesmo
ligas ternarias (por exemplo, InGaAs e InGaP) e quaternarias (por exemplo, InGaAsP). Tais materiais sdo
mais comumente obtidos através de técnicas de crescimento epitaxial [2].

A mudancga na composi¢do ndo afeta somente fatores estruturais (pardmetro de rede), mas também
as propriedades eletronicas. A figura 1.1 mostra o diagrama de bandgap versus pardmetro de rede para
diversos materiais semicondutores. As linhas continuas representam ligas formadas pelos compostos

situados nos extremos. A composicdo destas ligas pode ser variada continuamente. Por exemplo, a linha



laranja representa a liga ternaria In,Ga,.,P (onde x representa a quantidade de In). E interessante notar que
quando x=0.485, a liga de InGaP possui o mesmo parametro de rede do GaAs embora possua uma energia
de bandgap mais alta. Esta possibilidade de poder variar intencionalmente tanto o parametro de rede
quanto o bandgap ¢é de extrema utilidade para o desenvolvimento da area de opto-eletronica, pois permite
a fabricacdo de dispositivos que trabalham em diferentes faixas do espectro eletromagnético. Além disso,
permite a obtengdo de estruturas formadas por varias camadas semicondutoras com o mesmo parametro de
rede, mas propriedades eletronicas distintas, permitindo a fabricagdo de outras classes de dispositivos. Um

bom exemplo sdo os laseres de pogos quanticos [3,4].
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Figura 1.1: Diagrama da energia de Gap versus pardmetro de rede para diversos semicondutores. Os semicondutores III-V
destacados em azul podem ser crescidos no Laboratorio de Pesquisa em Dispositivos do IFGW-UNICAMP. As linhas continuas
correspondem a ligas formadas pelos materiais por elas conectados. Diferentes posi¢des sobre estas linhas indicam diferentes

composi¢des. Em particular a liga InGaP com composigdo x=0.485 possui o mesmo pardmetro de rede do GaAs.

Em particular, nos altimos anos, a liga ternaria Ing4s5Gags;sP crescida sobre GaAs(001) tem sido
bastante aplicada industrialmente e estudada cientificamente, inclusive pelo Laboratério de Pesquisa em
Dispositivos do IFGW-UNICAMP [5]. Sua energia de bandgap em torno de 1,92 eV a 300K possibilita
seu emprego como substituto da liga AlGaAs [6], cujo crescimento por algumas técnicas de epitaxia €
dificultado pela eficiéncia do aluminio em se ligar com o oxigénio e o carbono, originando niveis
profundos. Além disso, a heterojungdo InGaP/GaAs apresenta maior descontinuidade na banda de
valéncia, seletividade a ataques quimicos ¢ maior velocidade de recombinagdo superficial, favorecendo

seu emprego na fabricagdo de dispositivos eletronicos e opto-eletronicos.



Por outro lado, estruturas semicondutoras com baixa dimensionalidade (pogos, fios e pontos
quanticos) exibem caracteristicas de transporte e estrutura eletronica proprias, que vado desde
condutividade quantizada até estruturas eletronicas similares a dos atomos isolados. Por este motivo, a
obtencdo de nanoestruturas tem estimulado tanto estudos fundamentais em fisica quéntica quanto a
fabricacdo de dispositivos quanticos de nova geracdo, tais como transistores de um sé elétron [7,8], diodos
de tunelamento ressonante [9], memorias Opticas baseadas em pontos quanticos [10] e laseres
semicondutores com alta eficiéncia de emissdo [11]. A possibilidade da fabricacdo de dispositivos
quanticos abre um novo horizonte nas areas de Optica e opto-eletronica bem como nos campos da
criptografia e computagdo quanticas [12].

Na area dos semicondutores III-V [12,13,14], ha duas maneiras mais comuns de se fabricar
nanoestruturas. A primeira envolve processos de litografia, corrosdo timida e seca, recrescimento em
amostras processadas e/ou epitaxia seletiva. A segunda maneira aproveita o acumulo de tensdo em
estruturas tensionadas (ou seja, que possuem materiais com diferengca no pardmetro de rede) durante o
crescimento epitaxial para propiciar a auto-formagdo de nanoestruturas. A ultima técnica possui diversas
vantagens em relacdo a primeira [12,13], e por este motivo, na ultima década ela tem se mostrado uma

area de pesquisa intensa.

1.2 Crescimento Epitaxial

A produgido de estruturas semicondutoras ¢é feita normalmente por crescimento epitaxial, que pode
ser compreendido, na maioria dos casos, como o crescimento de uma camada cristalina com a mesma
orientacdo e estrutura cristalina exibida pela camada que serve de substrato [15]. Os atomos que formarao
a camada sdo organizados em uma rede cristalina que, a principio, segue o molde fornecido pelas ligagdes
quimicas pendentes na superficie do substrato cristalino. Em outras palavras, o substrato funciona como
um modelo que sera seguido pelo filme a ser formado. E bom ressaltar que, para haver crescimento
epitaxial, algumas condigbes sdo imperativas: (i) auséncia de impurezas ou regides amorfas sobre a
superficie do cristal; (ii) condigdes favoraveis para que os atomos formem as ligagdes quimicas corretas.

No caso em que nao ha diferengas na estrutura ¢ composi¢do quimica da camada a ser depositada
e do substrato, o crescimento ¢ denominado homoepitaxial. Nesse caso, tanto substrato quanto camada
epitaxial possuem o mesmo pardmetro de rede, € o processo de crescimento depende exclusivamente das
propriedades superficiais. Exemplos sdo os sistemas GaAs/GaAs e InP/InP. Por outro lado, quando ha
diferenca na composig¢do quimica e/ou na estrutura cristalina, o crescimento ¢ denominado heteroepitaxial.
Camada e substrato podem ter ou ndo o mesmo parametro de rede, e o processo de crescimento pode

depender também das propriedades de bulk dos materiais envolvidos. Exemplos sdo o Ing455Gags;sP/GaAs



(mesmo parametro de rede) e InP/GaAs (~3.8% de diferenga no parametro de rede). Neste Gltimo ocorre a
auto-formacao de nanoestruturas 3D.

Ha diferentes técnicas de crescimento epitaxial, que variam conforme a fase em que os atomos a
serem depositados se encontram (liquida, vapor ou molecular) e o tipo de precursor (material fonte desses
atomos) [2,16,17]. Dentre todas, destaca-se a técnica MBE [17] (do inglés molecular beam epitaxy) pela
sua simplicidade em termos de uso e modelamento. Trata-se da deposigdo fisica, que permite um alto grau
de controle sobre a espessura das camadas crescidas e a diminuigdo na largura das interfaces entre
camadas com composigdes distintas. Nesta técnica, o substrato ¢ mantido aquecido dentro de uma camara
de ultra alto vacuo, de forma que os atomos ou moléculas o atingem sob a condi¢do de fluxo molecular, ou
seja, o caminho livre médio das espécies ¢ maior que a distancia da fonte ao substrato. Isso possibilita
transigOes abruptas na escala atdmica entre diferentes camadas através da interrupgao do feixe molecular.
O feixe molecular ¢ formado por atomos ou moléculas do proprio material que constituira a camada

epitaxial. No caso do crescimento de GaAs, sdo atomos de Ga e moléculas de As, ou As,.

1.3 Mecanismos Cinéticos de Superficie

A dindmica dos atomos no crescimento epitaxial, no caso da técnica MBE, é governada
basicamente por trés processos cinéticos; (1) deposi¢do, (2) difusdo e (3) dessorgdo, esquematizados na
figura 1.2a [18].

Na deposicdo o atomo incidente interage com a superficie cristalina, se prendendo a ela. Isto pode
ocorrer de duas formas: por uma adsor¢do fisica, ou seja, interacdo de natureza coulombiana através de
forcas de Van der Waals, permanecendo em pogos de potencial rasos de onde pode escapar facilmente; ou
por adsor¢do quimica, isto €, incorporagdo a superficie através da formacdo de ligagdes quimicas com os
atomos do substrato.

O principal processo de relaxacgdo superficial € a difusdo dos atomos adsorvidos sobre a superficie.
Este movimento depende das barreiras de potencial associadas as configuragdes locais da superficie bem
como da temperatura do substrato.

Ja a dessorcao € o processo no qual o atomo deixa a superficie do cristal retornando a fase vapor.
Dependendo da temperatura do substrato ou da sobre-pressdo proporcionada pelo feixe molecular, o
atomo adsorvido na superficie pode escapar da superficie (mesmo as custas do rompimento de ligagdes
quimicas) antes que seja definitivamente incorporado & camada epitaxial. A probabilidade de um atomo

dessorvido depositar-se novamente ¢ praticamente nula.
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Figura 1.2: (a) mecanismos (1-deposi¢do, 2-difusdo e 3-dessorgdo) e estruturas microscopicas durante o crescimento epitaxial,(b)

mecanismo de bias na difusdo e (c) reconstrugio superficial 2x4 com dimeros da mesma espécie.

Os processos de difusdo e dessor¢ao sdo termicamente ativados. Isso significa que existe uma
competicdo entre esses dois processos durante o crescimento. Contudo, na faixa de temperatura
normalmente empregada na técnica MBE, considera-se que a taxa do processo de dessorcdo ¢€
praticamente desprezivel em comparacao a de difusao.

A probabilidade de ocorrer o processo de difusdo depende da configuragdo superficial em que o
atomo adsorvido se encontra. Por isso, o tipo de superficie e as microestruturas presentes t€ém um papel
fundamental na cinética superficial dos atomos. Normalmente, a superficie do cristal ndo ¢ formada por
um Unico plano cristalino, mas por planos cristalinos (terragos) separados por degraus, os quais, por sua
vez, podem apresentar descontinuidades (cantos de degrau), conforme esquematizado na figura 1.2a.
Tanto nos degraus como nos cantos ha um nimero maior de ligagdes quimicas pendentes, devido a
auséncia dos atomos laterais. Dessa forma, caso um atomo adsorvido alcance uma dessas posi¢des, sua
interagdo com a superficie tornar-se-4 mais forte. A figura 1.2b mostra o esquema de uma superficie
unidimensional, na qual o potencial do atomo adsorvido (destacado em preto), em relagdo a superficie
durante o processo de difusdo, ¢ apresentado em fungdo de sua posi¢do. Para que o atomo passe da
posicdo atual para uma posigao vizinha (no mesmo terrago) € necessario desfazer a interagdo com o atomo
diretamente abaixo, representada pela energia Es. Na verdade, na maioria dos modelos, Eg é uma energia
efetiva que leva em conta a interacdo do 4&tomo com outros atomos vizinhos que se encontram no plano
inferior (interacdo com o plano). Por outro lado, se o atomo estiver justamente no degrau, ele tendera a

formar ligagdes quimicas laterais com os atomos do degrau, e conseqiientemente, sua energia de interagao



sera EgtEy. De forma analoga, se o a&tomo estiver num canto o nimero de ligacdes laterais aumentara, e
sua energia sera dada por EstnEy, onde n representa o nimero de ligacdes laterais.

Além disso, os degraus podem influenciar no processo de difusdo dos atomos adsorvidos através
da descontinuidade criada nos terragos; a falta de simetria na superficie do cristal em torno de um degrau
pode modificar o processo de difusdo dos atomos localmente. Baseando-se neste argumento, Schwoebel e
Shipsey [19] propuseram um mecanismo cinético para explicar seus resultados experimentais,
denominado bias na difusdo ou Barreira Schwoebel. De maneira simplificada, os atomos que se
aproximam do degrau pelo lado superior precisam de uma energia extra para ultrapassa-lo. Isso significa
que probabilidade do atomo ser refletido pelo degrau € superior a probabilidade do atomo alcancar o
terrago inferior.

Esta anisotropia na difusdo leva a uma incorporagdo preferencial dos atomos adsorvidos nos
degraus dos terragos superiores, gerando uma corrente ascendente de atomos. Esta corrente ascendente &
puramente de nao-equilibrio, pois ocorre no sentido inverso ao esperado para a relaxa¢dao superficial.
Conseqiientemente, o crescimento pode se tornar instavel, no sentido em que a superficie torna-se mais
rugosa, mesmo as custas da formagdo de um maior nimero de ligagdes pendentes, ou seja, do aumento da
energia superficial [18].

Normalmente, os detalhes do mecanismo de bias na difusdo e sua implementagcdo variam
conforme o modelo proposto [20]. Entretanto, em termos do potencial de interagdo, geralmente assume-se
uma energia extra no processo de difusdo do atomo. No caso do esquema da figura 1.2b, Ep representa a
energia extra no potencial do atomo adsorvido caso ele se aproxime do degrau pela borda superior.

Por fim, mesmo sobre os terragos, ha caracteristicas superficiais que afetam o processo de difusdo.
O arranjo atdmico da superficie ndo ¢ igual ao apresentado pelo material em bulk. Para minimizar o
numero de ligagdes atOmicas pendentes, os atomos superficiais se re-arranjam diferentemente do que
aqueles dentro do cristal. Este fendmeno ¢ denominado reconstruc@o superficial. A figura 1.2¢c mostra uma
reconstrugdo tipica da superficie do GaAs(001) [21]. Essa reconstru¢do é denominada 2x4 uma vez que ha
uma célula unitaria (parte hachurada) bem definida com comprimento de 2 distdncias atOmicas e largura
de 4 distancias atdmicas entre atomos da mesma camada atdmica (atomos menores em preto). Além disso,
apresentam dimeros da mesma espécie, no caso, 2 atomos superficiais do grupo V ligados (atomos
maiores em preto). O tipo de reconstru¢ao depende tanto das caracteristicas da superficie cristalina quanto
das condigdes de crescimento (temperatura, pressao, etc). Por exemplo, a reconstrucdo superficial do
GaAs (001) passa de 2x4 com dimeros As-As para 4x2 com dimeros Ga-Ga na auséncia de sobre-pressao
de As, [22].

Do ponto de vista de simulacdo Monte Carlo cinético, esses detalhes da estrutura superficial sdo

incorporados através de energias de ligagdo, por exemplo, Es, Ex € Eg no esquema da figura 1.2b, que



representam a interagdo efetiva do atomo adsorvido com a configuragdo estrutural da superficie. Dessa
forma, embora seja dificil ter uma comparagdo direta com mecanismos microscopicos envolvidos,
modelos desse tipo, através dos processos basicos de difusdo, deposicdo e dessorgdo, permitem o estudo
de diversos detalhes do crescimento epitaxial, tal como a evolugao superficial da camada sendo crescida.
Em resumo, o crescimento epitaxial é o resultado de um fenomeno fora do equilibrio envolvendo
a interagdo de um nimero muito grande de atomos sobre uma superficie cristalina. As interacdes
dependem tanto das propriedades extrinsecas (temperatura em que se mantém o substrato, taxa de
deposicdo ou mesmo morfologia inicial do filme) como das propriedades intrinsecas (tipo de rede

cristalina e energia de ligagdo que os atomos fazem entre si) ao material.

1.4 Auto-formacio de Nanoestruturas em Sistemas Tensionados

Como citado anteriormente, o crescimento heteroepitaxial ocorre quando um filme de um
determinado material ¢ depositado num substrato cristalino de composi¢do quimica distinta.
Diferentemente do caso homoepitaxial, a evolugdo superficial durante o crescimento heteroepitaxial
também depende das propriedades de bulk do filme e do substrato bem como da interface formada entre
eles. Basicamente, trés modos de crescimento podem ocorrer durante a deposicdo do filme sobre o
substrato [23,24]: Frank-van der Merwe (FM), Stranski-Krastanow (SK) e Volmer-Weber (VW). A figura
1.3 mostra esquematicamente as caracteristicas basicas da cada modo de crescimento. No modo FM, o
crescimento ocorre camada a camada (2D) de maneira similar a homoepitaxia. Um exemplo é o
crescimento de Ing4g5Gags;sP sobre GaAs(001). No modo SK para os primeiros instantes de deposi¢do
aparece uma fina camada tensionada (parte superior da figura 1.3). Com o aumento da quantidade de
material depositado a espessura do filme torna-se maior que uma certa “espessura critica”. Neste ponto,
comecam a se formar ilhas 3D coerentes que coexistem com um filme fino chamado “camada molhante”.
A formagao das ilhas permite a relaxagdo parcial da tensdo através da deformacdo do filme e do substrato.
Este € o caso do sistema InP/GaAs(001). No modo VW a morfologia é caracterizada pela presenca apenas
de ilhas 3D, sem ocorrer a formagdo da camada molhante. Um exemplo em sistemas semicondutores I111-V

¢ 0 InAs/GaP(001).
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Figura 1.3: Esquema dos trés modos principais de crescimento heteroepitaxial. No modo FM, o crescimento ocorre camada a
camada (2D), formando um filme fino tensionado sobre o substrato. No modo SK, para os primeiros instantes de deposicao
aparece uma fina camada tensionada (parte superior). Com o aumento da quantidade de material depositado a espessura do filme
torna-se maior que uma certa “espessura critica”. Neste ponto, comegam a se formar ilhas 3D coerentes que coexistem com um
filme fino chamado “camada molhante”. J4 no modo VW a morfologia ¢ caracterizada pela presenca apenas de ilhas 3D, sem

ocorrer a formagdo da camada molhante.

A evolugdo em um ou outro modo de crescimento depende da tensdo acumulada no sistema filme
e substrato (devido ao descasamento de parametro de rede entre os dois materiais), da relacdo entre as
energias nas interfaces e dos processos cinéticos envolvidos durante a deposigao.

A figura 1.4 mostra uma diagrama de fase em fun¢do do descasamento e da quantidade de
material depositado, para uma relagio especifica entre as energias de superficie do filme e substrato. Este
diagrama foi obtido por Daruka e Barabasi [23,24] a partir de um modelo de equilibrio termodindmico.
Embora as técnicas de crescimento sejam basicamente de ndo equilibrio, diversos modelos que usam
somente consideragdes de equilibrio conseguem capturar a esséncia do processo de auto-formacdo das
nanoestruturas [23-27]. Nesse caso, a energia livre (ou a energia interna, considerando que a contribui¢do
da entropia do sistema seja desprezivel) por atomo é minimizada em fungdo da configuragédo estrutural do
sistema. Em outras palavras, determina-se o arranjo que minimiza a energia livre para um determinado
conjunto de parametros do sistema, dentre os quais, encontram-se o descasamento ¢ a quantidade de filme
depositado.

Nesse diagrama sdo esquematizadas as caracteristicas basicas de cada modo de crescimento
descrito acima. Os painéis ao lado do diagrama de fase apresentam um esquema das estruturas presentes
em cada fase. Para pequenos valores de descasamento entre filme e substrato, o crescimento ocorre no
modo FM e, o filme se mantém bidimensional até uma certa espessura critica. A partir dessa espessura,
formam-se estruturas 3D na superficie do filme (ilhas hachuradas na figura 1.4), cujo parametro de rede

ndo segue o do substrato. Elas sdo geralmente denominadas ilhas relaxadas.
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Figura 1.4: Diagrama de fase em fun¢do do descasamento e quantidade de material no crescimento de sistemas tensionados
[23,24]. As fases em que ocorrem os modos de crescimento Frank-van der Merwe (FM), Stranski-Krastanow (SK) e Volmer-
Weber (VW) sédo indicadas por suas siglas. As fases indicadas por R1, R2 e R3 exibem ilhas 3D que crescem (ilhas hachuradas)
indefinidamente através do mecanismo denominado Ripening. Os painéis ao lado do diagrama de fase apresentam um esquema
das estruturas presentes em cada fase. Em particular, este modelo ndo considera a possibilidade de haver relaxagdo da tensdo

através de defeitos (deslocagdes) dentro do filme 2D.

Por outro lado, conforme se aumenta o descasamento entre filme e substrato, a espessura critica
torna-se cada vez menor. A partir de um certo valor de descasamento, o crescimento ocorre no modo SK,
isto ¢, formacdo de uma camada bidimensional juntamente com ilhas 3D coerentes. Na figura 1.4, para
valores de descasamento mais altos ainda, ndo ha a formacdo da camada molhante ¢ o modo de
crescimento ¢ basicamente o VW. Tanto no SK quanto no modo VW, formam-se ilhas 3D coerentes, isto
¢, que exibem aproximadamente o mesmo parametro de rede do substrato. O mecanismo responsavel pela
formacg@o espontanea dessas estruturas 3D ¢ a relaxagdo parcial da tensdo através da deformag@o coerente
do filme e do substrato. A distribui¢do tridimensional do material depositado (filme) permite, através da
expansdo ou compressao lateral locais da rede cristalina tanto do filme como do substrato, a reducido da
energia elastica acumulada dentro do filme e substrato, na regido proxima a superficie. Por outro lado, o
aumento da area superficial aumenta a energia livre de superficie. Portanto, a formagdo e a evolugdo
dessas estruturas 3D dependem do balango entre as energias de tensdo filme e substrato e a energia
superficial.

O diagrama de fase da figura 1.4 ndo somente prediz os modos basicos de crescimento, mas
também produz uma caracterizacao detalhada das possiveis fases em termos da densidade de ilhas,
tamanho de equilibrio e onde aplicavel, da espessura critica da camada molhante. De fato, varios aspectos

experimentais observados nos sistemas heteroepitaxiais CdSe/ZnSe, Ge/Si e InAs/GaAs sao preditos [28].



Por exemplo, a reducdo da espessura critica com o grau de descasamento [29] e que a estabilidade das
ilhas 3D depende da quantidade de material depositado [30,31].

Por outro lado, o modelo de Daruka e Barabasi [23,24] ndo engloba os efeitos dos processos
cinéticos discutidos na sec¢do anterior por ser um modelo de equilibrio termodinamico. Nesse caso, ndo ¢é
capaz de predizer a influéncia das condigdes de crescimento (temperatura e taxa de deposi¢do) bem como
a aleatoriedade na nucleacdo das ilhas 3D. Portanto, pode ser comparado diretamente apenas em situagdes
em que o processo ¢ quase de equilibrio ou pode servir de ponto inicial para a analise de processos fora do
equilibrio.

Na verdade, caracteristicas tais como tamanho e distribuicdo espacial das nanoestruturas auto-
formadas durante o crescimento epitaxial de filmes tensionados dependem da coexisténcia de efeitos de
equilibrio e de nao equilibrio. Isso ¢ tanto verdade que, por exemplo, Ramachandran et al [32] mostraram
experimentalmente a formagao de estruturas quase-3D durante a transi¢ao de filme 2D para ilhas 3D no
sistema InAs/GaAs(001). Isso indica uma maior complexidade na evolu¢do morfoldgica do sistema que a
prevista pelos modelos termodinamicos.

A fim de explicar os efeitos dos processos cinéticos em sistemas tensionados, modelos dindmicos
e simulagdes Monte Carlo cinético também tém sido desenvolvidos [28,33-36]. Estes modelos tedricos
explicam razoavelmente bem a maioria dos resultados experimentais em seus pontos essenciais, entretanto
ainda sdo limitados. Em sistemas heteroepitaxiais, a mobilidade de um atomo ¢ determinada ndo somente
pela configuragdo local da superficie, mas também pelo campo de tensdo ndo-local. J4 que a tensdo
depende da morfologia superficial completa ¢ da composi¢cdo, modelar o crescimento de sistemas
tensionados ao nivel atdmico ¢ muito caro do ponto de vista computacional.

