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RESUMEN

El presente trabajo analiza y discute la simulacion de modelos computacionales basados en el
proceso de crecimiento epitaxial del semiconductor ternario nitruro de galio-indio (I/nGaN) sobre capas
buffer de nitruro de galio cubico (c-GaN). Los modelos emulan condiciones termodinamicas que
corresponden a la naturaleza de la técnica de Epitaxia por Haces Moleculares (MBE). Para este
objetivo, se empled la metodologia de la Dinamica Molecular, cuyo enfoque clasico permitié el anélisis
de un sistema atomico de cientos de miles de particulas. El codigo computacional utilizado fue
LAMMPS, el cual es de acceso abierto y tiene compatibilidad con los potenciales de Stillinger-Weber
para la descripcion de las estructuras cubica y hexagonal que se analizan. Los resultados de este
trabajo muestran la obtencién favorable de modelos que recrean el proceso de epitaxia, desarrollando
17 con fracciones molares de indio en un rango de 0 < x < 1. Los datos analizados de incrustacion
de fase hexagonal, dislocaciones y de rugosidad superficial muestran una tendencia favorable para
la estructura cubica en valores de x < 0.29. Para valores superiores a tal fraccién molar, estos tres
fendmenos de volumen y superficie tienden a incrementar drasticamente, debido a que la difusién de
atomos de indio tiende a transformar las secuencias de apilamiento en el crecimiento de la estructura
del ternario. La tendencia de los modelos de simulacion en comparacién con lo reportado en la
literatura experimental muestra que estos reproducen con gran acierto el comportamiento de los
sistemas atomicos bajo las condiciones termodindmicas predispuestas por la técnica, por lo que fue
posible proponer la exploracion de modelos con proporciones molares de indio no reportadas con
anterioridad, permitiendo hacer una prospeccion sobre el comportamiento estructural de crecimientos
hipotéticos que podrian darse a nivel laboratorio, toda vez que significan ventanas energéticas
importantes para el aumento de la eficiencia en los dispositivos basados en materiales lI-N.
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ABSTRACT

The present work analyzes and discusses the simulation of computational models based on the
epitaxial growth process of the ternary semiconductor indium-gallium nitride (/nGaN) on cubic gallium
nitride (c-GaN) buffer layers. The models emulate thermodynamic conditions corresponding to the
nature of the Molecular Beam Epitaxy (MBE) technique. For this purpose, the Molecular Dynamics
methodology was used, whose classical approach allowed the analysis of an atomic system of
hundreds of thousands of particles. The computational code used was LAMMPS, which is open access
and has compatibility with Stillinger-Weber potentials for the description of the cubic and hexagonal
structures analyzed. The results of this work show a series of favorable models that recreate the epitaxy
process, developing 17 models with different indium mole fractions in a range of 0 < x < 1. The analyzed
hexagonal phase, dislocations, and surface roughness data show a favorable trend for the cubic
structure at values of x < 0.29. For low values of molar fraction, the dislocation density and the surface
roughness tend to increase drastically because the indium atom diffusion tends to transform the
stacking sequences in the growth of the ternary structure. The tendency of the simulation models, in
comparison with the results reported in the experimental literature, shows that these reproduce with
great accuracy the behavior of the atomic systems under different molar fractions and the
thermodynamic conditions predisposed by the MBE technique, so it was possible to propose the
exploration of models with In molar fractions not previously reported, allowing a prospection on the
structural behavior of hypothetical growths that could occur at the experimental level, since these mean
an important energy window for the increase of efficiency in devices based on III-N materials.
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INTRODUCCION
Generalidades del nitruro de galio-indio

El desarrollo de Diodos Emisores de Luz (LEDs) comercialmente viables, cuyo éxito fue alcanzado en
la década de los noventas por el anélisis de compuestos I1I-N, marcé un hito de alta trascendencia en
la familia de los materiales IlI-V [1]. Desde aquellos afios hasta la fecha, gran parte de los avances en
optoelectronica no pueden describirse sin dicho grupo de materiales. Particularmente, existe un gran
interés por el nitruro de galio-indio (InGaN), ya que presenta varios atributos que lo convierten en un
material apropiado para la fabricacién de dispositivos de estado solido, cuyas aplicaciones se pueden
encontrar en la iluminacion blanca, la electronica de potencia y en celdas solares tipo tandem,
usandolo como heteroestructuras de InyGas..N/GaN [2,3]. Una de las caracteristicas fundamentales
del InGaN es su banda prohibida directa (Eg), la cual se puede ajustar desde valores de 0.65 eV
(infrarrojo) a 3.42 eV (ultravioleta), pasando a través de la region espectral violeta-azul, verde, amarillo
y rojo dependiendo de la fraccion molar de indio (indicada por el subindice x en la formula
estequiométrica) del compuesto [4]. Otras caracteristicas importantes son la alta movilidad del
portador tipo n, la resistencia a la radiacién y la absorcion éptica del orden de los 105 cm-! cerca del
borde de la banda [5,6].

Sin embargo, existe todavia una brecha en el conocimiento de algunas propiedades de InGaN, ya que
se calculan con base a los compuestos binarios nitruro de galio (GaN) y nitruro de indio (/nN), como
la brecha de banda, los parametros de la red, las constantes elasticas, la masa de electrones efectiva,
entre otros [7]. Ademas, el estado del arte sobre el material se ha centrado principalmente en el estudio
de la estructura hexagonal, porque es la fase termodinamica estable. No obstante, se estima que
podrian obtenerse mejores propiedades si el material crece en una fase cubica (metaestable). Esto
sugiere algunos desafios tecnoldgicos que imposibilitan que las aleaciones InGaN se utilicen de
manera efectiva para la energia fotovoltaica en tdndem y otras aplicaciones.

Sumado a lo anterior, uno de los inconvenientes centrales en la investigaciéon del InGaN es la
reduccion critica en la eficiencia cuantica en composiciones de aleacion superiores a x ~ 0.3. Este
problema se atribuye a multiples mecanismos subyacentes, como la alta densidad de defectos
puntuales y lineales como resultado del desajuste de la red entre capas y las bajas temperaturas de
crecimiento necesarias para lograr un alto contenido de In [8]. Otro mecanismo es la descomposicion
espinodal en el contenido intermedio de In que da como resultado peliculas con fases mixtas
hexagonales y cubicas [8]. Ademas, un mecanismo fundamental que se presenta en la fase hexagonal
es la polarizacion espontanea y piezoeléctrica que induce campos eléctricos en sentido opuesto al
campo de agotamiento de un diodo [9]. En contraste, en la fase cubica (zincblenda) no se exhibe
polarizacion debido a su estructura de centro-simetria [10]. Asimismo, como resultado de la tasa de
dispersion de fonones (vibraciones mecanica de largo alcance en la red) reducida debido a un mayor
grado de simetria de cristal, se intuye que los nitruros cubicos podrian presentar una mayor velocidad
de deriva de electrones saturados [11].

Por otro lado, los métodos mas comunes para crecer InyGas-xN son el Depésito Quimico de Vapor
Metal-Organico (MOCVD, por sus siglas en inglés) [12,13] y la Epitaxia por Haz Molecular (MBE, por
sus siglas en inglés) [14,15]; aunque también se ha empleado el Deposito por Capa Atémica Asistida
por Plasma (PA-ALD, por sus siglas en inglés) como alternativa a la técnica de crecimiento, ya que la

13
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formacion de peliculas delgadas a nanoescala esta bien controlada sobre un sustrato y eso permite
un espesor especifico a dimensiones atdmicas, como resultado de reacciones superficiales
autolimitadas [16,17]. Sin embargo, existen algunos retos en su aplicacion en semiconductores
nitruros y especificamente pocas investigaciones sobre InGaN que apoyan los fenomenos de
crecimiento de la pelicula mediante esta técnica [18].

Dado lo anterior, es notorio deducir que la comprension de la relacion entre las caracteristicas del
InGaN (6pticas, eléctricas y estructurales) y el rendimiento del dispositivo, es til para obtener
heteroestructuras del ternario con alta eficiencia, preferencialmente en estado cubico. Tedricamente,
desarrollar dispositivos con tal tecnologia, concretamente celdas solares, representaria eficiencias que
podrian alcanzar valores cercanos o inmediatamente superiores al 70%, considerando estructuras
multicapa o tandem [19], aunque el limite de Shockley-Queisser para estructuras homounion se estima
en 33.77% [20]. Hasta este momento, no se ha logrado la tecnologia basada en InGaN con fase cubica
pura.

Propuesta de investigacion

Como ya se ha descrito anteriormente, los compuestos basados en la familia Ill-N han sido de gran
interés debido a sus propiedades que mejoran las caracteristicas de diversos dispositivos
optoelectronicos. Experimentalmente, se ha logrado un gran avance en el desarrollo de diferentes
estructuras de tamafio nano y micrométrico que han permitido la fabricacién de dichos dispositivos,
cuyas aplicaciones pueden verse manifestadas en comunicacion, electrénica de potencia, iluminacion
y conversion fotovoltaica.

Sin embargo, existe un rezago en la descripcion tedrica de los fendmenos involucrados tanto en el
comportamiento de los dispositivos basados en llI-N, como en la explicacién de la formacion de las
estructuras meta-estables de dichos materiales. Diferentes autores han confirmado las ventajas que
tienen las estructuras cubicas IlI-N respecto a la fase hexagonal de estos materiales. Actualmente,
aun no es posible desarrollar dispositivos IlI-N de fase cubica que compitan comercialmente, ya que
existen inconvenientes de ausencia de sustrato nativo que evite una alta densidad de defectos y la
incorporacion o inclusion de fase hexagonal durante el crecimiento de peliculas delgadas de fase
cubica por cualquier técnica empleada [21-23].

Debido a lo complejo y costoso que puede resultar el proceso de crecimiento experimental del InGaN,
una gran alternativa para estudiar el comportamiento durante su proceso de deposito es la aplicacion
de simulaciones de caracter tedrico-computacional. Para satisfacer esto ultimo, en esta investigacion
se han desarrollado modelos computacionales del proceso de crecimiento del InGaN por MBE,
empleando Dinamica Molecular (DM). Dicha metodologia emplea mecénica clasica que permite
realizar la evolucion de un sistema atomico a través del tiempo [24], con la cual es posible analizar los
fendmenos de volumen y superficiales durante el proceso de crecimiento, generando una ventana de
oportunidades al comparar con estudios experimentales que a la fecha se han hecho al respecto.

Para poder efectuar lo anterior, se ha seleccionado el codigo computacional LAMMPS (Large-scale
Atomic/Molecular Massive Parallel Simulator), el cual es distribuido como codigo abierto bajo licencia
GPL (General Public License, por sus siglas en inglés), y cuyo funcionamiento esta basado en los
algoritmos y ecuaciones derivadas de la mecénica newtoniana [25]. Con el soporte de LAMMPS se
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han creado las plantillas que recrean los modelos de crecimiento epitaxial de un proceso tipico MBE,
considerando las condiciones termodinamicas durante el mismo.

Estructura de la tesis

Para una descripcion adecuada del desarrollo y los alcances del proyecto, el presente manuscrito se
encuentra dividido en capitulos, considerando la informacion que a continuacién se comenta: en el
capitulo 1, se detallan los fundamentos, tanto del marco tedrico que da sustento a los métodos,
técnicas y leyes empleadas, como del estado del arte que implica el actual escenario global de la
investigacion del material-semiconductor objeto de estudio. Asimismo, el capitulo 2 puntualiza la
metodologia aplicada para desarrollar los diversos modelos computacionales con los que se han
simulado el crecimiento del InGaN bajo la técnica de MBE. Por otra parte, en el capitulo 3 se analizan
y discuten los resultados derivados de la aplicacion de la metodologia anterior. Finalmente, en el
capitulo 4 se dan a conocer las conclusiones, las recomendaciones y los planteamientos de trabajos
a futuro que podrian dar continuidad a esta investigacion.

Objetivos
General

= Analizar los fenomenos del proceso de crecimiento epitaxial de peliculas delgadas binarias
(GaN) y ternarias (InGaN) a través del método de Dindmica Molecular.

Especificos

= Modelar el crecimiento epitaxial de la estructura zincblenda para el GaN e InGaN por DM.

= Optimizar una metodologia para el crecimiento de compuestos IlI-N en fase clbica con
diferentes concentraciones de indio que evite la inclusidn de fase hexagonal.

= Analizar el comportamiento estructural de los modelos recreados en relacion a su volumen de
defectos, rugosidad superficial y tiempos de crecimiento.

15



INTRODUCCION W

REFERENCIAS DE LA INTRODUCCION

1] S. Nakamura, G. Fasol, The Blue Laser Diode, 1st ed., Springer-Verlag Berlin Heidelberg, Berlin, 1997.

[2] C.A. Hernandez-Gutiérrez, A. Morales-Acevedo, D. Cardona, G. Contreras-Puente, M. Lopez-Lopez, Analysis of the
performance of InxGa1-xN based solar cells, SN Appl. Sci. 1. 628 (2019) 1-7. https://doi.org/10.1007/S42452-019-
0650-X/.

