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Resumo

Esta tese pode ser dividida em trés partes que estudam aspectos diferentes das
propriedades Oticas de sistemas de nitretos do grupo-III na fase cubica, especificamente
GaN, InGaN e AlGaN. As amostras foram crescidas pela técnica de epitaxia de feixes
moleculares assistida por plasma sobre substratos de GaAs (001). As técnicas de
caracterizagdo Otica de fotoluminescéncia (PL), fotoluminescéncia de excitagdo (PLE),
espectroscopia Raman e fotorefletincia (PR) foram usadas para investigar estes trés
materiais. A técnica de Difra¢do de raios X foi empregada em alguns dos estudos para
correlacionar as propriedades 6ticas com as estruturais.

O primeiro material estudado foi o c-GaN. Os espectros de PR mostram um sinal
que interpretamos como uma transi¢do banda a banda, a partir do qual € determinada a
dependéncia com a temperatura do gap principal do c-GaN. Os resultados nos permitem
estimar a energia de ligagdo do complexo formado por um éxciton ligado a um aceitador
neutro. Além disso, a partir dos nossos resultados de PL ¢ PLE séo obtidos valores
quantitativos para a energia do limiar de absor¢do e o pardmetro de alargamento.
Também € observado um segundo limiar de absor¢do devido as inclusdes da fase
hexagonal. O estudo do c-GaN dopado com carbono mostrou como funciona o
mecanismo de incorporagdo deste elemento. O carbono inicialmente entra nas vacincias
de N produzindo uma melhora significativa na qualidade cristalina do material. No
entanto, para concentragdes maiores, este comega a entrar nos intersticios e formar
complexos de carbono, com a conseqiiente perda na qualidade cristalina do material. O
segundo sistema estudado foi o de heteroestruturas duplas de c-GaN/InGaN/GaN. Os
resultados de PL mostram que a temperatura ambiente todas as amostras emitem entre
2,3 e 2,4 eV, independentemente da composigdo do InGaN. Medidas de raios X revelam
uma fase rica em indio com x=0,56, a qual ocorre também em todas as amostras.
Experimentos de fotoluminescéncia ressonante de excitagdo indicam que a
fotoluminescéncia provém de estruturas tipo pontos quinticos na fase rica em indio. O
estudo final envolveu multiplos pogos quéanticos de AlIGalN/GaN. Os espectros de PL ¢
PR mostram caracteristicas que podem ser claramente identificadas como forte
recombinagdo radiativa acontecendo nas regiSes dos pogos de GaN. As energias de
confinamento de portadores, medidas nos pogos quénticos, estdo em concorddncia com
os resultados calculados usando o método k-p a partir de um modelo de Kane de oito

bandas assumindo interfaces ideais entre as barreiras e o pogo.



Abstract

This thesis can be divided into three parts that study different aspects of optical
properties in the cubic group II-nitride semiconductor system, specifically GaN,
InGaN, and AlGaN. The samples were grown by plasma-assisted molecular beam
epitaxy on (001) GaAs substrates. The optical techniques of photoluminescence (PL),
photoluminescence excitation spectroscopy (PLE), Raman spectroscopy, and
photoreflectance (PR) were used to investigate the different materials. X-ray diffraction
was employed in some of the studies to correlate the optical and structural properties.

The first material studied was c-GaN. PR spectra show a feature that we interpret
as a band-to-band transition. From this spectral feature the temperature dependence of
the main c-GaN gap is determined. The results allow us to estimate the binding energy
of the complex formed by an exciton bound to a neutral acceptor. Moreover, from our
PL and PLE results, quantitative values for the absorption-edge energy and lifetime
broadening are obtained. A secondary absorption-edge due to hexagonal inclusions is
also observed. The carbon doped c-GaN study gave us some insight into the carbon
incorporation mechanism. Carbon initially enters into N vacancies producing a marked
improvement in the crystalline properties of the material. At higher concentrations,
however, it begins to enter interstitially and form carbon complexes, with the
consequence of a decrease in crystalline quality.

The second system studied consisted of c¢-GaN/InGaN/GaN double
heterostructures. PL results show that the room temperature emission of all samples is
between 2.3 and 2.4 eV regardless of InGaN composition. X-ray diffraction
measurements reveal an In-rich phase with x=0.56, also in all the samples. Resonant
excitation experiments indicate that the photoluminescence stems from quantum-dot-
like structures of the In-rich phase.

The final study involved AlGaN/GaN multiple quantum wells. PL and PR
spectra display features that can be clearly ascribed to strong radiative recombination
taking place in the GaN quantum well regions. The measured carrier confinement
energies in the quantum wells are in good agreement with results of calculations carried

out using an eight-band k-p Kane model assuming ideal sharp barrier/well interfaces.
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indicam as transic¢des referentes aos pocos quinticos em cada amoStra. ........ccceeereeecenee

Fig. 5.4 - Espectros de PL da amostra #1 sob diferentes poténcias de excitacfio a 2 K. Pode-se
perceber que a posi¢io do pico (marcada pela linha vertical tracejada) niio sofre
deslocamento
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Fig. 5.5 - Espectros de PL da amostra #2 em diferentes poténcias de excita¢iio a 2K. Pode-se
perceber que a posi¢iio do pico (marcada pela linha vertical tracejada) ndio sofre
deslocamento.
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Fig. 5.6 - Espectro de PL a 4,5 K e correspondente curva de oscilagdes de Fabry-Perot para a
amostra #1 (vide texto).
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Fig. 5.7 - Espectro de PL a 300 K e correspondente curva de oscilagdes de Fabry- Perot para
a amostra #1 (vide texto).

93

Fig. 5.8 - Espectro de PL da amostra #1 variando a temperatura de 1,73 a 300 K. As linhas
verticais tracejadas indicam as transi¢des referentes ao gap do bulk do c-GaN a
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3,25V (300 K) e 2 3,30 eV (4 K).

Fig. 5.9 - Espectros de PR da amostra #1 e do ¢-GaN bulk 4 temperatura de 300 K e
correspondentes ajustes tebricos (vide texto). As linhas verticais tracejadas
indicam as transi¢des a 300K obtidas a partir dos ajustes referentes as absorcdes
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dos QWs de ¢-GaN a 3,40 eV e do c-GaN bulk a 3,25 eV.

Fig. 5.10 - Variaciio com a temperatura da energia dos picos de PL dos QWs obtida
experimentalmente (quadrados sélidos) e via cdlculos ab initio (linha sélida negra).
Mostra-se também a variagiio do gap de c-GaN bulk obtida experimentalmente a
partir de medidas de PR (circulos sélidos) e pela férmula de Varshni (linha
tracejada)
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Fig. 5.11 - Espectro de PL a 15K para a amostra #4. A linha vertical tracejada indica a
transiciio referente ao gap do bulk do c-GaN a 3,30 eV (a 15 K). As linhas sélidas

representam as transicdes referentes ao cdlculo tedrico para cada QW. .....cveeaeee.

Fig. 5.12 - Espectro de PL a 2K para a amostra #2. Os picos indicados por setas
correspondem as transi¢Ges calculadas para os QWs strainded e unstrained. A linha
vertical tracejada indica a transicfio referente ao gap do bulk do c-GaN em 3,30
eV.
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Fig. 5.13 - Espectros experimental (linha oscura) e teérico (linha clara) de PL para a amostra
#1 a 2K. O pico indicado por uma seta representa a transi¢io do QW unstrained. A
linha vertical tracejada indica a transi¢fio referente ao gap do bulk do c-GaN em
330 eV'®. 101
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Capitulo 1

1. Introducio geral

“Nitreto de galio (GaN) € um composto extremamente estivel”. Esta frase foi
publicada por Jonhson ef al., quem primeiro sintetizou o composto em 1928". Com estas
palavras se deu inicio as pesquisas dos nitretos semicondutores do grupo-III.

A familia dos nitretos do grupo-IIl, leia-se nitreto de galio (GaN), nitreto de
aluminio (AIN) e nitreto de indio (InN), tem ganho nos dltimos anos consideravel
interesse pelo fato de formar a base de um promissor sistema de semicondutores com
um vasto potencial de aplicagdio em dispositivos eletrénicos e opto-eletrdnicos. Com
estes trés materiais € possivel formar um sistema continuo de ligas de semicondutores
de gap direto as quais abrangem a regido de energia entre 0,9 eV (InN) passando por 3,4
eV (GaN) até 6,2 eV (AIN), a temperatura ambiente. Como estes materiais emitem nesta
regido de energia, eles podem ser utilizados na fabricagdo de dispositivos que sfo
opticamente ativos desde a regido do infravermelho até o ultravioleta. Isto é de grande
importéncia, ja que as regides azul e ultravioleta eram inacessiveis no passado com os
bem familiares sistemas semicondutores das familias dos arsenetos e fosfetos.

Dispositivos opticos desenvolvidos a partir dos nitretos sdo por isso impares, ja
que eles tém a capacidade, em principio, de emitir e detectar as trés cores primarias da
luz: vermelha, verde e azul. Em unido as suas ligas ternarias e aos ja estabelecidos
sistemas dos arsenetos e dos fosfetos, todos estes materiais em seu conjunto podem ser
utilizados para criar telas de intensa luminosidade que emitem em todo o espectro
visivel. Estes compostos também desempenhardo um papel fundamental no campo do
armazenamento Optico de dados usando LDs (laser diodes) os quais estdo sendo
estendidos para comprimentos de onda cada vez menores (LDs baseados em GaN
oferecem uma capacidade de densidade da armazenagem de no minimo quatro vezes
maior que os tradicionais, j4 que a densidade de armazenamento aumenta
quadraticamente com o decréscimo do comprimento de onda®) . O GaN também est4
sendo usado na fabricagdo de LEDs (light emitting diodes). O primeiro destes diodos foi
desenvolvido por J. 1. Pankove em 1971°. O tempo de vida util dos atuais LEDs
baseados nos nitretos € hoje da ordem de 10000 horas. Para os LEDs que emitem luz

branca o tempo de vida dos mesmos esta principalmente limitado pela cobertura de
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polimero que contém estes e ndo pelo material semicondutor em si préprio®. Trabalhos
futuros nesta drea se concentrario no melhoramento da eficiéncia Optica dos
dispositivos.

Mas foi somente nas ultimas duas décadas que a qualidade dos nitretos
semicondutores foi realmente melhorada com o advento e popularidade das técnicas de
crescimento de filmes finos como MBE (Molecular Beam Epitaxy) e MOCVD
(Metalorganic Chemical Vapor Deposition).

Os nitretos do grupo-III cristalizam no equilibrio na estrutura wurtzita (também
chamada de o)®, cuja estrutura cristalina é hexagonal, mas também & possivel obter
estes compostos na configura¢do metaestavel da blenda de zinco (ou B), cuja estrutura é
cibica. Geralmente sdo encontradas pequenas diferen¢as entre ambas fases, por
exemplo, Grosse ¢ Neugebauer® calcularam que a entalpia de formagdo por cation da
estrutura hexagonal é somente 11 meV menor do que a cibica. Como essas fases
somente diferem na seqiiéncia de empilhamento (stacking) dos atomos de nitrogénio e
do metal (Al, Ga ou In), é possivel a coexisténcia de ambas nas camadas epitaxiais. Isto
serd mostrado mais adiante nos nossos espectros de fotoluminescéncia dos compostos
cubicos. J4 que a configuragdo termodinidmicamente estivel destes compostos € a
hexagonal, enquanto a cibica é metaestavel, os principais esfor¢os em pesquisa e a
maior parte dos dispositivos obtidos até agora concentraram-se na estrutura hexagonal.

Nas décadas de sessenta e setenta, muitos trabalhos foram realizados com o
objetivo de melhorar a qualidade dos nitretos hexagonais, em especial a do GaN.
Pesquisadores encontraram muitos obsticulos e ndo foram capazes de produzir um
material de alta qualidade. Entre as principais dificuldades estavam a alta concentragdo
residual de elétrons, a impossibilidade de obter materiais dopados tipo p e a falta de um
adequado substrato (que ndo causasse um mismatch elevado entre os parametros de rede
substrato—filme e que tivesse um coeficiente de expansdo térmica préximo ao do filme).
Este problema e suas conseqiiéncias existem ainda hoje, de modo que continua a busca
de substratos ideais para o crescimento dos nitretos.

E muito importante comentar uma caracteristica inerente aos mitretos
hexagonais: sua estrutura é mais susceptivel & ocorréncia de polarizagSes espontineas e
campos piezoelétricos™®, que influem nas propriedades fisicas. Estes campos e
polarizagdes t€ém que ser levados em conta na fabricagédo de dispositivos, ja que alteram
a forma das bordas (edges) das bandas de energia e a distribui¢do de portadores dentro

de heteroestruturas baseadas nestes materiais, o que pode influir na recombinagio
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radiativa em dispositivos de emissdo de luz, assim como também nas propriedades
elétricas de transistores.

Resumindo brevemente o caminho do desenvolvimento destes materiais
hexagonais, podemos citar que, na década de 80, Yoshida et al®, Amano et al' e
Nakamura et al.!! cresceram os primeiros filmes de GaN com boa qualidade cristalina,
usando camadas buffer de AIN>'® e GaN'!, crescidas a baixa temperatura, em substratos
de safira (Al,O3). Esses novos filmes apresentavam baixas concentra¢es de portadores
residuais, alta mobilidade e forte emissdo de fotoluminescéncia. Em 1989 foram obtidas
por Amano et al.'? as primeiras estruturas dopadas tipo p, utilizando Mg como impureza
aceitadora, usando a técnica de MOCVD. As camadas obtidas apresentaram alta
resistividade. Em 1992 Nakamura ez al.’® repetiram a mesma experiéncia de Amano,
mas depois de crescido o filme, este foi tratado termicamente em atmosfera de
nitrogénio a 600 °C, obtendo um material com baixa resistividade. No final de 1992
Nakamura et al.' obtiveram as primeiras amostras com boa qualidade cristalina de
InGaN, crescidas sobre uma camada buffer de GaN. No ano seguinte, fabricaram o
primeiro LED de InGaN/GaN'® e cresceram os primeiros InGaN-MQW (Multi Quantum
Well)'®, obtendo forte emissdo de luz proveniente das transicdes de energia do pogo. A
obtencgdo desses filmes de InGaN foi de vital importincia pelo fato de que eles podem
emitir luz pela recombinagdo de elétrons e buracos injetados, o que os torna ideais na
fabricagdo da camada ativa dos LEDs e lasers. Seguindo o resumo cronolégico dos
desenvolvimentos nesta drea, em 1994 foi obtido o primeiro LED de InGaN/AlGaN-DH
(Double Heterostructure) emitindo no azul, por Nakamura et al'” ¢ em 1995 os
mesmos pesquisadores obtiveram os primeiros LEDs de InGaN-SQW (Single Quantum
Well)'®, emitindo na regido verde-azul do espectro. Novamente em 1996, Nakamura et
al.”® apresentaram para a comunidade a primeira emissdo de Jaser pulsado na regido

12221 desenvolveram

ultravioleta a temperatura ambiente. Dois anos depois, Mukai et a
LEDs que emitem em comprimentos de onda 4mbar a ultravioleta. A partir desta data,
tem-se fabricado /asers que emitem continuamente a temperatura ambiente, com tempos
de vida aproximados de 10000 horas; /asers mono-modo que emitem no ultravioleta
com poténcia de SmW e com tempos de vida util de aproximadamente 3000 horas a
temperatura ambiente; LEDs que emitem na regido verde-azul com eficiéncia quantica
superior a 10%, etc.

Ja vimos que, como a fase estdvel dos nitretos do grupo-III é a hexagonal, a

maior parte dos esforgos em pesquisa basica e aplicagdes tem sido direcionada ao estudo
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desta estrutura. Entretanto, nas ultimas décadas pesquisadores também tiveram sucesso
sintetizando as configuragdes metaestaveis (cubicas) destes materiais utilizando as
técnicas de MBE, MOCVD, MOVPE(Molecular Organic Vapor-Phase Epitaxy), €
HVPE (Hydride Vapor-Phase Epitaxy). Atualmente é¢ bem conhecida a fase cubica para
trés compostos: c-GaN, c-AIN e c-InN. No entanto, o entendimento e estudo dos
nitretos cubicos do grupo-III ainda estdo na sua inféncia se compararmos aos 70 anos de
historia da sua “homoéloga” familia hexagonal.

O c-GaN foi sintetizado pela primeira vez por Mizuta ef al. em 1986%, o c-AIN
324

por Ponce et al.® e o c-InN por Strite et al. em 19932, Estes compostos tém sido

crescidos sobre diferentes substratos cubicos tais como: GaAs, Si, MgO, GaP, SiC e 3C-
SiC/Si. Em contraste com a fase hexagonal, onde estes trés compostos sdo
semicondutores de gap direto, o c-GaN e o c-InN sdo semicondutores de gaps diretos
mas o c-AIN mostra um comportamento tipo gap indireto. Os valores de energia dos
gaps destes materiais sd0 menores que os da familia hexagonal. Como o cristal cubico
tem uma maior simetria cristalogréafica, espera-se que estes materiais mostrem diferentes
propriedades dpticas e eletronicas (band gap, niveis de impurezas e velocidade de
arraste dos elétrons).

Existe um especial interesse no desenvolvimento destes compostos baseado nas
possiveis vantagens fisicas e tecnoldgicas que estes possuem em relagdo aos seus
“homologos” hexagonais. Citando algumas destas, supde-se que os materiais cubicos
apresentam uma menor energia de ativagiio e de formagdo de dopantes € uma maior
mobilidade de elétrons e buracos. Outra vantagem muito importante é que as camadas
cubicas crescidas epitaxialmente permitem por elas proprias a obtengdo de cavidades
clivadas, fato este muito importante na implementagdo de lasers. Uma outra vantagem
crucial é que quando estes materiais sdo crescidos na dire¢do (001), devido 2 simetria
clibica, é possivel eliminar a presenga dos fendmenos de polarizagdo espontinea e
efeitos piezoelétricos que influenciam nas propriedades Opticas e elétricas no material
hexagonal, como ja foi explicado anteriormente.

Os nitretos cibicos do grupo-III so uma classe nobre de compostos cuja
pesquisa e investigagfo s3o basicas na ciéncia dos materiais. Embora estes materiais
sejam promissores para aplicagdes em optoeletrdnica por todas as caracteristicas
mencionadas, ainda ndo foram produzidos dispositivos com essa estrutura similares aos
desenvolvidos por Nakamura et al'™’, envolvendo camadas epitaxiais com um

excelente controle de composi¢do e dopagem. Existem poucos trabalhos na literatura
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relacionados a aplica¢des dos nitretos cilibicos em optoeletrénica. Em particular, Yang et
al® cresceram a primeira jungdo p-n, com tens3o limiar de 6 V e emitindo no

comprimento de onda 430 nm. No ano seguinte, As ef al.2®

relataram o crescimento de
uma jungdo p-n pela técnica de RF-MBE e emitindo em 387 nm, com tensdo limiar de
1,1 V e corrente de fuga para reverse bias de 5 V para 2,5 mA aplicados. Recentemente
foi relatada a fabricagdo de LEDs baseados em c-GaN crescido sobre substratos de
SiC/Si por MBE e o primeiro LED desenvolvido a partir de uma heteroestrutura dupla
¢c-InGaN/GaN (DH) crescida sobre substratos de GaAs (001) por MOCVD?"2%,

Um problema crucial a resolver para a obten¢do de dispositivos de qualidade
comparaveis aos obtidos com a fase hexagonal esta diretamente relacionado com a
qualidade cristalina do material ctbico crescido. Para conseguir aplicagbes
optoeletronicas com os nitretos ciibicos do grupo-III € imprescindivel obter as ligas In;.
GaxN , Ali.yGayN, suas heteroestruturas e as dopagens tipo » e p de boa qualidade.
Como comentado, poucos trabalhos tém sido feitos sobre estes assuntos?#2%303132:33:34
Em relagdo ao estudo de dopagem nestes materiais, somente o c-GaN tem sido
investigado na sua dopagem n com Si***® e na tipo p com Mg*"~*,

Crescer as camadas de In;xGa,N ¢ uma tarefa muito complicada, ja que, além do
problema ja explicado da metaestabilidade da fase cibica em si, somam-se uma forte
flutuagdio espacial do conteiido de In*? e uma grande variagdo do coeficiente de sticking
do In com a temperatura, fato este que complica muito mais o crescimento epitaxial®.
As ligas cubicas de Al;.yGayN parecem ndo sofrer os problemas de separagdo de fase
apresentados nas ligas de In, mas apresentam uma grande afinidade do Al com 0 O, o
que pode causar uma forte dopagem residual tipo ».

Uma vez obtidas as ligas desejadas, um pardmetro crucial para a qualidade das
mesmas € a homogeneidade. Na maioria dos casos, ligas com grandes flutua¢des na
composi¢do tém sido consideradas inadequadas para aplicagdes tecnolégicas. Mas, no
caso especifico do InGaN, investigagSes recentes mostraram que tais flutuagdes na
composi¢do de In poderiam ser realmente benéficas e melhorar significativamente a
eficiéncia da luminescéncia®. Para uma futura aplicagio controlada deste fenémeno é
de suma importincia entender os mecanismos principais que geram tais flutuagdes e
determinar aproximadamente suas formas e dimensdes.

O crescimento e o estudo das estruturas de pogos quinticos a partir destes
materiais até pouco tempo atrds ndo existia. Uma parte deste trabalho tratard também

sobre essas estruturas.
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Por tudo que foi explicado anteriormente € obvia a necessidade de aprofundar o
estudo do crescimento e caracterizagio dos nitretos cubicos, das suas ligas terndrias e
das correspondentes heteroestruturas para assim se poder conhecer as propriedades
estruturais, termodinimicas, elétricas e oOpticas destes materiais. Com isto estaremos
convergindo para a obtengdo de dispositivos baseados nos nitretos ciibicos do grupo-III.
E por isto que o nosso trabalho se concentrara no estudo do c-GaN, das ligas cubicas
ternérias In;.xGa,N e Al;;Ga,N e dos pogos quénticos baseados nestas estruturas (como
ja se comentou anteriormente).

Este trabalho esta divido da seguinte maneira:

No capitulo II é feita uma breve descri¢do das técnicas de fotoluminescéncia
(PL, PhotoLuminescence), fotoluminescéncia de excitagio (PLE, PhotoLuminescence-
Excitation) e fotorefletincia (PR, PhotoReflectance) empregadas neste trabalho, assim
como de alguns detalhes técnicos preparatdrios indispensdveis para implementar as
experiéncias. No capitulo III se estudard o GaN na sua fase cibica e sua dopagem com
carbono. No capitulo IV trataremos a liga de c-InGaN e os pontos quénticos auto-
formados que acontecem no processo de crescimento deste material, enquanto que no
capitulo V estudaremos o c-AlGaN e pogos quénticos relacionados com este.
Finalmente, no capitulo VI, sdo apresentadas as conclusdes do trabalho, enfocando as
perspectivas futuras de pesquisa na area.