O modo geralmente mais estudado em crescimentos de sistemas heteroepitaxiais tensionados € o
modo Stranski-Krastanow (SK). Isto ocorre porque as nanoestruturas formadas neste modo exibem efeitos
de confinamento quantico dos portadores e niveis discretos de energia. Por outro lado, o crescimento pode
ser controlado de forma a evitar as ilhas 3D relaxadas, que exibem diferentes propriedades eletronicas
devido aos defeitos presentes no material. Em relacdo as propriedades eletronicas, as nanoestruturas que
sdo alongadas em uma direcdo podem confinar os portadores em duas dimensdes enquanto as ilhas 3D
podem confinar os portadores em trés dimensdes. Por este motivo, elas sdo normalmente denominadas
fios e pontos quanticos, respectivamente.

A exibicdo de propriedades quanticas torna a formagdo espontdnea de nanoestruturas
semicondutoras pelo modo de crescimento SK um meio promissor no desenvolvimento de dispositivos
com novas propriedades opticas e eletrdnicas. Entretanto, em geral, as nanoestruturas auto-formadas
distribuem-se aleatoriamente e ndo possuem homogeneidade absoluta em tamanho, forma e/ou

composi¢do. Por outro lado, organizagdo espacial e homogeneidade sdo imprescindiveis dependendo da
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aplicagdo que se pretende [12,13]. Nesse contexto, diversos trabalhos tedricos e experimentais tém sido
desenvolvidos com o objetivo de entender os mecanismos basicos que determinam a nucleacdo e as
caracteristicas (distribuicdo espacial, forma, composigdo, etc) destas nanoestruturas [12-14,37-41] e, por

conseqiiéncia, tornar o processo controlavel.

1.5. Apresentacio da Tese

O principal objetivo desta tese ¢ o estudo dos mecanismos de crescimento durante a epitaxia por
feixe quimico de estruturas III-V baseadas na liga InP, que tem sido estudada pelo nosso grupo nos
ultimos anos. Neste trabalho, tanto a evolugdo morfoldgica do filme homoepitaxial quanto de sistemas
heteroepitaxiais ¢ investigada. Nos sistemas heteroepitaxiais, tenta-se correlacionar os mecanismos
cinéticos com as propriedades estruturais da camada que serve como substrato.

Em particular, foram crescidas ilhas 3D de InP pelo modo SK sobre uma buffer de
InGaP/GaAs(001). A diferenca de pardmetro de rede entre InP e Ing455Gags5,5P/GaAs € de 3.8%, ou seja, a
mesma do sistema InP/GaAs. Ha dois motivos principais para se ter escolhido o InGaP/GaAs como
camada buffer para a nucleagdo de ilhas de InP ao invés da deposigdo direta sobre GaAs. Em primeiro
lugar, esta escolha evita a troca entre os elementos do grupo V, isto é, entre As e P. Este efeito pode
modificar tanto a composi¢do quanto a forma das nanoestruturas [41]. Em segundo lugar, abre a
possibilidade de controlar as caracteristicas das nanoestruturas através das propriedades de bulk e
superficiais da liga ternaria InGaP. Em particular, no trabalho de tese de doutorado realizado no
Laboratorio de Pesquisa em Dispositivos do IFGW-UNICAMP, J. Bettini mostrou que o InGaP crescido
por epitaxia por feixe quimico exibe regides de até ~70 nm com ordenamento atdmico e estruturas
superficiais distintas [5]. Além disso, ligas ternarias ou quaternarias podem exibir varia¢des locais em sua
composi¢do. Estes fendomenos podem afetar a nucleacdo dos pontos quénticos e por isso foram
investigados.

Esta tese esta dividida da seguinte maneira. O capitulo 2 apresenta a técnica de epitaxia utilizada
para o crescimento das estruturas semicondutoras, bem como as técnicas de caracterizagdo estrutural e
optica empregadas para analise dos diversos sistemas crescidos. No capitulo 3 ¢ discutido o efeito da
reconstrugdo superficial da superficie do InP(001) na evolucdo superficial de camadas homoepitaxiais. Ao
mesmo tempo, discute-se qualitativamente a influéncia nos mecanismos cinéticos de superficie. O capitulo
4 trata da auto-formacgdo de ilhas de InP/InGaP. Em particular, investiga-se a influéncia dos mecanismos
cinéticos através da mudanca das condigdes de crescimento nas caracteristicas das ilhas 3D formadas. No
capitulo 5 sdo apresentados os fendmenos de bulk presentes na liga ternaria de InGaP e a influéncia das

condi¢des de crescimento. Por outro lado, o capitulo 6 trata da correlagdo do fendmeno de modulagdo de
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composi¢do e da morfologia superficial do InGaP com o tipo de reconstrugdo superficial durante o
crescimento da liga. No capitulo 7 estuda-se a possibilidade de se obter ilhas de InP organizadas
lateralmente utilizando-se o campo de tensdo periddico criado pela modulagdo de composi¢ido dentro da
buffer de InGaP. Discute-se também a auto-formacéo de redes bi e tridimensionais de pontos quanticos a

partir de um femplate de InP/InGaP organizado lateralmente.
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Capitulo 2

Técnicas Experimentais

2.1 Epitaxia por Feixe Quimico e Tipo de Substrato

Para o crescimento das amostras foi empregado o sistema CBE (do inglés chemical beam
epitaxy), modelo Riber 32, do IFGW-UNICAMP. A figura 2.1 mostra o esquema geral do equipamento.
Durante o crescimento, o substrato ¢ mantido na cimara de alto vacuo onde sdo injetados os precursores,
hidretos como fonte de atomos do grupo V e vapores de organometalicos como fonte do grupo III. A
temperatura da superficie € controlada com a ajuda de um pirdmetro infravermelho calibrado pelo ponto
de fusdo do InSb [1]. Os precursores do grupo V sdo AsH; e PHj;. Estes hidretos sdo decompostos
termicamente em As, ¢ P, logo antes de serem injetados na cdmara de crescimento. As fontes do grupo
III (In e Ga) sdo trimetilindio (TMI) e trietilgalio (TEG), ambos arrastados para a camara por H, ultra-
puro.

O emprego de um feixe molecular de organometalicos introduz maior complexidade nas reacdes
quimicas superficiais no crescimento por CBE quando comparado com o MBE. Isto ocorre porque ¢
preciso que as moléculas de organometalicos sejam quebradas para haver a liberagao dos atomos do grupo
III, e conseqiientemente, crescimento epitaxial. Como ocorre na Deposi¢do Quimica de Vapores
Organometalicos (MOCVD), a propria superficie do cristal catalisa a quebra por pirdlise das moléculas de
organometalicos. Isso introduz vantagens e desvantagens a técnica. Por um lado, pode haver a presenca
residual de carbono ou hidrogénio proveniente das moléculas organometalicas. Por outro, possibilita o
crescimento seletivo [2,3], ou seja, que ocorre apenas em areas pré-determinadas, através do recobrimento
prévio da superficie por uma mascara, geralmente de material dielétrico. O material da mascara ndo
catalisa a quebra das moléculas de organometalicos nas areas recobertas evitando, portanto, a deposigdo

de filme sobre as mesmas. No sistema MBE este tipo de crescimento seletivo normalmente néo ocorre.
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Figura 2.1: Esquema do sistema CBE do IFGW-UNICAMP; usado no crescimento epitaxial das amostras. A figura também

ilustra disposi¢ao do canhdo de elétrons (20 keV) e da tela de fosforo do sistema RHEED acoplado a cdmara de crescimento.

Apesar do aumento da complexidade quimica devido a utilizagdo de precursores nao elementais,
assume-se geralmente que a evolugdo do crescimento epitaxial por CBE ¢é controlada pelos mesmos
processos fisicos considerados na técnica MBE, ou seja, deposicao, difusdo e dessor¢do principalmente
dos atomos do grupo III e, as vezes, também do grupo V. Para tanto, certas hipoteses devem ser
verificadas experimentalmente. Em primeiro lugar, a quebra dos organometalicos deve ser rapida para que
outros mecanismos quimicos sobre a superficie possam ser desprezados. Tal suposi¢do ¢ normalmente
satisfeita nas faixas de temperatura usualmente utilizadas, 450 — 530 °C para o InP ¢ 500 — 600° C para o
GaAs. Nessas faixas, a taxa de crescimento é praticamente constante, pois os processos de dessorgdo,
tanto do atomo metalico quanto de moléculas intermediarias do processo de pirdlise, podem ser
desprezados [4,5]; a eficiéncia do processo de pirdlise proporciona a liberagdo rapida dos atomos do grupo
III. Em segundo lugar, a influéncia dos residuos resultantes da pir6lise (carbono e hidrogénio) deve ser
desprezivel, pelo menos do ponto de vista da cinética de crescimento. Em outras palavras, os residuos nao
devem causar mudangas significativas na morfologia superficial do filme em crescimento. Esse ponto
também ¢ geralmente satisfeito, embora alguns trabalhos apontem uma possivel influéncia do hidrogénio
[6].

Os filmes discutidos nesta tese foram crescidos sobre substratos de InP (001) e de GaAs(001).

Para a homoepitaxia de InP foram utilizados substratos nominais de InP (001) com erro no angulo de corte
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< 0.1°. O tamanho dos terragos para esse angulo ¢ da ordem de 100 nm. Para os filmes heteroepitaxiais
foram utilizados substratos nominais de GaAs com erro no angulo de corte < 0.1° e vicinais com angulo
do corte intencional de 2° na dire¢do [110]. A distancia entre os degraus neste ultimo caso é da ordem de
10 nm. Nestes substratos vicinais (denominados substratos tipo-A) os degraus formados intencionalmente
possuem ligagdes pendentes terminadas no elemento do grupo III (Ga no caso do GaAs).

A desoxidagdo dos substratos foi feita termicamente dentro da cdmara de crescimento,
imediatamente antes da deposicdo dos filmes. Os substratos de InP foram mantidos a temperatura de
535°C com sobre-pressdo de P, durante 10 min. De forma analoga, os substratos de GaAs foram mantidos

a temperatura de 600°C por 10 min com sobre-presséo de As,.

2.2 Difracio de Elétrons de Alta Energia (RHEED)

Uma vez que as pressdes durante o crescimento por CBE sao razoavelmente baixas, da ordem de
107 Torr, é possivel monitorar a superficie cristalina in situ por difragdo de elétrons de alta energia por
reflexdo, RHEED (do inglés reflection high-energy electron diffraction). Isto possibilita o estudo
estrutural da superficie do filme durante o proprio crescimento. Em particular, o sistema CBE do IFGW-
UNICAMP possui acoplado um sistema RHEED, cuja disposigdo esta ilustrada na figura 2.1.

Nesta técnica, um feixe de elétrons com energia entre 5-50 keV incide no substrato com um
angulo 0 (0 < 06 < 5°), conforme esquematizado na figura 2.2a. Um padrido de difragdo gerado pela
interacdo dos elétrons com a superficie da amostra ¢ projetado numa tela de foésforo situada
apropriadamente em uma das janelas da camara de crescimento (veja figura 2.1). A imagem do padrio ¢
entdo filmada por uma cadmara conectada a uma placa de captura de video, digitalizada e armazenada no
computador para analise posterior.

Os padrdes de RHEED podem ser otimizados girando o azimute' da amostra (dngulo ¢ na figura
2.2.a) até que a diregdo cristalina que se deseja analisar fique paralela a dire¢@o de incidéncia do feixe de
elétrons. A difrag@o do feixe incidente leva a formagdo de pontos e/ou linhas (dependendo da topografia
do filme) normais a borda de sombra produzida pela amostra [7,8]. Estes pontos e/ou linhas estdo
superpostos num fundo de intensidade bastante uniforme cuja origem ¢é devida aos elétrons espalhados

inelasticamente.

1 . s A .
Neste trabalho o termo azimute se refere a diregdo de incidéncia do feixe.
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Fig. 2.2: Esquema da geometria do RHEED e modos de difragfio de elétrons; (a) o feixe de elétrons incide com um baixo angulo

(0) e azimute (¢) no plano da superficie, produzindo um padrio de difragdo que depende da morfologia da superficie, (b) difragdo

por transmissao-reflexdo, cujo resultado ¢ um padrao de pontos e (c) difragao por reflexdo, resultando num padrdo de linhas.

O processo de difragdo em RHEED ndo ¢ um fendémeno de reflexdo pura. O feixe espalhado
geralmente ndo deixa o material pelo mesmo ponto em que entrou. Muitas superficies sdo rugosas e o
padrdo de difracdo é produzido na transmissdo através das irregularidades da superficie (figura 2.2.b).
Mesmo no caso de superficies atomicamente planas, os elétrons ainda penetram nas camadas mais
externas do cristal, embora seja normalmente considerada desprezivel tal penetragdo. Os padrdes obtidos
por transmissdo-reflexdo e aqueles por reflexdo pura freqiientemente diferem [8]. No primeiro caso (figura
2.2.b), o padrdo de difra¢do apresenta-se na forma de pontos. Ja no segundo caso (figura 2.2.c), o padréo é
formado por linhas alongadas na direcdo perpendicular a superficie espalhadora. Estas diferengas nos
padroes de difragdo sdo geralmente utilizadas para monitorar tanto a qualidade das interfaces crescidas
como a evolugdo da morfologia dos filmes em crescimento. Em particular, a mudanga no padrao RHEED
serve para determinar a espessura critica, em que ha a transicdo 2D-3D da morfologia, no modo de
crescimento SK.

A analise do padrao de RHEED também permite identificar o tipo de reconstru¢do e a formagao
de facetas cristalinas nas superficies em crescimento. Com relagao a reconstrucao superficial, a disposi¢ao
(periodicidade) das linhas e/ou pontos retrata, no espago reciproco, a célula unitaria da reconstrugdo
superficial existente. Assim, através da peridiocidade exibida pelo padrio de difragdo nos diferentes
azimutes € possivel determinar o tipo de reconstru¢do. Contudo, ¢ bom notar que a medida € estatistica, ou
seja, revela o padrao predominante na superficie. Além disso, diferencas dentro da célula unitaria (por
exemplo, tipo de dimerizacdo) também nao podem ser inferidas.

Com respeito a formagdo de facetas cristalinas, ha a presenca de chevrons (linhas inclinadas com

relacdo ao padrio da superficie). Fenomenologicamente, os chevrons sdo a superposicdo de padrdes de
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RHEED oriundos de superficies cristalinas que diferem na sua orientacdo. Isto significa que, na pratica,

pode-se determinar o tipo de faceta cristalina através do angulo de inclinacdo que os chevrons exibem [8].

2.3 Microscopia por Ponta de Prova

A analise topografica das amostras foi feita por microscopia de forga atomica (AFM, do inglés
atomic force microscopy) [9-11]. Nesta técnica, a interagdo atomica (for¢as de Van der Waals) entre uma
ponta de prova situada na extremidade de uma alavanca flexivel e a superficie é usada para mapear a
topografia. Esta técnica é bem versatil ¢ também permite outros tipos de caracterizagdo superficial, tal
como elétrica, magnética ou mesmo quimica, bem como outras aplicagdes [9-11]. A resolucao vertical
desta técnica pode ser da ordem de 1 A e depende basicamente da presenca de ruidos (térmicos, elétricos,
etc). Por outro lado, a avaliagdo da resolugdo lateral ¢ bem mais complicada uma vez que depende das
dimensdes e forma da ponta com relagdo as da superficie analisada. Em geral, fica em torno de alguns
nandmetros.

No caso do mapeamento topografico, este ¢ feito através do movimento relativo lateral entre
ponta-amostra e monitoramento simultaneo da forca entre a ponta e a superficie em cada ponto. A forga
de interacdo ponta-superficie depende da distincia entre o apice da ponta e a superficie e € avaliada pela
deflex@o causada na alavanca. Através de um mecanismo de retro-alimentagdo no movimento vertical, a
altura local da superficie ¢ medida. Os movimentos relativos lateral e vertical sdo feitos geralmente por
um dispositivo piezo-elétrico.

Varios modos de operag@o (mecanismo de retro-alimentacdo) sdo utilizados, dependendo do tipo
de superficie (material) ¢ mesmo da marca do microscépio. No caso do microscopio AutoProbe CP da
Thermomicroscopes, usado neste trabalho, a topografia pode ser adquirida nos modos contato e ndo
contato. No primeiro, a ponta ¢ aproximada da superficie o suficiente para haver uma forga de interagdo
repulsiva entre ambas, que ¢ medida pela deflex@o da alavanca. Durante o0 movimento lateral (varredura),
as variacdes na deflexdo causadas pela mudanca topografica sdo utilizadas como sinal de retro-
alimentacdo. Este sinal é enviado para o elemento piezo-elétrico, corrigindo a distancia relativa ponta-
superficie para o valor previamente escolhido. A corre¢do na vertical da a altura local e por isso é gravada
numa matriz que representa a superficie da amostra. J4 no modo ndo contato, a for¢a de interagdo entre a
ponta e a alavanca ¢ atrativa. Além disso, a ponta ¢ for¢ada a vibrar com freqiiéncia proxima a de
ressonancia da alavanca. Neste caso, o mecanismo de retro-alimentacao utiliza as variagcdes da amplitude
de vibracdo da alavanca causadas pela mudanca da distidncia entre a ponta e a amostra durante a

varredura. Tanto a deflexdo no modo contato quanto a amplitude de vibragdo da alavanca no modo ndo

19



contato sdo medidas pela posi¢do de um feixe laser refletido pela parte superior da alavanca sobre um
foto-detector.

As imagens de AFM apresentadas nesta tese foram feitas em ar, com o microscopio operando no
modo ndo contato. Foram utilizadas pontas conicas de silicio com raio tipico de curvatura (apice) de 10
nm e razdo de aspecto de 3:1, montadas em alavancas com freqiiéncia de ressonancia em torno de 80 kHz

e constante de mola na faixa de 1.8 a 3.2 N/m.

2.4 Microscopia Eletronica de Transmissao

Outra técnica de microscopia muito util na caracterizagdo de materiais ¢ a microscopia eletronica
de transmissdo (TEM, do inglés transmission electron microscopy). Nesta técnica, da mesma forma que
na de RHEED, utiliza-se a interacdo de um feixe de elétrons com o material a ser analisado. Entretanto,
tanto a geometria como as caracteristicas da amostra e do feixe de elétrons sdo bem diferentes.

Na técnica de TEM, o canhdo de elétrons gera um feixe de alta energia (>100 keV) que ¢
direcionado por um sistema primario de lentes magnéticas (condensadoras). Este feixe de elétrons passa
através da amostra preparada especialmente para esta medida com espessura de algumas dezenas de
nanometros. Com um segundo sistema de lentes (objetiva, intermedidrias e projetrizes) € possivel obter a
imagem direta da amostra ou o padrdo de difracdo dos elétrons transmitidos através dela [12].

A interacdo elétrons-amostra gera uma gama de sinais secundarios. A combinacdo da alta energia
dos elétrons (que tem uma implicagdo direta na resolugdo do equipamento) e a geracdo destes sinais
secundarios propicia a obtencdo de informagdes sobre o material com resolu¢do subnanométrica. Estas
informagdes abrangem desde campos de tensdo, defeitos e estrutura cristalina até composi¢ao quimica.

Nesta tese, a analise estrutural das nanoestruturas auto-formadas e das propriedades de bulk das
camadas de InGaP foi realizada utilizando-se os seguintes modos de medida por TEM: alta-resolugdo,
campo escuro ¢ contraste de massa além do padrdo de difracdo de elétrons.

As imagens de alta resolucdo de maneira simples mostram a proje¢do da rede cristalina em uma
determinada diregdo cristalina. Sua formacgdo pode ser explicada considerando o carater ondulatério dos
elétrons. A interacdo entre os dtomos que compdem o material e os elétrons que passam pela amostra
causa uma mudanca na fase destes ultimos. Devido a essa mudanca de fase, a interferéncia resultante
produz a imagem das colunas atdmicas paralelas ao feixe incidente de elétrons [12]. A figura 2.3 mostra

um esquema das imagens de amostra cristalina orientada e de uma amostra de material amorfo.
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Figura 2.3: Formagdo da imagem de alta-resolucdo e de contraste de massa; (a) potencial projetado pela interagdo com o feixe de
elétrons para um cristal orientado, (b) para um sélido amorfo ¢ (¢) esquema mostrando os mecanismos de contraste de massa e

espessura.

Por outro lado, quando os elétrons atravessam o material, muitos deles sdo espalhados
elasticamente pelos nacleos atdmicos. A segdo eficaz para o espalhamento elastico depende fortemente do
nimero atdmico Z e da espessura da amostra. Regides com maior Z (maior massa) espalham mais elétrons
do que as de menor Z. Além disso, uma vez que o livre caminho médio dos elétrons ¢ constante, quando Z
¢ constante, as regidoes mais espessas da amostra também produzem maior espalhamento elastico.
Explorando este comportamento, ¢ possivel aumentar o contraste de duas regides da amostra com
diferentes massas e/ou espessuras colocando uma fenda apropriada no plano focal da lente objetiva como
¢ mostrado na figura 2.3c. Desse modo, regides mais escuras (menor intensidade) na imagem formada
corresponderdo as de maior massa (e/ou espessura) na amostra [12]. A intensidade dos feixes espalhados
para angulos maiores de 5° depende somente de Z. Contudo, é bom notar que se o raio da fenda objetiva
for muito pequeno (< 5°) outros efeitos, tal como difracdo de elétrons espalhados inelasticamente,
comecam a ser relevantes e a interpretagdo do contraste nao € tao evidente.

Pode-se também aumentar o contraste na imagem para obter informagdo das propriedades locais
da amostra selecionando-se o feixe direto ou algum dos feixes difratados para formar a imagem [12].
Desta forma obtém-se imagens de campo claro (BF, do inglés bright field) ou campo escuro (DF, do
inglés dark field), respectivamente. A figura 2.4 mostra como ¢ feita essa selecdo. Estas formas de
operagdao do TEM sdo sensiveis a variagdes de massa bem como distor¢des na rede cristalina, tais como

deslocagdes, campos de tensao ¢ ordenamento atémico.
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Figura 2.4: Diferentes usos da fenda de lente objetiva para selecionar o feixe diretor ou um dos feixes espalhados, formando

imagens de (a) campo claro ou (b) campo escuro.

Usualmente, o feixe incidente € inclinado de tal forma que os elétrons espalhados permane¢cam no
eixo principal (centered dark-field). A amostra também pode ser inclinada de forma que s6 um
determinado feixe difratado e o feixe principal sejam mais intensos (two-beam condition). A maneira em
que isto pode ser feito e os cuidados que devem ser tomados podem ser encontrados com detalhes na
literatura especializada [12].

As medidas de Microscopia Eletronica de Transmissao (alta resolugdo, dark field, difracao de
elétrons) foram feitas no JEM3010 URP operado a 300kV do LME/LNLS. A resolugdo espacial no modo
alta resolucdo foi de 2 A. Em geral, preparou-se para cada amostra duas secdes ortogonais nas dire¢des
[110] e [-110] via polimento mecanico e ion milling de Ar' com resfriamento de N, liquido. Mais
detalhes sobre o método de preparagdo das amostras podem ser encontrados nas referéncias 1 e 13 deste

capitulo.