[3] S. Watson, S. Gwyn, S. Viola, G. Giuliano, T.J. Slight, S. Stanczyk, S. Grzanka, A. Yadav, D. Rowe, L. Laycock, K.E.
Docherty, E. Rafailov, P. Perlin, S. Najda, M. Leszczynski, A.E. Kelly, InGaN/GaN Laser Diodes and their Applications,
in: 20 Th Int. Conf. Transparent Opt. Networks, IEEE Computer Society, 2018: pp. 1-4.
https://doi.org/10.1109/ICTON.2018.8473864.

[4] J. Wu, When group-Ill nitrides go infrared: New properties and perspectives, J. Appl. Phys. 106 (2009) 011101.
https://doi.org/http://dx.doi.org/10.1063/1.3155798.

[5] E. Papadomanolaki, C. Bazioti, S.A. Kazazis, M. Androulidaki, G.P. Dimitrakopulos, E. lliopoulos, Molecular beam
epitaxy of thick InGaN(0001) films: Effects of substrate temperature on structural and electronic properties, J. Cryst.
Growth. 437 (2016) 20-25. https://doi.org/10.1016/j.jcrysgro.2015.12.012.

[6] D.S. Ukolov, N.A. Chirkov, R.K. Mozhaev, A.A. Pechenkin, Radiation Hardness Evaluation of LEDs Based on InGaN,
GaN and AlinGaP Heterostructures, 2019 IEEE 31st Int. Conf. Microelectron. MIEL 2019 - Proc. (2019) 197-200.
https://doi.org/10.1109/MIEL.2019.8889651.

[7] H. Gao, H. Ye, Z. Yu, Y. Zhang, Y. Liu, Y. Li, Point defects and composition in hexagonal group-IlI nitride monolayers:
A first-principles calculation, Superlattices Microstruct. 112 (2017) 136-142. https://doi.org/10.1016/j.spmi.2017.09.022.

[8] C. Tessarek, S. Figge, T. Aschenbrenner, S. Bley, A. Rosenauer, M. Seyfried, J. Kalden, K. Sebald, J. Gutowski, D.
Hommel, Strong phase separation of strained InxGa1-xN layers due to spinodal and binodal decomposition: Formation
of stable quantum dots, Phys. Rev. B. 83 (2011) 115316.
https://doi.org/10.1103/PHYSREVB.83.115316/FIGURES/14/MEDIUM.

9] A. David, M.J. Grundmann, A. David, M.J. Grundmann, Influence of polarization fields on carrier lifetime and
recombination rates in InGaN- based light-emitting diodes Influence of polarization fields on carrier lifetime and
recombination rates in InGaN-based light-emitting diodes, 033501 (2013) 1-4. https://doi.org/10.1063/1.3462916.

[10] S.F. Chichibu, T. Onuma, T. Aoyama, K. Nakajima, P. Ahmet, T. Chikyow, T. Sota, S.P. Denbaars, T. Kitamura, Y.
Ishida, H. Okumura, Recombination dynamics of localized excitons in cubic In x Ga 1 - x N / GaN multiple quantum
wells grown by radio frequency molecular beam epitaxy on 3C — SiC substrate Recombination dynamics of localized
excitons in cubic In x Ga 1 A x N O GaN multiple g, 1856 (2006). https://doi.org/10.1116/1.1593645.

[11] H. Vilchis, V.D. Compean-Garcia, |.E. Orozco-Hinostroza, E. Lopez-Luna, M.A. Vidal, A.G. Rodriguez, Complex
refractive index of InXGa1-XN thin films grown on cubic (100) GaN/MgO, Thin Solid Films. 626 (2017) 55-59.
https://doi.org/10.1016/J.TSF.2017.02.016.

[12] S. Jian, J.S. Jang, Y. Lai, P. Yang, C. Yang, H. Wen, C. Tsai, Mechanical properties of InGaN thin films deposited by
metal-organic chemical vapor deposition, 109 (2008) 360-364. https://doi.org/10.1016/j.matchemphys.2007.12.007.

[13] D.J. Kim, Y.T. Moon, K.M. Song, I.H. Lee, S.J. Park, Effect of growth pressure on indium incorporation during the growth
of InGaN by MOCVD, J. Electron. Mater. 30 (2001) 99-102. https://doi.org/10.1007/s11664-001-0107-y.

[14] Y.E. Romanyuk, D. Kreier, Y. Cui, K. Man, J.W. Ager, S.R. Leone, Molecular beam epitaxy of InGaN thin fi Ims on Si (
111): Effect of substrate nitridation, Thin Solid Films. 517 (2009) 6512-6515. https://doi.org/10.1016/j.tsf.2009.03.207.

[15] H. Turski, M. Siekacz, M. Sawicka, G. Cywinski, M. Krysko, S. Grzanka, |. Grzegory, Z.R. Wasilewski, C. Skierbiszewski,
Growth mechanism of InGaN by plasma assisted molecular beam epitaxy, 136 (2011) 3-8.
https://doi.org/10.1116/1.3590932.

[16] R.W. Johnson, A. Hultqvist, S.F. Bent, A brief review of atomic layer deposition: from fundamentals to applications,
Mater. Today. 17 (2014) 236-246. https://doi.org/10.1016/J. MATTOD.2014.04.026.

[17] N. Nepal, V.R. Anderson, J.K. Hite, C.R. Eddy, Growth and characterization of IlI-N ternary thin films by plasma assisted

16



INTRODUCCION <

[18]

[19]

[20]

[21]

[22]

[23]

[24]

[25]

[26]

\\\\\\\\\\\

atomic layer epitaxy at low temperatures, Thin Solid Films. 589 (2015) 47-51. https://doi.org/10.1016/j.tsf.2015.04.068.

M. Leskeld, M. Ritala, Atomic Layer Deposition Chemistry: Recent Developments and Future Challenges, Angew.
Chemie - Int. Ed. 42 (2003) 5548-5554. https://doi.org/10.1002/anie.200301652.

N. Akter, Design and Simulation of Indium Gallium Nitride Multijunction Tandem Solar Cells, Int. J. Res. Eng. Technol.
3 (2014) 315-321. https://doi.org/10.15623/ijret.2014.0301056.

S. Rihle, Tabulated values of the Shockley-Queisser limit for single junction solar cells, Sol. Energy. 130 (2016) 139-
147. https://doi.org/10.1016/j.solener.2016.02.015.

B.M. Shi, M.H. Xie, H.S. Wu, N. Wang, S.Y. Tong, Transition between wurtzite and zinc-blende GaN: An effect of
deposition condition of molecular-beam epitaxy, Appl. Phys. Lett. 89 (2006) 151921. https://doi.org/10.1063/1.2360916.

W.Y. Pang, I. Lo, S. Wu, Z.X. Lin, C.H. Shih, Y.C. Lin, Y.C. Wang, C.H. Hu, G.Z.L. Hsu, Growth of wurtzite and zinc-
blende phased GaN on silicon (100) substrate with sputtered AIN buffer layer, J. Cryst. Growth. 382 (2013) 1-6.
https://doi.org/10.1016/J.JCRYSGR0.2013.07.029.

T.Nakayama, Y. Takei, Surface strain and hexagonal/cubic polymorphism in InGaN epitaxy: First-principles study, Phys.
Status Solidi Curr. Top. Solid State Phys. 4 (2007) 259-261. https://doi.org/10.1002/pssc.200673308.

D. Frenkel, S. Beren, Understanding molecular simulation from algorithms to applications, 2nd ed., Academic Press,
San Diego, 2002. https://doi.org/https://doi.org/10.1016/B978-0-12-267351-1.X5000-7.

S. Plimpton, Fast Parallel Algorithms for Short-Range Molecular Dynamics, J. Comput. Phys. 117 (1995) 1-19.
https://doi.org/10.1006/JCPH.1995.1039.

C. Boudaoud, A. Hamdoune, Z. Allam, Simulation and optimization of a tandem solar cell based on InGaN, Math.
Comput. Simul. 167 (2020) 194-201. https://doi.org/10.1016/j.matcom.2018.09.007.

17



CAPITULO I - FUNDAMENTOS @

CAPITULO I - FUNDAMENTOS

1.1 InGaN: caracteristicas y aplicaciones

El InGaN ha demostrado ser un material con destacadas caracteristicas y propiedades para
aplicaciones optoelectronicas. Esto principalmente deriva de la posibilidad de modificar el ancho de
banda de energia prohibida (Eg) (y con ello la emision de longitudes de onda) a partir de la variacion
de la proporcién molar de indio (x) de la aleacidn [1,2]. Dicha fraccion molar regularmente es utilizada
entre 0.02 y 0.3; sin embargo, existen investigaciones que apuntan al uso de fracciones intermedias
(0.3 <x<0.6) yricas en indio (x < 0.6) [3-6]. Los valores de Eqtienen sus limites en los binarios y van
desde 0.65 eV (c-InN) hasta los 3.42 eV (c-GaN), siendo de tipo directo [7,8]. La longitud de onda
emitida se encuentra a partir del ultravioleta (GaN), recorriendo el espectro visible completamente
(violeta-azul, verde, amarillo, rojo) hasta el lejano infrarrojo (/nN). La Figura 1.1 muestra el ancho de
banda prohibida en funcion de la constante de red del compuesto, asi como las regiones del espectro
de luz visible, en donde las lineas representan los valores del ternario.
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Constante de red (A)

Figura 1. 1 Ancho de banda prohibida en funcién de la constante de red del InGaN. Las lineas
izquierda y derecha son de las fases estable y metaestable del material, respectivamente.

Acorde a lo anterior, el InGaN es fundamental para la elaboracién de LEDs de alto brillo, diodos laser
y celdas solares, actuando como capa activa [9,10]. Por ello, el conocimiento preciso del ancho de
banda de energia prohibida como funcién de la composicion de la aleacidn, es esencial para el disefio
y fabricacion de estos dispositivos. Los parametros fisicos que determinan las propiedades del InGaN
suelen obtenerse por interpolacion lineal tomando en cuenta la ley de Vegard [2]. La Energia de banda
prohibida del ternario esta dada por la composicion entre los valores de los binarios InN'y GaN, que
puede ser aproximada por:

E;(x) = xE;(InN) + (1 — x)Eg(GaN) (1)
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Donde los anchos de banda para el GaN e InN en fase estable a 300 K son Egcan=3.4 eV'y Eginn) =
0.7 eV, respectivamente. La ecuacion 1 puede ser mejorada afiadiendo un tercer término con un
parametro b conocido como “pardmetro de curvatura” (bowing), transformandose en

Ey(x) = xE;(InN) + (1 — x)Ez(GaN) + bx(1 — x) (2)

Tomando en cuenta los efectos no lineales de la aleacion, el parametro de curvatura b mide la
desviacion de una interpolacion lineal entre el InN y el GaN. Tanto estudios experimentales como
tedricos han sido llevados a cabo para determinar el valor de b. Sin embargo, alin no ha sido del todo
concluido su valor, dado que este puede estar fuertemente influenciado por diversos factores como la
presencia de esfuerzos, la separacion de fases, la medicion de la composicion de indio y la energia
prohibida [2,11,12].

Por otra parte, otras propiedades del InGaN se pueden calcular a partir de ecuaciones y la teoria de
semiconductores, haciendo ajustes en los modelos a partir de la dependencia de la proporcion molar
de indio, principalmente. La Tabla 1.1 resume algunas ecuaciones que permiten dichos calculos de
propiedades del InGaN, a partir de la investigacion de Mesrane et al [13] en 2015.

Tabla 1. 1. Ecuaciones propuestas para el calculo de algunas propiedades del InGaN [13].

Parametro Ecuacion

Afinidad electrénica x(Un.Ga;_xN) =4.1+0.734—-E;) (3)

. In,Ga,_,N)=017x+ (1 — 4
Masa efectiva de huecos my(IngGay_,N) x+(1—x) (4)

. In,Ga;_,N) =0.12x + 0.2(1 — 5
Masa efectiva de electrones M1 Gas N x 1=

Densidad efectiva de estados en la Ny(In,Ga,_,N) = (5.3x + 1.8(1 + x)) - 10° (6)
banda de Valencia

Densidad efectiva de estados en la Nc(neGay_N) = (0.9x + 2.3(1 + x)) - 108 (7)
banda de conduccidon

Permitividad Relativa eln;Gay—N) = 153x +89(1 - 2) (8)

Ancho de banda de energia prohibida Eg(InyGa;_xN) = x - Ef"™ + (1 —x) - E§*N — bx(1 — x) (9)

T
(Umax,i_Umin,i)(300)32
T
N )V(W)B4
B3
Nref(i)
300.