Gostariamos de acrescentar que este trabalho se insere no esforgo da equipe do
Laboratério de Novos Materiais Semicondutores (LNMS) do IF-USP no sentido de
crescer, estudar e determinar as propriedades basicas e aplicar em dispositivos baseados
nos nitretos do grupo-III na estrutura cubica. Este esfor¢o, que deu origem a
contribuicbes pioneiras na area, como veremos neste trabalho, desenvolve-se em
colaborago com a equipe do Laboratério de Optoeletronica da Universidade de
Paderborn (a qual forneceu toda a caracterizagdo estrutural feita por raios X nas
amostras estudadas), e com o grupo tedrico de Optica da Universidade de Friedrich-

Schiller em Jena, ambas institui¢des de pesquisa da Alemanha.
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Capitulo 2

2. Técnicas Experimentais

2.1 Fotoluminescéncia

2.1.1 Introdugio

A espectroscopia de luminescéncia ou fotoluminescéncia (PL) ¢ uma técnica
muito sensivel na detecgdo de transi¢Ses eletronicas em semicondutores e isolantes,
sejam estas intrinsecas ou provenientes de impurezas e defeitos. Esta técnica, a qual
detalharemos no préximo item, em sintese se baseia na obtengdo da luminescéncia do
material®’ por excitagdo deste com fotons, para o qual geralmente se usa um Jaser como
fonte de excitagdo.

O PL detecta transi¢des Opticas entre os niveis eletronicos excitados e o estado
eletrénico de mais baixa energia‘z, que corresponde ao estado fundamental. Se houver
uma multiplicidade de estados excitados, em geral somente transi¢des provenientes do
estado de mais baixa energia podem ser observadas a baixas temperaturas, ja que
ocorrem os processos de relaxagdo ndo radiativos (ver préximo item, 2.1.2)". A PL é
muito importante, jA4 que a mesma tem a habilidade de diferenciar as espécies
envolvidas nos diferentes processos de recombinagio e pode proporcionar informagdes
simultineas sobre diversos centros de recombinagio na estrutura cristalina®. Portanto a
PL € capaz de proporcionar uma grande variedade de informagdes sobre processos

eletrénicos em semicondutores.

2.1.2 Dindmica da fotoluminescéncia

Basicamente a técnica de fotoluminescéncia, aplicada a amostras
semicondutoras, consiste na criagdo de pares elétron-buraco através da incidéncia de luz
(com energia superior ao gap do material estudado), seguida da detecgdo da radiagdo
emitida no processo de recombinagéo do par foto-gerado. Um material semicondutor
puro (nfo dopado), a temperatura (idealizada) do zero absoluto, € um meio isolante.

Nessa condigdo, todos os estados da banda de valéncia estio ocupados por elétrons e a

i Exceto, por exemplo, no caso de estruturas do tipo pontos quénticos (Quantum Dots, QDs), em que
podem ser observados nfio somente o estado fundamental, como também estados excitados®.
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banda de condugio possui todos os seus estados disponiveis. A existéncia da regido de
estados proibidos, denominada gap, impede que os elétrons da banda de valéncia
possam, por exemplo, ser acelerados por um campo elétrico externo. Se, no entanto,
incidir-se luz sobre a amostra, com fotons de energia #v maior que o gap, entdo um
elétron pode acessar os estados de energia da banda de condu¢do, vencendo a regido
proibida. A ocupagdo de um elétron num estado da banda de condugdo implica na
criagdo de um estado disponivel (para elétrons) na banda de valéncia, que antes estava
totalmente preenchido. Na prética, esse estado disponivel para elétrons na banda de
valéncia ¢ tratado como um estado ocupado por um buraco, e se diz que a absor¢io do
foton criou um par elétron-buraco. Nesta configuragdo, o material semicondutor
encontra-se excitado, ja que tanto o elétron na banda de condugdo quanto o buraco na
banda de valéncia possuem excesso de energia em relagdo ao estado fundamental do
sistema (vide Figura 2.1). O comportamento inicial dos portadores recém criados
envolve o processo denominado termalizag3o, que € a relaxagdo do elétron para o fundo
da banda de condug¢io e a do buraco para o topo da banda de valéncia, através da
emissdo de fonons (transi¢des ndo radiativas). Em seguida, a recombinag¢fo radiativa do
par elétron-buraco tende a ocorrer a partir dos minimos de energia das duas bandas, e
entdo um f6ton de energia correspondente ao valor do gap € emitido. Na realidade, a
interagdo coulombiana entre o elétron e o buraco (que possuem cargas opostas) cria um
estado ligado, denominado éxciton (X), cuja energia de recombina¢io ¢ um pouco
menor que a energia do gap do material. Portanto, em condi¢des de baixa temperatura e
poténcia de excitagio moderada, o sinal luminoso (luminescéncia) detectado em um
experimento de fotoluminescéncia, ¢ exatamente a emissdo de fotons provenientes da
recombinagdo excitonica do par elétron-buraco.

A Figura 2.1 ilustra o processo de absor¢do da radiagdo para a criagdo do par
elétron-buraco, seguido da relaxagdio, que conduz os portadores para o fundo das
bandas, e por fim a recombina¢do radiativa que provoca a emissdo dos fétons que séo
detectados no experimento‘“. Os niveis D e A, na regido proibida, representam eventuais
impurezas doadoras (D) ou aceitadoras (A) no cristal. A presenga desses niveis cria
novas vias de recombinagdo radiativa: transi¢io da banda de condugfio para o nivel
aceitador (e,A); transi¢do do nivel doador para a banda de valéncia (D,h) e a transigéo
entre os niveis doador e aceitador (D,A). A interagdo coulombiana entre o par elétron-
buraco pode ser alterada pela presenga dos niveis de impurezas. Esta alteragdo envolve a

formagdo de um estado complexo, denominado €xciton ligado (Xy).
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Fig. 2.1- Represehtacio esquemdtica dos processos de absorcfio, termalizacio e
recombinacfio radiativa presentes em experimentos de fotoluminescéncia de
amostras semicondutoras. Os niveis D (doador) e A (aceitador) decorrem de

impurezas no cristal.

Entre as principais vantagens da técnica estdo:

- A medida de PL é um processo ndo destrutivo, e necessita-se apenas de uma
pequena quantidade de material para sua realizagéo;

- A técnica permite a investiga¢do de propriedades de portadores minoritérios,
sendo assim capaz de fornecer resultados complementares a medidas elétricas;

- Nio se necessita de nenhum tipo de preparagdo especial das amostras;

- E possivel a detecgdio qualitativa de impurezas, mesmo em baixas densidades.

As limitagGes da PL, no entanto, residem principalmente em dois pontos:

- As informagdes se restringem a processos de recombinagdo radiativos;

- Nio € possivel uma investigagio direta da densidade de dopantes ou impurezas.

2.2 Fotoluminescéncia de excitagdo

2.2.1 Introdugfo (absor¢éo e luminescéncia)

Absor¢do e fotoluminescéncia parecem ser, 4 primeira vista, processos
simétricos. Na absor¢do, um elétron do nivel “i” é promovido ao nivel “f’ com a
absorgdo de um féton, e os fétons nio absorvidos sdo detectados pelo sistema de

medida. Desta forma, a absorgdo € capaz de detectar transi¢des Opticas entre o estado
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fundamental e os estados excitados, sendo esta uma medida absoluta, j4 que o

coeficiente de absorgdo o determinado pela variagdo de intensidade da luz transmitida

I, é proporcional a concentragio de centros de absorgdo: I, =I,e ', onde/, é a luz

incidente e “t” a espessura da amostra (ver Figura 2.2).

—> t <—
IO It
—— ——>
Luz Luz
Incidente Transmitida

Fig. 2.2 - Esquema da atenuacfio de um feixe de luz de intensidade I, ao
atravessar uma amostra de espessura t. A intensidade da luz que atravessa

a amostra, I, ¢ dada por /, =/,¢™®', onde o é o coeficiente de absorgiio da

amostra.

Por outro lado, na PL, a amostra € excitada com uma energia #v maior ou igual

ao gap de energia do material E,, isto € hv 2E,, e ocorre o processo de emissdo que
envolve a transigio de um estado inicial “i” para o estado final “f”, com E,>E,. Os
fétons que sdo emitidos com energia E, —E, podem entdo ser observados. Entretanto,

em geral a energia desses fotons é menor do que a energia do féton absorvido, Av. A

diferenga em energia hv—(E, —E,)¢ perdida através de processos de relaxagio ndo

radiativos: emissdo de fonons, captura por centros profundos, efeito Auger, etc. Esta
claro, portanto, que a PL e a absorg@o ndo sdo processos simétricos. Na luminescéncia,
em vez de se ter 100% de eficiéncia, como acontece no caso da absorgdo (onde um
féton absorvido cria um par elétron-buraco), a emissdo radiativa espontinea ndo é
somente o {inico mecanismo, ja que os processos de relaxagdo nio radiativos também
estio envolvidos e competem. A Figura 2.3 sintetiza graficamente ¢ de uma maneira

simples as diferengas basicas entre absorgdo e luminescéncia.*s
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Processos de relaxagéo néio-radiativos
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Y Estado fundamental
(a) Fotoluminescéncia (b) Absor¢do

Fig. 2.3 - Fotoluminescéncia (a) versus absorg¢io (b).

Mas, mesmo sendo a absor¢do uma medida absoluta da densidade de estados na
banda de condugdo e na banda de valéncia, freqlientemente o espectro de absorgdo €
mais dificil de se medir do que a correspondente PL, ja que num experimento dptico de
absor¢do € necessario medir a atenuagdo do feixe de luz que passa através da amostra de
espessura “t”. Para se conseguir fazer isto, primeiramente o substrato no qual a amostra
foi crescida precisa ser transparente em toda a faixa de comprimentos de onda
envolvidos no processo. Em segundo lugar, a amostra deve ter uma espessura
determinada, a qual possibilite simultaneamente uma suficiente absorgéo e posterior
transmissdo detectiavel pelo sistema de medigdo. Por outro lado, em certos casos, ha
interesse em se averiguar a existéncia de defeitos. Uma vez que o coeficiente de
absor¢do € proporcional 4 densidade (volumétrica) de centros de absorg¢do, a detecgdo de
defeitos pela técnica de absorgdo se torna dificil quando a densidade destes € baixa.

Em todos esses casos em que a técnica de absor¢do ndo pode ser aplicada ou seu
sinal ndo ¢é suficientemente intenso, costuma-se empregar uma outra técnica,

denominada fotoluminescéncia de excitagdo, a qual descreveremos no préximo item.
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2.2.2 Dinamica da fotoluminescéncia de excita¢do

A espectroscopia de excitagdo, ou fotoluminescéncia de excitagdo (PLE) em
sintese, ¢ a medida da variagdo da intensidade de uma determinada linha de
luminescéncia em fung3o do comprimento de onda da fonte de luz de excitagdo.

A PLE® ¢ uma técnica que se assemelha e relaciona com a PL. Antes de efetus-
la, primeiramente faz-se uma medida de PL e observam-se as diferentes transigdes que a
amostra apresenta. Depois fixa-se o espectrometro no comprimento de onda
correspondente a uma destas linhas (a que seja de interesse estudar) e a energia de
excitagdo v € variada (sempre numa faixa de valores de energia maiores do que a da
linha estudada). Como resultado desta excitagdo, os diferentes niveis excitados do

material |2),|3),|4), ... etc., sdo populados em determinadas razdes (rates) g,,g,,8,, -

etc. respectivamente. Estas razdes sfio proporcionais aos coeficientes de absorgdo

a(E,),a(E,),a(E,), .., etc. correspondentes a eles. Uma vez populados, os niveis

excitados relaxam radiativamente ou ndo radiativamente para niveis de mais baixa
energia. Em particular, uma fragdo destas populagdes cai para o estado de energia que se
esta estudando através da emissdo de fotons. Entdo, quando o sistema espectrémetro-
detetor estd posicionado nessa linha de emissdo, este detecta “o rastro” dessa absorgéo.
Conforme o espectrémetro faz a varredura do espectro, sdo detectadas as sucessivas
bandas de absorgdo correspondentes as diversas transi¢des sucessivas.

Para explicar mais detalhadamente o que acontece num experimento de PLE,

vamos considerar o sistema de 5 niveis (sendo E; as correspondentes energias dos

niveis i =1,2,...,5 ) mostrado na Figura 2.4:
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Fig. 2.4 - Diagrama representativo dos fendmenos envolvidos na PLE.

O sistema € excitado inicialmente com uma energia maior do que E, —E,.
Consideremos que se deseja estudar, por exemplo, a transi¢do entre os niveis |2> e |1>

por PLE. Fixa-se entdo o espectrometro no comprimento de onda correspondente a

diferenca em energia E, —E,. O sinal de luminescéncia nesta energia (E, —E,) ¢
proporcional & concentragfo de portadores no estado 2: n,. Os pardmetros z; e T, sdo

constantes de tempo (tempos de decaimento) que caracterizam respectivamente

caminhos ndo radiativos entre os niveis intersub-bandas e caminhos radiativos devido a
todos os mecanismos que esvaziam o nivel |z> Uma vez populados os estados
excitados, ocorre relaxagdo radiativa ou nfo radiativa para niveis inferiores. Em
particular, uma fragdo destas populagdes termina no estado |2). O estado |2) terd as
seguintes concentragdes de portadores », relacionadas com as diferentes razdes de

populagdo de cada um dos niveis em relagdo ao nivel |2): g,,g;,g,,25, € com 0s

tempos de decaimento ¢, € 7,: p, =_-1‘g2—-1" para uma energia de excitagio igual a
(I; +7y
E,-E, n, = &5 , para uma energia de excitagdo igual a £, -E,, €:

(T +o)A+ 73,15

=0 o & I — ® m=—g—G —1g5 = a8
T+ X+, Y1+, T4) (I + oy A+ 73, Y+, T YA+ 75, T57)

para energias de excitagdo iguais a E, -E, e E, - E,, respectivamente. O modelo acima

descreve em linhas gerais a dinimica da PLE.
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Notemos que, como o sinal de fotoluminescéncia na energia E,-£ ¢€
proporcional a »,, sua amplitude € governada por dois fatores competitivos:

- Os coeficientes de absor¢do da luz de excitagdo de energia E,-E,
determinados pelos coeficientes g, (i =1,2,...,5).

- As ordens relativas de grandeza dos pardmetros 7, € 7.
Na situagdo limite onde todos os 7; sdo muito menores do que os 7;, 0 espectro

de PLE da informagdo equivalente a provida pela técnica de absorgdo.

A PLE oferece, com uma maior sensibilidade, informag¢des sobre as estruturas do
espectro de absor¢io (e sem os problemas relacionados com o efching para remover o
substrato € com a espessura da amostra). Além disto, a PLE € uma técnica seletiva, jé
que permite determinar, num espectro complicado de PL, de que estrutura da amostra
provém um determinado sinal, o que permite desvendar a origem fisica do sinal de PL.
Mas ¢ importante sempre lembrar que a espectroscopia de excitagdo, como ja foi
explicado anteriormente, envolve os processos de relaxa¢do interbanda, pelo que as
vezes existem disparidades e incongruéncias entre o espectro de PLE e o espectro de
absorgdo pura. E por isto que a PLE n#o é uma medida absoluta da absorgdo da amostra,

sendo classificada as vezes como uma “pseudoabsor¢io”.

2.3 Fotorefletancia

2.3.1 Introdugdo

A espectroscopia de modulagdo € uma técnica 6ptica poderosa e muito versatil
para se obter valiosas informagdes sobre uma grande variedade de sistemas
semicondutores®. O método desta espectroscopia consiste em se obter a derivada
(variagdo) do espectro éptico (refletdncia ou transmitancia) de um determinado material,
modificando algum parimetro nas condi¢des de medida®®. Esta técnica 6ptica se baseia
em um principio fisico muito geral e conhecido: em vez de medir a refletincia ou
transmitancia Optica absoluta, mede-se a derivada (variagdo) desta com respeito a um
determinado pardmetro. Isto pode ser facilmente obtido variando-se alguma propriedade
da amostra ou do sistema de medida de modo periédico, ¢ medindo-se depois a
correspondente variagdo normalizada na refletincia ou transmitincia. A resposta
espectral da amostra pode ser modificada diretamente aplicando uma perturbagdo

periédica, como por exemplo: um campo elétrico (eletromodulagio), um pulso de calor
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(termomodulagdo), stress (piezomodulagio), etc. Este procedimento é chamado de
“modulagdo externa™’. A mudan¢a também pode ser feita no préprio sistema de
medida: podem ser modulados o comprimento de onda® ou as condigdes de
polarizagio®, e a refletincia (transmiténcia) da amostra também pode ser comparada

48

com uma amostra de referéncia™. Este ultimo tipo de variagdo é chamado de

“modulag&o interna”.

A variagdo periédica nas condi¢gdes de medida origina linhas espectrais
diferenciais agudas (sharp) na regido das transi¢es interbandas e intersub-bandas,
enfatizando caracteristicas espectrais relevantes e suprimindo os efeitos desinteressantes
do background. Um fato muito importante nesta espectroscopia € a capacidade de se
obter um ajuste da forma de linha da transi¢do. Como os sinais espectrais modulados
sdo obtidos em fungdo da energia do foton, € possivel a partir das formas de linha se
extrair valores precisos de pardmetros importantes tais como a energia e largura
(broadening) das fungbes das transi¢Ses interbandas e intersub-bandas. Esta técnica é
tdo eficaz que mesmo a 300K é possivel se detectar sinais que por meio de outras
técnicas ndo se conseguiria. A espectroscopia de modulagdo pode ser empregada
também para investigar os efeitos de perturbagdes estéticas, tais como campos elétricos
e magnéticos, pressdo hidrostdtica, tensdes (stress/strain, externo ou interno),
temperatura e composi¢3o.

Uma forma particularmente util da espectroscopia de modulagdo é a
eletromodulagdo, a qual € sensivel a campos elétricos superficiais ou interfaciais, e pode
ser realizada sem a necessidade de haver contatos elétricos, facilitando-se com isto a
montagem do sistema. Em condi¢des apropriadas, o espectro pode exibir na regido de
energia acima do sinal de absor¢do do material umas oscilagdes nomeadas de Franz-
Keldysh®, as quais sdo uma medida direta do campo elétrico interno produzido na
amostra. A técnica mais amplamente usada de eletromodulagdo € a fotorefletincia (PR),

que é precisamente uma das técnicas que usaremos neste trabalho. Os detalhes sobre

esta técnica serdo explicados a seguir.

2.3.2 Dindmica da fotorefletincia

Como ja foi explicado, na fotorefletincia, a propriedade da amostra que ¢
alterada € seu campo elétrico interno. Para se conseguir fazer isto € aplicado um
segundo feixe de luz na superficie da amostra, que causa a formagdo de pares elétron-

buraco adicionais nesta regifdo. Os pares assim formados irfio se separar compensando o
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campo interno da amostra, como serd explicado mais adiante. A alteragdo do campo
elétrico superficial da amostra causa uma mudanga na constante dielétrica do material a
qual acarreta numa modificagdo de sua fotorefletdncia. O grafico obtida pela variagio
relativa da refletdncia com a energia dos f6tons de luz refletida € o espectro de PR.
Como acontece esta separagdo de portadores e a compensagdo do campo interno
na superficie do cristal? Que fendmenos estdo envolvidos? Os fendmenos fisicos que
aparecem no processo de modulagdo da refletdncia num cristal sdo fundamentalmente
superficiais. Nas estruturas semicondutoras existem, na superficie ou nas interfaces do
material, ligagdes ndo compensadas (dangling bonds), as quais interagem fortemente
com os atomos € moléculas do ambiente. Esta interagdo com o meio provoca o
aparecimento de estados de superficie localizados em energia dentro da regido do gap
do material, podendo ser eles do tipo doador ou aceitador de elétrons. A presenga destes
estados de superficie influencia a estrutura de bandas do cristal semicondutor. Como
isto acontece? Por exemplo, se tomarmos o caso de uma amostra com dopagem tipo »
(como ja foi dito, havera certo niimero de estados de superficie na mesma), a presenga
destes estados faz com que o nivel de Fermi da superficie seja mais baixo que o nivel de
Fermi do cristal semicondutor. Nestas circunstincias ocorre um processo de difusio de
portadores de carga. Os elétrons do interior do material préximos a superficie fluem
para esta, a fim de preencherem os estados de superficie disponiveis, até ser alcangado o
equilibrio termodindmico. Nesta situagdo de equilibrio o nivel de Fermi da superficie
fica igual ao nivel de Fermi do bulk. Este fen6meno € denominado pinning do nivel de
Fermi de superficie® e acontece aproximadamente no meio do gap de energia do
material. Como conseqii€ncia da difusdo de portadores, ¢ gerada uma area de densidade
de carga negativa na superficie do material e uma outra regido de cargas livres préxima
a superficie, com densidade de carga espacial positiva. Estas regides de cargas opostas
formam um dipolo elétrico, dando origem a formag¢io de uma camada de deplegdo
superficial no interior do material semicondutor, originando um campo eletrostatico.
Este campo eletrostatico interno € inerente & amostra e produz uma distor¢do dos niveis

da estrutura de bandas, com a conseqiiente formagdo de uma barreira de potencial na

superficie.
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Fig. 2.5 - Representagiio esquemdtica da estrutura de bandas de um material semicondutor
na presenca de estados de superficie. As esferas preta e vazia representam,
respectivamente, um elétron ¢ um buraco. Sem ilumina¢io (linha continua), os
portadores migram para regides separadas na amostra, enquanto que, com
iluminac¢fio (linhas tracejadas), portadores fotogerados compensam o campo
elétrico resultante dessa separagiio, modificando a curvatura das bandas de

energia,

Seguindo o raciocinio, quando o material com este campo interno € iluminado
por fétons de energia maior que o gap, os fotons incidentes excitam elétrons da banda
de valéncia para a banda de condugdo, gerando um par elétron-buraco, o qual se separa
devido ao campo elétrico interno da amostra. Este novo par gerado se recombina com as
cargas de superficie ou interfaciais, atenuando o campo interno da amostra. Esta
atenuagdo poderia ser interpretada como se estivesse atuando sobre o campo interno
gerado no semicondutor um campo externo em dire¢do contraria, que o anula. O
resultado deste fendmeno ¢ que as bandas de energia do semicondutor tendem a
condi¢do de bandas planas, ji que a barreira de potencial gerada na superficie pela
camada de deple¢do diminui. Graficamente e de uma forma simples, a Figura 2.5 mostra

o processo. Este aplanamento das bandas provoca uma alteragdo dos indices Opticos do
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material e de sua constante dielétrica. A PR usa este mecanismo de modifica¢do do

campo elétrico pelos pares fotogerados para modulé-lo.