2.5 Fotoluminescéncia e Raios-X

Medidas opticas das ilhas de InP/InGaP e da camada de InGaP apresentadas nesta tese foram
feitas no laboratério do Grupo de Propriedades Opticas (GPO) do IFGW-UNICAMP. O aparato
experimental utilizado inclui um criostato onde as amostras sdo imersas em N, ou He liquido para se fazer
as medidas a baixa temperatura. Através de um sistema de lentes e espelhos o laser de excitagdo é
focalizado na amostra; a radiacdo emitida pela amostra passa através de um monocromador que seleciona
os comprimentos de onda a serem medidos. Na saida do monocromador ¢ colocada uma
fotomultiplicadora de GaAs, que transforma o sinal Optico proveniente da amostra num sinal elétrico.
Finalmente um computador armazena este sinal para cada comprimento de onda selecionado pelo
monocromador. As medidas foram realizadas usando um laser de Ar (A=5145A) com uma poténcia de
saida de 1-50 mW. As amostras foram mantidas a temperatura de 2K ou 77K e a faixa espectral

investigada ficou entre 600 a 1000 nm.
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O descasamento entre a camada de InGaP e GaAs foi caracterizado pela técnica de difragdo de
raios-X, usando curvas rocking (004) [14,15]. As medidas foram feitas no sistema de difratometria de
duplo cristal do LDRX/IFGW. Este sistema compde-se de um gerador de raios-X, um monocromador, um
colimador com fenda, um motor de passo conectado a um micrémetro (que permite a varredura angular) e
um detector conectado a um microcomputador para aquisi¢ao do sinal. O monocromador ¢ um cristal de
GaAs (001), ajustado para fornecer a reflexio (004) da linha Ko, do Cobre (1.54056 A). Isto possibilita

uma resolucdo de cerca de 12 seg. de arco para as amostras de InGaP/GaAs.
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Capitulo 3

Homoepitaxia de InP

3.1 Introducio

O estudo detalhado da estrutura superficial em escala atdmica de superficies semicondutoras I1I-V
e dos mecanismos cinéticos de superficie € importante tanto para o crescimento de materiais de alta
qualidade quanto para a fabricacdo de dispositivos baseados em super-redes e nanoestruturas. Nao
somente a morfologia, mas indiretamente as propriedades Opticas e elétricas de filmes semicondutores II1-
V, dependem dos mecanismos microscopicos de superficie que prevalecem durante o crescimento
epitaxial. Mesmo em sistemas homoepitaxiais, que sdo mais simples, a competi¢do entre os processos de
deposicao, difusdo e dessor¢do pode dar origem a diferentes morfologias dependendo das condigdes de
crescimento. Por exemplo, diversos trabalhos nos sistemas InP/InP [1-3] ¢ GaAs/GaAs [4,5] mostram que
a topografia pode variar de tridimensional (3D) a bidimensional (2D) somente com o aumento da
temperatura de crescimento. Em particular, defeitos morfologicos localizados e estruturas 3D periddicas e
alongadas denominadas ripples podem se formar em condigdes especificas de temperatura e sobre-pressao
do grupo V na homoepitaxia de InP [1-3].

Por outro lado, medidas de RHEED durante o crescimento de filmes III-V mostram a presenga de
diversas reconstrug¢des superficiais em funcao do fluxo do grupo V e da temperatura do substrato [6,7].
Além disso, com os recentes avangos da técnica de STM (do inglés scanning tunneling microscopy),
varios grupos de pesquisadores tém estudado com mais detalhes o arranjo atdmico da superficie
reconstruida de GaAs [6,8] e InP [7,9,10], indicando diferentes dimerizagdes para o mesmo padrao de
RHEED no caso de superficies de InP [9,10].

Neste capitulo da tese, mostra-se que a morfologia superficial observada nos filmes epitaxiais de
InP esta intimamente ligada ao tipo de reconstrugdo superficial durante o crescimento. A analise dos

resultados experimentais indica uma correlagdo entre a dimerizagdo In-P [9,10] e a formagdo de defeitos
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morfologicos locais via a ativagdo do mecanismo de bias na difusdo. Tanto o padrdo de reconstrugdo
como o tipo de dimerizacdo determinam o grau de anisotropia presente na difusdo dos atomos adsorvidos

na superficie em crescimento na homoepitaxia de InP.

3.2 Morfologia Superficial e Reconstrucao Superficial

A figura 3.1 mostra imagens de AFM com 4um x 4um de area da superficie de uma seqiiéncia de
filmes de InP em fungdo da temperatura, de 450° C a 520° C com intervalos de 10° C. A taxa de deposi¢do
foi de 0.4 nm/s e a razdo V/III=7. A espessura desses filmes estd em torno de 400 ML (120 nm).

Para temperaturas abaixo de 490° C, formam-se estruturas 3D (denominadas mounds) com altura
superior a 25 ML. Por outro lado, a partir de 500° C ha somente a formagédo de terragos largos e ilhas com
no maximo 3 ML de altura, predominando o crescimento camada a camada (2D). Na temperatura de
transi¢do morfoldgica 3D-2D (490°C), formam-se ripples alongados na diregdo [-110].

Estudos anteriores [1-3] da evolugdo temporal dos mounds e ripples durante o crescimento de
filmes de InP indicam que a sua formagao se deve ao mecanismo de bias na difusdo. Ja a assimetria na
forma dessas estruturas 3D pode tanto ser resultado da diferenga nas energias de ligacdo em degraus
perpendiculares ou mesmo diferencas na barreira de potencial para difusdo dos atomos em diregdes
cristalinas distintas. No caso dos ripples, apds um estagio inicial de crescimento instavel, a rugosidade da
superficie atinge um valor praticamente constante e o crescimento torna-se estavel. Este comportamento €
causado pela formagdo de facetas cristalinas {114}, que sdo bastante estaveis energeticamente, e

compensam o efeito da barreira de potencial na difus@o dos atomos adsorvidos.
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Azimute [110] Azimute [110]

Figura 3.1: Morfologia ¢ padrdes de RHEED nas diregdes [110] e [-110] da superficie de InP em fun¢do da temperatura de
crescimento. As temperaturas de crescimento sdo (a) 450, (b) 460, (c) 470, (d) 480, (e) 490, () 500, (g) 510 e (h) 520° C.
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Figura 3.1: Continuagio

A figura 3.1 também apresenta o padrdo de RHEED nas dire¢des dos azimutes [-110] e [110] para
cada temperatura. Pode-se notar que, abaixo de 490°C, a superficie do InP possui uma reconstrugdo 2x1,
enquanto que para temperaturas acima de 490° C a reconstrugdo superficial é do tipo 2x4. Em 490° C, o
padrio de RHEED ¢ bem difuso, ndo havendo a predominancia visivel de um determinado tipo de

reconstrucao.
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Esta transicdo da reconstrugdo 2x1 para 2x4 com o aumento da temperatura na superficie do InP
concorda com os resultados de RHEED reportado por LaBella et al [7] € de STM por Guo et al [9,10]. Por
outro lado, a figura 3.1 mostra uma clara correlagdo entre a morfologia superficial e o tipo de reconstrugdo
superficial, ndo reportada nos trabalhos citados acima. A formacao dos mounds ocorre em condi¢des que o
padrio de RHEED indica reconstrugdo superficial 2x1 do filme durante o crescimento. Entretanto, o
crescimento se mantém basicamente 2D quando a reconstrugdo ¢ do tipo 2x4.

Analisando a topografia dos filmes, também se pode notar que as estruturas superficiais sdo
ligeiramente alongadas na direcdo cristalina [110] no caso da reconstrucdo 2x1 e alongadas na diregdo [-
110] no caso da reconstru¢do 2x4. Entretanto, as imagens de AFM dos filmes crescidos a 470 e 480° C
mostram que a mudanga na direcdo de alongamento inicia-se antes mesmo do padrdo de RHEED tornar-se
visivelmente 2x4. Além disso, os ripples que se formam justamente na temperatura de transicdo do padrao
de RHEED (490° C) sdo estruturas 3D tal como os mounds, embora sejam alongados na dire¢do dos
terracos 2D. Isto significa que ha um efeito gradativo na morfologia superficial do filme, principalmente
no que se diz respeito a simetria das estruturas formadas.

Em termos dos mecanismos cinéticos discutidos na se¢do 1.3, os resultados acima podem ser
analisados da seguinte forma. Com o aumento da temperatura, o efeito do bias na difusdao sentido pelos
atomos que se difundem na direcdo dos degraus é minimizado gradativamente pelo aumento da
probabilidade de difusdao desses 4&tomos. Desse modo, ha uma redugdo da rugosidade superficial do filme,
ocorrendo a transi¢cdo morfologica de 3D para 2D.

Entretanto, além da superficie tornar-se mais plana, as estruturas observadas sdo alongadas em
diregdes cristalinas distintas. Nesse caso, a anisotropia nas ligagdes quimicas laterais e/ou no bias na
difusdo devem ser também sensiveis as condi¢oes de crescimento. De fato, trabalhos anteriores em nosso
grupo mostraram que energias de ligagdo e/ou valor do bias na difusdo diferentes ao longo de dire¢des
cristalinas ortogonais levam a formagdo de estruturas 3D que apresentam forma assimétrica propria [11].
Uma vez que a transi¢do do padrdo de RHEED também coincide com a mudanca morfoldgica, é de se
esperar que a reconstrugdo superficial desempenhe um papel importante nos mecanismos cinéticos através
das liga¢des quimicas pendentes e/ou na anisotropia no bias na difusdo. De fato, é previsto que o tipo de
reconstrugdo afete a difusdo ou as energias de ligacao [12]. Nesse contexto, os nossos resultados podem
ser interpretados da seguinte maneira. Para a reconstrugdo 2x1, a energia de ligagao Ey na dire¢ao [110] ¢
maior do que na dire¢do [-110], provocando o alongamento das estruturas na direcdo [110]. Isto € o que se
observa claramente nas imagens de AFM para as amostras crescidas abaixo de 470° C. Por outro lado,
quando a reconstrugdo passa a ser 2x4, a energia Ey torna-se maior na direcdo [-110]. Assim, tanto os

ripples quanto os terracos 2D sao alongados na diregdo [-110].

29



Na faixa de 470 a 490° C, a interpretagdo dos resultados ¢ mais complicada. Entretanto, a auséncia
de um padrdo de RHEED na transi¢do indica que a reconstrucéo superficial deve passar continuamente de
2x1 para 2x4, embora ndo se consiga observar tal transi¢ao pelo padrdo de RHEED. Desse modo, ocorre
uma transi¢ao gradativa para estruturas alongadas na direcao cristalina [-110]. J& a transi¢do na rugosidade
superficial é mais abrupta, uma vez que tanto a mudanga nas energias de ligagdo quanto a temperatura

influenciam diretamente a planicidade da superficie.

3.3 Evoluciao Temporal de Terracos e Degraus

Alguns trabalhos tedricos [13,14] estudam o efeito do mecanismo de bias na difusdo para atomos
se difundindo ao longo dos degraus, ou seja, uma barreira de potencial associada aos cantos ao longo do
degrau. Seus resultados indicam que essa barreira de potencial pode causar o crescimento instavel da
superficie, e conseqlientemente, formar estruturas 3D tal como o mecanismo de bias convencional. Além
disso, em temperaturas de crescimento mais altas ou em superficies vicinais, esse mecanismo provocaria a
formagdo de degraus cheios de cantos. A fim de verificar se esse fendmeno ¢é relevante na homoepitaxia
de InP, foi depositada uma seqiiéncia temporal de filmes a temperatura de 520° C. A taxa de crescimento
foi igual a 0.4 nm/s e razdo V/III=7. Nessas condi¢gdes de crescimento, o padrio de RHEED indica
reconstrucdo 2x4 e a superficie se mantém relativamente plana. Portanto, caso haja um mecanismo de bias
na difusdo ao longo dos degraus, os terragos devem se tornar mais irregulares (cheios de cantos) mesmo as
custas do aumento do nimero de ligagdes quimicas laterais pendentes. Dessa forma, a partir da analise da
evolugdo dos degraus e terragos pode-se verificar a presenca ou ndo deste mecanismo no processo de
difusdo dos atomos.

A figura 3.2 mostra a evolugdo temporal da superficie de InP a partir da superficie desoxidada e,
em seqiiéncia, espessuras de 2.7, 40, 60, 80, 160, 400 ¢ 600 ML. A superficie inicial é bem irregular,
apresentando terragos pequenos e pontos mais altos que devem ser regides ricas em In, originadas durante
o processo de desoxidacdo. Conseqiientemente, ha uma grande quantidade de cantos em tornos dos
terragos existentes. Contudo, a seqiiéncia de filmes mostra que conforme se deposita mais material, a
quantidade de cantos gradativamente diminui, tornando os degraus que delimitam os terragos menos

irregulares. Isso ocorre tanto para os degraus alinhados na direc¢do [-110] quanto na dire¢do [110].
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Figura 3.2: Evolugdo morfologica (formagdo de terragos e degraus) da superficie de InP com reconstrugdo 2x4. As espessuras dos

filmes sdo (a) 0, (b) 2.7, (c) 40, (d) 60, (¢) 80, (f) 160, (g) 400 ¢ (h) 600 ML.

Logo, esses resultados apontam que o mecanismo de bias na difusdo de atomos ao longo dos
degraus nao desempenha um papel relevante na evolugdo morfologica de filmes de InP/InP na faixa de
condi¢des de crescimento estudadas aqui. Por outro lado, a figura 3.2 também mostra que ha trincheiras
entre grandes ilhas 2D adjacentes, principalmente na dire¢do [-110] como mostrado pelas flechas. A
formagdo dessas trincheiras, que persistem ao resfriamento, indica que a maior parte dos atomos que se
encontram sobre o terrago ndo alcangam os degraus inferiores alinhados ao longo da diregéo [-110], onde
poderiam formar ligagdes quimicas. Ao invés disso, nucleiam novas ilhas sobre os terracos em que se
encontram. Isso significa que o mecanismo de bias na difusdo convencional (responsavel pela formagao

dos mounds e do ripples) ainda é capaz de influenciar a cinética superficial dos atomos mesmo a 520° C.
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Na verdade, embora o crescimento acima de 500° C se mantenha basicamente 2D, hi a formacdo de
defeitos morfologicos 3D sobre a superficie, cuja origem parece estar correlacionada com a dimerizagio

In-P através do mecanismo de bias na difusdo, conforme discutido na se¢do seguinte.

3.4 Dimerizacao e Formacao de Defeitos Locais

Nas amostras crescidas acima de 500° C, ha a presen¢a de defeitos morfoldgicos localizados no
formato de pirdmides alongadas, conforme visto na figura 3.3. A formag&o destes defeitos ndo ocorre para
temperaturas abaixo de 500° C. Isto indica que somente quando a reconstrugdo ¢ do tipo 2x4 acontece a
sua formacao. Por outro lado, conforme a temperatura de crescimento aumenta, a presenga desses defeitos
torna-se mais proeminente. Na figura 3.3 podem ser observados os defeitos locais formados nos filmes de
80, 160 e 400 ML apresentados na figura 3.2. Nota-se que o tamanho dos defeitos aumenta com a
espessura do filme depositado. De fato, a altura maxima (largura) dos defeitos presentes na imagem de
AFM da figura 3.3a ¢ de 7 nm (880 nm) enquanto que para as figuras 3.3b e 3.3c a altura maxima
(largura) € de 17 nm (1580 nm) e 22 nm (2340 nm), respectivamente. Entretanto, a razdo de aspecto
altura/largura dos defeitos se mantém entre 2.1 e 2.8 independentemente da espessura do filme, com leve

tendéncia a ser mais alta para os defeitos mais desenvolvidos.

10 um/div

10 um/div
Figura 3.3: Surgimento, evolugdo temporal ¢ forma de defeitos locais sobre a superficie de InP com reconstrugdo 2x4. As

espessuras dos filmes sdo (a) 80, (b) 160 e (c) 400 ML. O tamanho lateral das imagens de AFM ¢é de 30 um.

Estes defeitos apresentam o formato piramidal com base retangular e os mais desenvolvidos
possuem uma regido de depressdo em torno da base, como se pode observar claramente na figura 3.3c. A
figura 3.4a mostra em mais detalhe um defeito tipico observado no filme de 400 ML. Este defeito exibe
uma inclinagdo entre 1.4 ¢ 1.7° nas faces laterais perpendiculares a direg¢do [110]. O perfil destas faces é

visto na figura 3.5a. Em geral, a inclinagio das faces dos defeitos nesta dire¢do atinge no maximo 2°. Este
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valor esta de acordo com resultados obtidos por Cotta et al [2,15] em filmes de InP crescidos pela técnica
de MBE com fontes metalorgénicas. Ja na direcdo perpendicular os angulos s&o mais baixos, atingindo no

maximo 1°. Em qualquer caso, ndo ha a formagado de facetas cristalinas.

10 um 4.0 um

2.0 um 2.0 um

Figura 3.4: Comparacdo entre as caracteristicas dos defeitos locais e estruturas 3D que se formam no InP. (a) Imagem de AFM
com 10um x 10um de area do filme com 400 ML, mostrando um defeito com depressdo em torno da base; (b) imagem de AFM
com 4pm x 4um de area de outra regido do filme com 400 ML, mostrando um ilha 2D com 5 ML de altura; (c) Imagem de AFM
com 2pum x 2pum de area da mesma regido da imagem em (b); (d) Imagem de AFM 2um x 2pum de area de um filme com 400 ML

que sofreu 20 min de annealing a 520° C.

Além dos defeitos morfologicos, sdo observadas ilhas (veja parte superior da figura 3.4a) com até
5 ML de altura espalhadas na superficie. As figuras 3.4b e 3.4c mostram em mais detalhes algumas dessas
estruturas. As figuras 3.5b e 3.5c apresentam, respectivamente, perfis dessas ilhas 2D. Diferentemente dos
defeitos, elas niao apresentam a regido de depressdo em torno da base. Por outro lado, mesmo a ilha
presente na figura 3.4¢ (veja perfil da figura 3.5¢) exibe inclinagdes similares as faces dos defeitos, 1.4° na
direcdo [110] e 0.5° na dire¢do oposta. Além disso, mesmo que se deixe a superficie do filme de InP por

20 min de annealing a 520° C (imagem de AFM na figura 3.4d e perfil na figura 3.5d), as estruturas ainda
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apresentam inclinagdes entre 1.2 ¢ 1.4° nos degraus, conforme medido no perfil apresentado na figura
3.5d, embora tornem-se bem assimétricas. Isto indica que o mecanismo responsavel por esta inclinagdo

tipica persiste mesmo por um longo tempo de tratamento térmico.
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Figura 3.5: Perfis das estruturas superficiais presentes nas imagens de AFM da figura 3.4.

Estas ilhas 2D sdo equivalentes a qualquer ilha 2D formada nos estagios iniciais de formacao dos
ripples [1]. Esta semelhanca e a formagdo de trincheiras entre os terracos indica que tais estruturas sao
formadas pelo mecanismo de bias na difusdo. No entanto, uma vez que estas ilhas 2D sdo espagadas, ¢
preciso assumir que o bias na difusdo ¢ mais forte em determinados locais da superficie. Uma provavel
justificativa seria a presenca de regides com dimerizagdes em In-P em vez de P-P na reconstrugdo 2x4,
devido a deficiéncia de fosforo.

De fato, os trabalhos de STM relativamente recentes de Q. Guo et al [9,10] apontam que além da
mudancga do tipo de reconstru¢do com a temperatura, ha também a formacdo de dimeros mistos In-P nas
reconstrugdes 2x2, 2x2/c2x4 ou 2x4. A figura 3.6 mostra estes trés tipos de reconstrugdo e a reconstrugao
2x1 (rica em fosforo). O modelo da reconstrucdo 2x4 rica em fosforo ¢ mostrado na figura 1.2c. As
conclusdes de Guo et al indicam que quando a superficie do InP fica rica em In (com falta de fosforo) ha a

formagdo de gotas de indio espacadas e entre elas, a superficie ¢ plana com reconstru¢des apresentando
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dimeros de In-P. Isso explicaria porque ndo se observa a reconstrugdo 4x2 no InP(001), embora a mesma

seja observada no GaAs (001).
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Figura 3.6: Diferentes reconstrugdes superficiais e dimerizagdo; (a) 2x1 terminada em P, (b) 2x2, (c) 2x2/c2x4 ¢ (d) 2x4 com
dimeriza¢do mista In-P. Para cada reconstrugdo sdo mostrados dois tipos de visdo; topo (em cima) e lateral (em baixo). Os

circulos em branco (cinza) representam os atomos do grupo III (grupo V).

Com base nesses resultados, o surgimento de dimeros In-P deve ativar localmente o mecanismo de
bias na difusdo, criando regides com crescimento mais instavel do ponto de vista morfologico. A selecdo
de um determinado angulo lateral nestas estruturas reforca a idéia do mecanismo de bias na difusdo ser
relevante [16,17]. Ndo obstante, espera-se que conforme a temperatura de crescimento seja gradualmente
aumentada, haja também a redugdo gradativa de fosforo e o surgimento de um niimero maior de regioes
com dimerizacdo In-P em vez de P-P. Isto concorda com o aumento da densidade de ilhas 2D com a
temperatura visto em nossas amostras.

Com relacdo aos defeitos morfologicos, a semelhanga entre o valor do angulo das faces laterais
tanto nas ilhas 2D quanto nos defeitos pode indicar que as primeiras sdo precursoras dos ultimos; uma vez

formadas as ilhas 2D, elas cresceriam as custas do material depositado sobre ela e dos atomos adsorvidos
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em torno dela. Deste modo, os defeitos cresceriam tanto em altura quanto em tamanho, conforme previsto
para as estruturas 3D [17-19].