. i UO(NJ T) = min,i(;TO)Bl +
Movilidad del electron o hueco 1+(

(10)

Coeficiente de absorcion a(In,Ga,_N) = IOSJC (Epn — Eg) + D(Epp — Eg)? (1)
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1.2 Estructura cristalina

Un aspecto importante de las aleaciones InGaN, se deriva del hecho de que sus propiedades
fundamentales dependen de su estructura cristalina. Este tipo de aleaciones tienden a cristalizar en
una estructura hexagonal tipo wurtzita (denominada también como a), ya que es la fase estable a
temperatura ambiente y corresponde a un grupo espacial P6smc de acuerdo a tablas de cristalografia.
Esto significa que es resultado de la interpenetracién de dos redes hexagonales compactas con
atomos de Ga/ln en (0,0,0) y (%/3,"/3,'/2), y &tomos de N en (0, 0, u) y (%/3,'/3,'/2 + u), donde u representa
la longitud del enlace anion-cation y cuya razon respecto del parametro de red ¢ es cercana a 0.375
debido a limitaciones de simetria. Asimismo, la secuencia de apilamiento de la estructura wurtzita
responden a un patrén tipo ABABAB, donde cada atomo esta coordinado desde el centro de un
tetraedro con cuatro atomos de otra naturaleza que definen las aristas. Las figuras 1.2a y 1.2b
muestran un panorama de la estructura wurtzita y sus caracteristicas.

Por otra parte, es posible que la formacion de la estructura de la aleacién sea cubica tipo zincblenda
0 esfalerita (denominada también B), la cual es la fase transitoria 0 metaestable y puede convertirse
en wurtzita en condiciones de tratamiento térmico a mayor temperatura de obtencion. Esta estructura
corresponde al grupo espacial F43m en la tabla cristalografica y describe a dos arreglos clbicos
centrados en la cara (FCC) desplazados uno de otro a un cuarto de la diagonal principal; es decir,
estos sistemas incorporan a los elementos del grupo lll en (0,0,0) y al nitrdgeno en ('/s,'/4'/4).
Asimismo, tal como la wurtzita, también forma unidades tetraédricas, en donde atomos de nitrdgeno
se posicionan al centro, mientras que atomos de Ga o In se reparten en las aristas. Sin embargo, es
importante hacer nota que la secuencia de apilamiento es diferente a la hexagonal, dado que en su
tercera capa existe una rotacion de 60° respecto al eje c. Por ello, el apilamiento es tipo ABCABC,
donde A, B'y C representan enlaces anion-cation. Las Figuras 1.2c y 1.2d muestran las caracteristicas
de la estructura zincblenda.

a) b)

0090

i '&o JQ;C:) 0 °0°0°0
. cD p ?‘o.?o.‘oo
t @ o OO 5 Oc.‘-.-oo‘oo
,lfo & o : 00 ‘<?° """ <?°

N  Galn

c) v o 0. a0

o @ O
oO oa oo
% % . 90 oo oo
o o I+

u/
/

[0001]

[111]

Figura 1. 2. Estructura cristalina del InGaN: a) fase wurtzita; b) secuencia de apilamiento ABAB; ¢)
fase zincblenda y; d) secuencia de apilamiento ABCABC.
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Por otro lado, no existen sustratos nativos de InGaN. Asi que el sustrato a utilizar es un elemento de
alta relevancia, ya que tanto su estructura como el tratamiento superficial que se le aplique influira
fuertemente sobre la estructura cristalina crecida de las aleaciones IlI-N. En particular, la estructura
cubica puede crecerse epitaxialmente sobre sustratos con una estructura cristalina cubica similar,
como es el caso del arseniuro de galio (GaAs), silicio (Si) y 6xido de magnesio (MgO) en la direccion
(100) o como inclusiones cubicas dentro de la estructura. Sin embargo, esto no siempre sucede asi
debido a que un desajuste de la red cristalina puede inducir el crecimiento de la estructura hexagonal
en la sintesis del material [14].

Otro hecho importante en la estructura de este tipo de nitruros, se debe a que los enlaces que forma
el nitrdgeno con los elementos del grupo Ill son fuertes y altamente covalentes; estos influyen en la
estabilidad térmica y mecanica del material, ademas de que son resistentes a la degradacion de altas
corrientes eléctricas, condiciones de alta potencia y a la iluminacion intensa [14-16].

1.3 Relevancia de la fase ctbica

En el desarrollo de la investigaciéon sobre InGaN, se ha destacado que la estructura zincblenda
presenta ciertas ventajas (en comparacion con la hexagonal) que la hacen una mejor candidata para
desarrollo de tecnologia optoelectronica. Un aspecto primordial es su centro-simetria, ya que permite
que esté libre de efectos piezoeléctricos y de polarizacién espontanea de campos eléctricos inducidos
en las direcciones de crecimiento <001>. Asimismo, el rango de ancho de banda de energia prohibida
para la aleacion en su forma cubica es menor (0.65 a 3.2 eV), por lo que una menor cantidad de indio
puede lograr la emisién o absorcion del espectro de luz visible. Otros factores importantes de indole
electrénico que muestran superioridad de la fase zincblenda de los nitruros, derivan en una mayor
movilidad de portadores, mayor velocidad de deriva, mejor eficiencia de impurificacion, menores
masas efectivas y menores pérdidas Auger [4,17]. Finalmente, podriamos destacar de los nitruros
cubicos ventajas en la fabricacion, dado que es posible una integracién de dispositivos IlI-N con
tecnologia de silicio y un clivaje de mayor facilidad [17,18].

1.4 Problematica del InGaN

A pesar de lo expuesto anteriormente, existen aun un reto de tecnologia vacio en el conocimiento de
propiedades y caracteristicas del B-InGaN, lo cual dificulta la creacién de dispositivos basados en este
material que puedan competir comercialmente contra otros ya existentes. Los principales retos de la
investigacion a superar de este tipo de estructuras semiconductoras se resumen en los siguientes
puntos:

== Segregacion de indio. Dado que la longitud de enlace del indio es mayor a la del galio, sus
atomos tenderan a ser removidos hacia la superficie de crecimiento, por lo que aglomerados
de este elemento podrian llegar a formarse, lo que es conocido como efecto de segregacion
[19,20]. Asimismo, por su bajo coeficiente de adherencia, los atomos de indio necesitan un
mayor flujo asi como una temperatura adecuada en los procesos de crecimiento del ternario,
lo que induce su acumulacién tanto en el volumen como en la superficie, significando un
desafio en el control de la estequiometria [21].
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& Separacion de fases. Este fenomeno significa la posible formacion de dos fases (o estructuras)
durante el proceso de crecimiento, debido a la inmiscibilidad entre el GaN e InN,
independientemente del método empleado [22]. La inmiscibilidad es consecuencia de una
diferencia considerable en el espaciamiento interatdmico entre los binarios (desajuste de red
~11%), asi como de su estabilidad quimica y termodinamica [23]. Es importante hacer notar
que la energia de enlace entre el indio y el nitrogeno influye en este comportamiento, debido
a que su valor es menor al de las uniones Ga-N [23,24]. Por tanto, el ternario requiere una
menor temperatura de crecimiento con el propésito de evitar su descomposicion. En procesos
tipo MBE, tales temperaturas se encuentran en el rango de 550°C - 650°C. Asimismo, se ha
observado que a contenidos de indio superiores a 20% la separacion de fases tendra lugar en
el proceso de crecimiento de peliculas delgadas [10].

== Ausencia de sustratos nativos. Otro desafio para el InGaN, es la gran cantidad de defectos
presentes en las estructuras cristalinas crecidas, debido a que no existe un material que sirva
como sustrato natural o nativo (por ejemplo, el GaN no existe como bulto). Dado que la
cantidad de dislocaciones es considerable (densidad~108 cm-2), esto afecta marcadamente la
funcionalidad de los dispositivos basados en estos materiales [25]. La utilizacién de capas
buffer de GaN como soporte en el crecimiento y la eleccion de otros materiales con parametros
de red cercanos al InGaN ha sido una estrategia ampliamente usada [1,26-28]. Sin embargo,
el desajuste de red sigue siendo un factor determinante para la calidad del material obtenido.

Tomando en consideracion los puntos anteriores, esta investigacion ha sido enfocada en modelar el
proceso de crecimiento del InGaN para analisis de los fenomenos termodinamicos.

1.5 Crecimiento epitaxial del InGaN por MBE

El éxito de la fabricacién de dispositivos depende en gran medida de la técnica de crecimiento
empleada. En general, técnicas como el Depésito Quimico en Fase Vapor Metal-Organico (MOCVD),
Epitaxia en Fase Vapor (HPVE), Depdsito por Capa Atémica (ALD) y Epitaxia por Haces Moleculares
(MBE), han sido base fundamental de la sintesis y el crecimiento de aleaciones de InGaN. En
particular, la ltima mencionada juega un rol importante en la investigacion de este material, ya que
presenta ciertas ventajas frente a las demas en relacion al crecimiento de peliculas con alto contenido
de indio [29]. Por ejemplo, pueden variarse de forma independiente parametros de crecimiento como
el flujo de los elementos involucrados, In-Ga-N [22]. Por ello, el anlisis de la razén llI/V y/o la
temperatura de crecimiento es mucho mas amplio.

Por ofra parte, la caracterizacion in situ a través de un cafidn por Refraccion-Difraccion de Electrones
de Alta Energia (RHEED) permite la observacion en tiempo real de fendémenos de superficie, tales
como la desorcidn de elementos tipo Ill o la naturaleza de la estructura [22,30]. El haz rasante de
electrones creado por el cafion suele tener un angulo entre 0.5 — 2.0° e incide sobre el sustrato, del
cual es reflejado hacia una pantalla fluorescente donde los electrones son difractados formando los
patrones caracteristicos del crecimiento. Ademas, por medio de RHEED se puede conocer el modo
de crecimiento, la calidad cristalina superficial del sustrato anterior al crecimiento, o bien, cambios en
la constante de red del material o imperfecciones por el desajuste de la red. Lo anterior es posible
gracias a las condiciones de ultra alto vacio (UHV) en la cdmara de crecimiento, donde valores de 10-
10-10-12 torr son posibles dependiendo de las caracteristicas de los sistemas [31,32)].
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Por lo anterior, se destaca que la técnica de MBE tiene una gran precision en el proceso de crecimiento
epitaxial; es decir, se tiene un control de los espesores de las peliculas, se puede regular la tasa de
crecimiento, asi como la impurificacion del material. El proceso general en un sistema de este tipo se
ilustra en la Figura 1.3.

Manipulador

Mirilla

L 1) .....:).‘.

[ LT
Seiesiust
@
® <
Pantalla de Caiion
fosfore ' RHEED

Mirilla

Celda de efusion Plasma Celda de efusién
Ga N In

Figura 1. 3. Sistema de Epitaxia por Haces Moleculares (MBE).

Tal como se observa, los elementos del material se encuentran en estado solido contenidos en crisoles
dentro de celdas de efusion Knudsen, y generalmente presentan una alta pureza de grado 4 (99.99%)
o superior. De este modo, tales elementos son sublimados, adquiriendo suficiente energia térmica
como para producir haces moleculares y ser eyectados hacia un sustrato de naturaleza cristalina
posicionado céntricamente en la camara sobre un bloque de soporte. Las capas depositadas pueden
llegar a crecer con la misma estructura (o alguna similar) a la del sustrato empleado. Asimismo, para
poder obtener capas con mayor homogeneidad, suele rotarse el sustrato con un sistema mecanico
adecuado. Otro elemento de gran relevancia es el medidor Bayard-Alpert cuya funcion es la de evaluar
la presion equivalente de los haces de las especies elementales y cuya ubicacion estratégica es en la
parte anterior a la del soporte del sustrato.

23



CAPITULO I - FUNDAMENTOS @

1.6 Simulaciéon computacional

Indiscutiblemente, gracias al desarrollo tecnolégico se ha logrado potencializar a la computacion como
una herramienta que permite encontrar una solucidn a los problemas practicos de la investigacion
cientifica. Las diferentes aplicaciones que el computo ofrece, han ampliado la posibilidad de crear
nuevos métodos en donde diversos tipos de sistemas y/o fendmenos son factibles de ser analizados
para comprender su naturaleza y comportamiento. Esto da origen a la simulacion computacional, la
cual proporciona una vision de sistemas a diferentes escalas de tamafio y tiempo, mas alla de lo que
la teoria y la experimentacion pueden ofrecer de forma separada [33]. En otras palabras, podemos
afirmar que la simulacion computacional es utilizada como una herramienta para verificar y/o predecir
observaciones experimentales, asi como para probar y/o perfeccionar modelos tedricos.

Por otra parte, la era de la nanotecnologia exige con gran rigurosidad el estudio de los materiales a
un nivel molecular con herramientas que puedan no so6lo ahorrar en términos economicos, sino
también de tiempo, permitiendo explorar fenémenos fisico-quimicos que se suscitan en diversos
procesos, de tal manera que puedan incluso pronosticarse los resultados de la aplicacion de ciertas
condiciones en la creacion y fabricacion de dispositivos optoelectrdnicos. En ese sentido, la teoria
computacional provee de forma confiable estos escenarios, a través de los avances tecnolégicos del
siglo XXI que han hecho posible la exploracion a niveles atomicos y subatomicos por medio de
computadoras y supercomputadoras|ref].

Asimismo, los modelos recreados via computacional pueden tener distinto origen fisico-matematico,
donde responden a atributos estocasticos, deterministas, dinamicos, estaticos, continuos o discretos.
En ese sentido, un simulador es parte clave del proceso computacional, ya que es el algoritmo capaz
de comprender la descripcion del modelo y producir los comportamientos observables en el tiempo.