2.3.3 Forma de linha dos espectros de fotorefletancia.

As variagdes diferenciais na refletividade da amostra podem ser relacionadas de
uma maneira muito simples com a perturba¢do da fun¢fio dielétrica complexa do
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material”’, conforme abaixo:

%mx(al +8,)Ae, +B(g, +¢,) Asg, 2.1)

onde R € a refletividade do material, Ag, e Ag, sdo as variagSes na fungdo dielétrica

complexa devidas a perturbagdo (e=¢, +ig,), e @ e [ sdo os coeficientes de
Seraphin, os quais estfo relacionados com a fungdo dielétrica ndo perturbada. Os

coeficientes de Seraphin s3o expressos por:

1 6R 1 &R
=—— 2.2 = 23
* R J¢, @2) p R Je, @3)

Préximo do gap fundamental dos materiais bulk, g ~0, portanto A}eﬁ ~a As, €0

unico termo significativo em AR. Mas, nas estruturas de multicamadas, os efeitos de
R

interferéncia sdo importantes, de modo que os coeficientes de Seraphin sdo modificados
e tanto Ag, quanto Ag, devem ser considerados na Eq.(2.1). A forma funcional exata
das grandezas Ag, e Ag, pode ser calculada para uma determinada perturbagéo sempre

que a fungdo dielétrica e o ponto critico sejam conhecidos.
Um ponto importante na forma de linha do sinal da PR esta relacionado, como

pode ser visto na Eq.(2.1), com sua fase, pois a refletividade modulada pode ser uma

mistura de Ag; e Ag,. Portanto, a fase da espectroscopia de modulag@o representa a

fragdo de Ag, e Ag, que constitui a forma de linha observada.

2.3.4 Analise da forma de linha dos espectros de fotorefletancia

Historicamente, a analise da forma de linha faz parte da espectroscopia de
modulagdo. O ajuste das formas de linhas ¢ um ponto crucial nesta espectroscopia, ja
que o mesmo fornece valiosa informag¢do sobre a energia do gap dos materiais

estudados, bem como a largura de suas transigdes.
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A forma de linha dos espectros depende da natureza da fungdo dielétrica e da
maneira que esta é modulada. Ajustar linhas complicadas pode ser evitado em
determinadas condigdes. Para linhas isoladas, hd um procedimento simples para
aproximar a energia do gap do material, desenvolvido por Aspnes®: em espectros de

PR, em geral, para modulagdes do campo interno moderado, a Eq.(2.1) pode ser escrita

comao:
AR i N
—R—=RC[C89(E—E3+IF) ], (24)

a qual descreve de uma maneira geral a forma de linha da ressondncia complexa. Nesta
expressdo, C'e @ sdo os fatores de amplitude e de fase, os quais variam lentamente com
a energia E, e n>2. E; é a energia do gap e /" a largura de linha da transigdo
(linewidth). Os fatores de amplitude e de fase determinam a amplitude e a assimetria da
forma de linha, respectivamente.

O fator de amplitude somente escala a forma de linha apés uma escolha prévia
dos valores dos parametros 8, n, Eg, e I A fase 8¢ um fator dominante na determinagio
da forma de linha, embora seja qual for o valor de 6, a energia do gap sempre estara
entre os dois extremos da transi¢do e a separagdo de energia entre estes dois extremos ¢
quase constante. Para estados confinados € usado n=2 (First Derivative Functional
Form, FDFF) e para as transigdes banda a banda n=5/2 (Third Derivative Functional
Form, TDFF).

2.4 Arranjos experimentais para as medidas de PL, PLE e PR

2.4.1 Arranjo para a fotoluminescéncia

A Figura 2.6 apresenta o arranjo usado na maior parte das medidas de
fotoluminescéncia desta tese. A amostra é posicionada no interior de um criostato dptico
da marca JANIS. As temperaturas abaixo de 4K sdo obtidas através do bombeamento do
banho de He liquido (LHe) no qual a amostra estd mergulhada. Medidas em
temperaturas mais elevadas sdo realizadas com um fluxo de He gasoso. O sistema de
controle de temperatura permite um ajuste de temperatura estivel entre 2 e 300K. A
fonte de excitagdo usada foi um laser de He-Cd refrigerado a ar, que emite luz com
comprimento de onda de 325 nm. Na frente do /aser colocou-se um filtro bandpass da
linha de emissdo do mesmo e filtros de densidade neutra, mediante os quais controlou-

se a poténcia de excitagdo na amostra. O feixe do laser foi desviado por espelhos (S,
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S>) e focalizado perpendicularmente sobre a amostra por uma lente. A luminescéncia foi
coletada por uma lente L, e focalizada por outra lente L; sobre a fenda de entrada de um
espectrometro da marca SPEX de 0,5 m de comprimento com grade de difragdo de 1200
linhas/mm. Na frente do espectrometro foi colocado um filtro shortwave cutoff de 340
nm para evitar a entrada da linha do laser (325 nm) eventualmente espalhada pelo vidro
do criostato ou pela amostra. Este filtro bloqueia comprimentos de onda menores que
340nm ndo permitindo que a luz espalhada do laser de He-Cd atinja o detector,
causando uma saturagdo do sinal no amplificador lock-in. A captagdo e detecg¢do do
sinal na saida do espectrdmetro foi feita por uma fotomultiplicadora de GaAs
refrigerada a 4gua. O sinal foi entdo filtrado e amplificado por um sistema de detecgdo
sincrono, composto por um Jlock-in e um chopper. O registro do espectro de intensidade
luminosa em fungio da energia, bem como o controle da movimentagdo da grade de
difragdo do espectrémetro durante a medida, foram realizados por um microcomputador

convencional.

FILTRO BANDPASS DA LINHA DO LASER 325 nm

FILTRO DE DENSIDADE NEUTRA
/ CHOPPER
LASERDEHe-Cd [ 1t e \s\l
FILTRO SHORTWAVE CUTOFF340nm L1 1.2 CRIOSTATO
ESPECTROMETRO [t E— 7 §2
f L
FOTOMULTIPLICADORA LOCKIN COMPUTADOR

Fig. 2.6 - Esquema da montagem da técnica de fotoluminescéncia utilizada na aquisi¢io dos
espectros no presente trabalho.
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2.4.2 Arranjo para a fotoluminescéncia de excitagdo

A Figura 2.7 apresenta o arranjo utilizado em todas as medidas de PLE (e nas de
PL relacionadas com a PLE) desta tese. Como fonte de excitagdo usou-se uma lampada
de Xe (fonte de luz de freqii€ncia varidvel) acoplada a um monocromador simples de
1m de comprimento e grade de 1200 linhas/mm. A ldmpada possui poténcia maxima de
1000 W e intervalo de emissdo entre 300 e 1000 nm. Lentes de quartzo foram
empregadas para focalizar o feixe. Os espectros de PLE foram obtidos a partir de um
monocromador duplo de 0,9 m de comprimento e grade de 1200 linhas/mm e um
detector 31034C de GalnAs cujo intervalo de detec¢do é de 300 a 900 nm. Um
programa de computador controla os espectrometros simples, duplo e grava o sinal
obtido no detector. Outra facilidade incorporada ao equipamento foi um criostato de
dedo frio que permite fazer medidas no intervalo de temperatura compreendido entre 7 e

300 K.

ESPECTROMETRO
SIMPLES
(1200 linhas/mm)

L2
L1
L3 .
H
DETECTOR
ESPECTROMETRO DUPLO
(1200 linhas/mm)
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Fig. 2.7 - Esquema da montagem da técnica de PLE utilizada na aquisi¢cio dos espectros no
presente trabalho.

2.4.3 Arranjo para a fotorefletancia

A montagem experimental empregada para a aquisi¢do dos espectros de PR
obtidos neste estudo (vide Figura 2.8) € dividida em trés subsistemas:

- Sistema de excitagdo,

- Sistema de detec¢do,

- Sistema de acondicionamento das amostras.

SISTEMA DE VACUO

ESPECTROMETRO

ESPELHO LASER He-Cd
] DI FILTRO FILTRO BANDPASS 325 am
CHOPPER DENSIDADE

NEUTRA

AMPLIFICADOR  LOCK-IN m

L ) |
2E 3 =
[ o I e |
b e R .
Q
|9! R COMPUTADOR
Va AR

Fig. 2.8 - Esquema da montagem da técnica de fotorefletincia utilizada na aquisi¢co dos
espectros no presente trabatho.

O sistema de excitagdo consiste em duas fontes luminosas que interagem

simultaneamente com a amostra, produzindo o processo de foto-modulagéo. O primeiro
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destes feixes é o de prova, com o qual se ilumina a amostra ininterruptamente. Este
feixe ¢ gerado por uma ldmpada de Xe de 1000W de poténcia, refrigerada a ar. A luz
emitida pela ldmpada de Xe € focalizada na fenda de entrada de um espectrometro de
0,50 m com rede de difragdo de 1200 linhas/mm (grating). Esta rede separa os
comprimentos de onda da luz da ldmpada, fornecendo na saida do monocromador uma
fonte de luz monocromatica de baixa poténcia, de aproximadamente alguns pW/cm®. O
feixe € entdo focalizado por meio de duas lentes sobre a superficie da amostra a ser
caracterizada. A 4rea da amostra iluminada pelo feixe de prova é aproximadamente 1
mm?. O segundo feixe é denominado modulador, no nosso caso, é um /aser de He-Cd,
que emite a 325 nm, o qual € direcionado na amostra através de um espelho de
inclinagdo regulavel, fazendo-o coincidir com o feixe de prova. O feixe modulador
ilumina a amostra por pulsos produzindo perturbagbes periddicas na refletdncia do
material. Para se obter isto, antes de incidir na amostra, a luz do /aser é modulada por
um chopper. A freqiiéncia de rotagdo do chopper é a propria freqiiéncia de modulaggo,
como ja foi dito. Assim, ap6s incidir e ser refletido pela amostra, o feixe de prova traz
toda a informagdo resultante da interagdo dos feixes com a amostra, sendo coletado e
analisado pelo sistema de detecgéo.

O sistema de detecgdo € a parte da montagem que tem por objetivo a aquisi¢do e
tratamento dos sinais da refletdncia e da variagdo da mesma. A luz refletida sobre a
superficie da amostra, ¢ focalizada por meio de uma lente no detector, um fotodiodo de
Si que opera em modo fotovoltaico. Um filtro shortwave cutoff 340 nm, colocado diante
do detector, bloqueia o feixe do laser espalhado. O fotodiodo fornece uma tensdo
continua para o sinal da refletdncia, o qual carrega uma tensfo alternada da ordem de
10" V, devido as mudangas periédicas da refletancia. O sinal continuo do transdutor é
enviado simultaneamente ao computador, através de um conversor analégico digital e
ao amplificador lock-in. O amplificador filtra a componente continua do sinal e
amplifica a componente alternada. Mas para isto é necessario um sinal de referéncia o
qual é fornecido pela freqiiéncia de rotagdo do chopper. Este sinal de referéncia ¢
importante, pois ele fornece ao lock-in a informagdo da freqiiéncia exata do sinal de
interesse. O processo de amplificagio do sinal alternado segue o seguinte roteiro: apds a
filtragem da componente continua, ela é amplificada por um amplificador diferencial de
corrente alternada (AC) acoplado de alto ganho; em seguida ela é multiplicada pelo
sinal de referéncia. Esta multiplicagdo sera feita por dois detectores de fase e fard mudar

cada componente da freqii€ncia do sinal de entrada pela freqiiéncia de referéncia. As
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componentes da freqii€ncia de cada detector de fase serdo atenuadas por um filtro para
baixas freqiiéncias com um passo de banda estreito sintonizado na freqiiéncia do sinal
de referéncia. Apoés este processo € realizada uma segunda amplificagdo obtendo-se no
final um sinal da ordem de 1 V, o que representa um ganho da ordem de 10°. Este sinal
é enviado em codificagio ASCII ao computador, o qual controla o processo de
aquisi¢do. O programa acoplado ao sistema fornece os espectros da refletincia e
fotorefletincia.

Por ultimo, o sistema de acondicionamento da amostra prové as condigdes para
manté-la a uma temperatura constante nas realizagdes das medidas. Foi usado o mesmo

sistema de vacuo e criogenia descrito anteriormente na se¢io 2.1.3.
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Capitulo 3

3. Propriedades dopticas do GaN e GaN:C cubico

3.1 Introdugéo

Como ja foi explicado anteriormente, a fase cibica do GaN, quando crescida na
diregdo (001), é livre de polarizagSes espontineas e de campos piezoelétricos
produzidos por deformagdes (strain). Como conseqiiéncia disto, n3o existe neste
material a separagdo espacial entre as fun¢des de onda do elétron e do buraco induzidas
por tais efeitos. Este fato deve conduzir a uma maior eficiéncia éptica em pogos
quénticos baseados em c-GaN. Com o intuito de fabricar dispositivos eletrdnicos e
optoeletronicos de alto desempenho utilizando este material, camadas epitaxiais de c-
GaN de alta qualidade cristalina devem ser crescidas sobre substratos apropriados.
Estudos comparativos das propriedades fisicas das camadas de c-GaN crescidas sobre
diferentes materiais s3o importantes para encontrar os substratos mais apropriados para
a fabricagdo de dispositivos. A integrago dos filmes de c-GaN com outros dispositivos
eletronicos seria mais ficil se eles fossem depositados sobre substratos semicondutores
mais tradicionais. Um destes substratos mais convencionais seria 0 GaAs. De fato, os
poucos dispositivos produzidos até o momento com o material cibico foram
depositados neste substrato®, o qual também foi empregado no crescimento das nossas
amostras cubicas.

Além disto, para o desenvolvimento de dispositivos eletrOnicos e optoeletrénicos
baseados nos nitretos do grupo-IIl, ¢ de crucial importincia a obtengdo de dopagem
controlada tipo # e tipo p. Nos nitretos hexagonais, os dopantes tradicionais sdo Si, para
a dopagem tipo n, € Mg para a tipo p. O sucesso do uso destes dopantes € constatado
pelo excelente desempenho dos LEDs e LDs fabricados e comercializados com estes
materiais (a maior parte deles crescidos na fase hexagonal pela técnica de MOCVD). No
entanto, apesar desse éxito, a condutividade de buracos no GaN:Mg continua ndo sendo
suficientemente alta se a compararmos, por exemplo, com o bem conhecido GaAs:C
(10%° cm™ de concentragio de portadores ¢ 80 cm?*/Vs de mobilidade a temperatura
ambiente)™. De fato, o Mg apresenta vérias desvantagens que limitam a eficiéncia da
dopagem no GaN. Os baixos valores de concentragio de buracos sdo principalmente

determinados pela alta energia de ioniza¢do do aceitador Mg (~230 meV>). Devido a
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isto, somente cerca de 1% dos atomos do elemento incorporado sdo eletricamente ativos
a temperatura ambiente. Esse problema ¢ ainda acentuado pela tendéncia de
autocompensagio do Mg***’. Além disso, para que esta pequena porcentagem de
atomos do aceitador eletricamente ativo proporcione condutividade, € necessério, aps o
crescimento, irradiar o material ou fazer tratamento térmico no mesmo, com a finalidade
de ativar o Mg aceitador, j4 que é compensado pelo hidrogénio durante o crescimento
por MOCVD. Este processo tem sido reconhecido como o passo fundamental para
converter o GaN:Mg altamente resistivo em um material condutor tipo p. Por outro
lado, 0 Mg é um tanto volatil (evapora a ~250°C) e apresenta uma alta pressio de vapor,
0 que provoca um severo efeito de memdria durante o crescimento por MOCVD,
obtendo-se como conseqiiéncia, um amplo perfil de dopagem. A grande concentragéo de
defeitos e impurezas (ionizadas e neutras) originados com a dopagem com Mg, em
adigdo aos intrinsecos, faz com que a mobilidade dos buracos diminua drasticamente,
limitando assim a condutividade final. Como resultado, a condutividade tipo p em
GaN:Mg leva a contatos altamente resistivos, sendo o fator limitante em muitos
dispositivos. As concentragdes tipicas de buracos i temperatura ambiente relatadas®®
situam-se entre 1,8x10'7 e 1,4x10' cm>, com mobilidades de 24 e 7,5 cm?/V.s
respectivamente. Ambos estes valores sio baixos, especialmente as mobilidades. No
entanto, sdo adequados para aplicagSes em LEDs e, no limiar, suficientes para LDs.
Entretanto, néo sdo suficientes para aplicagdo em dispositivos bipolares eletrénicos e em
microeletrdnica em geral, em que sdo fatores criticos.

No caso dos nitretos na estrutura cubica, a dopagem tipo n» com Si produziu
também excelentes resultados**?¢, atingindo-se niveis de portadores de 10'8-10" cm?.
Entretanto, para a dopagem tipo p o uso de Mg revelou-se um problema ainda maior do
que na fase hexagonal do GaN. Ha fendmenos de compensag¢do que limitam a dopagem
de portadores a niveis muito baixos para uso em dispositivos. A razio vem das
condi¢des do crescimento dos filmes. Usualmente, as estruturas hexagonais crescidas,
por exemplo, por MOCVD, sdo feitas em condi¢Ses ricas em nitrogénio com a
conseqiiente criagdo de vacancias de Ga. O Mg ao ocupar estas vacancias, produz niveis
aceitadores rasos, conferindo assim um caréter tipo p. Porém, no caso da estrutura
cibica metaestdvel, a sua estabilizagdo requer crescer o filme em condigGes
ligeiramente ricas em Ga®. Neste caso o Mg, além de entrar preferencialmente no lugar‘
do Ga produzindo um nivel aceitador raso, ocupa também as vacédncias de nitrogénio

presentes em niveis significativamente altos na amostra produzindo assim um nivel

37



doador profundo que age como armadilha para os buracos gerados. D. J. As et al.
estudaram a incorporagio e propriedades 6pticas de Mg em filmes de c-GaN crescidos
pela técnica de MBE®®, Em contraste com as amostras crescidas por MOCVD, nio se
requer um tratamento de ativagfio pos-crescimento para os filmes de GaN crescidos por
plasma assisted MBE. A razio disto é que esta técnica emprega um plasma de
nitrogénio como fonte ativa desse elemento, livre de hidrogénio. Além disso, as
amostras de c-GaN/GaAs obtidas por esse grupo sfo levemente intrinsecas tipo p, de
modo que nfo hé a necessidade de primeiramente sobre-compensar os elétrons residuais
para se crescer material tipo p. Os autores obtiveram em seus filmes concentragdes
limite de dopagem de 5x10'® cm™. No entanto, apesar de obter valores de concentragdo
razoaveis, as mobilidades foram muito baixas. As razfes para estas mobilidades serem
tdo baixas, além das anteriormente mencionadas para o h-GaN, s3o as seguintes: para o
crescimento da fase metaestdvel c-GaN por MBE, € necessaria uma temperatura de
720°C. Além disso, € necesséria uma condi¢do de crescimento ligeiramente rica em Ga.
Ambas essas condi¢Ses sdo desfavoraveis para a introdugdo do Mg como dopante, ji
que seu ponto de ebuli¢do € baixo (250°C) e condigdes ricas em Ga produzem vacéincias
de N, as quais acabam sendo ocupadas pelo Mg. Com isso, torna-se necessario crescer a
uma temperatura baixa € em condi¢bes ligeiramente ricas em N, o que prejudica a
qualidade cristalina e reduz a mobilidade.

Por todas as razdes dadas anteriormente, é evidente que o Mg nio € uma boa
alternativa para dopar o c-GaN, fazendo-se necesséria a busca de dopantes aceitadores
alternativos. Devido ao sucesso obtido na dopagem tipo p com C no GaAs e a sua
similaridade com o N em eletronegatividade e raio atdmico, esse elemento foi o
escolhido pelos grupos de Paderborn € LNMS para produzir a dopagem tipo p de nossas
amostras.

Fazendo uma breve sintese da aplicagio do C como dopante no material
hexagonal, o mesmo apresenta um comportamento anfotérico e é por esta causa que
atualmente o h-GaN:C ¢ usado para produzir materiais altamente resistivos. Ja no c-
GaN, o elemento C se comporta principalmente como aceitador quando substitui o
N1 Um trabalho anterior feito por Abernathy ef al.** em c-GaN, relata dopagem tipo
p usando C, em amostras crescidas por MOMBE sobre GaAs. Entretanto, devido ao
emprego de tetracloreto de carbono (CCls) como fonte de C, o qual é extremamente
volatil, a redugdo pronunciada na razio da temperatura de crescimento n3o permitiu a

incorporagdo de maiores concentragdes do dopante, sendo que a maxima concentragido
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de buracos atingida foi de 3x10'” cm™. Para o crescimento de nossas amostras dopadas
com C foi usado um plasma assisted MBE, e, como fonte de dopante, empregou-se um
filamento de grafite. Os resultados obtidos por D. J. As et al.%%% demonstraram a
aplicabilidade do C como aceitador alternativo para a dopagem tipo p, na fase cibica do
GaN. Eles obtiveram méxima concentragio Hall de 6x10'” cm™ com uma mobilidade
surpreendente de 200 cm?Vs, 4 temperatura ambiente. Outro resultado muito
importante obtido pelos autores foi que o C efetivamente introduz um aceitador raso no
c-GaN, sendo a sua energia de ligagdo (~215 meV) 15 meV menor do que para o
aceitador Mg (~230 meV)*® no ¢-GaN, o que também foi encontrado por célculos de
primeiros principios, os quais revelaram que o C no lugar do N gera um nivel aceitador
raso® e tem baixa energia de formag#o®®.

Podemos resumir entdo que o emprego de C como dopante aceitador no c-GaN,
se comparado com o Mg, apresenta virias vantagens: ¢ muito menos volatil e seu
coeficiente de sticking é praticamente a unidade, de modo que pode ser crescido a
temperaturas altas sem maiores problemas. Como conseqiiéncia da sua pouca
volatilidade, nd3o € propenso a causar o efeito de memdria acima explicado que o Mg
produz. Uma outra caracteristica muito importante € que a energia de ionizagio do
aceitador C é menor que a energia de ativagdo do Mg no c-GaN. Por ultimo é de
extrema importincia ressaltar o fato de que o c-GaN:C aparenta ser uma opgfo
potencialmente boa para a construgdo de dispositivos em microeletrénica devido a
surpreendente alta mobilidade que seus filmes apresentam, da ordem de 200 cm?/Vs®,
enquanto que para o h-GaN:Mg € de 30 cm?/Vs, o que esta de acordo com célculos
teéricos, fato intimamente ligado as diferentes estruturas cristalinas que ambos
compostos possuem.