Nesse caso os defeitos também seriam formados pelo mecanismo de bias na difusdo mais efetivo
nas regidoes com dimerizag@o In-P. Tal suposi¢do esta de acordo com a depressdo em torno dos defeitos;
efetivamente, os atomos tém maior probabilidade de migrarem para os terragcos acima do que para o
terraco inferior. Também explicaria porque as ilhas 2D e os defeitos possuem uma inclinagéo tipica [9,10].
As depressdes em torno dos defeitos entdo surgiriam devido a alta taxa de captura dos 4tomos adsorvidos
a sua volta. Por fim, além de explicar a dependéncia da densidade de defeitos com a temperatura, esta
hipotese também explica a influéncia da taxa de crescimento e do tipo de substrato na formacdo dos
defeitos, conforme reportado no trabalho de Cotta et al [2]. Entretanto Cotta et al reportaram que a falta de
fosforo ¢ responsavel somente pela formacdo de “defeitos” equivalentes as ilhas 2D discutidas nesta
se¢do, enquanto que a formagdo de defeitos, com dezenas de nanometros, deve-se a defeitos cristalinos ou
stacking faults causados basicamente pela presen¢a de impurezas residuais do processo de limpeza do
substrato. Para inferir sobre essa questdo, seria necessario analisar a densidade de defeitos em funcdo da
espessura do filme. Contudo, uma vez que sdo amostras diferentes, necessitariamos de uma boa estatistica
para caracterizar diferentes condi¢cdes do substrato. Por este motivo, este trabalho nio foi realizado neste

projeto.
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Capitulo 4
Heteroepitaxia InP/InGaP

4.1 Introducio

Nanoestruturas semicondutoras auto-formadas pelo modo Stranski-Krastanow tém despertado
muito interesse devido a suas propriedades fundamentais e aplicagdo em novos dispositivos. Por exemplo,
laseres semicondutores baseados em pontos quanticos de InAs tém sido bastante estudados, pois oferecem
a possibilidade de temperaturas mais altas de funcionamento, baixa densidade de corrente e emissdo na
faixa de 1.3 um [1,2]. Contudo, as propriedades Opticas e eletronicas dependem do tamanho, da forma,
composi¢do das nanoestruturas, ¢ por isso, o controle da homogeneidade dessas caracteristicas tem sido
um ponto essencial para viabilidade de diversas aplicagdes [3].

Por outro lado, 0 modo de crescimento Stranski-Krastanow ¢ um processo fora do equilibrio que
envolve processos estocasticos. Normalmente, as ilhas 3D nucleiam aleatoriamente sobre a camada
molhante e ndo sdo uniformes em suas caracteristicas. Além disso, tanto o tamanho, a forma quanto a
densidade e a distribui¢do espacial sdo sensiveis as condi¢des de crescimento, isto é, temperatura [4-6],
taxa de crescimento [5-7], quantidade de material [6,8], e razdo V/III [9], entre outros.

Neste capitulo investiga-se o efeito da temperatura e da taxa de crescimento durante a nucleagdo
de ilhas 3D no sistema tensionado formado pela deposi¢ao de InP sobre uma buffer de InGaP/GaAs(001).
E também analisada a evolugdo das ilhas 3D em fungio da quantidade de material e suas propriedades de
luminescéncia quando cobertas por uma segunda camada de InGaP. Ao mesmo tempo, discute-se a
relacdo com os mecanismos cinéticos e energéticos envolvidos.

Para tanto, foram crescidas séries de amostras com diferentes parametros de crescimento durante a
deposicao do InP. Entretanto, a camada buffer de InGaP/GaAs foi crescida sempre nas mesmas condigoes.

Todos os substratos foram desoxidados a 600°C sob atmosfera de As, com o crescimento de uma

camada buffer de GaAs com 300 nm a 550°C e 0.72um/h. A camada subseqiiente de InGaP foi crescida a
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taxa de 0.97 um/h, razdo V/III igual a 17 e temperatura de 550°C. A espessura foi de aproximadamente
400 nm e o descasamento em torno de 0.5%. Estas condigdes foram escolhidas por varios fatores, alguns
deles discutidos a seguir nos capitulos 5 ¢ 6. Porém um destes fatores foi o fato da superficie do InGaP ser

bem plana, com rugosidade RMS em torno de 0.2 nm.

4.2 Efeito da Temperatura

Para avaliar o papel da temperatura de crescimento, foram crescidas amostras com 4 Eq-ML? de
InP com diferentes temperaturas, dentro da faixa de 480 a 540°C. Em todas elas, a taxa de crescimento do
InP foi mantida em 0.2 Eq-ML/s. A figura 4.1 mostra imagens de AFM com 1.5um x 1.5um de area da
superficie dessas amostras. Além disso, apresenta os respectivos histogramas de raio e altura para as ilhas
de InP formadas.

Os histogramas de altura da figura 4.1 mostram que as ilhas de InP possuem uma distribuicao
bimodal a temperaturas mais baixas e que, as ilhas mais altas sdo suprimidas & medida que a temperatura €
elevada de 480 para 540° C. A seta no histograma de altura correspondente & amostra crescida a 520° C
indica a posicdo desta populacdo de ilhas e sua gradativa reducdo. Ao mesmo tempo, o aumento da
temperatura reduz a densidade de ilhas 3D de 2.7 para 1.7 10" cm™, basicamente devido a supressio das
ilhas mais altas. Por outro lado, a distribuicdo em raio ¢ apenas ligeiramente afetada pela mudanga da

temperatura. A base das ilhas torna-se levemente maior conforme a temperatura ¢ elevada.

2 Eq-ML significa a quantidade de material (em unidades de monocamada) equivalente ao medido na homoepitaxia de InP/InP
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Figura 4.1: Imagens de AFM e histograma de altura e raio de ilhas de InP crescidas em diferentes temperaturas; (a) 480,(b)
500,(c) 520 e (d) 540° C. A seta no histograma de alturas indica que o conjunto de ilhas com altura acima de 7 nm desaparece a

540° C, tornando mais estreita a distribui¢io em altura. Além disso, a densidade passa de 2.7 para 1.7 10'° cm™.

A presenca de uma distribuicdo bimodal de ilhas e a reducdo da densidade com a temperatura, em
si, sdo aspectos normalmente reportados no crescimento de sistemas tensionados, tal como InAs/GaAs
[4,5], Ge/Si [6] e InP/GaAs [8]. Do ponto de vista energético, a evolugdo morfologica das ilhas 3D
depende basicamente da relagdo entre a energia livre de superficie e a relaxacdo da tensdo acumulada
dentro do material. Ha diferentes aspectos que levam a convivéncia de popula¢des de ilhas com formas
diferentes. Um deles ¢ a presenga de facetas cristalinas [10,11], que pode estabilizar momentaneamente a
forma das ilhas. Georgsson et al [12] reportaram a presenca de duas familias de ilhas na heteroepitaxia de
InP/InGaP pela técnica CVD (do inglés, chemical vapor deposition), sendo que as maiores apresentam
facetas cristalinas. Em nosso caso, as ilhas mais altas ndo foram extensivamente exploradas. Por outro

lado, nossos resultados indicam que mesmo as ilhas da populacdo mais baixa, ou seja, com altura inferior
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a 7 nm, apresentam facetas cristalinas. A discussdo deste aspecto e da forma das ilhas de InP ¢ feita na
secdo 4.5.

A reducdo na densidade de ilhas de InP com o aumento da temperatura pode ser interpretada da
seguinte forma: a temperaturas mais altas, a difusdo dos atomos adsorvidos é maior. Conseqiientemente, a
camada molhante é menos rugosa, implicando em menos pontos de nucleacdo das ilhas de InP quando se
atinge a espessura critica. Ao mesmo tempo, o aumento da difusdo significa uma maior area de captagdo
por parte das ilhas 3D formadas. Isto reduz a possibilidade de nucleagdo de novas ilhas 3D durante o
processo de crescimento.

Contudo, somente estes argumentos ndo explicam a supressdo das ilhas mais altas nem o
predominio de um raio tipico. Baseando-se somente no processo de difusdo, espera-se que a temperaturas
mais altas as ilhas se tornem maiores (tanto em altura como em raio), uma vez que a quantidade de
material deve permanecer constante. Logo, nossos resultados indicam que outros mecanismos sao
igualmente importantes.

A reducdo do niumero de ilhas e de seu tamanho significa que a quantidade de material distribuida
entre as ilhas 3D ndo ¢ mantida constante. Ha duas possiveis explica¢des para este fato. A primeira, ¢ que
a camada molhante se torne mais espessa com a elevacdo da temperatura. Isso poderia ocorrer devido ao
aumento da mistura composicional entre o material da camada molhante e o da superficie de InGaP,
através do mecanismo de migracao dos elementos do grupo III. Contudo, as medidas de RHEED durante a
deposicao do InP indicam que a espessura critica da camada molhante ndo muda com a temperatura de
crescimento. A segunda explicagdo € que o processo de dessor¢do ndo ¢ desprezivel durante a evolugio
das ilhas 3D a temperaturas mais elevadas. Esta explicac@o ¢ coerente com o efeito da taxa de crescimento
sobre as ilhas de InP discutido na seg@o seguinte.

Independente do real mecanismo que leva a supressdo das ilhas maiores, a maior parte da pesquisa
nesta tese foi feita empregando-se ilhas crescidas a 540° C. Isto se deve a conveniéncia em se obter uma

populagéo de ilhas 3D mais homogénea.

4.3 Efeito da Taxa de Crescimento

Para analisar o efeito da taxa de crescimento, foram crescidas amostras com 4 Eq-ML de InP com
diferentes taxas de deposicao, variando de 0.1 a 0.8 Eq-ML/s. Em todas elas, a temperatura de crescimento
do InP foi de 540°C. A figura 4.2 mostra imagens de AFM com 1.5um x 1.5um de area desta seqiiéncia de
amostras. A figura 4.3 apresenta a densidade, raio e altura das ilhas de InP em funcdo da taxa de

deposicao.
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Figura 4.3: Densidade, altura e raio das ilhas de InP em fun¢@o da taxa de crescimento. A barra de erro representa a largura a meia

altura do ajuste gaussiano das respectivas distribui¢des em imagens de AFM de 1.5um x 1.5 um de area.

E possivel notar que tanto a altura quanto a densidade aumentam com a taxa de deposi¢do. Estes

resultados indicam que a quantidade de material nas ilhas de InP aumenta com a taxa de deposicao,

contrariando novamente os resultados encontrados na literatura [5-8], os quais mostram que o volume total

das ilhas ¢é praticamente inalterado. Considerando que haja uma dessor¢do ndo desprezivel a temperatura

de 540° C, o aumento da taxa de crescimento diminui a perda de material uma vez que reduz o tempo de
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deposicao. Portanto, esse comportamento € coerente com a suposicdo de que a taxa de dessor¢dao ndo ¢é
desprezivel durante a nucleacdo das ilhas de InP estudadas nesta tese.

Por outro lado, o tamanho lateral também ¢é aproximadamente independente da taxa de
crescimento, embora seja levemente mais alto para a taxa de 0.1 Eq-ML/s. Provavelmente a redugdo na
quantidade de ilhas torna possivel que as ilhas 3D ocupem uma maior area lateral. Isto também acontece

quando se aumenta a temperatura, como mostrado na figura 4.1.

4.4 Quantidade de Material e Nucleacao

Para analisar a nucleacdo das ilhas de InP em fun¢ao da quantidade de material foi depositada uma
seqiiéncia de filmes de InP com espessuras entre 0 e 5 Eq-ML. Em todo o conjunto, a temperatura de
crescimento do InP foi de 540°C e a taxa de crescimento de 0.2 Eq-ML/s. A figura 4.4 mostra imagens de
AFM para amostras com diferentes espessuras da camada de InP. A evolucdao da densidade, raio e altura

das ilhas de InP em funcéo da quantidade de material ¢ mostrada na figura 4.5.

1.5 um

Figura 4.4. Imagens de AFM da seqiiéncia de amostras com diferentes quantidades de InP depositado. A quantidade nominal de

InP depositada foi de (a) 0, (b) 1.2, (c) 2.4, (d) 3.0, (¢) 4.0 e (f) 5.0 Eq-ML.
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Figura 4.5. Densidade, altura e raio das ilhas de InP em fung@o da quantidade de material depositada. A transi¢cdo no padrdo de
RHEED indica que a transi¢do ocorre em 2.5 Eq-ML. A barra de erro representa a largura a meia altura do ajuste gaussiano das

respectivas distribuigdes em imagens de AFM de 1.5um x 1.5 um de érea.

O grafico superior da figura 4.5 mostra claramente que a densidade de ilhas 3D (com mais de duas
monocamadas de altura) cresce rapidamente apds a espessura critica ser atingida, com uma aparente
saturagio em torno de 2.0 x 10'® cm™. Este comportamento ¢ similar ao observado em sistemas mais
intensamente investigados, tal como o InAs/GaAs [13,14]. Inicialmente, o material se distribui
exclusivamente na camada molhante sem que haja a formagdo de ilhas 3D. Entretanto, quando a camada
molhante atinge a espessura critica ocorre a nucleagdo rapida das ilhas 3D. A partir dai, a densidade
aumenta em fungdo da quantidade de material depositada 6 conforme a lei py(6 - 60)*, onde 6, corresponde

a quantidade de material da espessura critica e o expoente o vale 1.76 [13]. No nosso caso, o ajuste do
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grafico da densidade gera um expoente o em torno de 0.5. Isso significa que a nucleacdo de ilhas no
sistema InP/InGaP é bem mais lenta que no sistema InAs/GaAs.

Da anélise na transi¢do 2D-3D do padrdo de RHEED durante o processo de deposi¢do do InP
(mostrado na figura 4.5), pode-se inferir que a espessura critica do InP ¢ em torno de 2.5 Eq-ML em nosso
caso. Esse valor é compativel com o que ¢ normalmente encontrado na literatura para o sistema InP/InGaP
[15,16]. Contudo, é bom lembrar que a taxa de crescimento utilizada para a deducdo desse valor no nosso
caso foi calculada a partir da homoepitaxia de InP.

A figura 4.5 ainda mostra que a altura das ilhas de InP cresce continuamente com a quantidade de
InP. Por outro lado, o raio médio das ilhas de InP ¢ basicamente constante com a quantidade de material,
embora seja um pouco mais elevado logo apods a espessura critica. Este comportamento pode indicar que a
nucleagdo das ilhas de InP ocorre através de um estagio inicial de ruptura da camada molhante ao se
atingir a espessura critica. Esta ruptura transformaria os grandes terragos que formam a camada molhante
em um conjunto de ilhas 2D com razdo de aspecto (altura/raio) baixa, as quais se tornariam cada vez mais
altas conforme continuasse a deposi¢do do InP. O mecanismo responsavel pelo rompimento da camada
molhante seria o proprio acumulo de tensdo dentro dela. Isto explicaria porque o raio das ilhas de InP ¢
quase independente da temperatura ¢ da taxa de crescimento. Também seria coerente com a presenga de
ilhas 2D (ndo levadas em conta para o calculo da densidade de ilhas) para a amostra com 3 Eq-ML de
material.

Para também investigar o comportamento optico dos pontos quanticos produzidos por estas ilhas
3D de InP quando elas sdo cobertas por InGaP, os espectros de fotoluminescéncia de uma seqiiéncia de
amostras de InGaP/InP/InGaP foram medidos. Nesse conjunto de amostras, as condigdes de crescimento
das ilhas de InP foram as mesmas. Em seguida a deposigdo do InP, as ilhas ficaram por 20 s a 540° C em
atmosfera de P,, sendo entdo recobertas por uma camada de 80 nm de InGaP crescida nas mesmas
condi¢Oes da camada buffer. O intervalo de annealing tenta simular o tempo de resfriamento das amostras
de InP/InGaP sem cobertura. Isto permite uma compara¢do mais direta entre os resultados de
fotoluminescéncia com a analise precedente feita através das ilhas ndo cobertas. Durante todo o processo,
foi monitorado o padrao de RHEED na diregdo [-110].

Os espectros de PL obtidos s3o mostrados na figura 4.6 [17]. Para cada curva esta indicada a
quantidade nominal de InP depositada. As curvas azuis sdo das amostras que nao apresentaram a formagao
de ilhas 3D, conforme verificado pelo padrao de RHEED. O padrao de RHEED manteve-se 2D mesmo

durante os 20s de annealing.
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Figura 4.6. Fotoluminescéncia para diferentes quantidades de InP depositadas [17]. As nanoestruturas foram cobertas com uma

camada de InGaP com espessura de 80 nm. Essas medidas de PL foram feitas a 2K e poténcia de excitacdo de 10mW.

Os espectros de PL da figura 4.6 indicam que conforme a camada molhante torna-se mais espessa,
ocorre um desvio do pico de PL para energias menores. Ao mesmo tempo, a largura a meia altura do pico
de PL aumenta até a espessura de 2.4 Eq-ML. Este alargamento ¢ normalmente atribuido a maior
rugosidade exibida pela camada molhante. Portanto, mesmo antes da espessura critica, a superficie do
filme exibe uma maior irregularidade. Isto pode ser interpretado como o inicio da ruptura da camada
molhante e formacao das ilhas 3D.

Entretanto, para a amostra com espessura de 3.2 Eq-ML, o pico de PL torna-se mais estreito. Esta
redugdo da largura do pico provavelmente ¢ causada pela melhor homogeneidade das estruturas
confinantes. Tais estruturas podem ser pontos quanticos no estigio inicial. As estruturas 3D formadas
neste ponto devem ser comparaveis aquelas mostradas na figura 4.4d.

De 3.2 Eq-ML para 4.0 Eq-ML, o pico de PL se desvia para energias mais altas ¢ ha uma pequena
reducdo na largura a meia altura. A partir dai, a largura do pico € basicamente em torno de 39 meV e ele ¢
desviado continuamente para baixas energias. A analise do padrdo de RHEED e dos resultados de AFM
indica que este comportamento da PL é causado pelo surgimento de facetas cristalinas nas ilhas de InP. De
maneira simplificada, quando o volume de InP depositado atinge 3.5 Eq-ML, a maior parte das ilhas de
InP desenvolvem facetas cristalinas em suas faces laterais. Conseqiientemente, a regido de confinamento
torna-se mais definida, aumentando a energia de emissdo. Com a deposi¢ao de mais material, estas facetas

cristalinas se mantém, sendo que o volume das ilhas cresce devido somente ao aumento da altura. Logo, a
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forma continua bem definida, mas ha um aumento do volume da regido de confinamento. Isto causa a

reducdo na energia de emissao.

4.5 Forma das Ilhas de InP/InGaP

A figura 4.7 mostra os padroes de RHEED nas diregoes [-110] (em cima) e [110] (embaixo) para
diferentes estagios na nucleacdo das ilhas de InP. Pode-se notar que juntamente com a nucleagdo das ilhas
de InP, ha uma mudanga no padrdo de RHEED de 2D para 3D. Por outro lado, o padrdo indica que uma
ou mais faces das ilhas de InP exibem reconstrugdo superficial 2x4. Além disso, superposto ao padrao 3D
ha claramente linhas inclinadas, formando chevrons e indicando a formagdo de facetas cristalinas [18,19].
O padrao de RHEED durante o resfriamento da amostra em atmosfera de P, mostra que as estruturas
responsaveis pelos chevrons permanecem, embora a reconstrugdo 2x4 ndo se mantenha. Os chevrons,
contudo, sdo nitidos apenas no padrdo de RHEED do azimute [-110]. Isto significa que a formagdo de

facetas cristalinas orientadas ao longo da direcao [110] é mais limitada.

camada molhante ilhas 3D resfriamento

Figura 4.7. Padrdo de RHEED nas diregdes [-110] (em cima) e [110] (em baixo) para diferentes estagios de nucleagéo das ilhas de
InP; (a, b) antes de atingir a espessura critica, (c,d) exatamente apos a nucleagdo das ilhas 3D e (e,f) durante o resfriamento em
atmosfera de P,. Os chevrons (que indicam a presenca de facetas) sdo mais nitidos na diregdo [-110]. O angulo dos chevrons ¢é de

20°, o que indica a presenca de facetas {114}.
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A determinagdo do tipo de faceta cristalina pode ser feita através da analise dos angulos de
inclinagdo apresentados pelas estruturas tipo chevron. [18,19]. No nosso caso, este angulo é de 20°. Tal
valor, quando medido nas dire¢des <110>, ¢ compativel com facetas cristalinas {114}.

A figura 4.8a mostra uma imagem de TEM de alta resolugdo na segdo transversal [-110] de uma
ilha de InP tipica. Pode-se notar que a ilha nesta dire¢do é formada por faces laterais com inclinagdo de
20° e um topo plano. Por outro lado, as medidas na se¢do transversal [110] mostram que as ilhas possuem
o topo plano, mas ndo exibem faces laterais com angulo bem definido. Dependendo da ilha, as faces
podem ter angulo de inclinagdo menor ou maior que 20°. Estes resultados de TEM sdo coerentes com 0s
resultados de RHEED, e confirmam que as ilhas ndo mudam significativamente de forma durante o
resfriamento.

Desse modo, ¢ possivel usar medidas complementares de AFM para se ter uma idéia mais
completa sobre a forma das ilhas de InP. Contudo, devido ao limite de resolucdo lateral imposto pelo raio

da ponta, os resultados de AFM s6 podem ser empregados qualitativamente.
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Figura 4.8. (a) Imagem de TEM de alta resolugdo da se¢do transversal de uma ilha de InP tipica. Nota-se que a ilha apresenta um

topo formado pelo plano {001} e lados com inclinagdo de 20°, compativel com as facetas {114}; (b) Imagem de AFM de uma ilha
com altura de 8 nm; (c) perfis da ilha mostrada em (b) nas dire¢des [-110] e [110], acima e abaixo, respectivamente; (d) forma das
ilhas de InP: pirdmide truncada e alongada na direcdo [110] formada pelo plano (001) no topo e por facetas {114}, ao menos nas

faces laterais com maior comprimento.

A imagem de AFM da figura 4.8b mostra uma ilha tipica de InP/InGaP ao centro com duas linhas
perpendiculares superpostas. Os perfis da superficie na posi¢ao dessas linhas sdo mostrados na figura 4.8c.

A forma da ilha ¢ basicamente de uma piramide truncada alongada na direcdo [-110], conforme
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esquematizado na figura 4.8d. Em termos da possibilidade de distor¢des na forma da ilha devido a
artefatos de aquisi¢do, este resultado ¢ bastante confiavel uma vez que as imagens foram feitas com pontas
de silicio conicas, de forma que o principal artefato seria o arredondamento das ilhas. Além disso,
resultado semelhante foi observado para diferentes pontas de AFM e varias amostras. Os dngulos medidos
nas cross-sections de AFM ficam entre 16 e 20°.

Comparando esses resultados de AFM com as medidas de TEM ¢ RHEED pode-se afirmar que o
topo da piramide truncada ¢ constituido pelo plano (001) e seus lados mais alongados pelas facetas
cristalinas (114) e (-1-14). Os lados menores ndo sdo delimitados pelas facetas (-114) e (1-14) ou de
qualquer outro tipo.

A formacao de facetas cristalinas {114} ao longo da dire¢ao [-110] ndo ¢ exclusiva das ilhas de
InP/InGaP. Tanto os ripples que se formam na homoepitaxia de InP [20] como os nanofios de InAs/InP
[21] também exibem estas mesmas facetas cristalinas. Em ambos os casos, ndo se observam a formacao
das facetas cristalinas (-114) e (1-14). Isso indica que sua formagao no crescimento epitaxial de ligas com
In ndo € energeticamente favoravel, enquanto a das facetas opostas deve ser.