1.6.1 Dinamica Molecular

Una amplia variedad de técnicas y métodos de simulacidn han sido desarrollados a través de los afios
para la simulacion de sistemas atdmicos y moleculares, destacandose tres por su amplia utilidad: la
Teoria del Funcional de la Densidad (DFT), el método de Monte Carlo (MC) y la Dindmica Molecular
(MD). Este ultimo es un método determinista que permite analizar el comportamiento o evolucion de
un sistema a través del tiempo, calculando las fuerzas entre los atomos que lo conforman mediante
las ecuaciones de movimiento de Newton; es decir, genera informacidn sobre la posicién y la velocidad
de cada particula en cada instante de tiempo [34]. La secuencia general mateméatica para la resolucion
de las posiciones y las velocidades en un instante dado se describe como:

Energia — Fuerza — Aceleracién — Velocidad — Posicion

- dU - N N d‘,})l N dFl

F = 4 (12); F=ma; (13); d;= r’r (14); v, = I (15)
Donde F es la suma de todas las fuerzas actuando en un atomo, dU es el gradiente del potencial
atomico, mj, aj, viy ri son la masa atdémica, la aceleracion, la velocidad y la posicidn del atomo iésimo,
respectivamente. Por lo tanto, conociendo el potencial de un sistema como funcién de la distancia
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interatémica, es posible calcular la fuerza de cada atomo dentro de él y obtener bajo esta serie de
algoritmos la evolucion en el tiempo de dicho sistema.

La idea de utilizar dinamica molecular surge de modelar al 4tomo como una esfera (un objeto
completamente descrito por la mecanica clasica) con su centro de gravedad justo en la parte media,
simplificando los calculos para un numero del orden de 108 atomos o superior. Esto es posible a que
puede ser despreciado el papel del electrén, por lo que se asume que instantaneamente la funcion de
onda electronica se adapta a la actual configuracion de los &tomos. Sin embargo, se advierte que
debido a dicha simplificacion, la obtencién de la informacion del potencial entre atomos (potencial
interatémico) deberia ser generada de manera empirica [35]. La Figura 1.4 muestra una comparacion
del uso del modelo atdmico en DFT, donde el electron es crucial para los célculos numéricos, y el
modelo atémico condensado de la Dindmica Molecular, el cual asume al &tomo como un todo.

a) b)

Hy = ih oy/ot F=md

Figura 1. 4. Modelo atomico considerado para a) la Teoria del Funcional de la Densidad y, b) el
método de Dindmica Molecular.

Asimismo, el uso de la aproximacion clasica es capaz de conseguir muchas de las caracteristicas de
los sistemas macroscopicos, tales como propiedades estructurales, mecanicas, coeficiente de
expansion térmica, defectos y dislocaciones, difusion superficial, estructuras de grano de frontera,
capacidad térmica, conductividad térmica, funcion de distribucion radial, entre otras. Ademas, es
posible describir procesos de depdsito y crecimiento epitaxial por Sputtering, Deposito por Vapor,
Epitaxia por Haces Moleculares, asi como nanoidentacion, impacto de clusteres y fracturas.
Basicamente, se requiere una configuracion inicial del sistema a analizar; es decir, las posiciones
iniciales de los atomos que lo conforman. Una vez que las trayectorias de estas particulas son
conocidas, las propiedades del sistema pueden ser computarizadas como un promedio de los calculos
estadisticos.

Como ya se ha visto, la Dinamica Molecular es un método rapido, confiable y que puede analizar
sistemas con mayor numero de particulas, si lo comparamos con aquellos métodos de primeros
principios. No obstante, existen algunas limitaciones que son necesarias tomar en consideracion al
momento de elegir este método, como la disponibilidad de potenciales de algunos sistemas de interés,
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la escala del tiempo y tamafio es limitada aun (se espera en los proximos afios una transicion hacia
calculos en microsegundos y sistemas aliin mas complejos con tendencia a macroestructuras) [REF].

1.6.2 Potencial interatémico

Dado que los calculos de velocidad y de posicion de los atomos dependen del potencial que existe
entre ellos, esta energia de interaccion es descrita de acuerdo a una funcién matematica que contiene
parametros fundamentales - principalmente de distancia entre d&tomos y energia de enlace -y que,
acorde a la naturaleza de las estructuras de dichos sistemas atémicos, derivan en representaciones
convencionales. Esta interaccion entre atomos no es mas que un balance entre los fenémenos de
repulsion y atraccion, resultando un estado de minimo potencial a una distancia denominada de
equilibrio.

Por otro lado, es importante destacar que tales descripciones matematicas proceden tanto de datos
experimentales como de calculos de primeros principios. Esto ultimo implica que, aunque para la
resolucion del comportamiento de los atomos a través del tiempo no hay implicaciones de mecanica
cuantica, implicitamente se encuentra informacion de la nube electrénica en la descripcién del
potencial del cual parte el calculo de la fuerza total del sistema. Las ecuaciones de potenciales pueden
agruparse en interatdmicas e intermoleculares, de las que se destacan las interacciones par-par, de
campo de fuerzas, multicuerpos y sélidos ionicos. La utilizacion de un potencial u otro, incluso de mas
de uno (hibridacion), depende de los propositos de los procesos a simular y de la estructura de los
elementos o compuestos implicados en ello.

1.6.2.1 Stillinger-Weber

Para los propositos descriptivos de las interacciones atdmicas involucradas en las simulaciones de
esta investigacion, se ha hecho uso del potencial de Stillinger-Weber. Este potencial fue concebido
por Frank Stillinger y Thomas Weber para la recreacion de materiales semiconductores con enlaces
tetraédricos (estructuras diamante y zincblenda). Originalmente desarrollado para el silicio, la
descripcion general del potencial ha sido adaptada para otros sistemas de materiales como el teluro
de cadmio (CdTe), el disulfuro de molibdeno (MoSz) y IlI-N (GaN e InGaN). La definicion matematica
del potencial viene dada por

1< v |[ iy 1 2]|
E = Ez HVII;(T'U) - le;(rij) + UI](rij) Z uIK(rik) (COSHjik + §> i (16)
=150 | = |
k#j

Donde i1, iz, ..., in €s una lista de los vecinos del atomo iesimo, Bji es angulo de enlace formado por
los atomos j y k con el atomo central i, VRy(rj) y VAu(rj) son funciones par repulsiva y atractiva,
respectivamente. Ademas, ui(rj) es una funcién par adicional y los sufijos ij e IJ indican el par de
atomos y las especies de tal par, respectivamente. Las funciones pares se describen a partir de siete
parametros de par dependientes (€, 0, a, A, y, Ay B), ademas de dos parametros adicionales p y q
que generalmente tienen valores de 4 y 0, respectivamente. Es importante destacar que el valor del
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producto a - o representa la distancia de corte debido a que las funciones de par mencionadas
anteriormente se suprimen cuandor=a- Q.

1.6.3 Condiciones de frontera

Otro concepto de gran relevancia para la simulacién en Dinamica Molecular es el de la frontera y de
las condiciones que pueden existir en ella en un periodo establecido. Una frontera es definida como la
superficie real o imaginaria que separa al sistema de sus alrededores. En ese sentido, la frontera de
un sistema atémico puede tener una de dos condiciones: periddica o no periodica. La idea detras de
una condicién Periddica de Frontera (PBC por sus siglas en inglés) reside en que la celda es asumida
para ser replicada en los ejes x, y, z de la misma manera que una celda unitaria en cristalografia, con
el efecto de llenar el espacio destinado para la simulacion.

Lo anterior se muestra en la Figura 1.5, donde la celda central se encuentra con lineas sdlidas en sus
fronteras y las réplicas en lineas discontinuas. Este es un caso analogo de dos dimensiones a tres
dimensiones. El sistema es de hecho infinito en extension, por lo que este es s6lo una subseccion del
total. Cada celda mostrada es una réplica exacta de todo los demas. Por lo tanto, al explotar la
periodicidad, toda la informacion requerida para propagar la dinamica del contenido de la celda se
puede calcular a partir de la configuracion atémica actual de la celda central.

El objetivo de usar una condicidn periodica es crear un sistema donde la superficie no signifique una
fraccion mayor a la del volumen del resto de atomos. Esto permite estudiar propiedades del volumen
del sistema sin verse afectado por los efectos de las fuerzas superficiales. En la realidad estas
condiciones de periodicidad no son tan precisas (aun en estructuras cristalinas, las posiciones y
velocidades instantaneas atomicas pueden no ser los mismas).

Por otro lado, si se tiene un atomo el cual en su trayectoria se dirige hacia la frontera, puede ocurrir
que regrese hacia el sistema, o bien, que continte su trayectoria y deje de pertenecer a tal sistema
(caso 1); o bien, la caja de simulacién se incrementa con el propésito de contener la nueva posicion
del atomo (caso 2). Cuando el atomo contintia su trayectoria, sin que se repita su posicién dentro de
una réplica de la celda que lo contiene, nos encontramos ante una condicién no periddica. La Figura
1.6 representa tales condiciones no periddicas. La condicion no periddica es de gran utilidad cuando
se simulan procesos en cuya direccion es importante que los atomos sigan una trayectoria
completamente libre para una simulacién con mayor confiabilidad.
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Figura 1. 5. Condicion periodica de frontera.
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Figura 1. 6. Condicion no periddica de frontera.

1.6.4 Unidades temporales: pasos de tiempo

Como la teoria fisica lo indica, los atomos vibran en las estructuras sélidas en el orden de 10-"4
segundos, por lo que son necesarias unidades que permitan estudiar los fenémenos que suceden a
esa escala temporal. De esa manera surge el concepto de paso de tiempo (At), una unidad significativa
que permite analizar la trayectoria de los 4&tomos y cuyo valor oscila entre 10 a 10-'5 segundos (nano
a femtosegundos). Con los pasos de tiempo se asume que tanto la aceleracién, la velocidad y la fuerza
de cada atomo son constantes en este lapso. Dado que el tiempo de simulacién dependera
intimamente de la definicion del paso de tiempo, la eleccion del paso de tiempo debe garantizar la
conservacion de la energia y la estabilidad de la corrida computacional, puesto que un tiempo
inadecuado (normalmente mayor al necesario) provocara un error en el proceso. Tiempos tipicos de
uso van desde los 0.1 a 1 fs. Por lo tanto, el tiempo total de una simulacién ronda entre los 103 a 109
pasos de tiempo, lo que podria significar tan sélo unos cuantos nanosegundos (ns), lo cual es
suficiente para observar las propiedades en los materiales. La Figura 1.7 ilustra un ejemplo de una
trayectoria atdmica en donde cada nueva posicion es dada por paso de tiempo.

28



CAPITULO I - FUNDAMENTOS @

Probables trayectorias atomicas

o~ P
\ \
- ¢

AT \ ,' T=——> .. Ati= Paso de tiempo
- [

v

Tiempo

Figura 1. 7. Concepto general del paso de tiempo en una trayectoria atémica.

1.6.5 Técnicas de control: Ensambles termodinamicos

En el estudio de sistemas atdmicos, el analisis de una cantidad de N particulas - donde N tiende a ser
un nimero macroscopico (~ 6.022x1023) - los calculos de las posiciones y velocidades que definen a
dicho sistema se vuelve un reto mayor. Sin embargo, es posible el calculo de propiedades
macroscopicas sin necesidad del conocimiento exacto de la configuracién microscopica; es decir, del
conocimiento exacto de un microestado, ya que existen diversas configuraciones microscopicas que
dan lugar a la misma propiedad macroscopica observable en el tiempo. Por la mecanica estadistica
sabemos que, dado un conjunto de microestados (colectividad o ensamble) puede ser definidos
propiedades termodinamicas del sistema como un promedio del total de las variables de dichos
microestados. Por ello, existen diferentes arreglos o colectividades tipicas caracterizadas por los
valores fijos de las variables termodinamicas Energia (E), Temperatura (T), Presion (P), Volumen (V),
Numero de particulas (N) y Potencial Quimico (u). La Tabla 1.2 muestra un resumen de dichos arreglos
y algunas caracteristicas de su uso. Los ensambles mas utilizados para los propositos de simulacion
en procesos de crecimiento epitaxial son los ensambles microcanénico y candnico.

Tabla 1. 2. Ensambles termodindmicos y algunas caracteristicas.

Ensambles Variables fijas Caracteristicas
Sistemas aislados
Muy comun en MD

Sistemas con bafio térmico

Microcanénico NVE

Canénico NVT Comin en MD
Isobarico-Isotérmico NPT Sistemas con presion y
temperatura
Gran Canénico uvT Particulas y bafio térmico
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1.7 Estado del Arte del InGaN

En este apartado de la revision del estado del arte del InGaN, la busqueda y actualizacién de
referencias que se presenta a continuacion se han orientado desde dos perspectivas de la
investigacion: a) un enfoque experimental, con el fin de conocer tanto reportes de propiedades y
caracteristicas del ternario, especialmente con la técnica de MBE, asi como las causas que provocan
la inclusion de la fase hexagonal del InGaN y, b) un enfoque tedrico computacional, para destacar los
reportes e investigaciones de simulaciones que implican el analisis del InGaN (asi como de los binarios
que lo componen) en el proceso de crecimiento, su formacién estructural y los fendmenos superficiales
que se suscitan en diferentes condiciones termodinamicas.