Em suma, os excelentes niveis de dopagem tipo p revelados em amostras de c-
GaN dopadas com C, mostram que este elemento é um dopante alternativo ao Mg para
ser usado nos nitretos clibicos®*%,

Assim, um estudo da qualidade cristalina e propriedades opticas dos filmes de c-
GaN depositados sobre substratos de GaAs, e o entendimento de como as impurezas
dopantes (no nosso caso o C) se incorporam dentro da rede do c-GaN constituem-se um
passo essencial no caminho da obteng¢éo de dispositivos tteis usando o c-GaN. O estudo

destas amostras crescidas sobre GaAs e a evolugdo da qualidade cristalina das mesmas

sera o tema discutido nos proximos itens.
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3.2 Crescimento das amostras cubicas por MBE

As amostras de GaN cubico foram crescidas pela técnica MBE, a qual é um
processo de crescimento epitaxial envolvendo a reagdo de feixes de atomos ou
moléculas em condi¢Ges de ultra-alto vdcuo. Durante o crescimento por MBE, sdo
aquecidas as fontes dos materiais usados para a obten¢do do material desejado,
produzindo feixes de atomos ou moléculas, os quais sfo direcionados ao substrato
aquecido onde o filme € crescido. Como o nome da técnica sugere, os feixes de 4tomos
ou moléculas se encontram em regime de fluxo molecular, nfo hidrodindmico, podendo
estes ser considerados como fontes unidirecionais, nfo interatuantes. Isto permite que o
controle das espécies reagentes seja mantido durante o crescimento. Além disto, para o
crescimento da familia dos nitretos, se requer o desenvolvimento de uma fonte de
nitrogénio apropriada, ja que o nitrogénio molecular (N;) ndo reage quimicamente sobre
o Ga devido a grande energia de ligagdo N-N que este apresenta (9,5 eV). Para isto, no
crescimento das nossas amostras foi usada uma fonte de plasma molecular de N ativada
por radio-freqﬁéncia (RF).

Detalhando o crescimento de nossas estruturas, as mesmas foram crescidas sobre
substratos de GaAs (001) por um sistema de MBE Riber-32, equipado com fontes
elementares de Ga, In, Al, As, Mge Si%. Para o nitrogénio, foi usada uma fonte Oxford
Applied Research CARS 25 RF de plasma ativado. A pressio de background na cimara
de crescimento esteve entre 2.10° mbar e 5.10° mbar. Antes de comegar a nucleago do

C67,68

c-GaN, primeiro foi crescida uma camada buffer de GaAs a 600° , observando-se a

reconstrugio (2x4) o que assegura as condigSes de As estabilizadas. A nucleagfio do c-
GaN foi iniciada 3 mesma temperatura do substrato usando uma razdo de fluxo N/Ga
aproximadamente de 4. Depois da deposi¢do de 10-20 monocamadas, a etapa de
nucleagdo foi interrompida e a temperatura do substrato foi aumentada para 680 °C -
740 °C. A superficie estatica do GaN (001) exibe uma clara reconstrugdo (2x2) durante
este periodo. O processo de crescimento foi monitorado continuamente por difragdo de
elétrons refletidos de alta energia (RHEED) e por sistemas de gravag¢do das imagens do
RHEED. Maiores detalhes sobre o crescimento podem ser encontrados na referéncia 59.

A dopagem com carbono foi obtida evaporando uma barra de grafite com um
feixe de elétrons, ajustando a poténcia do mesmo entre 0 e 400 W. O fluxo de carbono

foi calibrado crescendo c-GaAs dopado com carbono da mesma maneira e assumindo o
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mesmo coeficiente de sticking para o GaAs e o GaN. Maiores detalhes podem ser
encontrados nas referéncias 64 e 65.

Embora o crescimento seja predominantemente de material cibico, como ja foi
comentado anteriormente na introdugdo principal, é observado que um residuo da fase

hexagonal estd sempre presente nos filmes® o que também serd discutido

proximamente.

3.3 Escolha do substrato (fase ctibica)

Uma caracteristica comum nas referéncias publicadas sobre o crescimento do
material cibico € o0 uso de um substrato com a mesma estrutura. Isto € necessério ja que
a estrutura cristalina termodinamicamente estavel para o GaN € a hexagonal e portanto a
homoepitaxia sobre GaN depositado naturalmente € excluida. Infelizmente, ndo hd
disponiveis no mercado substratos que combinem apropriadamente com a rede do
material cibico. O c-GaN tem sido depositado sobre diferentes substratos ctbicos:
GaAs (001)%7% T2 i (001)"8™  3C.SiC (B-SIC) (001)°5H08182838485
GaP*#®" ¢ MgO®. Todos estes substratos compartilham a desvantagem comum de
apresentar um grande mismatch de rede com os nitretos.

Como ja foi dito, o substrato usado no crescimento de nossas amostras cibicas
foi 0 GaAs (001). O mesmo ndo é muito estidvel a elevadas temperaturas e usualmente
requer uma sobrepressdo de As para evitar a sua degrada¢do a temperaturas acima de
500-600°C. O mismatch da sua rede com o c-GaN ¢ aproximadamente de 19%. Mas,
como explicado anteriormente, a inexisténcia de um substrato adequado para
homoepitaxia traz como conseqiiéncia que a qualidade cristalina do material crescido
sempre esteja comprometida. Isto logicamente repercute nas propriedades Opticas e

elétricas do material obtido.

3.4 Resultados experimentais

3.4.1 c-GaN

Para estudar a evolugdo na qualidade do material cibico crescido sobre GaAs
(001) foram analisadas, mediante as técnicas Opticas descritas no capitulo anterior,
véarias amostras clbicas de GaN intrinsecas e outras dopadas com diferentes

concentragdes de carbono. Nesta se¢do nos concentraremos nas primeiras”.
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Tabela I. Caracteristicas das amostras de ¢-GaN. Sendo d a espessura do filme e p a
concentracfio de buracos a temperatura ambiente (300K).

Primeiramente foram estudadas trés amostras de c-GaN/GaAs (#1, #2 e #3) pela
técnica de fotorefletincia (PR). Esta técnica ja foi empregada por outros autores para
investigar as propriedades Opticas de camadas epitaxiais de c-GaN, mas crescidas sobre
os substratos de MgO®® and SiC/Si®**%, A Tabela I mostra a espessura de cada uma
destas trés amostras e as concentragSes Hall de portadores tipo p das mesmas a 300K>.

A Figura 3.1 mostra o espectro de PR de cada amostra a temperatura ambiente
(300K). Os circulos representam os dados experimentais, enquanto as linhas sélidas
representam os ajustes obtidos usando as formas de linha da terceira derivada (n=2,5) da
fungdo dielétrica ndo perturbada de Aspnes, Eq.(2.4)"*%%. Para os ajustes das mesmas

somente foi usada em cada caso uma tinica transi¢do banda a banda para cada amostra.
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AR/R (unidades arb.)

Energia (eV)

Fig. 3.1- Espectro de fotorefletincia das trés amostras 2 temperatura ambiente. Os circulos
representam os dados experimentais e as linhas sélidas sfio os resultados do ajuste
dos dados experimentais da maneira explicada no texto.

A tabela a seguir mostra os resultados da energia do gap e o parimetro de
alargamento de linha I" (broadening parameter) obtidos para as trés amostras a 300K.
Os valores de E; encontrados a partir dos ajustes estdio em concordédncia entre si e
também com os valores para as camadas de GaN crescidas sobre substratos de MgO®® e
SiC/Si’! encontrados na literatura. Em contraste com este resultado, os parimetros de
alargamento I', obtidos a partir de nossos espectros de PR, s@o maiores do que aqueles
achados pelos autores da referéncia 90. O fato da largura de linha ser tdo grande nos
impede de resolver a principal transig¢do (Eo) da transi¢do do Ep + Ay. Provavelmente, a
razdo para este pardmetro de alargamento ser tdo grande € a quebra de degenerescéncia
(splitting) do topo da banda de valéncia como conseqiiéncia do strain existente no

material. Esta suposig¢do feita serd explicada e discutida mais em detalhes em breve.
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Tabela II. Valores das energias do ponto critico e do parimetro de alargamento
(obtidos a partir do ajuste dos espectros de PR da maneira explicada no
texto) para as nossas amostras. Temperatura de medida: 300K.

#1 (c-GaN/GaAs) 3,23 0,10
#2 (c-GaN/GaAs) 3,27 0,07
#3 (c-GaN/GaAs) 3,27 0,07

Amostra #1

AR/R (unidades arb.)

3.0 3.1 3.2 3.3 3.4 35
Energia (eV)

Fig. 3.2 - Espectros de fotorefletincia da amostra #1 para virias temperaturas. Os circulos
representam os dados experimentais e as linhas sélidas sfo os resultados do ajuste

dos dados da maneira explicada no texto.

Tentando entender melhor o comportamento do pardmetro I' e com a idéia de
achar a dependéncia da temperatura com o gap do material, a amostra #1 foi medida por
PR comegando em 5K até a temperatura ambiente. A Figura 3.2 mostra os espectros da
mesma. Novamente os circulos representam os dados experimentais e as linhas sélidas

os ajustes obtidos usando a expressdo de Aspnes®>, a partir dos quais foram achados os

valores de E; e I para cada temperatura.
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Fig. 3.3 - Energia critica da transi¢iio 6ptica observada no c-GaN para a amostra #1, em
fungdio da temperatura. Esta relagiio foi obtida a partir do ajuste dos dados

obtidos por PR para cada temperatura. Os circulos representam as energias
criticas, enquanto a curva é o resultado do ajuste destas energias com a Eq.(3.1).

A dependéncia com a temperatura da transi¢do Optica obtida por PR € mostrada
na Figura 3.3. Os circulos denotam os valores (em e€V), obtidos a partir do ajuste dos
dados experimentais, e a linha sélida o ajuste feito com a férmula de Varshni’s® para a

variagdo do gap do material com a temperatura:
E(T)=E(0) - «T%(B+T) (3.1)
Do ajuste sdo obtidos os valores de E4(0)=(3,274 £ 0,001) eV e 0L=(4,5:i:0,2)x10'4

eV/K?, tomando-se B=600K, conforme a referéncia 90. Estes valores estio em

concordancia com os obtidos para o c-GaN sobre substratos de MgO [E;(0)=3,276 eV ¢
o =(6,697)x107* e V/K?].

45



Vamos explicar agora o comportamento do pardmetro de largura de linha I" com
a temperatura. E de se esperar um natural alargamento de linha com a temperatura. No
entanto, mesmo a temperatura ambiente este ndo deveria ser muito grande. Nos
espectros de PR do material cubico, crescido sobre MgQO, e publicados por Ramirez-
Flores et al.”®, os valores de I” variam entre 10 meV a 5 K a 20 meV a 300K. Em nossos
espectros, este pardmetro é independente da temperatura e, além disso, tem um valor de
aproximadamente 100 meV. Podemos interpretar o que acontece em nosso caso, como
sendo conseqiiéncia do strain residual resultante do mismatch de rede entre o substrato
GaAs e o c-GaN, presente em nossas amostras. Tal strain biaxial provocaria, sem
duvida alguma, a quebra de degenerescéncia das bandas de valéncia do buraco pesado e
do buraco leve do c-GaN . De fato, transi¢des dpticas relacionadas com esta quebra de
degenerescéncia tém sido observadas em filmes de c-GaN com strain homogéneo®.
Entdo, por que ndo observamos tais transi¢des? Acreditamos que isso se deva ao fato de
que em nossas amostras o strain é inomogéneo, devido a alta densidade de deslocagdes
existentes (~10' cm™). Tais deslocagbes se formam espontaneamente durante o
processo de crescimento do filme, como forma que o cristal encontra para reduzir a
tensdo produzida pelo elevado mismatch entre as redes do substrato e o material. De
modo que a existéncia do strain inomogéneo faz com que obtenhamos uma tnica
transigdo principal por PR, a qual fica centrada em um valor médio entre o valor do
material com e sem strain.

Com o objetivo de investigar a magnitude do efeito que o strain biaxial produz
sobre os limiares de banda do c-GaN, alguns célculos teéricos foram feitos por nosso
grupo97 e usando como comparagio a referéncia 98.

O strain biaxial pode ser decomposto em dois termos: o termo hidrostatico e o
uniaxial. A componente uniaxial do tensor de strain pode ser calculada pela seguinte

expressio:

£= —%Dus,,(1+2C12 /C.), (3.2)

onde _2 p,€é o potencial de deformagdo (shear), Cy e Cy2 sdo as constantes eldsticas e

&, é o mismatch da rede o qual é dado por: ¢, =(a—a’)/a’ , onde a e a’ denotam os
pardmetros da rede strained e relaxada do c-GaN, respectivamente. A componente

hidrostatica do tensor de strain, &> @ qual, no caso que estamos estudando (tensile
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strain) é responséavel pela diminui¢do da energia do gap da banda, pode ser escrita

como:
Eiya = 3icxyd +3;yd =2¢,(a, +a,)1-2C,/Cy), (33)
sendo a, e a,os potenciais de deformagdo hidrostaticos das bandas de condugdo e

valéncia, respectivamente. Para os pardmetros necessirios nas expressdes anteriores
foram adotados os valores conhecidos para 0 GaN”. Usando estes valores, calculamos
um splitting de 100 meV para um strain residual de aproximadamente 1%. Um strain
inomogéneo desta ordem (leia-se uma distribui¢do continua de strain com este valor
médio) poderia produzir uma unica transi¢io com uma largura de linha de
aproximadamente 100 meV, sendo que esta largura de linha ndo depende da variagdo da
temperatura, ji que esta depende muito mais da distribui¢do de strain do que do tempo
de vida entre os estados eletrdnicos inicial e final, envolvidos na transi¢do Optica
estudada.

Posteriormente, foram realizadas medidas de PL das amostras para comparar os
resultados com aqueles obtidos por PR. Espectros de PL variando a temperatura sobre
filmes de c-GaN preparados similarmente ja foram publicados na literatura
cientifica’®®®!, Alguns dos resultados de PL obtidos para a primeira amostra sdo
mostrados na Figura 3.4. As medidas foram feitas variando a temperatura entre 5K e
300K. Estes resultados mostram uma grande similaridade com aqueles reportados nas
referéncias 100 e 101. Em consondncia com estes resultados prévios, classificamos os
dois picos de maior energia no espectro, a temperatura de 5K, como transi¢Ges
envolvendo éxcitons ligados a um aceitador neutro (X,A%) em 3,261 eV e 2
recombina¢do radiativa entre os elétrons na banda de condugdo e o aceitador neutro
(e,A%) em 3,167 eV, respectivamente. A primeira das linhas mencionada ocorre para
uma energia do féton 14 meV menor do que a correspondente linha de PR, a 3,275 eV.
Esta diferen¢a de 14 meV entre o éxciton livre € o ligado € um valor razodvel para a

energia de ligagio do complexo éxciton ligado ao aceitador neutro, quando comparado

ao valor de 13 meV calculado usando a regra de Haynes [Elig(X,Ao)=0,1Ea(Ao)]102 eo

valor bem estabelecido de 130 meV para a energia de ligagio do aceitador®.
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Fig. 3.4 - Espectros de fotoluminescéncia da amostra #1 (c-GaN), variando a temperatura
entre 5 e 300 K.

E bom ressaltar que apesar do material estudado apresentar somente 1% de
strain comparado com os 19% do mistmach, mesmo assim a qualidade da estrutura
cristalina ndo ¢ suficientemente boa para se poder diferenciar e separar, nos espectros de
PR obtidos, a absor¢do correspondente ao HH e ao LH, ap6s a quebra da
degenerescéncia na banda de valéncia do material. Da mesma maneira, embora tenha
sido obtido por PR um sinal evidente de absor¢do, o0 mesmo n3o aconteceu nos
espectros de PLE, nos quais ndo foi possivel observar alguma absorgdo evidente. Poder-
se-ia pensar que isto € contraditorio, mas tem sua logica, ja que no espectro de PLE o

que € observado ¢ a absor¢do direta, sendo que por PR é observada a terceira derivada
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da absorgdo, de modo que a técnica de PR € muito mais sensivel do que a PLE nestas
situagdes.

A partir do estudo destas trés amostras podemos concluir até aqui que os
espectros de PR nos levaram a achar o valor de energia do ponto critico da transi¢do
principal, assim como a sua dependéncia com a temperatura. Estes resultados se
mostraram consistentes com os achados por outros autores, em camadas de c-GaN
depositadas sobre substratos de MgO™ e SiC/Si’. Em contraste com os resultados
anteriores, foi encontrado um valor de I para a transi¢do principal invaridvel com a
temperatura e muito maior do que o encontrado nas referéncias citadas. Esta diferenca
ndo é uma surpresa se levamos em consideragdo que o mismatch da rede entre o c-GaN
e o substrato GaAs € de 19% em nosso caso e somente de 7% no caso da referéncia 90 e
que a espessura de nossas amostras ¢ muito menor. Como ja foi explicado, atribuimos o
pardmetro de largura observado em nossas amostras a presenga do strain inomogéneo
residual nelas presente, o qual estimamos que seja aproximadamente de 1%.
Finalmente, a comparagdo entre as técnicas de PR e PL nos levou diretamente a
diferenca de 14 meV, valor que atribuimos a energia de ligagdo do complexo do éxciton
ligado ao aceitador neutro.

Para continuar o estudo da evolu¢do na qualidade do material cibico crescido
sobre GaAs (001), foi crescida uma nova amostra de c-GaN/GaAs que denominaremos
de #4 (ver Tabela I). Esta amostra também foi estudada com as técnicas dpticas
utilizadas anteriormente (PL, PR e PLE)!®. Os espectros de PL e PLE da mesma a 10K
sf30 mostrados na Figura 3.5. O espectro de PL neste caso foi realizado excitando a
amostra na energia de 3,76 eV, com uma lampada de arco de Xe de baixa intensidade. O
resultado assim obtido ¢ similar aos citados por outros autores, mas que usaram um
laser como fonte de excitagdo'™. O espectro de PL é caracterizado por duas estruturas
estreitas bem definidas. A primeira delas ocorre a 3,15eV e a identificamos como a
transi¢do entre o doador e o aceitador. A segunda € atribuida a transi¢do do éxciton
ligado ao aceitador neutro e a mesma se situa em 3,26 eV. As estruturas localizadas no
espectro de PL, para energias menores do que as duas antes mencionadas sdo candidatas
diretas a serem usadas na hora de centralizar o analisador do espectrdmetro, para

realizar o experimento de PLE.
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Fig. 3.5 - Espectros de PL ¢ PLE da amostra #4 (¢c-GaN/GaAs) em baixa temperatura (10K).
As setas indicam a localizacio das energias das transicdes listadas na Tabela II1.

Usando a técnica de PLE, foram obtidos pela primeira vez sinais evidentes de
absor¢io em c-GaN/GaAs. Os melhores resultados foram achados quando o
monocromador foi posicionado para leitura no pico de PL observado em 2,86 eV. Neste
caso a excitagdo da amostra foi variada entre 3,89 eV e 2,89 eV (este ultimo valor
proximo a energia do foton onde o espectrdmetro foi posicionado para a leitura: 2,86
eV). Um destes espectros de PLE é o mostrado na figura 3.5, o qual “reproduz” o
espectro de absor¢do e sua forma se assemelha a duas fungdes degrau, localizadas em
diferentes energias. Esta forma de linha é caracteristica de uma singularidade M,,
devida a absor¢do do éxciton, a qual é larga o suficiente para se fundir com o
continuo™, sendo esta a razdo da mesma nio ser tio estreita como esperado. Ajustando
este espectro com duas fungGes degrau largas obtemos os valores de energia do féton
para dois limiares de absor¢do, assim como os correspondentes pardmetros de
alargamento (Full Width at Half~-Maximum, FWHM). Todos os resultados anteriormente
mencionados sdo mostrados na Tabela III. As setas desenhadas na figura 3.5 indicam a

localizagdo destes dois pontos criticos de absor¢do, designados como E; e E,
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respectivamente, em ordem crescente de energia. Consideramos o primeiro ponto critico
Ei, localizado em 3,267 eV, como sendo o limiar de absor¢do do GaN cubico. Esta
energia de absor¢do do foton estd somente a ~ 6 meV acima do valor obtido no espectro
de PL para o éxciton ligado (ver Tabela III) Este valor estd em ligeira oposigdo com a
diferenca de 14 meV, ja achada e explicada previamente, entre o éxciton livre € o
ligado"m, o qual resultaria da comparagdo entre a absor¢do e a fotoluminescéncia,
respectivamente. O nosso resultado pode ser considerado razoavel e coerente, ja que a
largura da singularidade de 50 meV, obtida a partir do ajuste da fungfo de linha, excede
por um fator de trés este valor de 14 meV (ver Tabela III). O fato de a largura ser tdo
grande atribui-se as imperfei¢Ges da amostra. Este ponto de vista € refor¢ado quando se
compara os resultados obtidos acima com aqueles obtidos usando a técnica de PR, os
quais serdo discutidos em breve. O segundo limiar de absor¢io E, j& mencionado,
achado em 3,5 eV, ¢ atribuido a inclusdes da fase hexagonal na amostra, cuja energia de
absorg3o se situa ao redor deste valor, o qual esta em boa concorddncia com o citado na

literatura por outros autores para o h-GaN'%,

Tabela III. Pontos criticos de energia observados e parimetros de alargamento I,
encontrados, para a amostra #4, por diferentes técnicas épticas. Na iltima
coluna se di a causa correspondente.

Técnica E«T)) (V) »(T2) (V) " Designagiio
PL (10K) 3,261 (0,03) - Exciton ligado c-GaN
PLE (10K) 3,267 (0,05) 3,5(0.2) | Limiares absorgao c- ¢ h-GaN
PR (300 K) 3,16 (0,06) = T imiar absorgao c-GaN

Como ja foi dito, a amostra #4 também foi analisada por fotorefletincia. O

espectro de PR da mesma, a4 temperatura ambiente, é mostrado na Figura 3.6. O
resultado obtido mostra uma linha estreita, a qual apresenta a tipica forma de linha da
terceira derivada descrita por Aspnes™. O ajuste desta transi¢do para o tipo de
singularidade descrita acima (limiar de absor¢io da banda misturado com a absor¢io
larga do éxciton) é mostrado com uma linha continua na prépria figura. Os valores da
energia do limiar de absor¢do e do pardmetro de alargamento dessa transi¢do, que
resultam do ajuste, sdo listados também na Tabela III. A energia do ponto critico E;
obtida por esta técnica foi de 3,16 eV. Se compararmos este valor com o obtido por PLE

de 3,26 eV, o resultado fornecido pela PR estd deslocado aproximadamente 100 meV
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para valores de energia menores. Este deslocamento € esperado € pode ser explicado

facilmente pela diferenca entre as temperaturas em que ambos experimentos foram

feitos.
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440 420 400 380 360
v T T T T T T T T T v
- T=300K

amostra #4

c-GaN/GaAs
g |
©
7]
a n
°
© i
)
c
5 N
1 i
e
< =

" 1 2 I " 1 " 1 ] : ] " 1 : i N

27 28 29 3,0 3.1 3,2 33 34 35 36
Energia (eV)

Fig. 3.6 - Espectro de fotorefletincia da amostra #4 (c-GaN/GaAs) 3 temperatura ambiente.
Os cfrculos representam os dados experimentais, enquanto que a linha sélida € o
ajuste do limiar de absor¢iio principal com a forma de linha da terceira derivada.