Entretanto, os trabalhos da literatura que discutem a forma das ilhas de InP/InGaP e a presenca de
facetas cristalinas reportam resultados bem diversos, indicando a influéncia tanto da técnica empregada
quanto das condi¢des de crescimento. Em particular, Georgsson et al [12] reportaram que ilhas de
InP/InGaP com altura de 15 nm sdo hexagonais. As faces laterais que formam essas ilhas sdo os planos
{111} e {101}. Nesse trabalho, a técnica de crescimento foi OMVPE (do inglés, organometalic vapor
phase epitaxy). Ja Ballet et al [9] reportaram a mudanga na forma das ilhas de InP/InGaP crescidas por
MBE em fungdo da razdo V/III. Para a razdo V/III=25, a densidade de ilhas é mais alta e ndo se observa a
formacdo de facetas cristalinas. Entretanto, para a razdo V/III de 47, as ilhas apresentam a forma de

piramide truncada, delimitada pelo plano (001) no topo e pelas facetas {113} ou {112} nas faces laterais.
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Capitulo 5
Propriedades da Buffer de InGaP/GaAs

5.1 Introducéo

Do ponto de vista tecnologico, as ligas ternarias e quaternarias de semicondutores I1I-V permitem,
através da variagdo controlada da composi¢do, uma grande flexibilidade da faixa de emissdo
eletromagnética de funcionamento dos dispositivos opto-eletronicos. Além disso, possibilitam o
crescimento de heteroestruturas nao tensionadas [1].

A estrutura cristalina de semicondutores II1I-V é composta por duas sub-redes de face centrada,
uma de cations (atomos dos elementos do grupo I1I) e uma de anions (atomos dos elementos do grupo V).
No caso de uma liga ternaria ou quaternaria, ¢ comum assumir que os atomos dos elementos do grupo I1I
se distribuem aleatoriamente na sub-rede de cations e os atomos dos elementos do grupo V se distribuem
aleatoriamente na sub-rede de anions. Por exemplo, no caso do InGaP, os atomos de In ¢ Ga se
distribuiriam de forma aleatoria numa sub-rede ¢ os atomos de P ocupariam a outra sub-rede. Além disso,
considera-se que, a principio, as ligas sdo homogéneas espacialmente em composicao.

Entretanto, dependendo da técnica e das condi¢des de crescimento, tanto a aleatoriedade na escala
atomica quanto a homogeneidade em composicdo podem ndo ocorrer completamente, devido aos
fendmenos de ordenamento atomico [2-10] e modulagdo de composigdo [11-17], respectivamente.

O ordenamento atomico em ligas semicondutoras III-V (InGaP, InGaAs, AlGaAs, InGaAsP, entre
outras) tem sido observado em varias técnicas de crescimento [2-10]. Este fenomeno envolve a formagao
de super-estruturas na rede cristalina, ao longo de uma dada direcao cristalografica durante o crescimento.
Para o InGaP crescido sobre GaAs(001) ocorre freqiientemente o ordenamento tipo CuPtg, que consiste na
formacdo de planos ordenados {111}p, ou seja, de planos (1-11) ou (-111). Alternadamente, os planos
{111}p sdo ricos em In/pobres em Ga e ricos em Ga/pobres em In. A figura 5.1 mostra um modelo de

InGaP/GaAs(001) com ordenamento CuPts visto pela segdo transversal [110]. E possivel notar a
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alternancia de planos (1-11) contendo somente Ga e de planos (1-11) contendo somente In. Normalmente,
as ligas semicondutoras ndo sdo totalmente ordenadas, mas constituidas por regides ordenadas inseridas

dentro de uma matriz desordenada.

Figura 5.1: Modelo de InGaP/GaAs(001) exibindo ordenamento atdmico do tipo CuPtg [3]. Os planos (1-11) da sub-rede de
cations sdo alternadamente formados somente por atomos de In (vermelho) e por d&tomos de Ga (azul). Isso implica a formagao de

uma super-estrutura com parametro de rede igual a duas vezes a distancia entre planos {111} da sub-rede de cations.

Outro fendmeno que pode ocorrer em ligas semicondutoras III-V ¢ a modulagdo de composicao.
Este fendmeno consiste na variagao periodica da composi¢cdo na escala nanométrica ao longo da camada.
A direcao da modulacdo e o grau na diferenca de composicdo dependem da técnica, das condig¢des de
crescimento e da liga semicondutora. Por exemplo, Ueda et al [12] reportaram regides ricas em In/pobres
em Ga alternadas com regides ricas em Ga/pobres em In ao longo das dire¢des cristalinas [100] e [010]
com periodo da ordem de 10-15 nm em camadas de InGaP/GaAs(001) crescidas pela técnica LPE (do
inglés liquid phase epitaxy). Por outro lado, Peir6 et al reportaram a alternancia de regides ricas em In e
regides ricas em Al ao longo da direcdo [-110] em filmes de InAlAs crescidos sobre substratos vicinais de
InP (001) [15] por MBE.

A formagdo de ordenamento atdmico e/ou modulacdo de composicdo pode estar acoplada a
evolugdo topografica do préprio filme, dando origem a interfaces rugosas ao invés de superficies planas.
Além disso, a presencga de regides com ordenamento atdmico e/ou variacdo de composi¢dao ao longo do
filme modifica as propriedades Opticas e elétricas das heteroestruturas semicondutoras. Deste modo, a
aplicagdo tecnoldgica de ligas III-V requer o estudo destes fenomenos em funcdo das técnicas de epitaxia
e parametros de crescimento, bem como das propriedades exibidas pelas camadas epitaxiais. O
entendimento e controle tanto do ordenamento atdmico como da modulagdo de composicdo podem
viabilizar o crescimento de heteroestruturas com caracteristicas especificas, e por conseqiiéncia, a

fabricacdo de novos dispositivos. Nesse contexto, os mecanismos termodindmicos e cinéticos
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possivelmente responsaveis pela formacdo de regides com ordenamento atdomico ou modulagdo de
composi¢ao vém sendo intensamente investigados.

Neste capitulo, investiga-se a topografia, o grau de ordenamento atdmico e a modulagdo de
composi¢do da camada de InGaP/GaAs(001) em fungdo dos pardmetros de crescimento (grau de
descasamento, temperatura, e razdo V/III) durante a deposi¢do do InGaP. Além disso, é indicada a

influéncia dessas caracteristicas do InGaP sobre a nucleagio das ilhas de InP.

5.2 Condig¢odes de Crescimento e Topografia

Todos os substratos de GaAs(001) foram desoxidados a 600°C em atmosfera de As,. Logo apds a
desoxidagdo, foi crescida uma camada buffer de GaAs. As condi¢des de crescimento foram de 550° C e
0.72um/h baseadas na tese de doutorado de J. Bettini [10]. Esta camada buffer serve para reduzir possiveis
impurezas (por exemplo, regides com 6xido) que resistem ao tratamento de desoxidagdo. Além disso,
pode reduzir consideravelmente as irregularidades topograficas produzidas durante a desoxidagdo; ha a
formagao de depressdes com até 20 nm de profundidade [18,19].

De acordo com os trabalhos de Coluci et al [18-20], estas depressdes na superficie do substrato
provocam a formacgao de estruturas 3D (mounds) conforme se deposita a camada de GaAs. Entretanto, a
rugosidade diminui até um minimo e a partir dai torna a crescer ou nao, dependendo da relevancia do
mecanismo de bias na difusdo. Deste modo, a rugosidade da camada de GaAs depende tanto das
condicdes de crescimento quanto da espessura da mesma.

A fim de se obter uma buffer de GaAs razoavelmente plana e livre de impurezas para o
crescimento do InGaP foram crescidas camadas com diferentes espessuras e analisadas por AFM. Em
particular, as figuras 5.2a ¢ 5.2b mostram imagens de AFM com 3um x 3um de area para camadas de
GaAs com espessuras de 180 nm e 300 nm, respectivamente. Pode-se notar que ambas as superficies
apresentam mounds, embora a rugosidade quadratica média (RMS) diminua de 0.54 nm para 0.30 nm com
o aumento da espessura. Por outro lado, os mounds observados na imagem da figura 5.2b sdo alongados
na direcdo [-110]. Isto indica que, para espessura de 300 nm, a evolugdo morfologica é essencialmente
dirigida pelos mecanismos de difusdo, ndo havendo mais influéncia das irregularidades iniciais do
substrato. Nesse caso, ndo ¢ de se esperar que filmes com espessuras acima de 300 nm reduzam a

rugosidade superficial. Desse modo, optou-se pela espessura de 300 nm para a camada buffer de GaAs.
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Figura 5.2: Imagens de AFM de 3um x 3um de area da superficie da buffer de GaAs com (a) 180 nm e (b) 300 nm de espessura.

Sobre esta buffer de GaAs, foram depositados 400 nm de InGaP a taxa aproximada de 0.97 pm/h.
Para o estudo simultdneo da topografia deste material e da correlagdo entre as caracteristicas estruturais do
InGaP com a nucleacao de ilhas de InP, foram crescidas, nas mesmas condi¢des de crescimento, amostras
com e sem ilhas de InP. No caso das amostras de InP/InGaP, foram depositadas 5 Eq-ML de InP a 540° C
e taxa de 0.2 Eq-ML/s.

A tabela 5.1 apresenta as condi¢des de crescimento (temperatura e razao V/III), descasamento
InGaP/GaAs, rugosidade pico-vale e RMS, e pico de PL da camada de InGaP das amostras discutidas
neste capitulo. No caso do espectro de PL e das medidas por TEM, foram analisadas as amostras de
InP/InGaP. A flutuag@o de crescimento para crescimento (portanto, entre amostras com e sem ilhas de
InP) no grau de descasamento ¢ inferior a 0.05%. Para todas as amostras, o padrao de RHEED durante a
deposicao da camada de InGaP mostrou uma reconstrugdo majoritariamente do tipo 2x1, embora o padrio

fosse mais difuso para valores de razdo V/III=17.

Tabela 5.1: Temperatura de Crescimento (T), razdo V/III, descasamento (Aa/a), rugosidades pico-vale (Rpv) e RMS calculada em
imagens de 3um x 3um de area e energia para o pico de PL a 77K de camadas de InGaP crescidas sobre substratos nominais. A
variagdo da razdo V/III foi obtida pela mudanga do fluxo de PHj; todas as camadas de InGaP possuem 400 nm de espessura. A

flutuag@o de crescimento para crescimento no grau de descasamento ¢ menor que * 0.05%.

Amostra | T (°C) razaoV/III | Aa/a(%) Rpv (nm) |RMS (nm) | p-PL(eV)
Al 540 17 <0.09 7.62 1.09 1.948
A2 540 17 0.45 3.13 0.40 1.931
A3 550 17 <0.08 3.30 0.39 1.967
A4 550 17 0.60 1.74 0.20 1.929
A5 550 32 <0.09 4.29 0.53 1.958
A6 550 32 0.65 291 0.38 1.913
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A figura 5.3 apresenta imagens de AFM com 3um x 3um de area da superficie da camada InGaP
para cada amostra descrita na tabela 5.1. O primeiro ponto que se nota ¢ que a incorporagdo de mais In na
liga reduz a rugosidade superficial (veja tabela 5.1), apesar do acimulo de tens@o na camada devido ao
aumento do descasamento com o GaAs. Nota-se também a redu¢do na altura dos mounds e 0 aumento de
seu tamanho lateral. Isso ocorre provavelmente porque o mecanismo de bias na difusdo deve ser mais
efetivo para os atomos de Ga do que para os atomos de In, nessas condi¢des de crescimento. A rugosidade
também diminui com o aumento da temperatura (figuras 5.3¢ e 5.3d), uma vez que os mecanismos de
difusdo sdo termicamente ativados. Por outro lado, quando ha o aumento da razdo V/III (figuras 5.3¢ ¢
5.3f) a rugosidade tende a aumentar novamente. Nesse caso, contudo, a estrutura superficial é formada por
uma grande quantidade de terragos 2D com altura de varias monocamadas ao invés dos mounds presentes
a 540° C. Isso se da pela forte reconstrugdo 2x1 que ocorre em excesso de P,, como observado em outros
trabalhos [4,10]. Desta forma, a amostra A4 possui a menor rugosidade do conjunto, RMS em torno de
0.20 nm (Rpv=1.74 nm). Este valor ¢ inclusive inferior a rugosidade tipica apresentada pela buffer de
GaAs.

A mudanca nas condi¢des de crescimento (temperatura, razao V/III, quantidade de In na liga)
afetam tanto as caracteristicas superficiais quanto as de bulk da camada de InGaP. Com o objetivo de
investigar a presenca de ordenamento CuPtg e modulacdo de composi¢do, as amostras de InP/InGaP foram
analisadas pela técnica de TEM. A seguir, s@o discutidos os resultados de acordo com o modo de analise e,

portanto, com a propriedade de bulk mais destacada.
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Figura 5.3: imagens de AFM com 3pm x 3um de 4rea da superficie de InGaP das amostras listadas na tabela 5.1. As amostras sdo
(a) AL, (b) A2, (c) A3, (d) A4, (e) A5 e (f) A6.

5.3. Ordenamento Atomico tipo CuPty

A maioria dos trabalhos na literatura, baseados em observagdes experimentais e calculos tedricos,
aponta que ordenamento atomico em ligas semicondutoras ¢ um fendmeno termodinamico de superficie,
que depende da reconstrugdo superficial [2-5]. Por exemplo, a presenga de ordenamento CuPtg na liga
InGaP ¢ devida a reconstrucdo do tipo 2x1 ou 2x4 que geralmente ocorre durante a deposi¢do da camada.

Essas reconstrugdes apresentam linhas de dimeros de P intercaladas com linhas sem dimeros de P, ambas
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alinhadas ao longo da direcdo cristalina [110]. Esta configura¢do de superficie causa tensdo na camada
inferior, levando ao ordenamento tipo CuPtg da seguinte forma: diretamente abaixo da linha de dimeros os
sitios do grupo III sdo comprimidos. Por outro lado, abaixo das linhas sem dimeros, os sitios do grupo III
sofrem uma expansdo. Uma vez que os atomos de Ga sdo menores do que os de In, a probabilidade de
incorporagdo do Ga nos sitios diretamente abaixo dos dimeros ¢ maior do que de In. De maneira similar, a
incorporagdo de In é maior do que a de Ga nos sitios abaixo das linhas com dimeros ausentes. Assim, o
ordenamento CuPtg reduz a tensdo provocada na sub-superficie pela reconstrucdo superficial. Conforme o
processo de crescimento continua, as regides com ordenamento CuPtg sdo “congeladas” no bulk, mesmo
ndo sendo favoraveis do ponto de vista energético - a difusdo em bulk é reduzida nas condigdes
normalmente empregadas nas técnicas de crescimento epitaxial.

Tanto trabalhos tedricos quanto experimentais tém mostrado que a presenga de regides ordenadas
dentro do InGaP reduz a energia de bandgap [2,3,6]. Por este motivo, a energia do pico de PL tornou-se
uma medida indireta do grau de ordenamento (1) dentro da liga, ou seja, do volume total que apresenta
ordenamento atomico dentro da liga de InGaP. Esta analise, contudo, s6 pode ser aplicada diretamente em
amostras sem descasamento, uma vez que tanto a composi¢do quanto a tensdo acumulada na camada
modificam a energia de bangap [2,6].

Da posig¢do do pico de PL (PL,..) estima-se o grau de ordenamento na liga (1) a partir da equagado

[6]

~ \/PLO — PLpeak
0.471

onde PL’ ¢ o pico para uma liga de InGaP completamente desordenada, e 0.471 eV é a reducio de energia
de bandgap teoricamente esperada para a liga completamente ordenada.

Portanto, usando a energia do pico da PL medida a 77K para as camadas de InGaP casadas das
amostras da tabela 5.1, pode-se calcular que o grau de ordenamento nas respectivas condi¢des de
crescimento esta entre 20 e 30% do volume total da camada, sendo que a amostra A3 exibe o menor
volume de ordenamento. Nessa estimativa, foi assumido o valor PL° = 1.992 eV com base nos resultados
experimentais obtidos por Delong et al [21] para camadas completamente desordenadas.

Contudo, a dificuldade na escolha do valor de PL’ e a dependéncia do espectro de PL com
diversos fatores, tais como composi¢ao, tensdo, dopagem, etc, tornam esta técnica ndo conclusiva para
determinagdo da presenga de ordenamento atdmico. Por este motivo, imagens do padrdao de difracdo de
elétrons (TED) sdo geralmente utilizadas como dados complementares [2]. Para o caso do ordenamento

CuPtg, o padrdo TED ¢ obtido da sessdo transversal [110] da camada.
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Isto € possivel, porque o ordenamento CuPt muda a estrutura do material de blenda de zinco para
ortorrOmbica, e reflexdes em <2 4 V5>, proibidas para a estrutura blenda de zinco tornam-se possiveis.
Quando a camada de InGaP estd pouco ordenada, o padrao TED apresenta, além dos pontos de difragdo
tradicionais, um espalhamento difuso na forma de onda ao longo da dire¢ao (001). Por outro lado, se o
InGaP esta bem ordenado, o padrdo TED mostra pontos de difragdo nas posi¢des <a 5 42>p, relativos a
difracdo dos planos ordenados, cuja distancia entre si, para um periodo tomado a partir do plano de In-P
ou Ga-P, ¢ o dobro da distancia entre dois planos {111}y no espago real.

A figura 5.4 mostra o padrdo de TED para cada amostra analisada. Pode-se observar que a
amostra A3 (com menor redugdo no pico da PL entre as amostras casadas) ainda apresenta um
espalhamento difuso entre os pontos tradicionais da estrutura blenda de zinco. Portanto, a estimativa feita
pelo pico da PL ¢ coerente. Além disso, pode-se observar que os pares de camadas casadas/descasadas
possuem um volume ordenado similar. Por exemplo, as amostras A4 ¢ A3 apresentam o menor volume
com ordenamento CuPtg. Do ponto de vista de crescimento, isto significa que o aumento da temperatura
ou a diminui¢do da sobre-pressdo de P, desfavorecem a formagdo de regides ordenadas dentro da camada
de InGaP. Este comportamento é observado em outros trabalhos [2,3,6] e ¢ creditado a redugdo na

quantidade de dimeros de P, sobre a superficie em crescimento.
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Figura 5.4: Imagens de TEM da seg@o transversal [110] da amostras de InP/InGaP listadas de A1 a A6 na tabela 5.1. As imagens
foram feitas usando o ponto <¥2 Y2 5> no padrio de difragdo (visto no canto inferior direito de cada imagem), na condigéo de

dark-field.

As medidas de PL e do padrio de TED indicam apenas o volume total da camada que apresenta
ordenamento atomico, ndo sendo possivel inferir nem a forma nem a distribui¢do dos dominios com
ordenamento. Para se estudar o tamanho, a orientagdo e a uniformidade das regides ordenadas sdo
utilizadas imagens de TEM no modo dark-field, selecionando os pontos de difracdo correspondentes aos
planos {2 '2 '42}p. Nesse caso, as regides claras que aparecem na imagem de TEM sido dominios
ordenados tipo CuPtg. A figura 5.4, além dos padrdes de TED, mostra as imagens de dark-field com g=<'>

15 1o>g de cada amostra da tabela 5.1.
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Os dominios CuPtg encontram-se distribuidos aleatoriamente dentro da camada de InGaP,
independentemente das condi¢des de crescimento. Além disso, o tamanho dos dominios diminui com a
reducdo do grau de ordenamento observado pelas medidas de PL. As amostras crescidas com maior razao
V/III ou menor temperatura possuem dominios melhores definidos.

Em resumo, pode-se dizer que ocorre ordenamento atdomico no InGaP, embora o volume seja
reduzido e formado por regides aleatoriamente espalhadas dentro de uma matriz desordenada. O aumento
da temperatura ou redugdo da sobre-pressdo de P, diminuem o grau de ordenamento. Da mesma forma, o
padrdo de RHEED indica uma redug@o na reconstrug¢do superficial 2x1 e, provavelmente, na quantidade
de dimeros de P na superficie do InGaP. Assim, como indicado pelos modelos encontrados na literatura
[2-5], nossos resultados apontam a dimerizacdo da superficie como fator determinante para a formagao de

regides com ordenamento tipo CuPtg.

5.4. Modulagio de Composiciao

Com respeito aos mecanismos responsaveis pela modulacdo de composicdo, os trabalhos na
literatura se dividem basicamente em dois grupos. Os trabalhos do primeiro grupo [11-14], baseados
principalmente na técnica LPE, consideram que a modulagdo de composicao ¢ dirigida pelo mecanismo de
decomposicao espinodal. Essencialmente, o requisito da minimizag¢do da energia livre da solugdo sélida
leva a uma separagdo de fase dentro do filme. Esta separagdo é energeticamente favoravel somente em
uma certa faixa de temperatura de acordo com o diagrama calculado por Cremoux et al [11].

Os trabalhos do segundo grupo [14-17] consideram que a modulagdo de composi¢do ocorre
devido ao acoplamento entre a morfologia superficial e as variagdes locais de tensdo dentro da camada do
filme. Este acoplamento ocorre através dos mecanismos de superficie ¢ podem levar ao crescimento
instavel da superficie. Dependendo do modelo, o tamanho e a mobilidade superficial dos atomos de cada
espécie envolvida (In e Ga no crescimento de InGaP) bem como o descasamento filme/substrato ¢ as
propriedades elasticas da propria camada desempenham um papel importante na dindmica superficial de
crescimento do filme.

Independentemente do mecanismo responsavel, a modulacdo de composi¢do implica em regioes
com ligeira diferenca composicional em relagdo a composi¢do média da liga. Essa flutuacdo na
composi¢do pode modificar as propriedades Opticas e elétricas das heteroestruturas semicondutoras bem
como a topografia do filme. Estruturalmente, a modulagdo de composi¢ao leva, em principio, ao
surgimento de um campo de tensdo periddico ao longo do filme. Essas variagdes de tensdo podem ser
medidas por TEM e, por isto, tém sido empregadas para a investigagdo do fendmeno de modulagdo de

composi¢do em ligas ternarias ou quaternarias [14-16].
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Em particular, a figura 5.5 mostra imagens de dark-field TEM com g=(2-20) da secdo transversal
[110] das amostras de InP/InGaP listadas na tabela 5.1. Nesse modo de analise, os contrastes nas imagens
se devem principalmente as deformagdes nos planos cristalinos, provocadas por variagdes locais no campo

de tensao.

Figura 5.5: Imagens de TEM da segdo transversal [110] da amostras de InP/InGaP listadas de A1 a A6 na tabela 1. As imagens
foram feitas usando o feixe difratado na dire¢do [2-20], na condic¢@o de two-beam dark-field. Na imagem da amostra A4 pode-se
notar um padrdo modulado de contraste claro e escuro com periodo comparavel a distancia entre as ilhas de InP. Além disso, ha

uma correlagdo visivel entre o posicionamento das ilhas de InP sobre a superficie de InGaP e as regides escuras dentro da camada.

Todas as imagens apresentam variagdes no contraste distribuidas aleatoriamente na regido da

camada. Porém, a imagem da amostra A4 também apresenta (figura 5.5d) um padrdo modulado de
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contraste claro e escuro bem definido ao longo da diregdo [1-10]. Em principio, a existéncia deste padrio
modulado poderia ser causada por variagdes no campo de tensdo acumulado devido a diferenca entre o
pardmetro de rede da liga de InGaP e a buffer de GaAs. Contudo, se fosse este o caso, as camadas das
amostras A2 e A6, figuras 5.5a e 5.5e, respectivamente, também deveriam apresentar um padrio
semelhante, pois possuem grau de descasamento similar.