1.71  Enfoque experimental

Como ya se ha mencionado, un factor de gran importancia en el crecimiento de peliculas delgadas es
el sustrato. Distintos sustratos también han sido considerados para el crecimiento de InGaN cubico
con resultados prometedores en la minimizacion de la fase hexagonal. Ramos [14] sefiala que el
sustrato es un factor determinante para los Nitruros del grupo Il en la orientacién cristalina, polaridad,
morfologia de la superficie, tension y concentracion de defectos del material semiconductor. En
particular, el zafiro es uno de los sustratos comunmente utilizados; no obstante, sus costos encarecen
la posibilidad de comercializar productos basados en nitruros, por lo que se han logrado reportes con
la utilizacién de dxido de Zinc (ZnO), arseniuro de galio (GaAs), 6xido de magnesio (MgO), nitruro de
galio (GaN), silicio (Si), entre otros.

Taniyasu et al [36] utilizaron arseniuro de galio (GaAs) como sustrato en la fabricacion de LEDs de
doble heteroestructura cubica InGaN/GaN. Obtuvieron una inclusion hexagonal en la capa de GaN del
orden del 8% en el dispositivo. Ademas, observaron que la mezcla de los dominios hexagonales se
produjo preferentemente durante el crecimiento del GaN cubico dopado con magnesio (Mg).

Por otra parte, Orozco et al [1] sefialaron que con el uso de una temperatura de crecimiento elevada
en el rango de los 750-790°C, se puede obtener InGaN en fase hexagonal; sin embargo, si la
temperatura decrece se induce una fase cubica. Asimismo, Griffiths et al [37] estudiaron
microestructuras en 3D de InGaN/GaN crecidas por MBE y MOCVD, donde constataron la presencia
de GaN en fase cubica resultado probable de una menor temperatura de crecimiento requerida para
prevenir cambios en las concentraciones de In dentro de las capas de InGaN.

En otro orden de ideas, existen premisas que pueden ser consideradas en lo observado al crecimiento
de peliculas de GaN mediante la técnica de MBE, ya que se ha mostrado que a bajas temperaturas
de depésito y un alto flujo de galio se favorece la nucleacion de la estructura zincblenda. Lo anterior
podria deberse a la cinética de la superficie atomica que involucra el exceso de galio [38]. Compean
et al [4] desarrollaron peliculas ternarias de InGaN con GaN/MgO como sustrato utilizando la técnica
de Epitaxia por Haces Moleculares. Los resultados obtenidos muestran que a altas y muy bajas
concentraciones de In (x =0, 0.096, 0.11, 0.93 y 1 para la experimentacion), es posible obtener una
capa epitaxial de InGaN con fase cubica pura. Sin embargo, a concentraciones intermedias de indio
(x=0.21, 0.29 y 0.48 para la experimentacion) se presentan sefiales de inclusion de fase hexagonal.
También se observé que el crecimiento de la capa buffer de GaN cubica sobre el sustrato de MgO
reduce la tension entre las peliculas de InGaN subsecuentes y el substrato y, por lo tanto, también la
tendencia a formar inclusiones hexagonales.
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Otros trabajos afirman que para mantener el equilibrio entre la incorporacion de In'y una buena calidad
en la estructura cristalina del InGaN cubico, la temperatura de crecimiento para la técnica de MBE
debe estar en el rango de 550°C-650°C [21,39]. Asimismo, al producir una epitaxia de InGaN rico en
galio en capas buffer de GaN, se ha observado que las capas tendian a tener naturaleza hexagonal
debido a los esfuerzos superficiales [40].

En relacion al crecimiento de los binarios, Wuu et al [41] crecieron epicapas de GaN en sustratos de
GaP por MOVPE. Variando la temperatura de crecimiento de la capa intermedia, advirtieron que en
un rango de temperaturas entre 700°C y 800°C la fase cubica se mantenia presente. Los anteriores
valores son similares a los encontrados por Lee [42], en donde ademas registra que una razén N/Ga
alta puede limitar la difusion superficial atomica y provocar asi mayor rugosidad, lo que daria como
consecuencia la inclusion de nucleacion hexagonal. Asimismo, Arias-Cerdn et al [43] sintetizaron GaN
sobre GaP (100) bajo la técnica de LP-MOCVD, donde se propone que el proceso de nitridacion es
un parte de alta trascendencia en el crecimiento epitaxial, puesto que este permite la nucleacion de la
fase clbica del material, manteniendo esta estructura hasta su parte superior (superficial).

1.7.2 Enfoque teérico-computacional

En dicha busqueda literaria, podemos observar que el crecimiento de la pelicula delgada de alta
calidad del ternario se ve afectado por la formacién de ambas fases cristalinas (cubica y hexagonal),
por los defectos en el crecimiento que pueden ser causados por las condiciones de la superficie, el
efecto de segregacion de indio, asi como el desemperfio de los precursores utilizados. Ademas, dado
que existen pocas referencias de investigaciones referentes al InGaN, se ha hecho un breve recuento
de trabajos en donde se involucra el crecimiento de GalN u otros compuestos similares.

Las simulaciones de dinamica molecular a gran escala del crecimiento de In x Ga1-x N en sustratos de
GaN (0001) hechas por Gruber et al [43] revelan la formacion de una variedad de defectos. Se
reconoce que, aunque la prediccion de las estructuras politipicas podria ser la consecuencia de la
aproximacion de los potenciales de Stillinger-Weber, las tendencias observadas de la temperatura y
los efectos del contenido de indio en el polititismo, las dislocaciones, vacios, rugosidad de la superficie
y estructuras de limite de dominio tienden a parecerse a observaciones experimentales conocidas en
GaN/InGaN.

Asimismo, Liang et al [44] desarrollaron simulaciones del crecimiento epitaxial del binario GaN en
sustratos de AIN bajo condiciones tipo MBE, en donde se destacan los efectos de la velocidad de
rotacion del sustrato, el angulo de incidencia de la celda de efusién, la temperatura del sustrato y la
razon de flujo de Ga y N. Se observo que la el incremento en la rotacion de 0 a 2 rpm (revoluciones
por minuto) tiene un efecto de decremento en la rugosidad superficial. Ademas, existe una intima
relacion entre el cambio del &ngulo de incidencia y la rugosidad, puesto que a valores mayores a 45°
incrementa drasticamente. Este incremento significa también una alta probabilidad de tener una
estructura hexagonal de GaN.

Otros modelos creados para el crecimiento de nitruro de aluminio destacan los efectos de temperatura
y la razén de N: Al. Estos fueron crecidos sobre estructuras tipo wurtzita, en donde hallaron que para
condiciones donde la razon de flujo igual o superior a 2.0 y temperaturas entre 1000 K - 2000K, la
razon de crecimiento del AIN decrecia considerablemente. También destacar que el incremento de la
temperatura de crecimiento reduce efectivamente la cantidad de defectos y la estructura amorfa [45).
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2  CAPITULO Il - METODOLOGIA

2.1 Introduccion

Como ya se ha hecho notar en el anterior capitulo, esta investigacion se ha basado en el método de
Dindmica Molecular, por lo que es pertinente explicar las condiciones especificas de su uso para la
recreacion de los modelos de crecimiento epitaxial de aleaciones InGaN con diferentes fracciones
molares de indio.

El proceso general de la dinamica molecular exige una serie de pasos, tal y como se describe en el
diagrama de la Figura 2.1. Las condiciones iniciales, las posiciones y las velocidades en un punto de
partida dado son esenciales para la resolucién de los algoritmos. En este punto, en conjunto con el
potencial interatdmico de los atomos, se llega al calculo de la fuerza total sobre cada atomo. Esto es
posible por la segunda ley de Newton, llegar a la aceleracion de las particulas; a partir de ahi, calcular
las nuevas posiciones y velocidades con las que se repetira el ciclo hasta que se llegue a un punto
donde el numero de pasos coincida o sea superior con el numero de tiempo asignado al total del
proceso. En ese paso, se lleva a cabo la aplicacién de las condiciones de control termodinamico, a
través de los ensambles pertinentes (NVE, NVT). A partir de ahi es posible el calculo de diversas
propiedades fisicas de indole termodinamico y/o estructural que son de gran interés para esta
investigacion. De este modo, el proceso puede darse por concluido, o bien, disponer de los datos ya
calculados para otros propositos que signifiquen la modificacion de la plantilla (script) para variar la
entrada de datos.

no

Si

|

Finaliza proceso

'_’=
A
\
4

Figura 2. 1. Diagrama de flujo del proceso general de simulacion por DM.
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CAPITULO II - METODOLOGIA

2.2 Eleccién del programa de simulacion

En la actualidad, existen programas computacionales que permiten la construccion de sistemas
complejos que involucran diferentes estados de la materia: solidos, liquidos, gases, interfaces (sélido-
liquido, liquido-gas, liquido-liquido, sélido-gas), membranas celulares o moléculas de ADN, por citar
algunos ejemplos [1]. La mayoria de los programas enfocados a DM estan disefiados para los sistemas
operativos Unix y Linux, aunque algunos se pueden correr desde Windows.

Igualmente, existen programas que suelen correrse desde una ventana de linea de comandos por lo
que requiere el conocimiento de ciertas instrucciones que exigen al menos un conocimiento de
programacion elemental. Ademas, se advierte que muchos de ellos necesitan el uso de un visualizador
grafico para poder complementar el procedimiento de simulacién y analizar los resultados que se
logran a través de los cddigos [REF].

Dado que es necesario contar con la herramienta de simulacién que tenga las caracteristicas
adecuadas para nuestros objetivos, ha sido fundamental realizar una busqueda de programas dentro
de la literatura cientifica y los espacios de divulgacion de la dindmica molecular, para elaborar un
comparativo en el que se enumeren las principales ventajas y desventajas y, con ello, definir con
mayor facilidad la opcion dptima a emplear. La Tabla 2.1 es un comparativo que resume las principales
herramientas computacionales analizadas y sus principales caracteristicas.

Tabla 2. 1. Comparativo de programas de Dinamica Molecular.

Programa Licencia/Distribuidor Caracteristicas

Tiene potenciales para materiales de estado solido
(metales,  semiconductores) y materia  blanda
(biomoléculas, polimeros). Puede usarse para modelar
atomos o, mas genéricamente, como un simulador de
particulas paralelas en la escala atomica, mesoscdspica o
continua.

Libre (GPL)/Sandia National
Laboratories  (Departamento
de Energia de Estados
Unidos)

LAMMPS

Es un paquete de dinamica molecular disefiado para
facilitar simulaciones de macromoléculas, polimeros,

DL POLY Libre/Daresbury Laboratory sistemas ionicos, soluciones y otros sistemas moleculares
en una computadora paralela de memoria distribuida.

Es un conjunto integrado de codigos de computadora de
QUANTUM Libre (GPL)/Quantum codigo abierto para.célculos de estructura electrénica y
ESPRESSO  espresso Foundation modelado de materiales en la nanoescala. Se basa en
DFT, ondas planas y pseudopotenciales.

Realiza simulaciones atdmicas y moleculares de estado

Libre (GPL) The CP2K sdlido, liquido, moleculary sistemas biologicos. Provee un
CP2K . . . .
Foundation marco general para diferentes métodos como la Teoria del
Funcional de la Densidad (DFT).
Paga Universidad de Permite llevar acabo simulaciones de dinamica molecular,
AMBER P . : X
California particularmente sobre biomoléculas.
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Tomando en cuenta las caracteristicas de cada programa, la eleccion para esta investigacion ha sido
el codigo LAMMPS. Esta decision se basé en que este cddigo ofrece una libertad amplia en la
utilizacién de Dinamica Molecular, tomando en consideracion que el numero de atomos a recrear en
la simulacién es el adecuado para los propositos del crecimiento epitaxial (n > 103). Asimismo, es un
codigo libre y es compatible su uso con diversos potenciales de materiales semiconductores,
especificamente, con el potencial de Stillinger-Weber que describe las interacciones del ternario
InGaN. Por otro lado, LAMMPS, a diferencia de otros codigos, puede ejecutarse tanto en procesadores
individuales (serie) como en paralelo y ha sido disefiado para ser de facil modificacién o ampliacion
de sus funciones [2].

CAPITULO II - METODOLOGIA

2.3 Eleccion de la Interfaz Grafica de Usuario

Como es sabido, una Interfaz Grafica de Usuario (GUI) es un programa que contiene un conjunto de
componentes graficos que facilitan la interacciéon del usuario con el software. En pocas palabras
podemos decir que una GUI actua de interfaz con el usuario para mostrar informacién, y acciones
disponibles, en forma de contenido grafico. Para las funciones del anélisis de los resultados de la
Dinamica Molecular, diversos programas han sido creados con el propdésito de contar con tales
herramientas. Programas como VMD, AtomEye y Ovito, por mencionar los mas conocidos. Para los
fines practicos de este trabajo, se ha elegido Ovito (Open Visualization Tool) el cual es un cddigo de
acceso gratuito de visualizacién y andlisis cientifico para datos de salida generados en dinamica
molecular, Monte-Carlo atomistico y otras simulaciones basadas en particulas atomizadas. Con Ovito
se ha podido efectuar el andlisis estructural de los sistemas atomicos, el analisis de defectos,
rugosidad de superficie, entre otras herramientas de interés [3].