Outras duas caracteristicas sdo observadas no espectro de PR da Figura 3.6. A
primeira delas € uma banda larga abaixo do limiar de absor¢io, a qual pode ser atribuida
a defeitos estruturais. Tal sinal aparece em espectros similares de filmes finos de
InGaAs'®. A segunda caracteristica ¢ a presenga de oscilagdes localizadas acima do
limiar de absor¢édo, as quais poderiam ser explicadas como oscilagbes de Franz-Keldysh
produzidas pelo campo elétrico intrinseco da amostra’®'?’. Para concluir a anélise da
experiéncia de PR devemos comentar que a FWHM do éxciton principal, 4 temperatura
ambiente, ¢ somente 20% maior do que a 5K. Isto concorda com o fato de que esse

alargamento da linha é dominado pelas imperfei¢Ges da amostra.
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Voltando a PLE, um outro fato merece comentarios adicionais e este esta
relacionado com o sinal que atribuimos & fase hexagonal do GaN, mencionado
anteriormente. Se compararmos os sinais oriundos as fases cubica e hexagonal,
podemos observar que os mesmos sdo similares em intensidade. Isto poderia levar a
interpretagdo simples de que ja que a absor¢éio de ambas fases aparenta ser igual, entdo
as duas fases deveriam estar presentes na amostra em quantidades semelhantes. Isto, na
realidade, ndo € verdade devido ao fato de nfo existir no espectro de PL nenhum sinal
que possamos atribuir ao h-GaN (observar na fig. 3.5 o grafico de PL na regido ao redor
de 3,5 eV). Estudos prévios de PL em amostras preparadas similarmente ndo
conseguiram encontrar tal emissdo’®. Tentando explicar isto, vamos nos basear no fato
das intensidades apresentadas nos espectros de PL serem baixas acima do gap do c-
GaN. Os autores da referéncia 100 estimaram que a fragio da amostra que esta ocupada
pelas inclusGes hexagonais é menor do que 0,1%, pelo que esperamos que também
acontega 0 mesmo com as nossas amostras. Mas, se este for o caso, como explicar entdo
a forte contribui¢do que esta fase minoritaria da para o espectro de PLE? Primeiramente,
ndo se deve esquecer que embora a forma do espectro de PLE “reproduza” a forma de
linha do espectro de absorgdo, as intensidades dos diferentes sinais ndo representam
precisamente as intensidades reais absolutas de absorg&o. O que estes sinais na realidade
refletem é o efeito que uma determinada absor¢io tem sobre a eficiéncia na
recombinagdo de um dado sinal de PL, no qual o espectrémetro foi centralizado para a
analise (a dindmica deste processo ja foi detalhada no item 2.2.2. em que se faz
referéncia a técnica de PLE). Em nosso caso, isto significa que a absor¢do devida as
inclusdes da fase hexagonal aumenta grandemente o processo de recombinagio que leva
ao sinal de 2,86 eV, no espectro de PL. E possivel especular também, que o sinal que se
observa para valores de energia menores do que o gap do c-GaN (~2,86 eV), tanto no
espectro de PL como a banda larga no espectro de PR, é produzido pelos defeitos
ligados ao strain que apresenta o material. Sendo o caso, poderiamos acrescentar a
nossa explicagdo uma outra razio pela qual o espectro de PLE apresenta uma extrema
suscetibilidade a estas inclusdes hexagonais. A razdo seria que estas inclusdes estdo
correlacionadas espacialmente a estes defeitos, isto €, que estas se encontram
precisamente localizadas proximas a estes. Tais defeitos poderiam se situar na interface
GaAs/c-GaN ou através do volume do filme como szacking faults. O fato das inclusdes

estarem proximas aos defeitos faz com que a fun¢io de onda dos elétrons da fase
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hexagonal se misture com as das impurezas fazendo com que as inclusdes hexagonais se
tornem dominantes nos processos Opticos.

Apesar da razdo responsavel pelo efeito observado no espectro de PLE, esta
técnica se mostra um método poderoso para detectar mesmo pequenas quantidades
destas inclusdes hexagonais sendo, portanto, uma excelente ferramenta a usar para
monitorar a qualidade da amostra.

Juntando a andlise feita para esta quarta amostra com a realizada anteriormente
para as trés primeiras (#1, #2, #3), podemos concluir que a amostra #4 parece apresentar
melhor qualidade cristalina, evidenciando-se isto pelo fato de haver-se obtido um sinal
de absorgdo evidente, na experiéncia de PLE. Por outro lado, € possivel, a partir de tudo
o analisado anteriormente, chegar-se a algumas conclusdes gerais sobre as
caracteristicas das nossas camadas de c-GaN/GaAs. A primeira é que os nossos filmes
sdo compostos principalmente pela fase cuibica, apresentando algumas inclusdes do
material hexagonal. A segunda que os mesmos se caracterizam por apresentar strain
residual e distorgdes, os quais dominam o pardmetro de alargamento I', associado com a
transi¢do excitdnica principal no gap direto.

Mas, mesmo na amostra #4 que apresentou melhor qualidade cristalina, nio foi
possivel, no seu espectro de fotorefletincia, separar o sinal de absorgdo que provém do
éxciton do que provém do continuo, como conseqii€ncia das imperfei¢Ses cristalinas
que a mesma apresenta. Assim, foi necessario continuar a analise do material cubico.
Com esse objetivo estudamos novas amostras, agora dopadas com diferentes
concentragdes de carbono. Com isto procuramos duas coisas: ver o que acontece com a
qualidade cristalina do material clibico e estudar a dopagem tipo p com a impureza

carbono neste material.

3.4.2 c-GaN:C

Continuando a andlise do material cubico, como ja foi dito, cresceram-se novas
amostras, mas estas agora foram dopadas com diferentes concentragdes de carbono. A
relagio das mesmas e as suas caracteristicas encontram-se na Tabela IV, também
incluimos a amostra #4, ndo dopada, ja estudada na sec¢do anterior. Estas amostras

foram estudadas por PL, PLE e espectroscopia Raman'®,
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Tabela IV. Listagem das amostras utilizadas (a nio dopada e as dopadas) com suas
espessuras, ordenadas de acordo com suas concentragdes de carbono [C].

#4 330 0 0
548 1030 70 2x1017
550 1035 90 2,5x1017
585(#5) 1121 150 4x1017
535 728 200 8x1017
843 676 280 3x1018

569 677 350 1,5x1019
647 400 2x1020

572 (#6)

A Figura 3.7 mostra os espectros Raman para amostras de c-GaN com diferentes

concentragdes de carbono, a 10K. Todos os espectros estdo caracterizados por dois
picos estreitos, originados pelos fonons TO (554 cm™) e LO (742 cm™) do c-GaN
(originalmente observados por Tabata et al.!") e por uma banda larga continua entre
estas duas linhas. Uma linha discreta (designada como E;) aparece na prépria figura em

alguns espectros e € devida ao scatfering de um fonon pelas inclusdes da fase hexagonal

que o material ciibico apresenta.

55



GaN:C TOuy Ez/h‘GaN LOy,

10K

A,=514.5 nm
— [C]
£
[
© [70]
4
}4 [90]
o
o
2
&
E [150] #5
[
14
@
©
© [200]
.'g N———
2
[ [350] ‘/\ e
£

[400] #6
[ o { N
400 600 800

Deslocamento Raman (cm’™)

Fig. 3.7 - Espectros Raman do ¢-GaN:C/GaAs para diferentes concentragdes de carbono
(expressas nas mesmas unidades da Tabela IV).

A banda larga continua antes mencionada € também observada em outros
espectros Raman de compostos da familia, como € o caso das ligas de AlGaN. Esta
banda € atribuida ao scaterring da densidade de fonons de estados ativados pela
desordem devida a defeitos, deslocagbes e outras imperfeigdes cristalinas. Estes estados
ativados quebram a regra de conservagédo de k dando como resultado o aparecimento de
sinais na regido proibida entre os dois picos permitidos, mesmo para os k proibidos pela
regra. Os espectros da figura 3.7 mostram claramente uma marcada diminui¢do na
intensidade relativa desta banda larga com o aumento da concentragdo de carbono e

também do sinal E;, devido as inclusdes hexagonais, o que parece indicar que a
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desordem diminui com esse aumento. Isto somente pode ser explicado como um
melhoramento na qualidade cristalina, j4 que a presenga de um atomo estranho de
carbono (C) na rede do GaN poderia, em principio, aumentar a desordem. Com a idéia
de entender o que pode estar acontecendo, vamos primeiro apontar que o GaN cibico,
quando nio intencionalmente dopado, cresce com uma grande concentragdo de
vacincias N*. Tais vacincias produzem distorgdes na rede cristalina ao redor dos sitios
onde estas se encontram. Estas distor¢des na rede poderiam ser responsaveis pela quebra
na periodicidade, a qual origina a banda larga continua nos espectros Raman. Se os
atomos de carbono ocupassem espacialmente os lugares destas vacancias, as distor¢des
cristalinas desapareceriam devido a similaridade que apresentam o carbono e o
nitrogénio em seus raios atomicos. Assim, para as concentragdes onde a fortuita
substitui¢do de atomos de N pelos de C ndo constitui uma fonte importante de desordem
(aproximadamente menos do que 1%), a inclusdo de C d4 como resultado um
melhoramento da qualidade cristalina do material. Esta melhora faz com que a estrutura
que se observa no espectro Raman, relacionada com os defeitos, decresga em
intensidade. Medidas estruturais feitas por raios X confirmam esta nossa explicagdo!®.
Sendo assim, o comportamento da Figura 3.7 nos mostra uma forte indicagdo sobre os
sitios ocupados pelos 4tomos do dopante C. Em continuidade, analisaremos outras
experiéncias Opticas realizadas em nossas amostras para argumentar melhor esta nossa
suposig¢do sobre o comportamento do C no c-GaN.

Medidas de PL foram feitas nas nossas amostras listadas na Tabela IV. Os
espectros de quatro destas amostras sio mostrados na Figura 3.8. Podemos observar
duas caracteristicas importantes. A primeira delas sdo os picos finos que estdo
localizados em 3,15 eV e em 3,08 eV. Ao pico em 3,15 eV atribui-se a transigio
doador-aceitador (Dg-Ag), a qual também ocorre em todas as amostras de c-GaN ndo
intencionalmente dopadas'® ou dopadas tipo n*. Esta transi¢io Dg-Ag, que se d4 em
3,15 eV*™® se deve ao fato de que em todas estas amostras hid sempre uma
concentragdo residual de portadores aceitadores, a qual € devida a grande densidade de
deslocagdes (~10"' cm?) presente em nossos filmes. No entanto, como estamos
colocando uma outra impureza aceitadora (C) em nossas amostras, observamos uma
nova linha nos espectros que aparece para energias menores, exatamente em 3,08 eV.
Esta linha corresponde a uma transi¢do similar Dy-Ag, mas agora envolvendo um novo
nivel aceitador relacionado diretamente com o C. Este sinal estd presente tanto nos

nossos espectros de PL como também nos espectros da referéncia 6S.
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Fig. 3.8 - Espectros de PL das amostras de c-GaN dopadas com C para diferentes
concentragdes. Os detalhes das amostras sio dados na Tabela IV.

A segunda caracteristica que se observa nos espectros de PL da Figura 3.8, mas
somente naquelas que foram crescidas com as maiores poténcias do feixe de elétrons
usado para evaporar o C € uma banda localizada ao redor de 2,1 eV, a qual cresce em
intensidade a medida que a concentragdo de carbono aumenta para cada amostra,
dominando finalmente o espectro da amostra com a maior dopagem. Esta linha ¢
atribuida pelo autor da referéncia 65 a formagdo de um complexo formado por um
atomo de C ocupando um sitio de N e por um segundo atomo de C numa posigdo

intersticial (compensating dicarbon split-intersticial center). O aumento em intensidade
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desta banda coincide com a diminui¢&io nas intensidades das linhas correspondentes as
transi¢des Dy-Ay mencionadas anteriormente (a linha 3,15 eV devida as deslocagdes
associadas com os doadores e a 3,08 €V ao carbono com os doadores), desaparecendo
completamente para a amostra de maior dopagem (#6), o que pode ser observado na
Figura 3.8. E importante destacar que isto é consistente com a redugio das distorgdes da
rede provocadas pelas vacidncias de N. Como supusemos que estas distor¢des sdo
responsaveis pelos niveis doadores envolvidos na transi¢do 3,15 eV, o fato destas irem
desaparecendo resultara na diminui¢do observada na intensidade da mesma. Esta
interpretagdo estd em concordincia com os resultados de Raman antes discutidos.

Para continuar com nossa andlise, foram selecionadas trés amostras
representativas dentre as estudadas, relacionadas na Tabela IV: a #4 (ndo dopada), a #5
(moderadamente dopada) e a #6 (fortemente dopada). Como ja se comentou,
primeiramente todas as amostras foram analisadas por PL, obtendo-se para cada uma
delas os picos de emissdo, o que é essencial para a realizagdo de medidas de PLE. Os
espectros obtidos por esta técnica foram realizados posicionando o espectrometro, usado
como analisador, nos picos de PL que se encontram bem abaixo do limiar de absor¢do
do material cubico. Estes espectros sdo mostrados na Figura 3.9.

As medidas de PLE foram feitas ao redor da regido do limiar de absor¢do de
nossos filmes. Para as amostras dopadas (a #5 e a #6) o monocromador posicionou-se
na banda do complexo de carbono, em 2,1 eV. Para a amostra ndo dopada (#4), foi
posicionado em 2,86 eV, como ja foi explicado anteriormente. Os espectros de PLE
obtidos “reproduzem” os espectros de absor¢fo. O limiar de absor¢do desta ultima
amostra ja foi detalhado. No entanto, podemos resumir muito rapidamente que a forma
de linha da amostra #4 assemelha-se a uma singularidade My com um éxciton, mas larga
o suficiente para se mesclar com o continuo'® (ver Figuras 3.5 e 3.9). Do ajuste desta
forma de linha caracteristica obtivemos os valores para E, de 3,26 eV e I" de 50 meV'®,
O limiar de absor¢do da amostra moderadamente dopada (#5) se mostra na curva do
meio, da Figura 3.9. O perfil de absor¢do desta amostra tem o éxciton bem distinguido
do continuo. Este perfil ¢ ajustado com sucesso usando a combina¢io de uma Gaussiana
(a qual caracteriza a absor¢do do éxciton) com uma fungdo degrau larga (a qual
caracteriza a forma de linha da absor¢do do continuo). Do ajuste é obtida a linha do
éxciton (Eexc= 3,289 €V, I'= 23 meV) separada do limiar de absorgéo do continuo por 32
meV. Embora esta separagdo exceda a energia de ligagdo estimada para o €xciton livre

de 26 meV, para o c-GaN'™, o procedimento mostra que nesta amostra a linha
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excitonica € bem resolvida do limiar de absor¢do do continuo. Para a amostra que
apresenta a maxima concentragdo de carbono (#6), esta evidente separagdo entre o
éxciton e o continuo diminui, embora seja ainda melhor resolvida do que na amostra #4
nio dopada (comparar, na Figura 3.9, a curva referente a amostra #6 com as das outras

duas amostras).

T=6K

Intensidade de PLE (unidades arb.)

(muitodoppda)

3.0 3.2 34 3,6 3.8

Energia do Féton (eV)

Fig. 3.9 - Espectros de PLE do c-GaN:C/GaAs para trés concentracdes diferentes de
carbono.

Calculos ab-initio auto-consistentes de estrutura eletrénica também foram feitos,
estes mostraram que a energia de formagfo quando o carbono substitui o N no c-GaN ¢é
muito menor do que quando substitui o0 Ga ou mesmo quando € incorporado

intersticialmente$%¢ 110,

Para corroborar os resultados obtidos a partir dos calculos tedricos e a nossa
interpretagdo de que o C entra nas vacdncias de N melhorando assim a qualidade
cristalina do material, um fato significativo seria a observag@o no espectro Raman de

um sinal associado a uma vibrag¢do localizada do atomo de carbono. De fato, uma
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impureza de massa muito menor do que as massas dos dtomos host da rede poderia
gerar uma vibragdo localizada, i.e., uma vibragfo de freqiiéncia na regifio proibida das
vibragGes de rede do c-GaN e cuja amplitude fosse grande no sitio do C e diminuisse
rapidamente com a distdncia. Estes modos s@io muito dificeis de se observar, a menos
que sua freqii€ncia ocorra em um ponto onde a densidade de estados das vibragdes do
cristal puro seja muito pequena. Até o momento, todas as tentativas para se encontrar
evidéncias diretas de tais modos n3o deram resultados positivos''2, No entanto,
acreditamos que varios dos espectros Raman de algumas de nossas amostras de c-
GaN:C evidenciam a sua existéncia. Observando a fig. 3.7, vemos um sinal em 584 cm
nos espectros de duas amostras de melhor qualidade cristalina (amostras #5 e 535), que
podemos atribuir a essa origem. Com o objetivo de verificar que esta linha de fato
corresponde a uma vibragdo ressonante de C na rede do c-GaN, comparamos na Figura

3.10 alguns espectros que comprovam nossa interpretacdo.
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Fig. 3.10 - Espectros Raman de trés amostras de ¢c-GaN. As curvas (a) e (c¢) correspondem 2
amostras dopadas com C, crescidas com uma poténcia do feixe de elétrons de 70 W
e 200 W, respectivamente. A curva (b) representa o espectro de uma amostra
dopada com As. As linhas verticais marcam os picos que surgem a partir das
inclusdes hexagonais em (a), e da vibragfio ressonante proveniente do 4tomo de C
na rede do GaN, em (c). As setas denotam as estruturas provenientes dos defeitos
comuns as amostras dopadas com C e As.
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Na figura acima s3o mostrados os espectros Raman de trés amostras, duas delas
dopadas com C e crescidas com poténcia do feixe de elétrons de 70 W (a) e 200 W (¢).
A terceira amostra (b) é dopada com As. Os espectros sdo mostrados na regido entre os
modos TO e LO do GaN, regido em que o espectro da amostra dopada com menor
concentragio de C (a) exibe um pico em 568 cm™ devido as inclusGes hexagonais, e
uma banda larga continua de ~ 600 a ~ 720 cm’!, que, como ja dito, resulta da baixa
qualidade cristalina. No entanto, verificamos que nos espectros (b) € (c) (que
correspondem, respectivamente, a amostras dopadas com As e C, este em maior
dosagem), essa banda se converte quase num platd, o que significa melhora na
qualidade cristalina. Quando comparamos essas duas curvas, notamos uma série de
caracteristicas comuns entre 626 ¢ 698 cm™', bem como, unicamente na amostra dopada
com C, a existéncia de um pico em 584 cm™. Este pico no pode ser identificado nem as
inclusdes hexagonais, presentes na curva (a), nem aos defeitos relacionados com o C, ja
que este ndo aparece no espectro da amostra dopada com As (b). Porém achamos que
este sinal parece estar diretamente ligado & presenga de C. Outra evidéncia disso é o
desaparecimento desse sinal quando a concentragdo € grande o suficiente para a
formagdo de complexos. Deste modo parece razoavel assumir que esse pico surge de
uma vibragdo do dtomo de C substituindo um dtomo de N, dentro de uma “gaiola”
(cage) de atomos de Ga. Algo similar € visto nos espectros Raman de amostras de GaAs
dopadas com C, no qual o C também substitui o elemento V: nesse caso, € bem
conhecido que o C predominantemente substitui o As, onde um sinal em 582,4 cm™ ¢
atribuido a uma vibragdo localizada dos 4tomos de C ocupando os sitios dos dtomos de
As na rede do host GaAs>1*115 No caso do C no GaAs, o modo observado aparece
numa freqiiéncia bem acima do maior valor possivel permitido para as vibragdes da rede
host (296 cm™). Em nosso caso, o pico observado em 584 cm™ nio é uma evidéncia tio
direta assim ja que este estd localizado na regido das vibragGes permitidas do GaN. A
pequena diferenga que existe entre as massas do carbono e do nitrogénio e o fato de que
a impureza refaz parcialmente as ligagdes quimicas sp® com os primeiros atomos
vizinhos de gilio implica que a observagio dos modos vibracionais seja mais dificil. E
de se esperar que quando o carbono substitui o nitrogénio no GaN este induz modos
vibracionais na regido dos fOnons host, provavelmente como ressonincia,
contrariamente ao que ocorre em GaAs, onde é muito mais facil observar o modo de
vibragdo localizado (Local Vibration Mode, LVM) induzido pela impureza carbono

quando substitui o As. No entanto, lembrando que para determinar as vibragdes da rede
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sdo precisamente as forgas dos primeiros vizinhos as mais importantes envolvidas, é
razodavel esperar que este pico possa aparecer ao redor da mesma freqiiéncia em ambos
materiais (GaN:C e GaAs:C), ja que em ambos casos este resultaria de vibragdes de C
na “gaiola” (cage) do Ga.

Para justificar nossa interpretagdo para esse modo, que aparece em alguns de
nossos espectros de c-GaN:C (584 cm™), foram realizados calculos tedricos para
investigar as freqiiéncias dos modos vibracionais do carbono substituindo o N no c-
GaN, como segue: primeiramente foram utilizados o método do VFF (Valence-Force-
Field) e a aproximagdo de carga efetiva para a interag@o coloumbiana de longo alcance
para a determinagdo das curvas de dispersdo e da densidade de estados dos fonons do c-
GaN. Considerou-se na hamiltoniana VFF as interagdes entre os primeiros e segundos
vizinhos mais préximos e as constantes de forga bond-stretching e bond-bending®.
Posteriormente a técnica da fungdo de Green foi usada para tratar a perturbagdo
introduzida pela impureza de carbono. A parte relevante da densidade de estados local
introduzida pelo carbono foi calculada a partir da matriz da fungio de Green que cobre a
regido do defeito, compreendendo o 4tomo central de carbono, seus quatro primeiros
vizinhos (Ga) e seus doze segundos vizinhos (N), na simetria T4!'"!!®, Os autovalores e
autovetores da matriz da fungdo de Green do cristal perturbado foram calculados em
fungo das constantes de forga da ligagdo do C com seus primeiros vizinhos. Encontrou-
se que a banda vibracional observada no espectro Raman em 584 cm™ é reproduzida
como um modo ressonante, com simetria T», quando as constantes de elasticidade sdo
reduzidas de 20% em relag@o as da ligagdo N—Ga. Tal resultado é consistente com o fato
de que, embora o C refaga ligagdes sp’ com os atomos de Ga vizinhos, a resultante
perda de um elétron torna essas ligagdes mais fracas. Esperar-se-ia que ligagGes mais
fracas levassem a uma vibragdo associada ao C de freqiiéncia inferior 2 do modo TO do
bulk, em 555 cm’’. No entanto, o efeito competitivo da menor massa atomica coloca a
banda vibracional do C acima do modo TO do bulk de c-GaN como um modo
ressonante. Ao situar-se no gap entre os modos TO e LO, numa regido onde a densidade
de estados vibracionais € baixa, tal freqiiéncia seria de detec¢io mais facil.