Portanto, a presenca desses contrastes na imagem da figura 5.5d se deve realmente ao fenomeno
de modulacdo de composigdo dentro da camada de InGaP. Em outras palavras, a variagdo na composi¢ao
provoca a deformagdo coerente no parametro de rede local, provocando diferencas de contraste nas
medidas de dark-field com g=(2-20).

Da figura 5.5d também pode ser visto que ha uma correlagdo entre o posicionamento das ilhas de
InP no topo e as regides escuras dentro da camada de InGaP. Isso indica que as variagdes no campo de
tensdao devem provocar a formacgao de sitios preferenciais para a nucleagdo das ilhas de InP.

Assumindo que as regides com contraste escuro sdo mais ricas em In em relacdo a composi¢ao
média do InGaP, o topo dessas regides apresenta um descasamento entre o InP e o InGaP localmente
menor, se tornando pontos da superficie mais estaveis do ponto de vista energético. Isso promove o
acumulo de InP nestas posigoes durante a deposi¢do do mesmo, levando a nucleacdo das ilhas de InP
preferencialmente sobre as regides mais escuras da figura 5.5d. Esse efeito da modula¢do de composi¢do
sobre a nucleacdo das ilhas de InP sera discutido em mais detalhes no capitulo 7 desta tese.

Do ponto de vista de crescimento, a presenga de contraste periddico somente na amostra A4 indica
que o descasamento para o lado rico em In do InGaP com respeito a buffer de GaAs ¢ uma condigdo
necessaria para a ocorréncia do fenomeno de modulacdo de composicdo. Isto pode ocorrer pelo aumento
da tensdo entre filme/substrato ou pela maior quantidade de In durante a deposicdo do InGaP. Em termos
da analise topografica, a quantidade de In parece ser mais importante na cinética de crescimento da
camada de InGaP do que o acimulo de tenséo resultante do descasamento filme/substrato.

Por outro lado, outros pardmetros sdo igualmente importantes. Em particular, mesmo para
camadas com o mesmo grau de descasamento, a modulagdo ¢ suprimida se a temperatura é variada em 10°
C (amostra A2) ou se a sobre-pressdo de P, é elevada (amostra A6). Esta dependéncia com a sobre-pressdo
de P, indica que a modulagdo de composi¢do, tal como o ordenamento atémico, deve depender da
reconstrugdo superficial da camada durante o crescimento. Este aspecto sera abordado em mais detalhe
mais a frente, no capitulo 6.

Voltando a analise do InGaP por TEM, a figura 5.6 mostra imagens de (004) dark-field da sec¢ao
transversal [110] das amostras de InP/InGaP. Nesse modo, os contrastes nas imagens se devem

principalmente a campos de tensdo ou diferengas de composi¢do. Portanto, se a variagdo na composi¢do
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local fosse suficientemente alta, deveriam aparecer contrastes compativeis com os observados na figura
5.5d [15].

Figura 5.6: Imagens de TEM da sec@o transversal [110] da amostras de InP/InGaP listadas de A1 a A6 na tabela 1. As imagens

foram feitas usando o feixe difratado na diregdo [004], na condi¢do de two-beam dark-field.

Em todas as imagens da figura 5.6 pode-se observar o campo de tensdo provocado pelas ilhas de
InP no topo da camada de InGaP. Contudo, ndo se pode notar qualquer contraste periddico bem nitido na
imagem 5.6d. Isso indica que a variagcdo na composicdo ndo deve ser grande, embora seja capaz de criar
variagdes no campo de tensdao dentro da liga suficiente para determinar a posi¢ao de nucleagdo das ilhas de

InP.
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Alguns trabalhos [11-13] em ligas III-V, mostram que a modulagdo de composicdo se da nas
diregdes [100] e [010], formando uma rede bidimensional da ordem de 100 nm de periodo. Pode ainda
ocorrer uma granulagdo superposta com tamanho lateral de alguns nanémetros. Outros trabalhos [14-16],
contudo, indicam que a modulag@o ocorre nas diregdes cristalinas [110] e [-110]. Em termos das imagens
na secdo transversal, ndo é possivel determinar com certeza qual é a orientagdo espacial da modulacdo de
composi¢do na amostra A4, uma vez que as imagens mostram apenas um corte da modulagdo existente.
Entdo, a fim de se determinar este aspecto da modulag¢do de composigdo exibida pela amostra A4, foi feita
a medida de TEM no modo plan-view [001] de uma camada de InGaP sem ilhas de InP crescida nas

mesmas condi¢cdes. Uma imagem tipica é mostrada na figura 5.7.

“h.ﬁ- 2

1.0 um

Figura 5.7: Imagens de TEM em plan-view [001] de uma camada de InGaP crescida nas mesmas condi¢des usadas para a amostra

A4.

Ha nitidamente um padrao bidimensional de regides claras, aproximadamente na forma de uma
rede quadrada. Além disso, a modulacdo de contraste ¢ alinhada nas dire¢des cristalograficas [100] e [010]
e exibe um periodo em torno de 100 nm. Desse modo, a modula¢do de composi¢do dentro do InGaP deve
criar um campo de tensdo bidimensional na superficie da camada. De fato, no capitulo 7, mostra-se que as
ilhas de InP se distribuem organizadas lateralmente na forma de uma rede quadrada, ao invés de uma
distribuicao aleatoria.

Em resumo, pode-se concluir que ligas de InGaP crescidas por CBE podem apresentar tanto
ordenamento atomico CuPts quanto modulagdo de composi¢do. Enquanto os dominios CuPts se
distribuem aleatoriamente dentro da camada de InGaP, a modulagdo de composicdo varia periodicamente
ao longo das dire¢des [100] e [010], formando um padrdo de rede quadrada alinhada. Em termos dos
parametros de crescimento, o ordenamento CuPtz ocorre desde que haja reconstru¢do superficial 2x1
durante a deposi¢do do InGaP. Por sua vez, a modulagao de composi¢do é bem definida somente quando a
liga é descasada para o lado rico em In. Além disso, tanto a temperatura quanto a sobre-pressao de P, sdo

fatores determinantes para presenca ou auséncia do fendmeno de modulagdo de composigdo. Como
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discutido no capitulo a seguir, a influéncia da sobre-pressio de P, se da basicamente através da
reconstrugdo superficial do InGaP, a qual deve influenciar no processo cinético dos atomos adsorvidos de

In e Ga.
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Capitulo 6

Mecanismos de Superficie no InGaP

6.1 Introducio

No capitulo anterior foi mostrado que o filme de InGaP crescido por CBE pode exibir modulagéo
de composicdo, dependendo das condi¢des de crescimento. Em particular, forma-se uma rede quadrada de
modulagdo composicional orientada ao longo das diregdes cristalograficas [100] e [010]. Além disso, os
resultados mostram que tanto o ordenamento CuPtz quanto a modulacdo de composicdo dependem da
sobre-pressdo de P,. Uma vez que o ordenamento atomico ¢ influenciado pela razdo V/III através da
concentracdo e tipo de dimerizagdo da superficie do InGaP, é de se esperar que essa propriedade de
superficie também desempenhe um papel importante para a presenga da modulagdo de composig¢do. Além
disso, apesar da modulag¢do de composi¢do e do descasamento entre filme/substrato, a superficie do InGaP
da amostra A4 ¢ relativamente plana, com rugosidade inferior a exibida pela camada buffer de GaAs.

Esses pontos abrem a questdo de quais sdo os mecanismos responsaveis pela modulagdo de
composi¢do vista em nosso estudo e qual a correlagdo com a evolugao morfoldgica do filme.

Na literatura ha diversos trabalhos que investigam a origem do fendmeno de modulacdo de
composi¢do em ligas semicondutoras [1-8]. Baseado em resultados experimentais, modelos considerando
mecanismos termodindmicos e/ou cinéticos t€m surgido. Em particular, o diagrama de decomposicao
espinodal calculado por Cremoux et al [8] prevé que a variagdo de composi¢do ocorre somente em uma
certa faixa de temperatura, conforme verificado em ligas ternarias e quaternarias crescidas por LPE. Neste
modelo, a segregacdo composicional estd relacionada com a minimizagdo da energia livre da solugdo
solida da liga semicondutora.

Embora este modelo possa explicar a influéncia da temperatura na modulagdo de composigdo vista
em nossos resultados experimentais, seria necessario considerar que o processo de difusdo em bulk das

espécies quimicas ndo ¢ desprezivel. Contudo, varios trabalhos mostram que, nas condigdes de

68



crescimento empregadas em sistemas como MBE ou CBE, os atomos estdo praticamente “congelados”,
exceto aqueles situados nas 2 ou 3 camadas mais superficiais. Além disso, a suposi¢cdo de equilibrio na
fase solida ndo explica o efeito da sobre-pressdo de P,.

Uma alternativa a este ponto tem sido considerar que a modulacdo de composicdo em ligas
crescidas por técnicas de epitaxia por feixe molecular seja dirigida por um mecanismo termodindmico que
ocorre na superficie e sub-superficie do filme, similar ao assumido para o fenomeno de ordenamento
atomico em ligas semicondutoras. Desse modo, tal como o fenémeno de ordenamento CuPtg, a modulagdo
de composicdo da liga InGaP crescida pela técnica CBE também depende dos mecanismos cinéticos
envolvidos durante a evolucdo da superficie do filme.

Recentemente, alguns grupos [1-6] mostraram que a mobilidade superficial dos atomos, a
composi¢do, o descasamento filme/substrato e as propriedades eldsticas podem determinar a morfologia
superficial e a presenga de modulagdo de composi¢cdo. Dependendo da relagdo entre os mecanismos
termodinamicos e cinéticos, o crescimento de ligas semicondutoras pode ser estavel ou instavel do ponto
de vista morfolégico.

O modelo proposto por Desai et al [1,2] considera a morfologia superficial e a composicao,
acopladas através dos campos elésticos gerados pelo descasamento filme/substrato bem como pelas
variagdes locais na composi¢do. A difusdo ¢ o mecanismo superficial dominante e a diferenca no tamanho
dos atomos que sdo depositados para formar a liga induz tensdo no bulk, afetando a evolugdo da
superficie. Em particular, o modelo inclui a dependéncia das constantes elasticas do filme com as
variagOes locais na composi¢do. As variagdes no campo de tensdo, na taxa de deposi¢@o e na temperatura
de crescimento determinam a estabilidade da morfologia e da decomposi¢do espinodal proxima a
superficie.

Este modelo prevé que quando ha estabilidade morfologica, ou seja, a superficie permanece
basicamente plana, a camada é homogénea em composi¢do. Contudo, a amostra A4 analisada no capitulo
anterior é bem plana embora apresente modulagdo de composigdo. Portanto, em ligas de InGaP crescidas
por CBE pode ocorrer ao mesmo tempo modulacdo de composicdo e estabilidade morfologica da
superficie. Dessa forma, algum aspecto do modelo de Desai et al [1,2] ndo é compativel com este sistema.

O modelo de Spencer et al [5,6] considera outros aspectos fundamentais para descrever o
acoplamento entre as tensdes de descasamento e¢ de composi¢do (quando os componentes da liga sdo
atomos com tamanhos distintos) e a cinética de superficie. O ponto central que distingue esse modelo do
proposto por Desai et al [1,2] é o tratamento nao acoplado para a difusdo superficial de cada componente
que forma a liga, ou seja, do In e do Ga no caso do filme de InGaP. Dependendo da relagdo entre as
tensdes locais criadas na superficie do filme e a mobilidade superficial dos atomos adsorvidos, o

crescimento pode ser tanto estavel como instavel do ponto de vista morfologico.
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Este modelo prevé a possibilidade de haver modulagdo de composi¢do sem que ocorra
instabilidade superficial. Em particular, para filmes compressivos, tal como o InGaP estudado aqui, a
superficie permanece plana caso os atomos de um componente da liga sejam, a0 mesmo tempo, maiores ¢
mais lentos em relagdo aos atomos do outro componente. Sabendo que o parametro de rede do InP é maior
que do GaP, é de se esperar que camadas de InGaP comprimidas apresentem tanto modulagdo de
composi¢do quanto superficies rugosas se a mobilidade dos atomos de In for superior a dos atomos de Ga.
Por outro lado, se a difusdo dos atomos de Ga for mais alta, a superficie da camada de InGaP deve ser
plana e estavel, mesmo havendo descasamento filme/substrato.

A analise acima indica que a estabilidade tanto morfoldgica quanto composicional dependeriam
criticamente da diferenca de mobilidade superficial dos 4tomos de In e Ga. De fato, a influéncia da razao
V/II nos filmes de InGaP indica que a cinética de superficie tem um papel importante na modulagdo de
composi¢do. Como discutido no capitulo 3, a concentragdo do grupo V modifica a reconstrugao
superficial, que por sua vez, pode afetar a mobilidade superficial das espécies quimicas.

Portanto, para investigar a relevancia do tipo de reconstrugcdo superficial e/ou da difusdo
superficial dos atomos de In e Ga na morfologia superficial das camadas de InGaP crescidas por CBE,
estudou-se o efeito da razdo V/III durante o crescimento do InGaP, da quantidade de In na liga (grau de

descasamento) e do tipo de substrato de GaAs(001) (nominal e vicinal), em mais detalhe neste capitulo.

6.2 Razao V/III e Reconstruciao Superficial

Para se estudar o efeito da sobre-pressdo de P, foi crescida uma série de amostras variando-se
somente a razdo V/III através do fluxo de PH; (precursor do elemento V: P,) durante a deposi¢do do
InGaP. Em todas as amostras foram depositados 400nm de InGaP a 550° C e taxa de deposigdo de 0.97
pm/h. O descasamento do InGaP foi mantido em torno de 0.6%. Essas condigdes de crescimento sdo as
mesmas empregadas no crescimento da amostra A4 estudada no capitulo anterior.

A figura 6.1 mostra imagens de AFM com 2um x 2pm de area da seqiiéncia de filmes de InGaP,
cuja razdo V/III foi gradativamente diminuida de 32 para 10. Para valores de razéo V/III acima ou igual a
17, a superficie do InGaP ¢ relativamente plana. Entretanto, conforme o valor da razdo V/III torna-se mais
alto, a altura e a largura dos terragos presentes na superficie também aumentam. Por este motivo, como
pode ser visto nos dados da tabela 6.1, a rugosidade RMS da superficie de InGaP aumenta de 0.160 nm

para 0.386 nm com o aumento da razdo de 17 para 32.
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Figura 6.1. Imagens de AFM com 2pm x 2um de area de filmes de InGaP crescidos com diferentes razdes V/11I; (a) 32, (b) 27, (c)
22,(d) 17 e (e) 10.

Tabela 6.1: Rugosidade pico-vale e RMS da superficie de InGaP em funcéo da razdo V/III. A coluna em destaque ¢ da amostra

cuja superficie apresentou reconstrugdo 2x4. Todas as demais apresentaram uma reconstru¢do majoritariamente 2x1.

Razio V/III |32 27 22 17 10
Aala (%) 0.65 0.72 0.76 0.60 0.80
Rpv (nm) 2.95 3.17 2.11 1.39 23.25
RMS (nm) | 0.39 0.45 0.29 0.16 3.13

Da figura 6.1 também se pode notar que esses terracos se distribuem de forma aleatéria, nao
apresentando qualquer arranjo espacial. Isto indica que sua formacgdo ndo estd correlacionada com o
fendomeno de modulacdo de composicdo. De fato, as medidas de dark-field discutidas no capitulo anterior
mostram que a camada crescida com razdo V/III=32 ¢ praticamente livre de variagdes em composigao.

Por outro lado, as medidas de PL e TED do capitulo 5 mostram que ha a formagao de regides tipo
CuPtg para a camada crescida com razdo V/III=17 e principalmente com a razdo V/III=32. De maneira
complementar, as medidas de RHEED sugerem que ha formacdo de ordenamento CuPtg em todo este
intervalo de valores de razdo V/III, uma vez que a reconstrugdo se mantém basicamente 2x1. Os azimutes

[1-10] e [110] do padrdo de reconstrugdo para a razdo V/III=32 s@o mostrados na parte superior da figura
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6.2. Logo, ha a possibilidade de correlagdo entre os terragos e a presenca de ordenamento atomico. De
fato, alguns trabalhos [11-14] mostram que juntamente com o ordenamento atomico tipo CuPtz ha a
formagao de terragos sobre a superficie do InGaP. Nesse caso, espera-se que tais terragos sejam mais ricos
em InP do que a camada imediatamente abaixo, uma vez que junto com a formagdo de dimeros de P
ocorre também a segregagdo de In. Por conseqiiéncia, a superficie torna-se rica em In [9-10]. Este

mecanismo ¢ esquematizado na figura 5.1.

Azimute [110] Azimute [110]

(b)

Figura 6.2. Padrao de RHEED nos azimutes [110] e [1-10] durante o crescimento da camada de InGaP sob diferente razdes V/III;

(a, b) 32 ¢ (c,d) 10. Reconstrugdo majoritariamente 2x1 passa a ser 2x4 com a diminui¢do da quantidade de fosforo.

Para a razao V/III igual a 10, a morfologia superficial ¢ totalmente diferente, como pode ser visto
na figura 6.1e. Surgem estruturas 3D que tornam a superficie do InGaP bem mais rugosa. A rugosidade
RMS aumenta de 0.16 nm para 3.13 nm com a redu¢do de 17 para 10 na razdo V/III.

Além disso, a distribuicdo espacial dessas estruturas 3D nao ¢ aleatdria, mas segue um padrao em
rede quadrada aproximadamente ao longo das direcdes [100] e [010]. Este é o mesmo arranjo exibido pela
modulagdo de composi¢do visto na figura 5.7. Por outro lado, medidas de dark-field (2-20) mostram que
esta camada de InGaP, crescida com razdo V/III=10, apresenta modulacdo de composi¢do. Esses
resultados indicam que a modulacao de composicao influencia, através da variagdo periddica do campo de
tensdo, a evolugao morfoldgica da superficie do filme de InGaP em deposi¢cdo. Em outras palavras, nessas
condi¢des de crescimento, hd o acoplamento entre o fendmeno de modulagdo de composi¢do ¢ a

morfologia superficial, conforme previsto pelos modelos de Desai et al [1,2] e Spencer et al [5,6].
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Entretanto, tal acoplamento nem sempre ocorre. As medidas de TEM mostram que a amostra
crescida na razdo V/III=17 também apresenta modulagdo de composicdo (figura 5.5d) embora a superficie
seja plana. Portanto, a transicdo de crescimento instavel para estdvel da morfologia superficial pode
ocorrer antes que a segregacdo composicional seja completamente suprimida. Do ponto de vista
tecnologico, isto implica na possibilidade de se obter filmes de InGaP exibindo modulagdo de composigéo
tanto com a superficie plana como rugosa, através da variagdo da sobre-pressao de P».

Paralelamente a mudanga topografica, as medidas de RHEED mostram que redugdo da razdo V/III
para valores abaixo de 17 também afeta a reconstrugdo superficial da camada de InGaP. Para razoes
V/II€ 17 a superficie exibe reconstrugdo 2x1, embora o padrio de RHEED seja mais difuso para a razio
V/11I=17. Por outro lado, o padrdo de RHEED para a razdo V/III=10, mostrado na parte inferior da figura
6.2, mostra nitidamente uma reconstrucao 2x4 da superficie do InGaP.

Esta mudanga no padrao de RHEED - concomitante com a transi¢ao da evolucdo superficial de
estavel para instavel - indica que a reconstrugdo superficial pode ter um papel importante para o fendmeno
de modulacao de composicdo como tem para o fendmeno de ordenamento atdmico. Contudo, no caso da
modulagdo de composicdo, a influéncia ndo deve ser via deformagdes na sub-superficie do filme, uma vez
que a dimensdo das regides com diferenca em composicdo sdo bem superiores ao tamanho da célula
unitaria da reconstrug@o superficial. Os filmes de InGaP estudados aqui exibem um periodo em torno de
100 nm no padrao de variagao de composigao.

Com base no capitulo 3, outra possibilidade seria a passagem da reconstrugdo de 2x1 para 2x4
afetar a mobilidade superficial dos atomos adsorvidos de In e Ga. Em termos do modelo de Spencer et al
[5,6], a transi¢dao do crescimento de estavel para instavel seria provocada pelo aumento da diferenca da
mobilidade efetiva entre os atomos de In e Ga. Nesse caso, para valores altos da sobre-pressdo de P, (por
exemplo, razdo V/III=32) os atomos de Ga devem ser mais moveis que os atomos de In, estabilizando o
crescimento e suprimindo a modulagdo de composicao. Por outro lado, para a razdo V/III=10 a mobilidade
superficial dos atomos adsorvidos de In deve tornar-se superior a dos atomos de Ga, levando a
instabilidade morfoldgica da superficie. Nesse contexto, a reconstrugdo superficial 2x4 aumentaria a
difusdo superficial dos atomos de In ou reduziria as dos atomos de Ga. Contudo, a mudanga na mobilidade
superficial ndo deve ser abrupta, de forma que para a razdo V/III=17, cujo padrao de RHEED ¢ difuso, a
superficie do filme se mantenha estavel durante a deposicdo embora ainda ocorra o fendmeno de

segregacdo composicional.
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6.3 Quantidade de In e Densidade de Degraus

Para se estudar o efeito da quantidade de In e da densidade de degraus foram crescidas camadas de
InGaP sobre substratos nominal ¢ vicinal A (2° de angulo de corte na dire¢do [110]) simultaneamente,
com diferentes graus de descasamento. Em todas as amostras foram depositados 400nm de InGaP a 550°
C, razdo V/III=17 e taxa de deposicdo de 0.97 um/h. Essas condigdes de crescimento sdo as mesmas
empregadas no crescimento da amostra A4 estudada no capitulo anterior.

A figura 6.3 mostra imagens de AFM com 2um x 2um de area de filmes de InGaP crescidos
simultaneamente sobre substratos nominal (coluna a esquerda) e vicinal A (coluna a direita) com
diferentes graus de descasamento. O descasamento do InGaP/GaAs (Aa/a) foi de (a,b) 0% (c,d) 0.67% e
(e,f) 0.89%.

2.0 um

Figura 6.3. Imagens de AFM com 2um x 2um de area de filmes de InGaP crescidos simultaneamente sobre substratos nominal
(parte superior) e vicinal A (parte inferior). O descasamento do InGaP/GaAs (Aa/a) foi de (a,b) 0% (c,d) 0.67% e (e,f) 0.89%.
Todos os filmes foram crescidos a 550° C, V/III=17 e taxa de deposi¢do de 0.97 um/h, e possuem uma espessura em torno de

400nm.

A analise morfologica destes filmes mostra que tanto o grau de descasamento quanto a densidade
de degraus influenciam os mecanismos cinéticos durante a deposicdo do InGaP. De acordo com os
resultados apresentados no capitulo 5, para filmes crescidos sobre substratos nominais (coluna a esquerda

na figura 6.3), a superficie do InGaP torna-se mais plana com o aumento do grau de descasamento, mesmo
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as custas do acimulo de tensdo filme/substrato. Os dados da tabela 6.2 mostram que a rugosidade RMS
passa de 0.37 nm para 0.25 nm quando o descasamento varia de aproximadamente 0% para 0.89% para
substratos nominais. Além disso, a forma das estruturas superficiais também ¢ afetada. Desaparecem os
mounds alongados na direc¢do [1-10] e surgem terracos mais ou menos distribuidos em uma rede quadrada
alinhada ao longo das dire¢des [100] e [010]. A formagdo deste padrdo bidimensional, equivalente ao
exibido pela modulagdo de composi¢dao (veja figura 5.7), indica a influéncia da variagdo periddica do

campo de tensdo sobre a superficie da propria camada de InGaP durante o crescimento.