2.4 Condiciones de la simulacion

Para identificar los fenémenos involucrados emulando las condiciones termodinamicas involucrada en
MBE de InxGasxN, nuestras simulaciones de MD se realizaron mediante el cédigo LAMMPS.
Asimismo, el procesamiento visual y analisis de los resultados se realizaron con el programa de cddigo
abierto OVITO, utilizando el modificador "identificador de estructura diamante" para el analisis del
porcentaje de fase cubica; el modificador "Algoritmo de extraccion de dislocaciones (DXA)" para
identificar y calcular la longitud de las dislocaciones en diferentes fracciones molares, asi como el
modificador “Construccién de malla de superficie”, para el célculo de la rugosidad de los modelos.

2.5 Potencial interatomico

Utilizamos el potencial In-Ga-N tipo Stillinger-Weber para el desarrollo de sistemas ternarios de Zhou
& Jones [4,5], con la intencién de simular las interacciones entre atomos en el desempefio de Dinamica
Molecular. Este potencial implica una penalizacion de energia para los angulos de enlace no
tetraédricos para garantizar la energia mas baja en las estructuras diamante, wurtzita o zincblenda.
Esto significa que este potencial predice con alta confiabilidad el crecimiento de cristales de peliculas
delgadas de InGaN. La Tabla 2.2 resume los parametros de potencial SW relevantes con unidades de
energia en eV y unidades de longitud en A.
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Tabla 2. 2. Parametros del potencial de InGaN tipo Stillinger - Weber.

Parametro In-In Ga-Ga N-N In-N Ga-N In-Ga
€ 2.449833 2.926384 4.420186 2.202060 2.289660 1.984319
o 1.938334 1.759683 1.726983 1.852758 1.715927 1.769153
A 32.5 32.5 32.5 325 32.5 32.5
Y 1.2 1.2 1.2 1.2 1.2 1.2
a 1.622254 1.607120 1.630012 1.799906 1.799677 1.710916
A 7.9170 7.9170 7.0496 7.0496 7.0496 7.0496
B 0.970030 0.970030 0.969832 0.761521 0.641026 0.865982

2.6 Consideraciones en la simulacién del depdsito

2.6.1 Creacion de la capa buffer

Como se explicd en el capitulo I, es bien conocido que una capa buffer de GaN es previamente
depositada al proceso de crecimiento epitaxial de InGaN cubico, con el propésito de reducir el estrés
entre las peliculas del ternario y el sustrato, debido al alto porcentaje de desajuste de red que existe
entre ellos, y que induce defectos e inclusiones de fase hexagonales. Por esa razon se ha creado una
estructura tipo zincblenda de GaN de base cuadrada con dimensiones de 103.96 A (x-y): mientras
que, para la direccion de crecimiento z, la dimension es de 22.6 A. Esta capa buffer de c-GaN consiste
de 22,218 particulas (11,109 atomos de Gay 11,109 atomos de N). Para configurar correctamente las
caracteristicas de la simulacion, la capa buffer ha sido dividida en tres regiones. Cada una de estas
se describen a continuacion:

& Capa fija o inmovil. Al depositar adatomos en la superficie del sustrato con cierta velocidad
(energia de incidencia), estos tenderan a transferir un momentum (impulso) y moveran a los
atomos del sustrato que se encuentran en dicha superficie. Por esta razon, durante la
simulacion los atomos en la capa inferior del sustrato son fijado para prevenir este fenémeno.
Por ello, se cred una region consistente de dos monocapas (Gay N en x-y planos) en la parte
mas baja para evitar este efecto en la simulacion.

X

Una region intermedia denominada también bafio térmico. Representa el control térmico a
través de un ensamble candnico (NVT) para el desarrollo del tiempo de integracién aplicando
un termostato tipo Nosé — Hoover. Para todos los casos considerados, la temperatura del
sustrato fue configurada a 550°C, la cual es tipica para procesos experimentales de Epitaxia
por Haces Moleculares.

X

Regidn libre o de interaccion superficial. La ultima region o la region superficial consiste
también en dos monocapas Ga-N, donde de manera natural se da la interaccion, entre los
atomos superficiales de la capa buffer y los adatomos que llegan a ellos (interfaz sélido-gas),
formando uniones de crecimiento que daran paso a la estructura epitaxial. Esta regién esta
gobernada por un ensamble microcanénico (NVE).
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La Figura 2.2 muestra el modelo de crecimiento general del InGaN en una capa buffer de c-GaN. Las
esferas azules representan la regién fija, las rojas indican la regidn térmica y las blancas representan
a los atomos libres o0 newtonianos. Las esferas naranjas, amarrillas y violetas representan a los d&tomos
de indio, galio y nitrégeno, respectivamente.

¥ ¥ 4ngulo de incidencia = 0°

atomos libres > 7
region térmica »

Capa fija »

Proceso de depasito

Figura 2. 2. Sustrato de GaN y sus regiones correspondientes.

2.6.2 Condiciones de frontera

Las condiciones de frontera se establecieron periddicas para las direcciones x e y, asi como un
volumen fijo para imponer la constante de red masiva del sustrato con base a la suposicion de que la
capa buffer de GaN es mucho mas gruesa que la pelicula, de modo tal que las dimensiones laterales
del sistema estan determinadas por la capa buffer y, por tanto, definira el desajuste de la red entre la
pelicula de InxGa+xN y el sustrato de GaN. Por otra parte, para la direccién z se establece una
condicién no-periddica de frontera (libre) con el propésito de llevarse a cabo en ella el crecimiento
epitaxial.

2.6.3 Condiciones de la velocidad del sistema

Los atomos de N, Ga e In se expulsaron desde una region especifica cerca de la parte superior de la
celda de simulacion a la capa intermedia de GaN (001) en diferentes proporciones de depdsito segun
la fraccién molar de In (0 < x < 0.5). Los atomos de In, Ga, N poseen una velocidad de 4.12, 5.28 y
11.8 A/ps, respectivamente. Estas velocidades corresponden a la energia incidente de 0.1 eV a una
temperatura de sublimacion de 900°C de acuerdo a la masa de cada elemento. Los atomos fueron
depositados en forma intercalada uno tras otro grupo en este orden: primero, un grupo de 1,500 -
2,500 atomos de N, emulando un proceso de nitruracion corto; segundo, grupos de atomos de N, Ga
e In en los pasos de tiempo estipulados, por lo que la razon de deposito en este trabajo variaba a
medida que cambiaba la fraccién molar de In. En experimentos reales, la razén de depdsito no es
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superior a la calculada para esta simulacién. Sin embargo, esto es necesario debido a los limites de
computo y, por lo tanto, se pueden obtener peliculas de depdsito en un tiempo razonable. Se
implementd un proceso de recocido en equilibrio térmico para garantizar que los atomos incidentes se
difundieran adecuadamente en la superficie de deposito. Debido a la fraccion molar de In, los dltimos
atomos de N, Ga e In se liberaron en diferentes pasos de tiempo; sin embargo, les tomé algun tiempo
depositarse en el sustrato. Por lo tanto, el paso de tiempo total de cada modelo se prolong6 de 50,000
a 250,000 pasos de tiempo (al depositarse mas atomos de In, se requieren mas pasos de tiempo
adicionales) para garantizar que se puedan depositar el total de atomos.

2.7 Deposito de InGaN/GaN

En esta seccidn se describe el codigo base para la simulacion del depdsito de nitruro de galio-indio
sobre una capa buffer cubica de nitruro de galio (c-GaN). Con fines de exponer cada una de las partes
importantes que componen el script, se tom6 como modelo el archivo preparado para x = 25%,
considerando que los rasgos generales del codigo (comandos, funciones y argumentos utilizados) son
los mismos para cada modelo, exceptuando la proporcion de adtomos usada y los pasos de tiempo
empleados. Los datos generales del script generado para este propésito se presentan en la Tabla 2.3.

Tabla 2. 3. Datos generales empleados para la simulacion del crecimiento epitaxial de InGaN/GaN.

Concepto Dato
Material (es) nitruro de galio-indio/nitruro de galio
Archivo de entrada InGaN_GaN.in
Archivo de potencial InGaN.sw
Version de LAMMPS 15 nov 2018
Volumen de simulacién 23x23x23 celdas unidad
GUI Ovito

Como se observa, al momento del desarrollo de esta investigacion, la version de LAMMPS data del
afio 2018, la cual es compatible con nuestros propésitos de simulacidn. Versiones mas actuales a
esta, que sirvan para replicar o realizar modificaciones también pueden ser funcionales, pero versiones
anteriores podrian crear alguna especie de conflicto en la ejecucién.

2.7.1 Archivo de entrada

El archivo de entrada esta dividido en cuatro partes: A) Configuracion inicial, B) Configuracion de la
estructura atomica, C) Potencial interatdmico y D) Configuracion de salida. A continuacion, se realiza
el analisis de cada una de estas secciones. Todos los elementos resaltados, en cursiva y/o entre
paréntesis hacen referencia a comandos propios del ambiente de LAMMPS. También, se advierte que
el nombre de cada variable creada corresponde a la facilidad para identificarlas a lo largo del script.

2.7.2 Configuracion inicial

Esta parte del script se refiere a la formacidn del ambiente general de la simulacién, previo a la creacion
de la estructura, en donde se puede hacer notar caracteristicas fundamentales de los elementos
implicados, el marco de referencia a utilizar, asi como condiciones de frontera y variables de utilidad
para la facilidad de los cambios o modificaciones a lo largo del script.
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Para la simulacién seleccionamos unidades metélicas (units metal) por la naturaleza de los elementos;
un estilo atémico (atom_style atomic); dimensiones tridimensionales (dimension 3); condiciones de
frontera periodicas en las direcciones x, y, pero condiciones no periodicas para z, debido a que es
sobre esta direccidn sobre la que se efectuara el deposito de los atomos (boundary p p f). Ademés de
lo anterior, se han establecido algunas variables que son de utilidad en la construccion de las regiones
de la simulacién: declaramos una variable (a) para la constante de red del nitruro de galio (4.52 A) a
300 K (variable a equal 4.52), tomando como dato de la pagina oficial del loffe Physico-Technical
Institute [6]. Para establecer las dimensiones de la caja de simulacion, asi como del sustrato, se
emplean cuatro variables extra en términos de a para las tres dimensiones (x, y, z) (variable x_dim
equal 23*${a}; variable y_dim equal 23*${a}; variable z_dim equal 23*${a}); asi como una variable para
determinar el grosor del sustrato (variable z_dim5 equal 5*${a}). La Figura 2.3 ilustra esta seccion.

#lInicializacion de la simulacion [ Initialization of simulation
units metal

dimension 3

boundary ppf

atom_style atomic

variable a equal 4.52 # @ 300 K
variable x_dim equal 23"${a}

variable y_dim equal 23°${a}

variable z_dim equal 23"${a}

variable z_dim5 equal 5°${a}

Figura 2. 3. Seccion de la configuracion inicial del script.

2.7.3 Estructura atomica
2.7.3.1 Caja de simulacion

Para la estructura atomica se cred la region de la caja de simulacidn (espacio_sim) tipo bloque (block)
con las dimensiones xni, yni, Zn establecidas por las variables creadas en la seccidn anterior con la
configuracion adicional de que seran basadas en unidades de la caja de simulacion (0.0 ${x_dim} 0.0
${y_dim} 0.0 ${z_dim} units box). A continuacion, creamos la caja de simulacion, indicando que seran
cinco los tipos de atomos (aunque, como veremos, algunos son de la misma naturaleza) en total que
seran empleados dentro de la simulacion en la region introducida en la linea anterior (create_box 5
espacio_sim). La Figura 2.4 representa la seccion del script para la creacion de esta caja de
simulacion.