Para resumir podemos dizer que foi demonstrado que o pico situado em 584 cm™
¢ na verdade um modo vibracional ressonante tri-degenerado de C quando substitui N
no c-GaN. Este resultado foi obtido a partir da comparagdo entre espectros Raman de
amostras dopadas com diferentes concentra¢des de C e apoiando os mesmos com

calculos tedricos usando o método VFF com sucesso.
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3.5 Conclusdes

As técnicas de PL, PLE e PR foram usadas com éxito para investigar nossas
amostras de c-GaN intrinsecas. Achamos o valor de energia do ponto critico da
transi¢do principal, assim como a sua dependéncia com a temperatura. Verificamos que
nossos resultados se mostraram consistentes com os achados por outros autores, em
camadas de c-GaN depositadas sobre substratos de MgO® e SiC/Si’". Foi encontrado
um valor de I' para a transigdo principal invaridvel com a temperatura e muito maior do
que o encontrado nas referéncias citadas, o que atribuimos a presenga de distorgdes e
strain inomogéneo residual, que apresentam nossas amostras, o qual estimamos que seja
aproximadamente de 1%. A comparagdo entre as técnicas de PR e PL nos levou
diretamente & diferenga de 14 meV, valor que atribuimos a energia de ligagdo do
complexo do éxciton ligado ao aceitador neutro. Comprovamos também que nossas
camadas de c-GaN/GaAs sdo compostas principalmente pela fase cubica, apresentando
algumas inclusdes do material hexagonal.

A partir da andlise das amostras cubicas de GaN:C por PL, PLE e espectroscopia
Raman obtivemos que a qualidade cristalina das amostras dopadas com C resulta ser
melhor do que a da amostra ndo intencionalmente dopada. Este comportamento também
ocorre mesmo para as amostras crescidas com as maiores poténcias do feixe de elétrons
usado para evaporar a grafite. Estes resultados aparentam ser, sem dtvida alguma, uma
consistente verificagdo da forma na qual as impurezas de C sio incorporadas na rede do
c-GaN durante o crescimento por plasma assisted MBE: os atomos do elemento C
entram preferencialmente nos sitios das vacdncias de N melhorando assim a qualidade
cristalina do material em geral. Por um outro lado foi possivel introduzir dopagem tipo
“p” controlada, da ordem de 10" ¢cm™, neste material.

Neste ponto, devemos uma vez mais lembrar a importincia do estudo do
material cubico, j4 que embora sempre esteja presente a dificuldade na obtengdo de
material de alta qualidade, que impede este possa ser empregado com sucesso para a
construgdo de dispositivos optoeletronicos, LEDs, lasers, etc. (casos em que o h-GaN
sempre serd muito melhor). No entanto, este parece ter um futuro promissor para o
emprego em dispositivos de microeletrénica (devido & alta mobilidade que este
apresenta) e também como substrato no crescimento de materiais ferroelétricos (por
exemplo, PbTiO3), cuja estrutura é clibica, de modo que seria muito conveniente crescé-

los sobre um material também cibico. A chave para o sucesso na aplicagdo do material



cubico no crescimento destes 6xidos é a obtengdo de c-GaN com razoavel qualidade
cristalina, o que daria vantagem a este material em relagdo ao h-GaN. Todos os
resultados obtidos neste capitulo evidenciam progressos no caminho da obtengdo de
melhor qualidade cristalina do c-GaN, na dopagem tipo p e no objetivo final: a
aplicagfo com sucesso deste material em dispositivos.

E importante salientar que o emprego de técnicas 6pticas foi suficiente para a
obtengdo de todas as informagdes e conclusdes deste trabalho, o que evidencia a
importdncia das mesmas para a andlise de GaN e para estudar as propriedades
vibracionais do carbono como impureza, as quais nos permitem a identificagdo das
estruturas microscopicas da mesma e dos seus complexos.Também € bom ressaltar que
pela primeira vez a técnica de PLE foi usada para analisar o material cibico e que a
mesma mostrou-se ser muito eficaz para monitorar a qualidade cristalina, j4 que por
meio dela foi possivel investigar as inclusdes e os defeitos relacionados com o strain no

c-GaN.
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Capitulo 4

4. c-In,Ga; N

4.1 Introdugéo

Atualmente, os dispositivos emissores de luz que existem no mercado (LDs e
LED:s) sio baseados na fase hexagonal do grupo dos nitretos. A maior parte destes
apresenta como caracteristica comum uma camada de In,Ga;,N como zona ativa®l.
Embora esses dispositivos sejam produzidos comercialmente, o mecanismo de como
ocorre a geragdo de luz é ainda hoje um assunto em discusséo. A controvérsia se deve
ao fato de que a luminescéncia obtida a partir dos QWs de InyGa;.<N € observada para
energias significativamente menores que a do gap da propria liga, medida por absorgéo
(redshift). Esse redshift tem sido explicado como sendo devido a éxcitons localizados
em regibes ricas em indio, sugerindo-se que s3o formados pontos quanticos (QDs)
dentro da propria liga da matriz'"*'®, Outra explicagdo para tal fendmeno ¢ a de que
tais deslocamentos se originem a partir de estados band tail em strained QWs de
In,Ga; N, os quais s3o induzidos por campos piezoeléctricos e polarizagdes
espontineas'?!. Entretanto, na fase clibica a situagfio é diferente: dado que a simetria
dessa fase € maior, essas polarizagdes ndo existem, e, além do mais, pela simetria das
ligagdes na mesma, quando esta é crescida na dire¢do (100) o efeito piezoelétrico se

1122 estudaram OWs de c-InyGa;xN com o

cancela. Em vista disso, Chichibu et a
objetivo de esclarecer o mecanismo exato de geragdo de luz nos dispositivos
optoeletrdnicos que usam InyGa; <N como fase ativa, ja que desta forma se elimina a
modulaggo devida aos campos induzidos por strain e por polarizagdes espontineas.

A presencga de fases ricas em In, nas camadas de InGaN, as quais originam-se a
partir de efeitos de separagdo de fase ja era conhecida®®'**'?*!%5, Em um trabalho
posterior realizado por V. Lemos et al.'*® foi observado inequivocamente pela primeira
vez o papel de ODs (formados por zonas ricas em indio nas camadas de InyGa;..N) nos
processos de emiss@o de luz, em experimentos de ressonincia de espalhamento Raman.
Em um trabalho publicado recentemente por Cheong et al.'¥’, os autores também
atribuiram a forte emissdo das amostras formadas por QWs de InGaN/GaN a

recombinagdo dos éxcitons da regido dos QDs.
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Em suma, apesar de alguns autores atribuirem o redshift das emissdes dos QWs
de h-InGaN a éxcitons localizados em ODs de indio, esse efeito pode ser devido aos
campos citados (polarizagdes espontdneas e campos piezoelétricos). Entretanto, ja que
no material cubico crescido na dire¢do (001) esses campos sdo despreziveis ou ndo
existem, € mais plausivel que o confinamento de portadores nos QDs seja a razdo do
redshift. Para tanto, ¢ importante estudar o mecanismo exato de geragdo de luz nos QDs
na fase cubica de InGaN e os detalhes da formagdo, estrutura, dimenséo e propriedades
dos mesmos, com a finalidade de encontrar melhores condi¢des de desempenho dos

dispositivos e ampliagdo da faixa de emissdo para comprimentos de onda maiores.

4.2 Crescimento do c-InGaN e descri¢do das amostras estudadas.
As amostras que estudamos foram crescidas sobre substratos de GaAs (001) por
um sistema de MBE Riber-32, equipado com células de Knudsen que proporcionam
fluxos de In e Ga na forma elementar. Para o nitrogénio, foi usada uma fonte Oxford
Applied Research CARS 25 RF de plasma ativado. Durante o crescimento, o processo
foi monitorado continuamente por difragdo de elétrons refletidos de alta energia
(RHEED). Maiores detalhes sobre o crescimento podem ser encontrados na

referéncia!®®,

A estrutura das amostras tem em comum uma camada buffer de GaN de 300 nm
depositada no substrato de GaAs, a temperatura de 720 °C, sobre a qual cresceu-se uma
camada de In,Ga;«N de 30 nm; para finalizar a estrutura, depositou-se uma camada de
GaN de 30 nm. Essas duas tltimas camadas foram crescidas a temperatura de 600 °C. A
razdio de crescimento foi de 60 nm/h e o fluxo de In foi variado entre 0,5x10" e 6x10"
atomos.s”.cm™. O esquema mostrado na Figura 4.1 mostra um desenho geral das
mesmas.

Para evitar inclusSes da fase hexagonal em nosso material, as camadas foram
crescidas controlando cuidadosamente as condi¢des estequiométricas. Posteriormente ao
crescimento das amostras, verificou-se, através de medidas de PL com excitagdo por
laser de Ar’ emitindo a 361 nm (3,43 eV), ndo haver nenhum sinal de luminescéncia
acima do gap do c-GaN, regido em que a fase hexagonal luminesce (gap em 3,4 eV).
Esse resultado concorda com a analise feita por difragdo de raios X de alta resolugdo
(High Resolution X-Ray Diffraction, HRXRD), a qual mostrou que a concentragdo de
inclusdes hexagonais estd abaixo do limite de detecgdo do método (10°-10"

concentragdo de inclusdes hexagonais no volume)',
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substrato (GaAs)

Fig. 4.1 - Esquema da estrutura geral das amostras de In,Ga, ,N/GaN estudadas.

4.3 Resultados experimentais
Apresentaremos nesta se¢do os resultados obtidos no estudo de quatro

heteroestruturas de c-GaN/InGaN/GaN (Double Heterostructure, DH). A Tabela V

abaixo apresenta as mesmas com a respectiva composigdo de In da liga:

Tabela V. Estrutura das amostras estudadas com a respectiva composicdo x.

T Amostra | x (Iny
#1 (436) 0,33+ 1073
#2 (438) 0,27 +107
#3 (530) 0,14 +10°
#4 (528) 0,09 + 10

Primeiramente as quatro amostras foram analisadas estruturalmente pela técnica
de HRXD. A Figura 4.2 mostra a distribui¢io de intensidade de raios X no espago
reciproco (Reciprocal Space Map, RSM) das reflexdes assimétricas (-1-1 3) de Bragg
para a amostra #1. Na figura observa-se trés maximos de intensidade: um proveniente
das camadas de c-GaN, um outro da camada de InGaN(1), com concentra¢do x = 0,33
de In e um ultimo sendo uma reflexdo mais fraca que atribuimos a uma fase rica de
InGaN(2), com x = 0,56, a qual forma-se no processo de crescimento. Para facilitar a
analise, incluimos também na figura as posi¢Ses das reflexdes de Bragg calculadas para
c-GaN, c-InN e c-InN pseudomoérfico ao c-GaN (por este encontrar-se completamente
tensionado sobre o GaN). As linhas tracejadas correspondem ao InGaN parcialmente
relaxado para uma dada composi¢do de In. Frente a essas informagdes, a analise dos
resultados nos leva a concluir que: a camada do InGaN(1) ¢ parcialmente relaxada com

relagdo ao GaN (ja que a reflexdo da mesma esta deslocada na dire¢do do GaN) e a fase
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rica do material, o InGaN(2), tem o mesmo parimetro de rede no in-plane do que o

GaN, o que mostra que esta segunda fase estd totalmente tensionada, de modo que é

pseudomorfica ao GaN.
(141 3)
421 GaN
InGaN(1} (x=0,33)
4,0 ™~ ﬂ
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Fig. 4.2 - RSM dos reflexos assimétricos de Bragg (-1-1 3) da amostra #1. As curvas
representam contornos de iso-intensidade do miximo de cada pico e de sua
metade: barreira de GaN, camada de InGaN(1) e fase rica em indio InGaN(2). Os
pontos indicam as posi¢des calculadas para as reflexdes de Bragg do GaN e do InN
relaxado e pseudomérfico. Os tracejados representam linhas de relaxacio das
camadas de InGaN para uma dada composicio.

As outras trés heteroestruturas estudadas (amostras #2, #3 e #4) foram crescidas
nas mesmas condi¢des da primeira, mas com diferentes fluxos de In. Os RSMs
mostraram caracteristicas similares as da amostra #1: a) um méximo devido as camadas
de c-GaN; b) um méaximo ligado ao c-InGaN(1) parcialmente relaxado com a reflexdo
deslocada em relagdo ao c-GaN, sendo que cada um deles apresenta a concentra¢do
especifica para cada amostra [#2 (x=0,27), #3 (x=0,14) e #4 (x=0,09)]; ¢) e, por
altimo, outra reflexdo mais fraca devida a segunda fase do c-InGaN, completamente
strained com relagdo ao c-GaN, na mesma posigdo relativa do espago reciproco da
amostra #1. Este ultimo fato significa que as quatro amostras apresentam uma segunda
fase de InGaN rica em In com aproximadamente a mesma composig¢do (x = 0,55) para
todas elas. A Tabela VI indica o contetido de In em cada amostra, para ambas fases,

obtido a partir dos espectros de RSM, e o fluxo desse elemento durante o crescimento.
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Analisando os dados da tabela podemos verificar que o aumento do fluxo de In é
acompanhado pelo aumento do conteido desse elemento na camada de InGaN(1),
enquanto que sua concentragdo na fase rica, InGaN(2), se mantém praticamente
invariavel.

Tabela V1. Fluxo de In usado no crescimento por MBE das heteroestruturas estudadas

e conteido de In correspondente a cada fase In,Gal 1«N(1) e In,Ga, xN(2),
medido por HRXD. A unidade de Jy, é dtomos.s”.cm” e a de FWHMq,, A

Amostral Jn |x[InGaN(1)][x[InGaN(2)]| FWHMgq,
#1 6x10" | 0,33+£0,01 | 0,56+0,01 |0,046+ 0,005
#2 3x10~ | 0,27+0,01 | 0,55+ 0,01 [0,036+ 0,005
#3 1x10" | 0,14%0,01 | 0,58+ 0,01 |0,066+ 0,005
#4  10,5x10"| 0,09+0,01 | 0,58+ 0,01 |0,066+ 0,005

As amostras também foram estudadas por PL. Visto que o gap do c-InGaN é
inferior ao do c-GaN, a excitagdo foi feita com a energia de 2,96 eV, inferior & deste
ultimo, com a finalidade de evitar um mascaramento causado pela luminescéncia do c-
GaN.

A Figura 4.3 mostra os espectros de PL das quatro amostras estudadas a
temperatura ambiente. Chama a ateng3o que o pico principal de luminescéncia localiza-
se entre 2,3 e 2,4 eV, e que este quase ndo se movimenta nos quatro espectros, havendo
apenas ligeiro deslocamento para energias maiores (blueshift) de aproximadamente 100
meV com a diminuig¢&o do contetido de In na camada de InGaN(1).

As posi¢des dos picos nos espectros foram comparadas com os valores
calculados pela expressio (4.1) abaixo, que relaciona o gap da liga com sua
composigdo. Para isto, usou-se valores do gap de c-GaN (E; = 3,215 eV) medido por
refletividade e elipsometria, e apesar das controversas'?’ para o valor do gap do c-InN,

assumiu-se um valor de 1,8 eV para este. A curva de E,; em relagdo a x foi ajustada com

um pardmetro de bowing, b=1,4 eV?30,

E,(x)=(~-x)-E,(GaN)+x-E (InN)-1,4eV -x-(1-x) (4.1)
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Fig. 4.3 - Espectros de PL das quatro amostras estudadas, 2 temperatura ambiente. As setas
marcam a posi¢io do maximo de emissio. O contetido de In e a energia do gap das
camadas de InGaN(1) sdo indicados por linhas verticais. O valor esperado do gap
de energia da fase rica em In tensionada, InGaN(2), ¢ sinalizado pela linha
tracejada.

Como resultado, verifica-se que as posigdes dos picos de PL estio
substancialmente deslocados para energias menores (redshift), se comparados com o
gap de energia do InGaN(1), obtido a partir da expressdo acima (denotados na figura
por linhas verticais). De forma similar, constata-se que esses picos se localizam bem
acima do gap da fase rica em indio, InGaN(2), mesmo com o acréscimo de um termo
correspondente ao strain. Partindo da equagdo (4.1), obtemos o valor de energia de

transi¢do de 2,09 eV, que é o gap para camadas de c-InGaN relaxadas. Mas, como as
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medidas de HRXD nos levaram a concluir que o InGaN(2) € pseudomérfico ao GaN,
devemos somar ao gap o efeito que a compressdo biaxial produz sobre os niveis de

energia. Considerando que a variagdo AE, da energia do gap devida ao strain biaxial

“in-plane” €, é dada por:

‘1~ oy +2¢,
AE, =2a——*¢, -b—.¢,, 4.2)
Cu Cu

o valor de AE, obtido ¢ de 40 meV para uma deformagio ¢, =0,05 1 Nesta

expressdo, a € b sdo as constantes de deformagdo do potencial (ag, =-6,4eV,
a,y =-5eV, bgy=—-2,67eV, b, =—-12eV) e ci1 e ci» as constantes eldsticas

(¢,,(GaN)=296GPa, c,,(InN)=184GPa, c,,(GaN)=296GPa, c,(InN)=116GPa
l3’2’"’3”""‘)_ Os valores de a, b, c1;1 e ¢z para o c-InGaN(2) foram obtidos por interpolagdo
linear entre os valores do c-GaN e do c-InN, respectivamente. O resultado obtido para

AE_, quando somado a energia do gap de c-InGaN(2) relaxado (E, =2,09¢V) d4 um
total de 2,13 eV para a fase c-InGaN(2) strained, o qual esta indicado na Figura 4.3 pela

linha tracejada. Mesmo levando em consideragdo o efeito que a compressdo biaxial
produz sobre os niveis de energia, o resultado obtido é 100 meV inferior ao dos
maximos de emissdo da linha de luminescéncia dominante na figura.

Também, para descartar uma possivel luminescéncia do buffer de c-GaN de 300
nm foi feita a PL. do mesmo excitando-o com uma energia de 2,96 eV, menor que o gap
do c-GaN. O resultado foi a auséncia de qualquer emissdo ao redor de 2,4 eV, onde
localiza-se a luminescéncia principal dos espectros de nossas amostras.'*®

Em suma, ndo ¢ possivel atribuir os méaximos de emissdo dos espectros nem as
transi¢des de energia do gap do c-InGaN(1) nem as do c-InGaN(2) strained. Em vista
disso, interpretamos esse resultado assumindo que a luminescéncia observada ao redor
de 2,3 — 2,4 eV se deve a recombinagdo radiativa dos elétrons localizados em QDs
strained na fase rica em In, os quais estdo embebidos no c-InGaN(1). Como nos nitretos
cubicos do grupo-IIl ndo existem polariza¢es espontdneas ou campos piezoelétricos
induzidos (quando crescidos na dire¢fio (100)), acreditamos que a diferenga entre o gap
do c-InGaN(2) strained e as energias dos picos de luminescéncia € igual a energia de
confinamento ou localizagio dos elétrons (E;.). Esse fato é sustentado por medidas de
micro Raman feitas por Lemos ef al'*® em camadas de c-InGaN de 300 nm de

espessura, as quais revelaram claras evidéncias da segregac¢io de In formando QDs.
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Fig. 4.4 - Os circulos cheios indicam os valores experimentais do pico principal de energia
nos espectros de PL (eixo vertical da esquerda) versus o contelido de In nas
camadas de c¢-In,Ga;,N, a 300K. A linha pontilhada é apenas um guia. Os circulos
vazios denotam a posi¢fio do sinal de PL de camadas de c-In,Ga; ;N de 300 nm de
espessura, obtidos a partir da *Ref. 126. As linhas continuas representam as
energias de PL calculadas, assumindo uma emissfo proveniente de caixas
quinticas de c-IngssGag N de aresta L. O lado direito da escala do grifico mostra
a energia de localizacio dos pontos quanticos de c-IngssGag «N.

A Figura 4.4 acima mostra em circulos cheios os valores de E) (eixo vertical da
direita) versus o conteido de In na camada de c-InGaN(1) obtidos ao subtrair das
energias do pico principal de luminescéncia o valor do gap do c-InGaN(2) strained
(observe-se a escala direita da figura e os pontos experimentais no grafico que marcam
as emissdes para cada amostra). Para efeito de comparagdo, apresenta-se em circulos
vazios os valores das transi¢des extraidos da referéncia 126 para camadas de c-InGaN
de 300 nm. Os resultados mostram uma evidente diminui¢o da E;,. com o aumento do
conteido de In na camada de c-InGaN(1). Para explicar esta variagdo devemos
considerar dois fatores: a) redu¢do da energia de localizagdo devida a4 diminui¢do do

potencial de confinamento Vy, o qual € igual a diferenca entre as energias do gap das

duas fases de c-InGaN presentes no material (Vy =E  1;cavan — Egpimean(zy)s € D)

variagdo do tamanho dos QDs.
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Para saber o quanto o primeiro fator influencia o valor da energia de localizagdo
usou-se um modelo simples de calculo de energia de transigdo entre estados
fundamentais, assumindo um confinamento quéntico 3D em forma de um cubo de aresta
L. As duas linhas continuas da Figura 4.4 mostram as energias da transi¢do calculadas
para L=12 e 16 nm com a variagio do contetido de In na fase c-InGaN(1). Observando-
se as linhas calculadas para ambos valores de L encontramos somente uma pequena
redugdo nas energias de localizagdo quando o potencial de confinamento V, diminui de
770 meV para a amostra x=0,09 para 330 meV para a de x=0,33. Esta pequena variagdo
observada na figura nfo justifica os valores de E, achados por nés experimentalmente,
de modo que o primeiro fator ndo explica o fen6meno. A variagdo observada nos picos
de luminescéncia deve, portanto, estar relacionada com a diminui¢do do tamanho dos
cubos quénticos num fator de 1,4 (igual a raziio entre 16 e 12 nm, vide Figura 4.4). Esta
hipétese foi corroborada experimentalmente pelos resultados obtidos por HRXRD, os
quais mostram uma diminui¢do da FWHM na dire¢do ¢, das reflexes de Bragg de
InGaN(2) com o aumento do contetido de In na fase InGaN(1), (vide Tabela VI). Uma
vez que o half width das reflexdes de Bragg em cristais tipo mosaico ¢ proporcional ao
inverso do tamanho do cristal, aplicando isto a nossos cubos quéinticos obtemos uma
variagdo aproximada do tamanho do cubo de 1,5. Este valor coincide aproximadamente
com o encontrado a partir da combinagéo do modelo simples de célculo de energia de
transi¢do entre estados fundamentais (assumindo o confinamento quintico 3D em um
cubo de aresta L) com os resultados obtidos por PL (vide Figura 4.4).