Tabela 6.2: Rugosidade pico-vale e RMS das superficies de InGaP mostradas na figura 6.3. Os valores entre parénteses se referem

aos filmes crescidos sobre substratos tipo-A. A variagdo do descasamento com o tipo de substrato ¢ inferior a 0.01%.

Aa/a (%) <0.05 0.67 0.89
Rpv (nm) 2.76 (4.30) 2.00 (5.03) 2.01(21.17)
RMS (nm) | 0.37 (0.61) 0.25 (0.69) 0.25 (2.83)

Esta influéncia é mais visivel quando se analisa a topografia dos filmes de InGaP crescidos sobre
substratos vicinais, conforme mostram as imagens de AFM da coluna a direita na figura 6.3. Para a liga
com 0% de descasamento (figura 6.3b), notam-se apenas estruturas alongadas na direcdo [1-10], que se
formam por causa de mecanismos puramente cinéticos. Entretanto, ja para a liga com 0.67% de
descasamento (figura 6.3d) ha a formacao da rede quadrada de terracos. Tal como para a imagem da figura
6.3e (substrato nominal), este padrdo ¢ bem semelhante ao exibido pela modulacdo de composi¢do da
amostra A4 analisada no capitulo anterior. Por outro lado, a rugosidade RMS (0.69 nm) ¢ bem maior do
que a medida para a camada depositada sobre o substrato nominal (0.25 nm) com o mesmo grau de
descasamento. Isto ocorre porque a altura dos terragos no caso do substrato vicinal é da ordem de Inm. O
aumento do descasamento para 0.89% torna o crescimento ainda mais instavel, formando estruturas 3D
com altura de até 20 nm. Estas estruturas sdo similares aquelas vistas na figura 6.1e, isto ¢, que se formam
quando a superficie exibe reconstrugao 2x4.

Portanto, o aumento do descasamento deve afetar a morfologia superficial ¢ homogeneidade em
composi¢do via dois modos distintos. Em primeiro lugar, o aumento da razdo quantidade de In/Ga deve
aumentar a difusdo superficial efetiva, contribuindo gradativamente para a ndo formagdo de mounds. De
fato, nas figuras 6.3c e 6.3¢ ainda se pode observar estruturas tipo mounds, embora também se possa ver a
presenca de terracos superpostos. Nesse caso, porém, os mounds sdo bem mais alongados. Em segundo
lugar, em termos do modelo de Spencer et al [5,6], a tensdo criada dentro da camada levaria a variagdes
locais de composicdo. Por sua vez, o campo de tensdo periddico induziria a formagdo de terragos

alinhados espacialmente.
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Para isso ser verdade, € necessario que o coeficiente de difusdo dos atomos de In seja apenas
ligeiramente maior do que o dos atomos de Ga nessas condi¢des de crescimento. Em particular, a relacao
entre difusdo superficial das espécies quimicas, tensdo acumulada e energia livre de superficie deve ser tal
que a superficie se mantenha basicamente estavel mesmo na presenca de modulagdo de composigdo, ao
menos para os substratos nominais.

No caso dos substratos vicinais, o maior nimero de degraus deve acentuar a diferenga de
mobilidade entre os atomos de In e Ga, isto ¢, aumentar a difusdo efetiva do In em comparacdo a do Ga.
Conseqilientemente, promove o acoplamento entre a superficie ¢ fendmeno de modula¢do de composigio,
levando a formagao de superficies rugosas mesmo com descasamento em torno de 0.67%.

Em suma, a andlise conjunta destes resultados mostra que a difusdo superficial dos atomos de In e
Ga tem um papel relevante tanto no fendmeno de modulacdo de composi¢do quanto na evolugao
morfologica do filme. A reconstrucdo superficial durante a deposicdo do InGaP influencia drasticamente a
modulagdo de composi¢do e morfologia. Em particular, a reconstru¢do 2x4 torna o crescimento instavel
do ponto de vista morfoloégico. De modo similar, o emprego de substratos vicinais também reforga o
acoplamento entre a morfologia superficial ¢ a modulacdo de composi¢do, levando a instabilidade do
filme. Entretanto, quando a reconstrugdo ainda ¢ majoritariamente 2x1 e o substrato é nominal, os filmes

de InGaP podem exibir ao mesmo tempo modulagdo de composi¢ao e superficie plana.

6.4 Referéncias

[1] F. Leoénard e R. C. Desai, “Implications of a model for instability during film growth for strained
InGaAs and SiGe layers”, Appl. Phys. Lett. 74, 40 (1999).

[2] Z-F. Huang e R. C. Desai, “Epitaxial growth in dislocation-free strained alloy films: morphological
and compositional instabilities”, Phys. Rev. B 65, 205419 (2002).

[3] J. E. Guyer, S.A. Barnett ¢ P.W. Voorhees, “Morphological evolution of Ing,sGag74As grown under
compression on GaAs(001) and under tension on InP(001)”, J. Cryst. Growth 217, 1 (2000).

[4] P. Venezuela e J. Tersoff, “Alloy decomposition during growth due to mobility differences”, Phys.
Rev. B 58, 10871 (1998)

[5] B. J. Spencer, P. W. Voorhees e J. Tersoff, “Stabilization of strained alloy film growth by a difference
in atomic mobilities”, Appl. Phys. Lett. 76, 3022 (2000).

[6] B. J. Spencer, P. W. Voorhees ¢ J. Tersoff, “Morphological instability theory for strained alloy film
growth: The effect of compositional stresses and species-dependent surface mobilities on ripple formation
during epitaxial film deposition”, Phys. Rev. B 64, 235318 (2001).

[7] T. Okada, G. C. Weatherly e D. W. McComb, “Growth of strained InGaAs layers on InP substrates”,
J. Appl. Phys. 81,2185 (1997).

76



[8] B. de Cremoux, P. Hirtz e J. Ricciardi, “GaAs and Related Compounds, Vienna 19807, editado por H.
W. Thim, Institute of Physics, London (1981).

[9] S. Froyen e A. Zunger, “Surface segregation and ordering in I1I-V semiconductor alloys”, Phys. Rev. B
53, 4570 (1996).

[10] M. Zorn, P. Kurpas, A. 1. Shkrebtii, B. Junno, A. Bhattacharya, K. Knorr, M. Weyers, L. Samuelson,
J. T. Zettler e W. Richter, “Correlation of InGaP(001) surface structure during growth and bulk ordering”,
Phys. Rev. B 60, 8185 (1999).

[11] S. H. Lee e G. B. Stringfellow, “Step structure and ordering in GalnP”, J. Appl. Phys. 83, 3620
(1998).

[12] Y. S. Chun, H. Murata, T. C. Hsu, I. H. Ho, L. C. Su, Y. Hosokawa ¢ G. B. Stringfellow, “Effects of
V/II ratio on ordering in GalnP: atomic scale mechanisms”, J. Appl. Phys. 79, 6900 (1996).

[13] J. Bettini, “Crescimento de InGaP sobre GaAs por epitaxia de feixe quimico”, tese de doutorado

apresentada ao IFGW-UNICAMP (Campinas-SP, 2003)

[14] J. Bettini, M. M. G. de Carvalho , M. A. Cotta e D. Ugarte, “Role of V/III ratio on atomic ordering
and surface morphology of InGaP layers grown by chemical beam epitaxy”, Surf. Sci. 540, 129 (2003).

77



Capitulo 7

Ordenamento Lateral de Ilhas Auto-Formadas

7.1 Introducio

A auto-formagdo de ilhas 3D pelo modo de crescimento Stranski-Krastanow geralmente resulta
em uma distribuicdo aleatoria destas ilhas sobre a superficie da camada buffer [1,2]. Contudo, para a
realiza¢ao de muitas aplicacdes, o controle da localizacdo espacial dos pontos quanticos seria desejavel ou
necessario. Dois exemplos sdo o diodo de tunelamento ressonante e memorias opticas.

O primeiro é um excelente candidato para a criagdo de circuitos digitais por causa de sua alta
velocidade de chaveamento, do baixo consumo, ¢ da reduzida complexidade para a sua implementagéo
[3]. Por outro lado, resultados relativamente recentes [4] mostram interessantes caracteristicas I-V de
diodos de tunelamento ressonante formados por pontos quanticos. Entretanto, devido a distribuigdo
espacial aleatoria, seriam de pouca aplicagdo na area de circuitos digitais.

No caso das memorias Opticas baseadas em pontos quanticos, a leitura e a gravagdo da informacao
seria feita opticamente, através do controle da carga armazenada dentro dos pontos quanticos [5-7].
Embora o processo de leitura tenha se tornado factivel recentemente, por exemplo, através da técnica de
micro-fotoluminescéncia [7], a possibilidade de enderegamento e gravagdo Optica de cada ponto quantico
individualmente depende do ordenamento lateral dos pontos quanticos.

Do ponto de vista teorico, a distribuicao espacial das ilhas 3D auto-formadas é determinada pela
competicdo de mecanismos termodinamicos e cinéticos [2]. As condi¢des para a formacdo nao aleatoria
das ilhas podem ser derivadas da analise das condi¢gdes que levam a sua formacao; (i) descasamento de
parametro de rede, (ii) nucleagdo 3D sobre uma camada molhante com espessura critica e (iii) mobilidade
superficial dos constituintes que formam as ilhas. Isso significa que, por exemplo, qualquer modificacao
na homogeneidade da camada buffer, capaz de afetar uma destas condi¢des localmente, pode fornecer uma

maneira direta para a nucleagdo das ilhas em lugares especificos.
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De fato, diversos métodos tém sido empregados com a finalidade de controlar e ordenar a
distribuicdo espacial das ilhas 3D. Alguns desses métodos envolvem processos de litografia tanto ex-sifu
[8,9] quanto in situ [10,11]. Outros utilizam fatores intrinsecos ao processo de formagdo das ilhas 3D [1].
Por exemplo, Hatami et al [12] reportaram o ordenamento lateral espontaneo de ilhas de InP/InGaP para
altos valores de densidade de ilhas.

Por fim, ha uma grande variedade de métodos que exploram propriedades de superficie [13,14] ou
de bulk [15-21] da camada buffer, que podem influenciar a seletividade da superficie para a nucleagdo das
ilhas 3D. Alguns exemplos sdo o emprego de superficies vicinais [13], da morfologia superficial [14], da
inclusdo de deslocagdes [15,16], ou da presenga de campos de tensdo ndo homogéneos criados por ilhas
enterradas [17,18] ou durante o proprio processo de crescimento da camada buffer [19-21].

O sucesso de cada método depende das caracteristicas proprias do sistema. Por exemplo, em
materiais IV-VI ¢ possivel criar redes hexagonais de pontos quanticos através do empilhamento vertical
[18]. Contudo, para materiais III-V, esse ordenamento progressivo nao ¢ observado. Dependendo da
separacao entre as camadas de pontos quanticos, eles se alinham verticalmente, mantendo a distribuicao
lateral aleatoria proxima a da primeira camada [17].

Além disso, dificuldades especificas para a implementacao do método e propriedades indesejaveis
do sistema formado sdo pontos que devem ser levados em conta. Kohmoto et al [10] obtiveram ilhas de
InAs/GaAs arranjadas lateralmente em redes quadradas e hexagonais através da técnica de nanolitografia
in situ. Entretanto, este método se restringe a areas pequenas sobre o substrato, ndo podendo ser
facilmente empregada em larga escala. No caso do emprego de deslocagdes na camada buffer [15,16] pode
ocorrer o surgimento de caracteristicas elétricas e opticas indesejaveis no sistema crescido.

Da analise desses pontos pode se afirmar que cada método possui suas proprias vantagens e
desvantagens.

Neste capitulo mostra-se primeiramente a possibilidade de obter ordenamento lateral das ilhas de
InP em uma rede quadrada explorando-se o fendmeno de modulagdo de composi¢do da liga de InGaP
utilizada como camada buffer [21]. Em seguida, discute-se a variagdo do grau de ordenamento lateral das
ilhas de InP com parametros de crescimento (temperatura e razdo V/III) durante a deposicdo do InGaP
bem como do grau de descasamento entre o InGaP e o substrato de GaAs. Por fim, discute-se a criagdo de
redes tridimensionais de pontos quanticos de InAs/GaAs através de um template de ilhas de InP/InGaP

alinhadas lateralmente e do fato de ocorrer empilhamento vertical em sistemas II1-V.
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7.2 Arranjo Bidimensional e Modulagdo Composicional

As amostras de InP/InGaP discutidas nesta secdo s@o as mesmas analisadas no capitulo 5. As
condi¢des de crescimento e as caracteristicas da camada de InGaP/GaAs sdo aquelas descritas na tabela
5.1. As ilhas 3D foram formadas pela deposi¢do de 5 Eq-ML de InP a 540° C e taxa de crescimento de 0.2
Eq-ML/s.

A figura 7.1 mostra uma imagem tipica de AFM, com 1.5um x 1.5um de area, da amostra A4
discutida no capitulo 5. Além disso, apresenta os histogramas de altura e raio das ilhas de InP/InGaP

presentes nesta imagem de AFM.
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Figura 7.1: (a) Imagem de AFM com 1.5um x 1.5um de area mostrando o ordenamento lateral das ilhas de InP/InGaP (inset:
transformada de Fourier de uma imagem de AFM com 3um x 3um de area), (b) histograma de altura e (c) histograma de raio das
ilhas mostradas na imagem de AFM. A altura é de 5.2+1.5 nm e o raio ¢é igual a 34.9+6.7 nm. As intensidades I, e I,, indicadas na

FFT, foram utilizadas para analisar qualitativamente o grau de organizagdo espacial apresentado pelas ilhas de InP.

Desta imagem de AFM, pode-se notar que as ilhas de InP/InGaP estdo organizadas espacialmente
aproximadamente na forma de uma rede quadrada. Além disso, imagens adicionais de AFM, feitas sobre
outras regides desta amostra, mostram que o alinhamento lateral das ilhas de InP ocorre de forma similar

ao longo de toda a superficie da amostra. Em particular, o inset da figura 7.1a apresenta a transformada de

80



Fourier (FFT) de uma imagem de AFM com 3um x 3um de area. A disposicao das ilhas de InP em uma
rede quadrada ¢é claramente indicada pela presenga de quatro regides mais claras bem localizadas. A
medida da distancia do centro da FFT até o meio das regides mais claras mostra que a distancia lateral
média entre as ilhas de InP fica em torno de 100 nm. Por ultimo, a orientagdo da rede quadrada de ilhas de
InP se da ao longo das direg¢des cristalinas [100] e [010].

Por outro lado, o arranjo bidimensional das ilhas de InP ndo ocorre em qualquer condicdo de
crescimento da camada buffer de InGaP. Por exemplo, a figura 7.2 apresenta as FFT’s de imagens de
AFM com 3pum x 3um de area de todas as amostras listadas na tabela 5.1. Apenas a transformada de
Fourier da figura 7.2d apresenta quatro regides claras bem definidas, ou seja, somente a amostra A4 exibe
ordenamento lateral das ilhas de InP. Portanto, a organizagdo espacial das ilhas de InP & causada por
alguma propriedade especifica da camada de InGaP. Entretanto, esta propriedade deve ser predominante

apenas na camada de InGaP da amostra A4.

Figura 7.2. Espectros das transformadas de Fourier de imagens com 3 um x 3 um de area das amostras com ilhas de InP nucleadas
sobre uma camada de InGaP crescida nas condi¢cdes apresentadas na tabela 5.1: (a)-(f) se referem as amostras Al a A6,

respectivamente.

Nesse contexto, a analise das propriedades das camadas de InGaP feita no capitulo 5 indica que a
organizacdo espacial das ilhas de InP ¢é causada pelo fendémeno de modulagdo de composicdo. Em
primeiro lugar, somente a amostra A4 exibe tanto alinhamento das ilhas de InP como modulagdo de
composi¢do. Além disso, as imagens de dark-field com g=(2-20) desta amostra (veja figura 5.5d) indicam
que as ilhas de InP se encontram preferencialmente apenas sobre as regides com contraste mais escuro —

supostamente regides mais ricas em In, conforme discutido na se¢do 5.4. Em segundo lugar, tanto a
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orientacdo das ilhas de InP nas dire¢des [100] e [010] quanto a distancia lateral entre elas apresentam as
mesmas orientagdes € espagamento entre as regides mais claras da imagem de plan-view da camada InGaP
mostrada na figura 5.7. De modo similar, a superficie do InGaP também pode exibir um padrdo de
terragos com caracteristicas equivalentes. Para tanto, conforme visto no capitulo 6, é necessario que o grau
de descasamento filme/substrato seja superior a 0.6% e os demais parametros de crescimento sejam os
mesmos empregados para amostra A4.

Em sistemas com empilhamento vertical de pontos quanticos [17,18], a tensdo provocada na
camada espagadora pelas ilhas enterradas orienta a posi¢do de nucleacdo das ilhas na camada superior. Do
mesmo modo, o campo de tensdo periddico relacionado com a variagdo de composic¢do deve originar uma
rede de sitios preferenciais para a nucleagdo das ilhas de InP. Conforme esquematizado na figura 7.3, as
posicdes da superficie do InGaP com o valor minimo no campo de tensdo, com relagdo ao parametro de
rede do InP, sdo mais estaveis do ponto de vista energético, para o acumulo de InP durante a deposicdo da
camada molhante e nucleagdo das ilhas de InP. Por outro lado, nas posi¢cdes onde o campo de tensdao
atinge seu valor maximo, a difusdo efetiva dos atomos de In também se torna mais alta, devido ao
aumento local do descasamento InP/InGaP. Em termos da razdo In/Ga, as posi¢des do topo com menor
tensdo estdo situadas sobre as regides mais ricas em In com relagdo a composi¢cdo média do InGaP. Desta
forma, o pardmetro de rede local do InGaP ¢ mais proximo ao do InP, tornando mais estavel a deposicao

de InP nessas posi¢des durante a nucleacao das ilhas de InP.

Fluxo de atomos

A A A A

ilhas de InP
InGaP

regido mais rica em In campo de tensido periddico

Figura 7.3. Esquema do efeito da modulagdo de composig@o sobre a posi¢do de nucleag@o das ilhas de InP/InGaP. O campo de
tenso periddico cria sitios preferenciais no topo da camada de InGaP para a nucleagdo das ilhas de InP. Em outras palavras, o
topo das regides mais ricas em In na camada de InGaP sdo mais estaveis, do ponto de vista energético, para o acimulo de InP

durante a deposi¢@o da camada molhante e nucleagdo das ilhas de InP.

Embora o campo de tensdo periodico seja capaz de ordenar lateralmente as ilhas de InP, a analise
estatistica das ilhas de InP indica que ele ndo ¢ forte o suficiente para modificar significativamente a
densidade ou a forma das ilhas de InP. De fato, para todas as amostras da tabela 5.1, a densidade de ilhas
ficou entre 1.45 e 1.75 10" cm™, independentemente da distribuigéo espacial. Os histogramas de altura e
raio das figuras 7.1b e 7.1c, respectivamente, mostram que a distribuicdo das ilhas de InP ¢ monomodal

para a amostra A4. Através do ajuste gaussiano destes histogramas, obtém-se que a altura da ilhas 3D ¢é de
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5.241.5 nm e seu raio ¢ igual a 35+7 nm. Valores proximos sdo obtidos para as demais amostras, as quais
ndo exibem ordenamento lateral das ilhas de InP. Em particular, para a amostra A3, a altura média ¢ de
5.0+1.4 nm enquanto o raio médio ¢ igual a 33+6nm. A variacdo estatistica nos valores encontrados para
cada amostra € insuficiente para se inferir qualquer efeito do campo de tensdo na forma ou densidade da
ilhas de InP. De fato, a variag@o na densidade, raio ou altura das ilhas de InP observada neste conjunto de
amostras pode estar associada tanto a mudanga topografica na superficie do InGaP quanto a efeitos de
convolugdo das pontas de AFM utilizadas.

Do ponto de vista da evolucdo morfoldgica durante a deposigdo do InP, a analise dos padrdes de
RHEED indica que a espessura critica da camada molhante também ndo ¢ influenciada pelo campo de
tensdo periodico devido a modulacdo de composigdo. Para todas as amostras o valor da espessura critica
se manteve em torno de 2.5 Eq-ML. Em termos do mecanismo de nucleagdo das ilhas de InP discutido na
secdo 4.4, a camada molhante se mantém estavel até atingir 2.5 Eq-ML de espessura. Nesse ponto, hé a
ruptura da camada molhante que se encontra no topo das regides mais pobres em In dentro da camada de
InGaP. De outra forma, a perturbacao criada pelo campo de tensdo periddico dentro da camada molhante
orienta sua ruptura preferencialmente nessas regides. Ao mesmo tempo, orienta o acumulo de material
depositado no topo de regides mais ricas em In dentro do InGaP.

Em resumo, pode-se dizer que o fenomeno de modulagdo de composi¢ao pode ser empregado para
organizar espacialmente ilhas 3D auto-formadas no sistema InP/InGaP crescido por CBE. A criag@o dos
sitios preferenciais para nucleagdo das ilhas de InP se da através do campo de tensdo periddico
relacionado a variagdo de composicdo dentro do camada de InGaP. Embora seja capaz de orientar o
posicionamento espacial das ilhas, nossos resultados indicam que o campo de tensdo ndo modifica
essencialmente a forma ou densidade das ilhas de InP. Por outro lado, o controle do grau de organizagio
espacial, tal como do fendmeno de modulagdo, depende das condigdes de crescimento durante a deposicdo

do InGaP. Isto sera analisado na secdo a seguir.

7.3 Grau de descasamento e Razao V/III

Conforme discutido no capitulo 5, a modulacdo de composicdo depende da temperatura, do
descasamento entre o InGaP e GaAs, e da razdo V/III. Deste modo, seria logico avaliar o grau de
ordenamento lateral das ilhas de InP em fungdo da temperatura e razao V/III durante a deposi¢dao do
InGaP bem como em fung¢ao do descasamento InGaP/GaAs.

Para tanto, foram crescidas diferentes séries de amostras de InP/InGaP, variando-se somente um
parametro de crescimento da camada de InGaP em cada série. As condi¢des de crescimento durante a

deposicao do InP foram mantidas constantes em cada série. Em todas essas amostras, os substratos de
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GaAs foram desoxidados a 600°C sob atmosfera de As,. Apos a desoxidagdo, uma camada buffer de GaAs
com 300nm foi crescida a taxa de 0.72um/h, seguida da camada de InGaP com espessura aproximada de
400 nm a taxa de 0.97 pm/h.