#Configuracion de la estructura atémica | atomic structure configuration

region espacio_sim block 0.0 ${x_dim} 0.0 ${y_dim} 0.0 S{z_dim} units box
create_box 5 espacio_sim

Figura 2. 4. Seccion de la creacion de la caja de simulacion.
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2.7.3.2 Red cristalina para el sustrato

A continuacién, se dan las condiciones para crear la red cristalina para el sustrato a utilizar (Figura
2.5). Para este caso se us6 una red tipo zincblenda, cuyas caracteristicas ya se han descrito
anteriormente. A esta estructura, agregamos una orientacion sobre la cual se deposita el material. En
este caso, la orientacidn es hacia la direccion cristalografica [001], alineada con el eje coordenado z.
Los ejes x e y estan sujetos a los vectores que son ortogonales a [001], en este caso, [100] y [010],
respectivamente. Esto se denota en la sintaxis del comando orient como (orient x 10 0 orienty 0 1 0
orient z 0 0 1). Ahora, creamos la regién para el sustrato, tomando en cuenta esta vez que las
dimensiones en x e y seran idénticas a las de la caja de simulacion; sin embargo, para z esta sera la
mitad de la original (sustrato block 0.0 ${x_dim} 0.0 ${y_dim} 0.0 ${zdim2} units box). Asimismo,
creamos los atomos que estaran en la region establecida, denotando que tipo de atomos ocuparan los
puntos de la red creados en el espacio (create_atoms 2 region sustrato basis 5 1 basis 6 1 basis 7 1
basis 8 1).

lattice custom Sa

al1.00.00.0
a20.01.00.0
a30.00.01.0
basis 0.0 0.0 0.0
basis 0.0 0.5 0.5
basis 0.5 0.0 0.5
basis 0.5 0.5 0.0
basis 0.250.250.25 &

basis 0.250.750.75 &

basis 0.75 0.250.75 &

basis 0.75 0.750.25 &

orient X100 orienty010orientz00 1

ol i

region sustrato block 0.0 ${x_dim} 0.0 ${y_dim} 0.0 ${z_dim5} units box
create _atoms 2 region sustrato basis 5 1 basis 6 1 basis 7 1 basis 8 1

Figura 2. 5. Creacion de la red cristalina zincblenda.

2.7.3.3 Capas del sustrato

Asimismo, se definen una serie de regiones para la division del sustrato en diferentes capas (Figura
2.6). La primera linea (region adatomos block 1.0 ${xdim}1.0 ${ydim} 103.96 108.48 units box) denota
el espacio desde donde seran enviados los adatomos hacia la superficie de crecimiento. La idea de
no abarcar los limites inferiores de cada dimensidn de la caja de simulacion, ya que se corre el riesgo
de perder atomos en la evolucion de la simulacion. Las siguientes regiones se definen a continuacion:

Capa inferior fija. (region estatico block INF INF INF INF INF ${a4} units box). Debido a la energia
incidente de los adatomos en la superficie del sustrato, se produce un impulso en los atomos
superficiales durante el proceso de deposito. Por esta razon, se mantienen estaticas dos capas en la
parte inferior del sustrato para evitar este fendmeno.

Regidén termal media. (region bt block INF INF INF INF ${a} ${a19_4} units box). Es en esta region
donde se llevara a cabo el control de la temperatura del sustrato. Esta region abarca 12 monocapas.
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Superficie de interaccién. (region superf block INF INF INF INF ${a19_4} ${z_dim5} units box). Dos
capas en la parte superior del sustrato se liberan de condiciones con el fin de simular en un enfoque
realista como interactuan los 4tomos incidentes con los atomos superficiales.

Cabe mencionar que la delimitacién del nimero de monocapas de la capa buffer es proporcional al
tamario de la caja de simulacién (para los modelos, abarcan 1/5 del espacio total asignado para la
simulacion) y del tamafio del parametro de red a.

#region de adatomos/adatoms region
region adatomos block 2.0 ${x_dim} 2.0 ${y_dim} ${adz_lo} S{adz_hi} units box

#Sustrato/substrate

region estatico block INFINF INF INF INF ${a4} units box
region bt block INFINF INF INF ${a4} ${a19_4} units box
region superf block INFINF INF INF ${a19_4} ${z_dim5} units box

Figura 2. 6. Creacion de capas del sustrato.

Por otra parte, para aplicar ciertas condiciones a cada regidn, es necesaria la creacion de sus
respectivos grupos (Figura 2.7), lo que se denota con las lineas que contintan en el script. Aqui se
destaca que: a) en el primer grupo se denotan los tipos de dtomos que seran depositados (type 3 4
5) ver Figura 2.8; b) los grupos del 2 al 4 son vinculados a las regiones en las que se divide el sustrato;
y ¢), el tltimo grupo significa la declaracién de todos los atomos que tienen movilidad en el modelado,
por lo que se sustrae de todos los valores de los atomos que existen en el nuevo grupo de atomos
estaticos gestatic (substract all gestatic).

group gadat type 345

group gestatic region estatico
group gbt region bt

group gsuperf region superf
group deposito subtract all gestatic

Figura 2. 7. Creacion de grupos.

En relacion a la naturaleza de los atomos, resolvemos la designacion de las etiquetas numéricas
correspondientes a cada uno de ellos; asi como su respectiva masa atdmica. Como se puede apreciar,
aqui la masa del nitrégeno y el galio se repiten, pero cada uno de ellos es un elemento necesario y se
tiene que repetir, porque no seran los mismos para el sustrato que para el depésito.

mass 1 14.00674  # nitrégeno
mass 269.723 # galio
mass 3 14.00674  # nitrégeno
mass 4 69.723 # galio
mass 5114818 # indio

Figura 2. 8. Designacion de la naturaleza de los atomos a través de su masa atomica.

42



CAPITULO II - METODOLOGIA

2.7.4 Potencial interatomico

Los calculos de las interacciones entre atomos en la simulacidn se realizaron a través del potencial
InGaN tipo Stillinger-Weber (Figura 2.9). Este potencial implica una penalizacién energética para los
angulos de enlace no tetraédricos con el fin de garantizar la energia mas baja para estructuras como
diamante, wurtzita o zincblenda. Esto significa que este potencial predice con gran confiabilidad el
crecimiento cristalino de las peliculas delgadas de InGaN.

Para dar uso al potencial debemos declarar el estilo del par interatdmico (pair_style sw), seguido de
una linea donde se indique el coeficiente de par (pair_coeff * * InGaN.sw N Ga N Ga In). En esta Ultima
linea, los asteriscos (* *) definen las interacciones atomo a 4tomo, denotando que habré interacciones
de tipo 1-1, 1-2, 1-3, 2-2, 2-3 y 3-3. Se declara el nombre del archivo del potencial, InGaN.sw, seguido
del orden en que los atomos son requeridos dentro del archivo del potencial (N Ga N Ga In). Es
importante destacar que el archivo InGaN.sw que contiene todos los parametros de interaccion, se
encuentra dentro del mismo directorio que el archivo de entrada desde donde es posible obtener los
datos que serviran para sentar las bases de la dinamica atomica.

H par INteratOmMiCo ~~~

pair_style SW

pair_coeff ** InGaN.sw N Ga N Ga In
neighbor 2.0 bin

neigh modify delay 10 check yes

Figura 2. 9. Declaracion del potencial interatémico de SW.

Aqui establecemos dos configuraciones extra. La primera nos ayuda a modificar la lista de atomos
vecinos mas cercanos a través de una distancia de corte (cutoff) mas una nueva distancia extra
denominada skin. Esto lo hacemos a través del comando neighbor (neighbor 2.0 bin) donde
establecemos inmediatamente el valor del skin, que para las unidades metalicas tiene un valor
estandar de 2.0 y el estilo bin, mismo que discrimina cual es una operacion que escala linealmente la
relacion N/P (Numero total de d&tomos/numero de procesadores). La segunda configuracién tiene que
ver con un modificador del comando neighbor (neighbor_modify) el cual nos permite decir a través de
la subfuncion (delay) cada cuantos pasos de tiempo se volvera a crear una lista de atomos vecinos
(10). Agregamos la subfuncion (check yes) para decirle al codigo que dicha lista sélo sera modificada
si a cada movimiento de los atomos estos sobrepasan por lo menos la mitad del valor del skin.

2.7.5 Configuracion de salida

Finalmente, se requieren realizar algunas configuraciones adicionales para que el depésito pueda
llevarse a cabo (Figura 2.10). Primero establecemos cada cuanto (pasos de tiempo) deseamos se nos
presente el archivo de salida los calculos termodinamicos involucrados en la simulacién (thermo 1000),
y un estilo personalizado de célculo (thermo_style custom) que se dara cada paso de tiempo (step)
establecido en thermo, enlistando las variables a calcular: energia potencial (pe), energia cinética (ke),
energia total (etotal), temperatura (temp), volumen (vol) y presion (press).
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Después, establecemos el computo de la temperatura del grupo de atomos a depositar por medio del
comando compute, en el que se establece un identificar (adat_temp), el grupo al que se aplica el
calculo (gadat) y el tipo de calculo (temp). EI comando (compute_modify) agrega para este caso
cambios en los grados de libertad existentes. Se indica el identificador del compute a aplicarlo. La
subfuncion (dynamic/dof) es usada cuando se computa temperatura para un grupo, en este caso
cuando es aplicada (yes) re-calcula el nimero de grados de libertad de la distribucion de temperatura.
La subfuncién (extra/dof) nos indica cuantos grados de libertad serdn tomados como factor
normalizador en un calculo de temperatura. En este caso se aplican cero (0).

e configuracion de salida ~~~~~—————m
thermo 1000

thermo_style custom step pe ke etotal temp vol press

compute adat_temp gadat temp

compute modify adat_temp dynamic/dof yes extra/dof 0

Figura 2. 10. Condiciones del thermo y compute.

Ahora, debemos aplicar la minimizacion de la energia para el sistema (Figura 2.11). Para este ejercicio
aplicaremos un estilo de minimizacioén cg, el cual es la version de Polak-Ribiere del algoritmo de
gradiente conjugado (min_style cg). Para describir como se daré el ajuste en las posiciones atdmicas
por iteracion, el comando (minimize) utiliza cuatro valores: la tolerancia a la parada de energia etol
(1e-8), la tolerancia a la parada de la fuerza ftol (1e-8), el nimero maximo de iteraciones a minimizar
maxiter (1000) y el nimero maximo de evaluaciones de fuerza/energia maxeval (1000).

min_style cg
minimize le-8 1e-8 1000 1000

Figura 2. 11. Minimizacion de la energia.

Asimismo, se establece la velocidad que tendrén los atomos a depositar (Figura 2.12). Para esto
empleamos el comando (velocity) seguido del grupo al cual se aplican estas configuraciones
(deposito). Ademas, utilizamos el estilo (create) para generar una distribucidn de velocidades basadas
en una velocidad establecida por una temperatura en grados Kelvin (823), asi como un numero
aleatorio para efectuar los célculos (39849). Los argumentos mom, rot y dist son utilizados al emplear
el estilo create. el primero (mom) se refiere a establecer si el momento lineal es igual a cero (yes) o
de un valor diferente para el nuevo ensamble.

De manera similar (rot) nos indica si el momento angular es igual (yes) o diferente de cero. El
argumento (dist Gaussian) indica la distribucion de velocidades a emplear con una media de 0.0 y un
valor de sigma escalado para producir la temperatura requerida.

velocity gfree create 823 39849 mom yes rot yes dist gaussian
Figura 2. 12. Designacion de la velocidad en el sistema.
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2.7.6 Proceso de depésito

Para establecer el proceso de deposito de atomos y otras configuraciones esenciales que coadyuvan
a este, utilizamos dentro de LAMMPS el comando fix. La Figura 2.13 muestra las lineas de cédigo
declaradas para este propdsito. La primera operacion (fix 1) es aplicada al grupo (gestatic) para que
los atomos que se encuentran dentro de este queden completamente inmdviles (setforce 0.0 0.0 0.0).
La segunda operacion (fix 2) es aplicada a los atomos del grupo de control térmico (gbt) con un
ensamble Nosé-Hoover (nvt) controlando una temperatura (temp) inicial (823) y final (823), asi como
un factor de amortiguamiento (70). Como parte del control térmico, se aplica una re-escalamiento de
temperatura (fix temp_rescale) al grupo gbt con una razén de re-escalamiento de 200 pasos de tiempo
y manteniendo la temperatura de crecimiento (823).

El fix 3 establece en un principio condiciones de energia constante para el sistema a través del
ensamble (NVE). El fix 4 declara un subproceso de deposito denominado nitridacion, en el cual se
depositan unas cuantas capas de atomos (1500) de nitrdgeno sobre la superficie de la capa buffer de
GaN. El (fix 5) dispone para todos los atomos (all) una barrera que los refleja (Wall/reflect) en la
direccion superior en z (zhi) rebotando en el borde superior de la caja de simulacion (EDGE).

En la sexta operacidn (fix 6) comenzamos el proceso de depdsito. Argumentamos en que grupo sera
aplicada (gfree), el estilo de fix (deposit), el nimero total de atomos a depositar durante toda la
simulacion; para este fix se depositan (22218) atomos de tipo (3); es decir, nitrégeno, y se depositan
8 atomos cada (700) pasos de tiempo (100/12 = 8.33). Aplicamos un nimero aleatorio para realizar el
depdsito (95485), argumentando que los atomos a depositar se generan desde una (region) y
establecemos cuél es (adatomos), indicando que los atomos seguiran siendo depositados mientras la
region desde donde salen hasta donde llegan sea mayor a un valor establecido de 1.2 Angstroms
(near 1.2). En seguida, declaramos la velocidad en la direccion de depésito (vz) con sus valores inicial
(-11.9) y final (-11.9). Nétese que estos valores son negativos, puesto que el proceso de depdsito se
esta realizando hacia abajo en la direccion perpendicular a la superficie del sustrato. Finalmente,
establecemos que seran asignados valores de unidad de la caja de simulacidn (units box). De manera
analoga, se establecen los argumentos para los fix 7 y 8. El fix 9 es analogo en funcionamiento al 5.