Concentraremos-nos agora nos possiveis mecanismos que podem estar atuando
na formagio da fase rica no processo de crescimento do c-InGaN. Existem dois modelos
tedricos principais usados para explicar os processos que levam a formagdo de
estruturas ricas em In, tipo OD, nas camadas de c-InGaN. O modelo original focaliza-se
na ocorréncia da separagdo de fase no bwlk, chamada também de decomposi¢do
espinodal'*®. Calculos teéricos de diagramas de fase de c-InGaN bulk?>13%1% revelaram
um grande gap de miscibilidade & temperatura de crescimento epitaxial de c-InGaN, o
que significa que precisar-se-ia de muita energia para manter a liga. Porém, é
questionavel se a hipétese do equilibrio termodindmico é valida para os crescimentos
por MBE ¢ MOCVD. Mesmo sendo termodinamicamente possivel a ocorréncia da
decomposi¢do espinodal neste material, & temperatura de crescimento, a mesma é

improvével devido a relativamente baixa auto-difusdo no bulk que apresenta o 4tomo de
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In no c-InGaN, criando desta forma uma significativa barreira cinética para a
segregacdo do In no bulk.

O segundo modelo tedrico proposto, chamado de modulagio lateral da
composi¢io induzida na superficie (surface-induced Lateral Composition Modulation,
LCM)™1 narece ser mais aplicivel em nosso caso, especialmente considerando
evidéncias obtidas recentemente por STM (Scanning Tunnelling Microscopy) em
estudos realizados em superficies de h-InGaN (0001)!*?*. Essa modulagio tem sua
origem nas variagdes do strain superficial, as quais surgem a partir de uma instabilidade
na morfologia de superficie num sistema tensionado’**'*!. Tais variagdes fazem com
que ad-atomos de determinado elemento segreguem-se na superficie, formando assim as
mencionadas regides ricas, o que ajuda a diminuir o strain superficial. Os autores da
referéncia 142 observaram a formag#o espontinea de inomogeneidades nanométricas da
composi¢do de In em superficies de h-InGaN (0001) e supuseram que a formagdo
espontanea dos aglomerados nanométricos de In € causada pelo strain na superficie da
camada. Uma vez que a mobilidade do atomo de In adsorvido na superficie é grande, é
possivel assumir que haja segregagdo formando aglomerados ricos de In durante o
crescimento de uma monocamada. Desta forma, & medida que o crescimento progride,
estes aglomerados ficam imersos no volume do material'®?, formando-se as ditas
flutuagdes da composigio de In no bulk.

Para esclarecer o processo de formagdo da fase rica em In tipo ODs e elucidar
qual destes dois possiveis mecanismos melhor se aplica, nossas amostras foram
submetidas a uma seqii€ncia de tratamentos térmicos (annealing) sucessivos, entre e
ap6s os quais efetuou-se medidas de caracterizagdo Optica e estrutural. Os tratamentos
foram feitos durante 10 h, com temperaturas variando entre 450 e 1000°C em degraus
de 50°C. Para evitar a difusdo de As pelo substrato de GaAs durante o processo de

annealing, a parte anterior deste foi coberta com uma camada de GaN.
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Fig. 4.5 - Espectros de PL a temperatura ambiente da amostra #1 (x = 0,33) antes e depois do
annealing as temperaturas de 650, 700 e 750°C por 10h. A emissdo ao redor de 2,3
eV vem da fase rica em In tipo @D. O pico em 3,2 ¢V ¢ a luminescéncia do buffer
de ¢-GaN.

A Figura 4.5 mostra alguns dos espectros de PL da amostra #1 (x = 0,33) antes e
depois dos tratamentos térmicos. Todos os espectros foram normalizados pelo maximo
de intensidade do pico do c-GaN em 3,2 eV. Lembrando que a luminescéncia dominante
ao redor de 2,3 eV em nossas amostras ndo tratadas termicamente foi identificada como
sendo uma emissdo proveniente dos QDs, que se formam na fase rica em In'%,

observamos que esta emissdo também € encontrada nos espectros das mesmas amostras
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apoés o processo de annealing, destacando que nem a forma do pico nem a energia do
mesmo s3o afetadas pelo processo de aquecimento, mesmo para temperaturas superiores
a do crescimento da camada (600°C) [vide na Figura 4.5 as curvas de 650°C/10h e
700°C/10h]. Porém, assim que o degrau de 700°C/10h € superado, um segundo pico de
PL aparece ao redor de 2,8 eV, como se v€ na prépria figura no espectro de 750°C/10h.
Esta nova linha que surge a 2,8 eV domina os espectros de todas as amostras a partir do
annealing de 750°C, enquanto a luminescéncia caracteristica a 2,3 eV se alarga e sua
intensidade se reduz significativamente, o que indica uma mudanga estrutural nas
amostras a partir de certa temperatura. Assumindo que a emissdo ao redor de 2,8 eV
vem de uma camada homogénea de c-InGaN, podemos usar a expressdo da dependéncia
do gap de energia versus o contetido de In (Eq.4.1) para estimar a composi¢do da
mesma, obtendo-se x=0,2. Esta redu¢do de x sugere a ocorréncia de difusdo de In nas
camadas a partir de uma certa temperatura. Antes de explicarmos a possivel causa dessa
diminui¢io do conteido de In e o que pode estar acontecendo no material
apresentaremos o estudo estrutural feito por HRXRD nas mesmas amostras depois de
tratadas termicamente.

A Figura 4.6 a seguir mostra o0 RSM das reflexdes (-1 -1 3) assimétricas de Bragg
para uma das quatro amostras DH de c-InGaN/GaN (x=0,33) antes e depois do
tratamento térmico. Como ja foi discutido, as medidas de HRXRD feitas para nossas
amostras ndo tratadas revelaram duas reflexdes principais, uma forte que vem do c-
InGaN(1) (correspondendo a x=0,33) e uma mais fraca atribuida a fase mais rica x=0,56
(a qual resultou ser a mesma para as quatro amostras estudadas)'?®. Podemos ver no
RSM da amostra que foi tratada por 10 h a 700°C que as reflexdes de Bragg
permanecem praticamente invaridveis em posi¢do e intensidade. O mesmo observa-se
nos RSMs da propria amostra para outras temperaturas e para as trés amostras restantes,
exceto nos tratamentos térmicos feitos para degraus de temperaturas maiores que 750°C,
nos quais a intensidade do pico de Bragg da fase rica em In ficou abaixo do limite de
detec¢do do equipamento. Estes resultados sfo de grande importincia, ja que revelam
que a composi¢io e a estrutura dos ODs é estavel mesmo para temperaturas de
annealing superiores a temperatura de crescimento, € a0 mesmo tempo coincidem com
o resultado obtido por PL, segundo o qual a partir de uma certa temperatura de

annealing tais fases ricas sofrem uma transformagio.
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Fig. 4.6 - RSM das reflexdes assimétricas de Bragg (-1-1 3) da amostra #1, x = 0,33, antes e
depois de annealing a 700°C por 10b. As curvas representam contornos de iso-
intensidade do msiximo de cada pico e de sua metade.

Para apoiar os resultados obtidos por PL. e HRXRD nas amostras apos tratamento
térmico, foram realizadas medidas de espalhamento Raman. A Figura 4.7 mostra os
espectros de micro Raman para a propria amostra de c-InGaN/GaN DH #1 (x=0,33) sem
annealing e para a mesma depois de 11 h a 600°C e de 2 h a 1000°C. Os espectros
foram obtidos em geometria backscattering usando como fonte de excitagdo um Jaser
com energia 241 eV. As freqiiéncias dos fOnons, indicadas por setas, foram
determinadas assumindo as linhas Raman como Lorentzianas. Os fénons do c-GaN TO
(555 cm™) e LO (741 cm™), sdo claramente identificados nos trés espectros'®. Os outros
picos presentes no espectro da amostra nfo tratada (espectro de baixo na Figura 4.5, que
corresponde & amostra as grown, isto €, sem o tratamento térmico) correspondem aos
fonons LO da camada de c-InGaN(1) e da fase rica c-InGaN(2). Considerando um

estudo anterior de nosso grupo'® realizado por Tabata et al. no qual encontra-se um
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comportamento linear entre as freqiiéncias dos fonons e o contetido de In, podemos
achar por interpolagdo nessa curva a composigio especifica da liga para as freqiiéncias
dos fonons presentes em nossos espectros. Tal interpolagdo deu como resultado x=0,36
para a camada de c-InGaN(1), e x=0,58 para a fase rica em In, ambos em boa
concordancia com os valores obtidos por HRXRD (vide Figura 4.7). A banda larga que
se estende entre aproximadamente 575 ¢ 725 cm™ e mascara parcialmente as linhas dos
fonons LO das duas fases do c-InGaN pode ser causada pela densidade de_estados de
fénons existente, a qual € ativada por defeitos na camada'®. Além disto, observamos no
espectro central da figura que o tratamento térmico feito a 600°C/10h ndo traz
mudangas nos valores das freqii€ncias dos fonons LO da camada nem da sua fase rica,
somente as intensidades dos picos estdo ligeiramente diminuidas, fato este que deve
estar relacionado com o onset de difusdo dos dtomos de In da fase rica para a camada de
c-InGaN.

Vemos ainda na Figura 4.7 que o espectro de micro Raman da prépria amostra
ap6s annealing a 1000°C/2h aparece totalmente modificado. Comprovamos, apds
analisar os espectros de todas as amostras, que 2 medida que a temperatura de annealing
aumenta, a intensidade do pico de Raman devido a fase rica em In (x=0,58) diminui, o
que interpretamos como sendo devido & difusdo de In dos aglomerados ricos no
elemento para a camada de c-InGaN. No espectro da amostra tratada a 1000°C, o pico
de Raman localizado em 710 cm™, o qual est4 associado com a camada de c-InGaN(1)
(x=0,36), mostra um pronunciado deslocamento para valores de x menores com o
aumento da temperatura de annealing. O fato de se observar uma redugdo do contetido
de In nas camadas de fase c-InGaN(1), de x=0,33 para x=0,2 também pode estar
evidenciando uma difusfio adicional de 4&tomos de In para a barreira entre o c-GaN e as
camadas de c-InGaN.

Ap6s analisar por PL (Figura 4.5), HRXRD (Figura 4.6) e espalhamento Raman
(Figura 4.7) as amostras tratadas termicamente, constatamos evidéncias claras da
ocorréncia de difusdo nas mesmas a partir de uma certa temperatura, seja da fase rica

para as camadas de c-InGaN(1) ou destas para a barreira de c-GaN.
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Fig. 4.7 - Especiro de Raman da ameostra #1 antes do tratamento térmico e apés tratamento
a 600°C/11h e 1000°C/2h. As setas indicam as freqiiéncias dos fonons dos modos
TO e LO do ¢-GaN e dos modos LO da camada de e-InGaN (x = 0,33) e da fase

rica em In (x = 0,56), valores estes nominais.

A respeito do processo de difusdo em si, embora ndo seja conhecido o
coeficiente de difusdo bulk do In no c-InGaN, esse pardmetro foi medido em h-InGaN e
é igual a 1x10™" cm?s™ a 900°C, tendo uma energia de ativagdo de 3,4 eV para a
difuséio do adatom de In"*. Esse pequeno valor do coeficiente de difusdo no bulk resulta
numa barreira cinética para os atomos de In. Extrapolando o coeficiente do In a
temperatura de crescimento do c-InGaN (600°C), obtemos um comprimento de difusio
menor do que 0,1 A, o que sugere a impossibilidade de uma difusdo aparente durante o
processo de crescimento, em acordo com nossa verificago experimental. Entretanto,
para 750°C e ap6s 10h de annealing, encontramos (usando o mesmo raciocinio) um

coeficiente de difusdo linear de 100 A, e, portanto, nesse caso, assim como bem acima
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dessa temperatura, este simples calculo revela que o atomo de In difunde-se
consideravelmente bem, o que também concorda com nossos resultados experimentais.

Resumindo, o comportamento observado pode ser explicado por uma auto
difusdo dos aglomerados ricos em In para a camada de c-InGaN circunvizinha, assim
como também por uma difusdo adicional dos atomos de In para a barreira de c-GaN.
Isto explica a luminescéncia ao redor de 2,8 eV que encontramos no espectro de PL da
amostra tratada a 750°C por 10 h (vide Figura 4.5), a qual pode estar relacionada com a
emissdo do gap de uma camada regenerada de contetido de In x=0,2. Isto € confirmado
por medidas de micro-Raman da amostra tratada a 1000°C por 2h (Figura 4.7), a qual
exibiu somente um pico de fonons associado a c-InyGa;xN, a partir do qual se obtém
que x=0,2.

Uma vez que os aglomerados de In aparentemente desaparecem para
temperaturas superiores a 750°C, ¢ muito provavel que ndo ocorra decomposi¢do
espinodal, ou o que seria equivalente: ndo hé fortes raz8es para acreditar na existéncia
da segregacdo sob o ponto de vista termodindmico. Desse modo, dos dois mecanismos
teéricos propostos, nossos resultados e andlises indicam que o segundo € o mais

provavel'®,

4.4 Conclusoes

Em suma, parecem existir evidéncias suficientes que os QDs auto-organizados
nas camadas de InGaN sdo responsaveis por um canal de emiss3o de luz importante nos
dispositivos optoeletronicos baseados nos nitretos.

O fato da emissd3o de nossas amostras ser observada para energias menores do
que o gap da liga do material e de que a alta eficiéncia na recombinag¢io dos portadores
contrasta com a quantidade de defeitos presente no material, nos leva a concluir que o
processo de emissdo em nosso material é comandado por efeitos de localizagdo de
portadores.

Face ao discutido acima, podemos dizer que tanto as medidas de PL como as de
Raman e HRXRD sugerem que a fase rica em In das camadas de c-InGaN é
termodinamicamente estivel até aproximadamente 700°C, sendo que para temperaturas
superiores a 750°C fica evidente a existéncia de uma difusdo de In da fase rica para as
camadas de c-InGaN, e destas para as barreiras de c-GaN. Nossos resultados suportam a

suposi¢do de que a formagdo das estruturas ricas em In tipo QD durante o crescimento
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do c-InGaN pode ser devida a segregac¢do superficial ao invés da separagdo espinodal no
bulk.

Mostramos que as propriedades do c-InGaN estdo mais definidas pela
nanoestrutura do que pela composi¢do bulk do mesmo. A luminescéncia para valores
menores do que o gap da liga surge pela presenga de pontos quénticos, cuja composi¢do
ndo muda com o nivel de incorporagdo do indio. O InGaN atua como um sistema de
captura de portadores altamente sofisticado: portadores de carga formados por excitagido
elétrica ou foto-excitagdo sdo capturados por pontos quénticos de InGaN antes de que
eles possam recombinar em deslocagdes que normalmente existem no material, mesmo
no de melhor qualidade. Uma vez que estes sdo capturados, sua recombinagdo se d4 na
forma radiativa, emitindo fétons. Como conseqiiéncia, ndo € a perfei¢do na estrutura das
camadas de InGaN que guiard o caminho para desenvolver dispositivos com
desempenho superior, baseados em InGaN. Muito pelo contrario, é precisamente na
impossibilidade de obter um material perfeito que estd a chance do futuro

desenvolvimento de dispositivos eficientes baseados em InGaN.
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Capitulo S

S. c-AL;Ga; ;N

5.1 Introdugéo

Ligas semicondutoras com variagdo de composi¢do tém atraido consideravel
interesse devido as suas aplicagdes em dispositivos microeletrdnicos, optoeletrdnicos e
fotovoltaicos. Neste capitulo vamos estudar especificamente a liga de c-AlyGa; N, a
qual exibe propriedades fisicas interessantes tais como alta condutividade térmica, largo
offset para confinamento de portadores tanto na banda de condugdo como na de

valéncia, grandes valores de gap, etc.

E bem conhecido que na liga ternéria c-Al,Ga;..N ha miscibilidade ndo somente

146,147,

entre as substincias como também entre os gaps 18149 Foi mostrado que em um

sistema de Al,Ga;xN onde haja bom casamento de parimetros de rede, a temperatura
critica de miscibilidade do gap é o bastante baixa'>, de modo que espera-se ter
aproximadamente uma solugfo sélida real em condigdes normais. Deste modo, quando
se cresce 0 c-AlyGa;<N, em principio é possivel variar o gap do material de 3,16 eV* a
6,02 eV, valores estes dos gaps do c-GaN e do c-AlN, respectivamente, a 300 K.
Devido a isto, pogos quanticos de c¢-AliGa;xN/GaN sdo sistemas promissores para
aplicagbes em diodos emissores de luz e diodos lasers por operarem em comprimentos
de onda curtos na regido do UV. Além disto, é importante ressaltar que os citados
offsets largos nos QWs originam transigdes intrabandas na regiio do infravermelho, de
vital importincia para o emprego em telecomunicagdes.

Atualmente, modernos dispositivos sfo vendidos no mercado operando nas
regides espectrais verde, azul e ultravioleta’, assim como transistores de alta
mobilidade eletronica (High Electron Mobility Transistors — HEMTs) e de
heterojungdes bipolares (Heterojunction Bipolar Transistors- HBTs), ambos operando
em alta voltagem e de alto poder de operagio na faixa de microondas'?!. Todos esses
dispositivos possuem como caracteristica estrutural comum camadas de AlxGa;«N ou
estruturas MOW (Multiple Quantum Wells) de AlyGa;xN/GaN. Além disto, para
aplicagdo em dispositivos eletronicos e optoeletronicos avangados, a obtengdo de
AliGa; 4N € de crucial importincia, ja que camadas cladding contendo Al usadas para

confinamento éptico sdo imprescindiveis. As camadas de AlyGa; N ndo s6 melhoram o

83



confinamento de portadores como também diminuem a rugosidade na superficie do
filme.

Como ja foi dito, até o momento todas as aplicagdes em dispositivos t€m sido
feitas com o material hexagonal. No entanto, as estruturas de AlyGa;..N hexagonal
mostram uma forte polariza¢do espontdnea orientada ao longo do eixo hexagonal “c”
assim como fortes polarizagSes piezoelétricas provocadas pelo strain. Tais polarizagdes
induzem campos elétricos que, em pogos quénticos, causam um forte efeito Stark de
confinamento quéntico (Quantum Confined Stark Effect, QCSE), o qual deteriora
severamente a eficiéncia na emissio devido a separagdo espacial das fungdes de onda de
elétrons e buracos!. Como foi comentado, reduz-se esses efeitos indesejaveis usando a
modifica¢do cubica metaestavel do Al,Ga,«xN e do GaN sempre quando o crescimento é
feito na diregdo (001)'®. Em vista disso, estudamos as propriedades Opticas de diversas
heteroestruturas MOW de AlGa;N/GaN variando o nimero de pogos e barreiras e
respectivas larguras, bem como a composi¢do da liga x. Para isto usamos basicamente

as técnicas oOpticas anteriormente descritas e usadas em nossas analises do c-GaN, do c-

GaN dopado com C e do c-InGaN.

5.2 Crescimento do c-AlGaN e descrigdo das amostras estudadas.

As nossas estruturas foram crescidas sobre substratos de GaAs (001) por um
sistema de MBE Riber-32, equipado com células de Knudsen que proporcionam fluxos
de Al e Ga em forma elementar. Para o nitrogénio, foi usada uma fonte Oxford Applied
Research CARS 25 RF de plasma ativado. As camadas foram depositadas sobre o
substrato a temperatura de 720 °C. Durante o crescimento, o processo foi monitorado
continuamente por difragdo de elétrons refletidos de alta energia (RHEED) e por
sistemas de gravagdo das imagens do RHEED. Maiores detalhes sobre o crescimento
podem ser encontrados na referéncia®.

As estruturas das amostras crescidas t€ém em comum as seguintes caracteristicas:
uma camada byffer de GaN de 300 nm depositada em substrato de GaAs, sobre a qual
cresceu-se uma camada de Al,Ga,N livre de tensdes de 350 nm (espessura em que a
camada ja se encontra relaxada); logo em seguida, depositou-se as camadas de QWs de
GaN com barreiras de AlyGa;.xN de igual teor de Al (mesmo x); e, para finalizar, uma
camada cladding de AlyGa;, N de 50 nm. Experimentos de HRXRD revelaram a
qualidade cristalina e a composi¢do das amostras'®. O esquema a seguir mostra um

desenho geral das mesmas.
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Fig. 5.1 - Esquema da estrutura geral das amostras de MOWs de Al,Ga, . N/GaN estudadas.

5.3 Método k-p - Teoria da massa efetiva

Os niveis de energia de confinamento foram calculados pelo grupo tedrico do
LNMS. Utilizando o método k.p foi usado um modelo de Kane de oito bandas'®
generalizado para tratar diferentes materiais. Esse modelo leva em consideragdo buracos
pesados, leves e split-off, assim como os elétrons de condugfio. Os MQOWs foram
tratados como super-redes. Os pardmetros de massa efetiva utilizados nos célculos
foram obtidos a partir de célculos de primeiros principios’’, onde os valores para o
AlGa;«N foram linearmente interpolados entre 0 GaN (x = 0) e o AIN (x = 1).
Assumiu-se interfaces de c-AlyGa;..N/GaN ideais no MOW. A relagdo para o offset
entre a banda de valéncia e a de condugdo foi assumida como 60:40. Para a largura da

barreira foi tomado um valor de 200 A, de forma que os pogos estejam isolados. A

descrigio formal do método aplicado pode ser encontrada na referéncia 131.
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5.4 Resultados experimentais

Inicialmente, apresentamos na Tabela VII abaixo um resumo das caracteristicas

das amostras que analisamos:

Tabela VII. Estrutura das amostras estudadas, apresentando a composi¢iio da barreira
de Al,Ga,,N e as caracteristicas dos pocos quinticos de GaN crescidos

(quantidade e espessura).
#1 (635) Alg25Gag75N 5 QWs largura: 2,5 nm
#2 (637) Al 0,24 Ga ()’76N S OWs largura: 5,0 nm
#3 (650) Alg;GagoN 20 OWs largura: 5,0 nm
#4 (655) Alg4Gags5aN 3 OWs larguras: 2,5/5,0/7,5 nm

As Figuras 5.2 e 5.3 mostram os graficos de PL das amostras #1, #2 e #3 as
temperaturas de 4K e 300 K, respectivamente. Uma caracteristica dominante observada
em todos os espectros € a emissdo devida ao confinamento de portadores nas estruturas
dos MOWs de GaN com barreiras de AlyGa;N. Os valores para o gap do c-GaN bulk a
4 K e a 300 K encontrados a partir de ajustes dos espectros de fotorefletdncia para uma
amostra tipica de c-GaN foram de 3,30 eV e 3,25 eV, respectivamente (vide Figura
5.10). Podemos constatar que as transigdes referentes aos pogos de c-GaN situam-se em
uma regido de energia superior & do gap do c-GaN (bulk), como era de se esperar,

devido ao confinamento imposto pelas barreiras de Al,Ga;.xN.
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Fig. 5.2 - Espectros de PL a 4K para as amostras #1, #2 e #3. A linha vertical tracejada
indica a transigfio referente ao gap do bulk do c-GaN a 3,30 eV (a 4 K). As setas
indicam as transigdes referentes aos pogos quinticos em cada amostra.
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Fig. 5.3 - Espectros de PL a 300 K para as amostras #1, #2 e #3. A linha vertical tfracejada
indica a transicfio referente ao gap do bulk do c-GaN a 3,25 eV (a 300 K). As setas
indicam as transig¢ées referentes aos pogos quinticos em cada amostra.