Em duas séries de amostras de InP/InGaP, o grau de descasamento InGaP/GaAs foi variado até
aproximadamente 1% para o lado rico no elemento In; tal variagdo foi feita pela mudanca do fluxo de TMI
(precursor do elemento In) durante a deposicdo da camada de InGaP. O descasamento para o lado rico em
Ga ndo foi explorado uma vez que a superficie do InGaP torna-se muito irregular. A presenga de mounds,
por exemplo, afeta a distribuicdo das ilhas de InP. Desta forma, para facilitar a interpretagdo dos
resultados, preferiu-se trabalhar nas condi¢des em que a superficie do InGaP ¢ mais plana.

A temperatura de crescimento da camada de InGaP foi de 540° C para a 1? série e de 550° C para
a 2" série. Em ambas as séries a razdo V/III foi igual a 17 durante o crescimento da camada de InGaP, e
sobre ela foram depositadas 4 Eq-ML de InP a taxa de 0.4 Eq-ML/s e temperatura de 540°C.

Na 3" série, foi variada a razdo V/III através do fluxo de PHj (precursor do elemento V: P,). Em
contra partida, o descasamento do InGaP foi mantido em torno de 0.6%. Sobre o InGaP, foram
depositadas 5 Eq-ML de InP a taxa de 0.2 Eq-ML/s e temperatura de 540°C. A variagdo na quantidade de
InP e taxa de crescimento em relagdo as outras séries se deve a utilizacdo de algumas amostras em
diferentes analises com relag@o aos parametros de crescimento. Entretanto, esta diferenca ndo interfere na
interpretagdo dos resultados discutidos nesta se¢do, uma vez que o grau de ordenamento lateral observado
na 3% série ndo ¢ comparado com as outras duas séries.

Com respeito a faixa de valores da razdo V/III utilizada na 3% série, o limite superior (em torno de
32) foi estabelecido pelo maximo fluxo de PH; admitido no sistema, para os fluxos do grupo III
previamente calibrados. Por outro lado, o limite inferior foi determinado pelo menor valor de PH; para o
qual ainda ndo ocorre a formacgao de estruturas 3D na temperatura de 550° C. Como analisado no capitulo
6, estas estruturas podem atingir até 10 nm de altura e podem, portanto, influenciar na nucleagdo das ilhas
de InP, dificultando a interpretacao dos resultados.

A andlise qualitativa do grau de ordenamento espacial das ilhas de InP foi feita através das
intensidades I; e I, (pontos indicados pelas setas na figura 7.2d) das FFT’s de imagens de AFM com 3um
x 3um de area de cada amostra. Quanto maior é o valor da razdo I,/I,, mais organizadas estdo as ilhas de
InP em uma rede quadrada. Os resultados obtidos sdo mostrados nos graficos da figura 7.4. Em principio,
eles podem ser interpretados tanto para caracterizar o controle do posicionamento das ilhas de InP quanto

avaliar a dependéncia do fendmeno de modulag¢do com estes pardmetros de crescimento.
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Figura 7.4. Grau de ordenamento em fungdo do (a) descasamento para as temperaturas de 540 e 550° C e (b) da razdo V/III para a
temperatura de 550° C.

O grafico da figura 7.4a mostra que o alinhamento espacial aumenta gradativamente com o
descasamento InGaP/GaAs somente para a temperatura de 550° C. Nota-se que para a 1? série (540° C),
ndo ha alinhamento espacial das ilhas de InP mesmo em amostras com 1% de descasamento no
InGaP/GaAs. Este fato aponta que o descasamento em si ndo ¢ o ponto mais importante no alinhamento
lateral das ilhas de InP, uma vez que a reducdo em 10° C ¢ suficiente para tornar a nucleagdo aleatoria. Por
outro lado, reforca a dependéncia da modulacdo de composi¢do com a temperatura e que a quantidade de
In na liga de InGaP, em vez do grau de descasamento, tem um papel importante nas propriedades de bulk
do InGaP. Provavelmente, o aumento da quantidade de In, aumente de forma efetiva a mobilidade dos
atomos adsorvidos na superficie do filme, o que deve afetar a homogeneidade composicional da liga.

As medidas de AFM também indicam que, a partir de 0.88%, ha a formagdo de ondulagdes na
superficie do InGaP das amostras crescidas a 540° C. Estas ondulagdes sdo alongadas na diregdo [110],
atingindo extensoes superiores a Sum (maxima distensdo lateral do scanner usado nas medidas de AFM).
A separagdo lateral entre ondulagdes vizinhas fica entre 1 ¢ 5 um. A formagao destas ondulagdes pode ser
causada tanto pela relaxacdo coerente da camada de InGaP [22,23] como pela presenga de deslocagdes
[16]. Entretanto, a auséncia dessas ondula¢des nas amostras crescidas a 550° C indica que o fendmeno de
modulacdo de composicao, relaxa de certa forma a tensdo acumulada dentro da camada de InGaP.

A figura 7.4b mostra a razdo [;/I, em fungdo da razdo V/III durante a deposi¢do do InGaP (3*
série). Nota-se que o aumento da sobre-pressdo de P, reduz gradativamente a tendéncia de alinhamento
espacial, desaparecendo completamente para a razdo V/III=32. Este comportamento refor¢a a suposi¢do
feita no capitulo 6, de que as amostras com razdo V/II[>17 apresentavam certo grau de modulagdo de

composi¢do. A reducdo da sobre-pressao P, deve diminuir gradativamente a quantidade de dimeros P, na
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superficie do InGaP, mesmo que o padrao de RHEED continue indicando ainda a reconstrugdo 2x1. Por
sua vez, a menor quantidade de dimeros P, deve favorecer a mobilidade superficial dos atomos de In e Ga,
propiciando a modulag@o de composigao.

Para concluir, os resultados desta secdo mostram que o ordenamento lateral das ilhas de
InP/InGaP pode ser controlado através dos pardmetros de crescimento; quantidade de In e sobre-pressdo
de P,. Além disso, reforcam a influéncia da mobilidade superficial dos atomos de In ¢ Ga no fenomeno de

modulagdo de composigao.

7.4 Arranjo Lateral e Vertical de InAs/GaAs

Diversos trabalhos em sistemas I1I-V [24-27] mostram que o campo de tensdo produzido por ilhas
enterradas alinha verticalmente as ilhas nucleadas nas camadas posteriores. Baseando-se nesse resultado, ¢
de se esperar que seja possivel obter uma rede tridimensional de pontos quénticos caso as ilhas da 1°
camada formem uma rede bidimensional. Nesta se¢ao ¢ estudado o controle da distribuigdo espacial de
ilhas de InAs/GaAs através do campo de tensdo criado por um template de ilhas de InP/InGaP exibindo
ordenamento lateral. Além disso, observa-se a modifica¢do na forma e tamanho das ilhas de InAs causada
pelo campo de tensao.

Para tanto, foram crescidos dois tipos de amostras. No primeiro tipo, foi crescido InAs
diretamente sobre a camada buffer de GaAs. Sua finalidade foi caracterizar a nucleagdo do sistema
InAs/GaAs na auséncia do template de InP/InGaP. Neste caso, a espessura da buffer de GaAs, crescida a
550°C e taxa de 0.72 pm/h, foi de 350 nm. Com respeito a camada de InAs, depositou-se 2.2 Eq-ML de
material a taxa de 0.25 Eq-ML/s e a temperatura de 500°C.

No segundo tipo, o sistema InAs/GaAs foi crescido sobre ilhas de InP/InGaP organizadas
espacialmente. A camada de InAs foi depositada nas mesmas condigdes empregadas para o outro tipo de
amostra, exceto pela quantidade de material, que foi diminuida para 1.8 Eq-ML. Esta reducdo na
quantidade de material foi baseada no fato de que o campo de tensdo gerado pelo template de InP/InGaP
deve reduzir a espessura critica e teve como objetivo evitar a formacao de ilhas 3D relaxadas.

As condig¢des de crescimento do template de InP/InGaP foram as mesmas empregadas para a
amostra A4 (figura 7.1), exceto pela quantidade de material que foi de 8 Eq-ML. Além disso, as ilhas de
InP ficaram durante 20s a 540° C em atmosfera de P,, antes da deposi¢do do espagador de GaAs. Este
tempo de annealing tentou simular o resfriamento nas amostras de InP/InGaP, possibilitando uma melhor
comparacdo com a caracterizagdo ex-situ da forma e da densidade das ilhas de InP, apresentada no

capitulo 4.
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Com respeito a camada que serve de espagador entre as ilhas de InP e de InAs, foram crescidos 10
nm de GaAs a 500° C e a taxa de 0.72 um/h. Esta espessura foi escolhida de forma a cobrir as ilhas de InP
e ainda estar, de acordo com resultados de Xie et al [24], dentro da faixa de correlagdo vertical.

A figura 7.5 apresenta as imagens de AFM com area de 2x2 pm” bem como os histogramas de
altura das ilhas de InAs sem e com template de InP/InGaP. No caso sem template (figuras 7.5a ¢ 7.5b) as
ilhas de InAs nucleiam aleatoriamente sobre a superficie do GaAs. A densidade de ilhas fica em torno de
8.21 10" cm™. Com respeito ao tamanho, embora a grande maioria das ilhas apresente dimensdes
proximas a média da distribui¢do (altura de 2.3+0.7 nm e raio de 15.5+£0.7 nm), nota-se claramente uma
segunda populacdo de ilhas, com altura e raio de 1946 nm e 33+7 nm, respectivamente. A posi¢do desta
segunda populacdo ¢ indicada por uma seta no histograma da figura 7.5b, uma vez que o niumero reduzido
de ilhas ndo permite visualizar claramente as barras correspondentes. Por outro lado, a presenca dessa
segunda populagdo de ilhas de InAs/GaAs pode ser observada nitidamente no diagrama de altura versus
raio da figura 7.6a. A distribui¢do bimodal de ilhas 3D auto-formadas no sistema InAs/GaAs depende das
condigOes de crescimento, conforme observado em outros trabalhos [28,29].

No caso com template de InP/InGaP (figuras 7.5c e 7.5d), as ilhas se distribuem espacialmente em
uma rede quadrada alinhada ao longo das direcdes [100] e [010]. A distancia lateral ¢ da ordem de 100 nm
e a densidade em torno de 1.85 10'° cm™. Ambos os valores acima sdo compativeis com as ilhas de InP da
amostra A4 (veja figura 7.1). Estes resultados indicam que o campo de tensdo gerado pelas ilhas de
InP/InGaP na superficie do espacador de GaAs pode ser realmente empregado para criar uma rede
bidimensional de sitios preferenciais para a nucleagdo das ilhas de InAs. Entretanto, a figura 7.5d mostra
que o campo de tensdo também modifica a distribui¢do de tamanhos das ilhas de InAs. Mesmo com a
redugdo da quantidade de material depositada, a altura das ilhas em maior numero aumenta para 5.4+1.3
nm. Além disso, ha a formagdo de um segundo grupo de ilhas com altura média de 12+3 nm. Enquanto o
primeiro grupo possui um raio de 21.4£1.8 nm, o segundo grupo de ilhas exibe um raio médio igual a
27+5 nm. Por outro lado, o diagrama da figura 7.6b mostra que a dispersao das ilhas de InAs neste caso ¢

maior do que no caso sem template de InP/InGaP.
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Figura 7.5: Imagens de AFM 2 pum x 2um de area das amostras de InAs/GaAs sem (a) e com (c) femplate de InP/InGaP; (b) e (d)
histogramas de altura das ilhas de InAs das imagens (a) e (c), respectivamente. A quantidade de material de InAs depositada foi

de 2.2 e 1.8 Eq-ML, respectivamente.

A presenca do campo de tensdo gerado pelo femplate de InP/InGaP ndo consegue evitar a
formagdo de ilhas de InAs equivalentes as maiores do diagrama da figura 7.6a. Entretanto, a comparacdo
dos histogramas revela que a razdo de aspecto destas ilhas mais desenvolvidas ¢ modificada pelo campo
de tensdo. Enquanto a altura permanece praticamente inalterada (18+3 nm), o raio médio passa de 33+7
nm para 43+3 nm. Esse aumento ocorre provavelmente por causa da reducdo da espessura critica para
nucleagdo das ilhas de InAs, aumentando a quantidade de material nas ilhas de InAs mesmo com a

redugdo da quantidade de material depositada.
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Figura 7.6: Diagrama de altura versus raio mostrando a distribuigdo de tamanho das ilhas de InAs/GaAs quando crescidas (a)

diretamente sobre a buffer de GaAs ou (b) com o template de InP/InGaP embaixo do espagador de GaAs.

Pela transicdo 2D-3D no padrao de RHEED, observa-se que a espessura critica do InAs estd em
torno de 1.6 Eq-ML [30,31] para o caso sem template de ilhas de InP/InGaP. Por outro lado, no caso com
template, a espessura critica da camada molhante foi reduzida para 1.3 Eq-ML de material depositado.
Isso significa que no caso sem template foi depositado 0.6 Eq-ML além da espessura critica, enquanto que
no caso com femplate depositou-se cerca de 0.5 Eq-ML de InAs. Entretanto, o volume total nas ilhas de
InP, estimado pelas medidas de AFM, ¢ equivalente a 2.4 ML e 5.5 ML para os casos sem e com template
de InP/InGaP, respectivamente. Essa diferenga indica que o campo de tensdo originado pelas ilhas
enterradas de InP/InGaP reduz a quantidade de InAs distribuida na camada molhante.

A presenga de ordenamento lateral nas ilhas de InAs deve-se ao campo de tensdo total gerado na
superficie do espagador de GaAs [32]. Assim, embora seja de se esperar, a ocorréncia de organizacao
lateral ndo garante que a correlacdo entre as ilhas de InP e InAs seja vertical. A fim de se investigar este
aspecto, a se¢do transversal [-110] da amostra com femplate de InP/InGaP foi analisada por TEM em alta
resolucdo.

A figura 7.7 mostra uma imagem tipica de TEM dessa amostra. Diretamente abaixo da ilha de
InAs pode se notar um contraste de fase que deve estar relacionado com a interface GaAs/InP. Este
contraste possui a forma de um perfil tipico apresentado pelas ilhas de InP/InGaP, inclusive com
inclinac@o de 20°. Esta medida, embora néo seja conclusiva, indica que de fato as ilhas de InAs nucleiem
verticalmente sobre a ilha de InP para um espagador de GaAs de 10 nm. Foram feitas também imagens de
(004) dark-field dessa amostra. Contudo, o contraste causado pelo campo de tensdo das ilhas de InAs ndo

permitiu a visualizagéo das ilhas de InP.
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Figura 7.7: Imagem de alta resolugdo da se¢do transversal [-110] de uma ilha tipica de InAs com femplate de InP/InGaP. A ilha de

InAs esta verticalmente posicionada sobre a ilha de InP. Além disso, exibe um topo plano e faces com angulo de 32°.

Além disso, das medidas de TEM também se observa que as ilhas de InAs com altura em torno de
5 nm (pertencentes a maior populagdo) apresentam um topo plano formado pelo plano (001). As faces
laterais ndo apresentam angulos que possam ser relacionados a algum tipo de faceta cristalina. Contudo,
nossa analise de forma das ilhas de InAs ndo foi extensiva o suficiente para indicar a presenga ou auséncia
de facetas cristalinas na maioria das ilhas menores bem como daquelas com altura em torno de 11 nm (ndo
investigadas por TEM).

Em resumo, os resultados acima mostram que o campo de tensdo criado pelo template de InGaP
pode alinhar lateralmente as ilhas de InAs. Além disso, o campo de tensdo ndo exclui a tendéncia de
alinhamento vertical de ilhas em diferentes camadas. Deste modo, em principio, ¢ possivel a auto-
formacao de uma rede ctbica de ilhas de InAs/GaAs. Entretanto, a presenga de uma distribui¢do bimodal
de ilhas de InAs/GaAs, observada nas amostras analisadas, pode dificultar o alinhamento vertical das ilhas
de InAs/GaAs por dois motivos. Em primeiro lugar, torna-se mais critica a escolha da espessura do
espacador de GaAs para a 2° camada de ilhas de InAs para que haja uma uniformidade na distribuicéo
espacial e no tamanho das ilhas de InAs. Em segundo lugar, podem ocorrer falhas no empilhamento
vertical devido a falta de uniformidade no campo de tensdo total gerado pelas ilhas enterradas na

superficie do espacador de GaAs seguinte. Para evitar tais problemas, ¢ necessario uniformizar a
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distribuicdo de tamanho das ilhas de InAs, através da escolha de outros parimetros de crescimento
(temperatura e taxa de crescimento) sem que haja perda da distribuigdo espacial. Um bom ponto de partida
¢ encontrar condigdes tais que ndo haja a formagdo de uma distribui¢do bimodal mesmo sem a presenca do
template de InP/InGaP. A partir dai, é preciso minimizar a influéncia do campo de tensdo criado pelo
template no tamanho das ilhas de InAs posteriormente crescidas. Isso pode ser obtido variando-se a altura

das ilhas de InP bem como a espessura do espacador de GaAs.
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Conclusoes Gerais

Como conclusdo final gostariamos de mencionar os aspectos mais relevantes deste trabalho.
Primeiramente, mostramos que a morfologia superficial dos filmes de InP/InP estd correlacionada com o
tipo de reconstrugdo superficial bem como com o tipo de dimerizacao exibido pela superficie durante o
processo de deposicdo. Quando a reconstru¢do ¢ basicamente 2x1, surgem estruturas 3D alongadas na
direcdo cristalina [110]. Por outro lado, quando a reconstrugdo é majoritariamente 2x4, as estruturas
superficiais s3o alongadas na diregdo [-110]. Abaixo de certa temperatura critica (500° C) o crescimento é
instavel, formando mounds ou ripples. Isto se deve ao mecanismo de bias na difusdo sentido por atomos
que se difundem para proximo de um degrau. Acima de 500° C, a superficie mantém-se basicamente
plana. Entretanto, nota-se a formagao de ilhas 2D e defeitos morfologicos distribuidos espagadamente ao
longo da camada. A analise dessas ilhas 2D indica que elas sdo também formadas pelo mecanismo de bias
na difusdo. Esse mecanismo se tornaria mais eficiente nas regides onde a reconstrugdo 2x4 exibe
dimeriza¢do In-P em vez de P-P, sendo capaz de gerar crescimento instavel localmente mesmo a
temperaturas altas. Esta hipdtese é coerente com o aumento no nimero de ilhas 2D com o aumento da
temperatura, pois se espera que a quantidade de dimeros In-P cres¢a com a temperatura.

Com relagdo aos mecanismos de nucleacdo das ilhas de InP/InGaP, o aumento da temperatura de
480 para 540° C reduz o namero de ilhas, basicamente pela supressdo de um grupo de ilhas mais altas. Ja o
aumento na taxa de crescimento a 540° C reduz a densidade de ilhas 3D. Em ambos os casos, as medidas
de RHEED mostram que a espessura critica ndo ¢ afetada pela mudanca desses parametros de
crescimento. Estes resultados indicam que a quantidade de material distribuida entre as ilhas 3D nao ¢
mantida constante, devido ao processo de dessor¢do que deixa de ser desprezivel durante a evolugdo das
ilhas 3D a temperaturas mais elevadas. Por outro lado, o tamanho lateral das ilhas de InP se mantém
basicamente inalterado com a quantidade de material e as ilhas apresentam a forma de uma piramide
truncada com facetas {114} nas laterais. Isso indica que as ilhas evoluem a partir de uma base 2D formada

imediatamente apoOs atingir a espessura critica, provavelmente através da ruptura parcial da camada
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molhante. Dai para frente, o material depositado se acumula preferencialmente sobre estas bases 2D,
formando as ilhas 3D.

Parte importante desta tese engloba a caracterizagdo das propriedades de bulk da camada de
InGaP/GaAs e sua influéncia quando serve de substrato para a nucleagdo das ilhas de InP. Os resultados
mostram que as ligas de InGaP crescidos por CBE podem apresentar tanto ordenamento atdmico CuPtg
quanto modulacdo de composi¢do. Enquanto os dominios CuPts se distribuem aleatoriamente dentro da
camada de InGaP, a modulagdo de composicdo varia periodicamente ao longo das dire¢des [100] e [010],
formando um padrdo de rede quadrada alinhada. Em termos dos pardmetros de crescimento, o
ordenamento CuPtg ocorre desde que haja reconstrugdo superficial 2x1 durante a deposi¢do do InGaP. Por
sua vez, a modulagdo de composicao ¢ bem definida somente quando a liga ¢ descasada para o lado rico
em In. Além disso, tanto a temperatura quanto a sobre-pressdo de P, sdo fatores determinantes para a
presenca de modulagdo de composic¢do. Isto indica que a difusdo superficial dos atomos de In e Ga tem um
papel relevante tanto na evolugdo morfoldgica do filme quanto na homogeneidade composicional da liga.
Nesse contexto, a reconstrucdo superficial durante a deposicdo do InGaP torna-se relevante, pois
influencia os mecanismos de difusdo dos atomos envolvidos. Em particular, a reconstru¢ao 2x4 torna o
crescimento instavel do ponto de vista morfolégico. Por outro lado, quando a reconstru¢do ainda é
majoritariamente 2x1 e o substrato ¢ nominal, os filmes de InGaP podem exibir ao mesmo tempo
modulagdo de composi¢ao e superficie plana.

Do ponto de vista tecnologico, o fendmeno de modulacdo de composi¢ao pode ser empregado
para organizar espacialmente ilhas 3D auto-formadas no sistema InP/InGaP crescido por CBE. O campo
de tensdo periodico relacionado a variagdo de composicdo dentro da camada de InGaP ¢ capaz de criar
sitios preferenciais para nucleacdo das ilhas de InP. Por outro lado, nossos resultados indicam que este
campo de tensdo ndo modifica essencialmente a forma ou densidade das ilhas de InP. O controle do grau
de organizagdo espacial, tal como do fendmeno de modulagido pode ser controlado através dos parametros
de crescimento; quantidade de In e sobre-pressdo de P,.

O estudo preliminar até aqui realizado em redes tridimensionais de ilhas de InAs/GaAs mostra que
o campo de tensdo criado por um template de InGaP pode alinhar lateralmente as ilhas de InAs
lateralmente. Além disso, o campo de tensdao ndo exclui a tendéncia de alinhamento vertical de ilhas em
diferentes camadas. Trabalhos futuros explorando o sistema InAs/GaAs nucleado sobre um femplate de
InP/InGaP com organiza¢do espacial teriam entdo como objetivos a otimizagdo das condigdes de
crescimento, em parte para eliminar a presenca de uma distribuicdo bimodal de ilhas de InAs/GaAs. A
maior uniformidade em tamanho das ilhas de InAs/GaAs permite uma maior facilidade na fabricagdo de

redes tridimensionais, pois minimiza a possibilidade de falhas no empilhamento vertical.
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De modo geral, podemos dizer que neste trabalho exploramos aspectos basicos do crescimento de
InP, seja do ponto de vista da homoepitaxia quanto de sua utilizagdo em nanoestruturas auto-formadas.
Além disso, mostramos um método original para a organizacdo lateral das nanoestruturas de InP na

superficie crescida, através do controle de propriedades estruturais de ligas ternarias.
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