Com o objetivo de comprovar que as transi¢Ges anteriores s3o realmente devidas
a recombina¢des dentro de pog¢os quinticos, fizemos medidas de fotorefletincia
variando a poténcia de excitagfio & temperatura de 2K. As Figuras 5.4 e 5.5 a seguir
mostram que as posi¢des dos picos de PL para as amostras #1 e #2 sdo insensiveis a
poténcia do laser, e suas intensidades aumentam proporcionalmente a esta. Este €
precisamente o comportamento esperado para combinagdes radiativas intrinsecas que
envolvem portadores confinados em pogos quénticos, em que, 8 medida que aumenta a
intensidade do laser, aumenta a populagdo dentro dos niveis de energia confinados no

pogo, de modo que a emissdo (E, =E;™ +E* + E") tona-se cada vez mais

intensa com o aumento da poténcia, sem mudar sua energia.
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Fig. 5.4 - Espectros de PL da amostra #1 sob diferentes poténcias de excitacio a 2 K. Pode-se
perceber que a posigiio do pico (marcada pela linha vertical tracejada) nio sofre
deslocamento.
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Fig. 5.5 - Espectros de PL. da amostra #2 em diferentes poténcias de excitagiio a 2K. Pode-se
perceber que a posi¢iio do pico (narcada pela linha vertical tracejada) nio sofre
deslocamento.

Outra caracteristica comum aos graficos das Figuras 5.2 e 5.3 é a presenga de
oscilagdes localizadas para valores de energia menores do que o gap do material, que se
explica como oscilagdes de Fabry-Perot produzidas pela interferéncia da luz emitida
pela amostra entre as camadas. Para demonstrar isso, ajustamos essas oscilagdes com a
expressa’iol“:

4t n(A)h
I.(A\)=A]1-cos % (5.1)

onde I,(1) € a intensidade da luz refletida, n (4) ¢é o indice de refragdo do material que

depende do comprimento de onda A, 4 € a espessura das camadas e 4 é uma constante.
O ajuste foi feito sem se considerar a variagdo das oscilagdes de Fabry Perot com o
indice de refragdio que se torna mais pronunciada para baixas energias, resultando em
oscilagbes de periodo maior que fogem ao ajuste feito. Os resultados para a amostra #1

sdo mostrados para 4,5 e 300 K nas Figuras 5.6 e 5.7, respectivamente.
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Além das oscilagdes, outra caracteristica também é observada nos espectros de
PL, a qual corresponde as emissdes de energia imediatamente abaixo da emissdo
principal do material. Essas emissdes sdo atribuidas, como explicado no capitulo
anterior, aos defeitos estruturais ligados ao strain que o c-GaN apresenta quando
crescido, € as mesmas acabam se misturando as oscilagdes de Fabry Perot,
comprometendo, nesta regido de energia, o casamento entre o espectro de PL e o ajuste

teorico.

T=45K —— PL amostra #1
’ ajuste F. Perot

Intensidade de PL (unidades arb.)
—

22 24 26 28 30 32 34 386
Energia (eV)

Fig. 5.6 - Espectro de PL a 4,5 K e correspondente curva de oscilagdes de Fabry-Perot para a
amostra #1 (vide texto).
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Fig. 5.7 - Espectro de PL a 300 K e correspondente curva de oscila¢des de Fabry- Perot para
a amostra #1 (vide texto).

Agora analisaremos com mais detalhes a amostra #1, a qual compreende cinco
QOWs idénticos de GaN de 2,5 nm de largura separados por barreiras de Alg2sGag7sN
com largura de 5 nm. A Figura 5.8 mostra os espectros de PL variando a temperatura
entre 1,73 K e 300 K. O pico principal observado em cada espectro se localiza acima do
gap do c-GaN bulk (este denotado na figura por linhas tracejadas, correspondendo as
temperaturas de 4 e 300 K). Como ja explicamos anteriormente, estas fortes emissdes
radiativas ocorrem nas regides dos QWs de c-GaN. Além disto, para todas as
temperaturas, os espectros de PL também mostram oscilagdes devidas a interferéncia de

Fabry-Perot que ocorre nos filmes, as quais dominam nas energias abaixo de 3,2 eV.
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Fig. 5.8 - Espectro de PL da amostra #1 variando a temperatura de 1,73 a 300 K. As linhas
verticais tracejadas indicam as transi¢des referentes ao gap do bulk do c-GaN a
3,25eV (300 K)ea 3,30 eV (4 K).

Também foram realizadas medidas de fotorefletincia para a amostra #1 a
temperatura ambiente. Na Figura 5.9 comparamos espectros de PR dessa amostra e de c-
GaN bulk tipico, a essa temperatura. No espectro da amostra #1 identificamos uma
absorgdo para energias superiores a do gap do c-GaN bulk, que atribuimos a transigdo
ocorrida nos QWs de c-GaN, em 3,40 eV (energia compardvel com a obtida por PL de
3,397 eV a 300K). Este valor foi obtido pelo ajuste teérico da curva experimental com o
modelo de Aspnes™ da primeira derivada da fungio dielétrica ndo perturbada, FDFF
(First Derivative Functional Form) ja& comentado no item 2.3.4. O ajuste esta
representado na figura por uma linha s6lida negra. Escolhemos em particular a FDFF
em virtude de ser a mais apropriada para descrever transi¢des localizadas espacialmente,
tais como confinamento em QWs ou transigdes excitonicas. Com respeito ao espectro de
c-GaN bulk, vemos uma clara absor¢do a qual atribuimos ao gap do material. Neste
caso, escolhemos a terceira derivada da fungfo dielétrica nio perturbada do modelo de
Aspnes (TDFF, Third Derivative Functional Form) para o ajuste da curva, ja que é a
forma mais apropriada para aplicar em transi¢Ges banda-banda (vide item 2.3.4). Do
ajuste obtivemos o valor de 3,25 eV para a transi¢do do gap do c-GaN bulk. Uma vez
que tal valor é inferior ao da transi¢do dos OWs de 3,40 eV, comprovamos a existéncia

de confinamento de portadores nos OWs.
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Fig. 5.9 - Espectros de PR da amostra #1 e do c-GaN bulk 3 temperatura de 300 K e
correspondentes ajustes tebricos (vide texto). As linhas verticais tracejadas

indicam as transi¢des a 300K obtidas a partir dos ajustes referentes as absorgdes
dos QWs de c-GaN a 3,40 eV e do c-GaN bulk a 3,25 eV.

Para interpretar corretamente os dados de PL e PR, célculos k.p™! de estrutura
eletronica nos QWs foram realizados encontrando que a transi¢io de menor energia
entre o elétron e o HH ocorre em QWs isolados, sem a formagdo de mini-bandas. Os
valores de 3,437 eV e 3,392 eV foram obtidos para tal transi¢do a 1,7 e 300 K,
respectivamente. Os quais estio em boa concordincia com os resultados de PL

mostrados na Figura 5.8 de 3,439 eV e 3,397 eV. As energias de confinamento obtidas
para o elétron (129 meV) e para o HH (30 meV), quando somadas, obtém-se o valor de
159 meV para a energia de confinamento dos portadores no QW, o qual é similar ao de

150 meV obtido a partir dos resultados da figura anterior (3,40eV-3,25¢V = 0,15 eV).

93



344 |-
342 - -
3,40 [- =
338l B Amostra #1 PL experimental
% ' Amostra #1 PL teoria*
S 336 {*S.CP. Rodrigues, Tese de Doutorado, IFUSP(2001)}
3,34 |
@330l @ c-GaN bulk PR experimental
L= Ajuste de Varshni
3,30 |
3,28 |
3,26 -
3'24 1 L 1 [l 1 | 1
0 50 100 150 200 250 300

Temperatura (K)

Fig. 5.10 - Variagio com a temperatura da energia dos picos de PL dos QWs obtida
experimentalmente (quadrados sélidos) e via cdlculos ab initio (linha sélida negra).
Mostra-se também a variacdo do gap de c-GaN bulk obtida experimentalmente a
partir de medidas de PR (circulos sélidos) e pela férmula de Varshni (linha
tracejada).

Na Figura 5.10 mostramos a variagdo com a temperatura da energia dos picos de
PL dos QWs (mostrados na Figura 5.8). Os valores experimentais s3o representados por
quadrados sélidos e os obtidos por célculos k.p, detalhados anteriormente, por uma
linha sélida. Como se observa, os valores calculados se ajustam bem aos valores
experimentais. Na mesma figura mostra-se a variagdo da energia do gap de c-GaN bulk,
obtida experimentalmente a partir de medidas de PR, representada por circulos sélidos e
os valores calculados pela formula de Varshni (Eq.3.1), representados por uma linha
tracejada. Novamente neste caso verificamos uma concordéncia entre valores medidos e
calculados. Comparando as curvas observamos um constante off-set entre o gap de
energia do c-GaN bulk e a transi¢do do QW para cada temperatura. Isto € um indicativo
de que os coeficientes de expansdo do c-GaN e do AlGaN sdo praticamente iguais,

mesmo para elevados teores de Al (x= 0,25 para a amostra #1).
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5.5 Caélculo do espectro de fotoluminescéncia

5.5.1 Teoria

Alguns dos espectros de fotoluminescéncia obtidos experimentalmente foram
comparados com o previsto teoricamente por S. C. P. Rodrigues et al.'%’. Para obter-se o
espectro de fotoluminescéncia € necessario primeiramente obter os estados de elétrons e
buracos a partir da Hamiltoniana 8x8de Kane para o célculo da estrutura de bandas.
Incluem-se entdo os termos extras referentes a diferenga de materiais que os pogos
apresentam. Visto que as citadas previsdes tedricas foram feitas somente para os
espectros experimentais a baixa temperatura, a variagdo do gap com a temperatura ndo
foi considerada, apenas sendo incluida a contribuig8o induzida pela parte hidrostatica da
tensdo, a qual provoca um deslocamento de energia. Como no caso que estudamos,
consideramos um sistema de strain biaxialmente compressivo, a componente
hidrostatica da tensdo aumenta a energia do gap.

Num experimento de fotoluminescéncia os pares elétron-buraco sfo excitados
opticamente. Os pares excitados relaxam em torno de distribui¢des de quase-equilibrio
térmico. Os que sdo termalizados recombinam radiativamente para produzir a emissgo.

A intensidade da luminescéncia ¢ dada de forma geral pela seguinte expressio:

ho’ ,.
](a))zzcw i 7f

52
7 (E,—E,-hw)* +y], 6:2)

) .
e

N.(1-N
moczgﬁf 1( f)

onde,

_2filp )
Y my (E,~E,)

(5.3)

¢ a forga do oscilador da transigdo de dipolo 6tica entre o estado inicial |i) e o estado
final | f) sob luz polarizada na dire¢do x; E, e E,, sdo os estados de energia inicial e

final, respectivamente; N, € N, as probabilidades de ocupagdo desses estados, e 7, , é

o alargamento da transi¢do devido ao tempo médio finito. No caso que tratamos, 0s
estados inicial e final sfio os auto-estados de energia confinados dentro do pogo
quéntico.

Os estados da banda de condug@o e valéncia (buracos pesados, leves e de split-

off) serdo indexados por n, e n,(q= hh, lh e so) para buracos, respectivamente. As
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bandas sdo bidegeneradas em toda a extensdo da zona de Brillouin devido aos estados

de spin o, para elétrons € o, (g = hh, lh e so) para buracos que assumem os valores

n A E) | L E) e

“spin up” e “spin down”. Entio, os estados iniciais na Eq.(5.2) s3o

nu b E), [ TE), |y L E), |, T E),

n, T I?) As energias

os finais sdo ln,,,, Tl?),
do estado inicial, £, e final, £, independemde o, € o, .

Nesse sistema de pogos quénticos, as probabilidades de ocupagdo N, e N, sdo
fungbes da temperatura, dadas pela func¢do de distribui¢do de Fermi:

N 1

,E= E, (k)-E; |/
? el ® f]kT+1

(5.4)

e para buracos:

1

[I—Nn,f]= 20 T (-5)

onde k é a constante de Boltzmann.

5.5.2 Exemplos de comparagdo

Para fazer a comparag¢do dos experimentos com a teoria comeg¢amos analisando o
espectro de PL a 15 K da amostra #4, a qual se compde de trés pogos de
Alp 43Gag s:N/GaN/Alp 43Gag 52N isolados com larguras 2,5 nm, 5,0 nm e 7,5 nm. O
espectro de PL de um sistema deste tipo, com trés QWs de larguras diferentes, deve
exibir trés picos provenientes do confinamento de portadores em cada QW. E bem
sabido que, quanto menor a largura do QW, maior o confinamento dos portadores,
produzindo o deslocamento dos niveis para cima, o que implica em emissdes radiativas
com energias maiores. Deste modo, espera-se que em nossa amostra a emissdo
proveniente do pogo de largura menor (2,5 nm) seja a de maior energia e assim
sucessivamente com as outras duas.

A Figura 5.11 mostra o espectro de PL. da amostra #4, onde a linha tracejada
indica o valor do gap do c-GaN (bulk) para esta temperatura. Os picos localizados em
3,49 e 3,35 eV sdo bem resolvidos no espectro € os identificamos como transi¢es
provenientes do QW de 2,5 nm e 7,5 nm, respectivamente. A emissdo proveniente do
QW de 5,0 nm ndo € muito bem definida. Apds o ajuste do espectro com muiltiplas
gaussianas, atribuimos-lhe a energia de 3.41 eV. Supomos que esta emissio esteja

misturada. As emissdes com energia abaixo do c-GaN bulk sdo devidas a defeitos
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estruturais acrescidos a oscilagées de Fabry Perot, igualmente ao caso das amostras #1,
#2 e #3.

E bom ressaltar que ndo foi possivel detectar as emissdes provenientes da liga
com o nosso equipamento de PL, ja que precisamos usar um filtro que corta o espectro
acima de 3,64 eV para evitar que entre no espectrometro a linha do laser, o qual emite a

3,84 eV, de modo que qualquer transi¢do existente acima daquele valor € inatingivel.
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Fig. 5.11 - Espectro de PL a 15K para a amostra #4. A linha vertical tracejada indica a

transicio referente ao gap do bulk do ¢-GaN a 15 K. As linhas sélidas representam
as transi¢des referentes ao cdlculo teérico para cada QW.

Os calculos teodricos deram como resultado a posigdo e intensidade das emissdes
dos trés OWs, as quais sdo indicadas na Figura 5.11 por linhas sélidas. Os valores
obtidos foram de 3,52 eV para o pogo de largura 2,5 nm (linha cinza clara), 3,40 eV
para o de 5,0 nm (linha cinza escura) e de 3,36 eV para o que tem 7,5nm (linha negra).
Os valores experimentais obtidos estdo em concordincia com os calculados.

Continuando a comparagéo dos resultados experimentais com os calculados,
mostraremos em seguida o espectro da amostra #2, que consiste de cinco OWs de

Aly24Gag 76N/GaN/Aly24Gag 76N de largura 5,0 nm. Devido ao fato de serem idénticos,
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os picos de luminescéncia provenientes do confinamento de portadores devem coincidir
em energia. A Figura 5.12 mostra o espectro de PL da amostra #2 a 2K, onde a linha
tracejada indica o valor do gap do c-GaN (bulk) a essa temperatura. Observamos que o
pico correspondente 2 transi¢fo radiativa nos pogos € largo. Isto se deve ao fato de que
as emissOes dos cinco QWs na pratica no coincidem exatamente, ji que os pogos ndo
sdo perfeitamente iguais, resultando no alargamento do pico. A transi¢do observada em
3,4 eV € devida as inclusGes hexagonais que se formam no material cibico durante o
crescimento do c-GaN.

O célculo tedrico, neste caso, visou determinar as energias de transi¢do com e
sem strain. Como se pode observar na Figura 5.12, o valor obtido sem strain (3,334 eV)
¢ o que se ajusta melhor ao valor experimental. Deste resultado podemos inferir que

OWs da amostra #2 sdo livres de tensSes (unstrained).

- T=2K 3,334 eV : 3,368 eV
t amostra #2 unstrained s}rained

Intensidade de PL (unidades arb.)

" N i
28 29 30 31 32
Energia (eV)

L

Fig. 5.12 - Espectro de PL a 2K para a amostra #2. Os picos indicados por setas
correspondem as transi¢des calculadas para os QW' strainded e unstrained. A linha
vertical tracejada indica a transi¢io referente ao gap do bulk do c-GaN em 3,30

eV.

O ultimo exemplo que mostraremos comparando a experiéncia com as previsdes
tedricas € o observado na Figura 5.13. A mesma exibe o espectro de PL da amostra #1 a

2K, a qual se compde de cinco QWs isolados de Aly25Gag75sN/GaN/Alg 25Gag 75N, todos
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com 5,0 nm de largura. Como no caso da amostra #2, espera-se apenas um unico pico de

emissdo. Entretanto, pelas mesmas razdes comentadas anteriormente para a amostra #2,

a emisso que obtivemos também ¢ larga.

O cilculo tedrico feito para este caso, em que se considerou auséncia de strain,
deu como resultado o valor de 3,438 eV para a transi¢do do QW, o qual se ajusta bem ao
pico experimental. Disto inferimos que também nesta amostra os pogos ndo estdo

tensionados.

T=2K

Y
Amostra #1 3,438 eV

Intensidade de PL (unidades arb.)

] ! ] !
3,0 3,2 3.4 3,6
Energia (eV)

N
o
N
[

Fig. 5.13 - Espectros experimental (linha escura) ¢ teérico (linha clara) de PL para a amostra
#1 a 2K. O pico indicado por uma seta representa a transi¢io do QW unstrained. A
linha vertical tracejada indica a transig¢iio referente ao gap do bulk do c-GaN em

3,30 eV'®,

5.6 Conclusdes
Neste capitulo, utilizando as técnicas Opticas de PL e PR, estudamos a fase

clibica de MOWs de GaN/AlGa; 4N, crescida em substratos de GaAs (001). Analisando
diversas amostras diferindo entre si pelo niimero e largura dos QWs e pela composigio
da barreira, notamos, como caracteristica geral, que as emissdes dominantes observadas
nos espectros de PL s3o devidas as transi¢8es entre niveis de energia de confinamento

de portadores nos QWs. Verificamos também que a intensidade dessas emissdes
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aumenta com a quantidade de pogos existentes na amostra. Além disto, a partir da
comparac¢do dos dados de PR obtidos para as camadas relaxadas de c-GaN bulk e para
os MOWs de GaN/AlGa;N (ambos crescidos sobre 0 mesmo substrato), encontramos
o valor de 150 meV para a energia de confinamento dos portadores nos OWs. Este
resultado experimental estd em boa concordincia com o calculado a partir do método
k.p, assumindo interfaces ideais entre o c-GaN e o c-AlGaN. Também comparamos
alguns espectros de PL obtidos a baixas temperaturas com calculos teéricos feitos por
nosso grupo, concluindo ndo haver tensdes nas amostras, o que, somado aos outros
resultados acima, revela-nos uma boa qualidade das estruturas cubicas de MQOWs
estudadas. _

Finalizando, mostramos também a possibilidade de se variar a faixa de energia
de luminescéncia dos OQWs de c-GaN/AlGa; N entre 3,25 eV e 3,4 eV a partir das
variagdes seletivas do teor de Al nas barreiras e da largura dos QWs.

As técnicas de PL e PR demonstraram ser uma vez mais ferramentas poderosas
para estudar transi¢Ses Opticas na série dos MQW:s cibicos crescidos sobre substratos de
GaAs (001).

Os resultados apresentados neste capitulo s3o de grande importincia para se
projetar e construir dispositivos optoeletronicos operando na regido de comprimentos de

onda curta (UV).

SEHVIC}O DE
BIBLIOTECAE

INFORMAGAO
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6. Conclusdes

Resumindo brevemente os resultados obtidos referentes ao ¢-GaN, achamos o
valor de energia do ponto critico da transig¢do principal, assim como a sua dependéncia
com a temperatura. Encontrou-se um valor de I para a transi¢do principal invaridvel
com a temperatura € muito maior do que o encontrado nas referéncias citadas, o que
atribuimos a presenga de distorgdes e strain inomogéneo residual. Depois da andlise das
amostras clbicas de GaN:C obteve-se que a qualidade cristalina das amostras dopadas
com C resulta ser melhor do que a da amostra ndo intencionalmente dopada. Este
resultado aparenta ser uma consistente verificagdo de como as impurezas de C entram
preferencialmente nos sitios das vacéncias de N melhorando assim a qualidade cristalina
durante o crescimento por plasma assisted MBE. A técnica de PLE foi usada pela
primeira vez para analisar o material cibico, mostrando-se muito eficaz para monitorar
a qualidade cristalina.

Mostramos que as camadas epitaxiais de c-InGaN apresentam um
comportamento peculiar, cujas propriedades s3o mais definidas pela nanoestrutura do
que pela composi¢do do mesmo. Concluimos que a luminescéncia para valores de
energia menores do que o gap da liga advém de pontos quénticos, cuja composigdo nio
muda com o nivel de incorporagdo do indio. O c-InGaN atua como um sistema de
captura de portadores altamente sofisticado: uma vez que estes sdo capturados, sua
recombinagdo se d4 na forma radiativa, emitindo fétons.

Do estudo dos MOWs de GaN/AlyGa;xN cubicos se obteve que as emissGes
dominantes observadas nos espectros de PL sd3o devidas as transi¢des entre niveis de
energia de confinamento de portadores nos QWs. Verificamos também que a
intensidade dessas emissdes aumenta com a quantidade de pogos existentes na amostra.
A partir da comparagdo dos dados de PR entre camadas relaxadas de c-GaN bulk e
MQOWs cuibicos de GaN/AlGa;«N, encontramos o valor de 150 meV para a energia de
confinamento dos portadores nos QWs, concordando com o valor calculado a partir do
método k.p.

Concluindo este trabalho, gostariamos de ressaltar a importdncia do estudo do
material cibico, por ser este uma opgdo promissora a ser empregada em dispositivos de
microeletrdnica, como substrato no crescimento de materiais ferroelétricos (os quais
apresentam estrutura cubica), em dispositivos optoeletronicos operando na regido de

comprimentos de onda curta (UV), etc.
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