Adicional a lo descrito, indicamos una modificacion al comando thermo (thermo_modify) declarando
dos situaciones: la primera, que LAMMPS ignore si existen atomos que abandonan la caja de
simulacion en la direccion con condiciones no periddicas (lost ignore). La segunda, que LAMMPS siga
actualizando la informacién de descarga de informacion termodindmica en el archivo de salida log data
(flush yes). Lo anterior, con la finalidad de garantizar la continuidad de todo el proceso de depésito.
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fix 1 gestatic setforce 0.0 0.0 0.0

fix 2 gbt nvt temp 823 823 10

fix temp_rescale gbt temp/rescale 200 823 823 1.0 1.0

fix 3 gfree nve

fix 4 glree deposit 1500 35 95485 region adatomos near 1.2 vz -11.8 -11.8 units box
fix 5 all wall/reflect zhi EDGE

thermo_modify lost ignore flush yes

run 7500

fix 6 glree deposit 22218 3 12 95485 region adatomos near 1.2 vz -11.8 -11.8 units box
fix 7 glfree deposit 16663 4 15 343443 region adatomos near 1.2 vz -5.28 -5.28 units box
fix 8 glree deposit 5555 550 29494 region adatomos near 1.2 vz -4.12 -4.12 units box
fix 9 all walljreflect zhi EDGE

thermo_modify lost ignore flush yes

run 307750
Figura 2. 13. Designacion del depdsito de los atomos.

2.7.7 Archivo de salida

Para recuperar los resultados de la simulacién, se crea un archivo tipo dump, en el cual declaramos
la salida para todos los atomos (all), como un archivo personalizado (custom) el cual, para propositos
futuros, podra ser dividido en el GUl a cada 100 pasos de tiempo (700). Después, asignamos el nombre
de nuestro archivo de salida (/n0.25Ga0.75N.MBE_SS.dump). Asimismo, enlistamos el identificador
de cada atomo simulado (id), asi como el tipo de atomo (type) y las coordenadas de este (x y z). Esta
linea se observa en la Figura 2.14.

dump dump1 all custom 100 In0.25Ga0.75N.MBE_SS.dump id type x y z
Figura 2. 14. Archivo Dump (de salida).

2.7.8 Corrida de la simulacion

Para la corrida de la simulacién debemos ubicarnos en el prompt de Windows o en la terminal de
comando de Ubuntu o MacOS, ir a la ubicacion de los archivos de entrada y el potencial. Estando
ubicados en el directorio adecuado, ejecutamos la siguiente linea de instrucciones:

D:\Documentos\modelos_deposito > Imp_serial —in InGaN_GaN.in

Donde Imp_serial abre el codigo, -in es el comando de ejecucién de lammps y InGaN_GaN.in es el
nombre del archivo de entrada. Después, deberé teclearse Enter y el codigo comenzara el proceso
para realizar la simulacion, contabilizando los atomos y declarando en la pantalla el total de pasos de
tiempo al cual lo hemos ejecutado. La variacion de la simulacién, como ya se ha explicado
anteriormente, depende de la version del codigo, del nimero de procesadores, el tipo de corrida, la
capacidad computacional del equipo donde se esté llevando a cabo la simulacién y, desde luego, la
correcta escritura del archivo de entrada.
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2.7.9 Ejecucién de archivos de salida en Ovito

Debido a que LAMMPS Unicamente obtiene datos numéricos del proceso de Dinamica Molecular
aplicado al sistema, es necesario el uso de Ovito como visualizador grafico que de paso a la lectura
de los archivos de salida. A partir de este punto, podemos utilizar herramientas del ambiente de ovito
(modificadores) que permitan el analisis necesario. En lo particular, utilizamos principalmente los
modificadores de anélisis de dislocacion (DXA), identificacion de estructura diamante y construccion
de malla superficial.

El modificador de andlisis de dislocacion (DXA) identifica todos los defectos de linea de dislocacion en
un cristal atomistico, determina sus vectores de Burgers y genera una representacion de linea de las
dislocaciones. El modificador implementa el llamado Algoritmo de Extraccion de Dislocaciones (DXA),
un método computacional desarrollado por el autor de OVITO. EI DXA transforma la representacion
atomistica original de un cristal dislocado en una representacion basada en lineas de la red de
dislocaciones (Figura 2.15). Determina el vector Burgers de cada dislocacion e identifica las uniones
de dislocacién. El algoritmo puede reconocer dislocaciones parciales y también ciertas dislocaciones
secundarias de limite de grano.

Por otra parte, el modificador de identificacion de estructura diamante encuentra atomos que estan
dispuestos en una red de diamante cubica o hexagonal (Figura 2.16). El algoritmo analiza el entorno
local de cada atomo hasta la segunda capa vecina para determinar el tipo estructural local. Los
resultados se almacenan en la propiedad de particulas tipo de estructura, con el tipo asignado a cada
atomo codificado como un valor entero.

Finalmente, el modificador de Construccion de malla superficial, elabora una representacion superficial
de la forma tridimensional de un conjunto de particulas (Figura 2.17). Por lo tanto, genera una
descripcion geométrica de los limites exterior e interior de un sélido atomistico en términos de una
malla de superficie triangulada. Aparte de los propdsitos de visualizacidn, la descripcion geométrica
de la superficie también es Util para mediciones cuantitativas del &rea superficial y el volumen sélido y
la porosidad de una estructura atomistica.

Figura 2. 15. Algoritmo de Extraccion de Dislocaciones (DXA).
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Figura 2. 17. Modificador de construccion de malla superficial.
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3 CAPITULO Ill - DISCUSION DE LOS RESULTADOS
3.1 Introduccion

A continuacion, se discuten los resultados derivados de la aplicacién de la Dinamica Molecular a
modelos computacionales sobre el crecimiento de peliculas delgadas de InGaN en condiciones
semejantes a los parametros experimentales de la técnica de Epitaxia por Haces Moleculares, en
donde la fraccion molar de indio vari6 de 0 < x < 1. Primero, se discuten los efectos de la concentracion
de indio en la aleacion, en donde el analisis de los modelos ha sido dividido en tres grupos destacables:
a) baja concentracion (0 < x < 0.29), b) concentracién media (0.30 < x < 0.50) y, c) alta concentracion
0.50 < x < 1. Asimismo, se discuten la generacion de dislocaciones y vacancias en las simulaciones
de crecimiento, basado en la relacion de la concentracion de indio y el tiempo de depdsito. También,
se examina el efecto del indio en los cambios en la rugosidad superficial.

3.2 Limitaciones de los modelos de crecimiento

Aunque se obtuvieron resultados teorico-computacionales significativos, las simulaciones de los
modelos de crecimiento de InGaN sobre capas buffer B-GaN presentan algunas limitaciones
relacionadas con el tiempo necesario para darles sentido; es decir, se considero la adicion de pasos
de tiempo después del tiempo requerido para eyectar todos los atomos hacia la capa buffer, con la
finalidad de garantizar el depdsito de los adatomos sobre la superficie de dicha capa. Esto significa
que mayor tiempo computacional para culminar el proceso. La adaptacion de tiempo para cada
modelo de simulacion depende de su fraccion molar de indio. Esto es, a mayor fraccion molar de indio
declarada en la simulacién, mayor volumen de pasos de tiempo son requeridos. Sumado a lo anterior,
la etapa de relajacion de las estructuras crecidas represent6 un tiempo extra de 100,000 a 200,000
pasos de tiempo, puesto que es necesario llevarlas a condiciones de temperatura ambiente al finalizar
el proceso de deposito. Sin este rango de tiempo, o haber optado por un lapso mucho menor a este,
significaria la modificacién de la estructura o la aparicion de nuevas dislocaciones en el volumen de
crecimiento. Experimentalmente, los tiempos de crecimiento también son ajustados acorde a la
concentracion de indio; la tasa de crecimiento tiende a ser disminuida para obtener capas de mejor
calidad cristalina conforme x tiende a 1. En ese sentido, la razén de crecimiento de las simulaciones
tuvo una tendencia de disminucion desde x = 0 hasta x =1y, por tanto, el tiempo de simulacion fue
extendido para cada modelo como garantia de obtencidn de las capas del material.

3.3 Efecto de la concentracion de indio

La concentracidn de indio es critica para obtener peliculas delgadas de InGaN con una estructura de
buena calidad. En esta investigacion, fueron producidas varias muestras (modelos de simulacion) de
InGaN con concentraciones arbitrarias de In, de acuerdo con los valores experimentales de cero a
uno utilizados por [1] y [2]. En ese sentido, reconocemos tres grupos de modelos computacionales de
interés que seran analizados a detalle a continuacién. Cabe subrayar que los modelos fueron logrados
por la viabilidad aportada a traves del potencial de Stillinger-Weber, el cuél recreo la presencia de
fuertes preferencias angulares tetraédricas para este tipo de compuesto covalente.
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3.3.1 Baja concentracion de indio (0 < x <0.29)

Este grupo de fracciones molares de indio representa los modelos en los cuales, teorica y
experimentalmente, se ha analizado el valor preferencial de la estructura cubica, utilizando
condiciones adecuadas de baja temperatura (550°C) y un sustrato acorde con similar cristalografia.
Sin embargo, es inminente la aparicion de un bajo porcentaje de estructura tipo wurtzita en los
primeros modelos. La Figura 3.1 muestra los modelos epitaxiales con un porcentaje molar x entre 0
y 0.21; cada concentracion de indio indica las fases de InGaN cubica o hexagonal.

Como se observa en la Figura 3.1(&tomos en blanco), para el modelo de crecimiento del binario GaN
(Figura 3.1a), la estructura cubica esta presente en todo el volumen de la pelicula. Esto es posible
gracias a que las energias de enlace similares entre las capas superficiales de la capa buffer y las
primeras formadas por los adatomos favorecen la formacion de tetraedro zincblenda, por lo que el
acomodamiento de los atomos (proceso de difusidn) en los sitios de la superficie de la capa buffer de
c-GaN ha maés rapido y se ha acondicionado de manera adecuada sin cambios significativos en sus
posiciones. Por ello, los tiempos adicionales de acomodamiento y relajacion han sido
considerablemente cortos para este modelo en particular (50,000). Por otra parte, a partir de la
eyeccion de atomos de indio para formar las primeras aleaciones ternarias, los modelos cuyo valor
de x fueron 0.096, 0.11, 0.17 y 0.21 tendieron a mostrar rasgos en la parte superficial de incrustacion
hexagonal, en porcentajes equivalente a 0.30%, 0.34%, 1.41% y 1.44%, respectivamente (Figuras
3.1b-e). Esto es debido al fendmeno de segregacion de indio, ya que la tendencia de los dtomos de
esta naturaleza es la de separarse hacia la superficie, cambiando las secuencias de apilamiento en
las Ultimas capas crecidas.

001 001 001
a) Lo wz = 0% b) L wz = 0.30% ) el T wz=0.34%

010} 1100] 1010} [100] [010] [100]

x=0 x=0.096 x= (.11

[001] 001
d) wz=141% €) 1) wz=1.44%

[010] 1100] [010] [100]

x=0.17 x=0.21

() hexagonal (wurtzita) B cibica (zinchlenda) (O otra @ capa buffer

Figura 3. 1. Modelos computacionales de InGaN/GaN (100) con proporciones molares de 0 < x < 0.21.
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Asimismo, en relacién a los modelos con valores donde 0.21 < x < 0.29, los modelos muestran un
cambio drastico a partir de valores superiores a 25% molar, puesto que bajo esta fraccion la tendencia
de incrustacion wurtzita todavia se mantiene en bajos niveles (~1.5% de presencia); sin embargo,
conforme los valores tienden a 30%, como en el modelo recreado de 29%, los valores triplican la
presencia de fase hexagonal, haciéndose mas notoria su presencia en el volumen crecido. La Figura
3.2 muestra los modelos de estas dos fracciones molares de indio.

En general, a medida que se aumenta el valor de los 4tomos de indio en la aleacion, el porcentaje de
estructura cubica disminuye en el proceso de crecimiento. Es importante sefialar que las peliculas de
InGaN con x < 0.21 presentan una estructura de zincblenda superior al 90%, en concordancia con los
resultados experimentales reportados por V.D. Compean et al [1], indicando una estructura cubica
pura preferencial. La inclusion hexagonal es de un méximo del 5%. De esta manera, se observo que
la inclusion de indio en el volumen de crecimiento va generando mayor numero de lineas de
dislocacion, lo que induce un cambio en la secuencia de apilamiento en los atomos; esto se ve
reflejado en una rotacién ya identificada experimentalmente de 60° en la estructura. Por tal razén, las
condiciones de crecimiento metaestable tienden a romperse, favoreciendo asi el equilibrio
termodinamico del compuesto.

[0o1] 001
a) wz =1.48% b) PR I wz =4.37%

[010] [100] [010] [100]

x=10.25 x=10.29

O hexagonal (wurtzita) B ciibica (zincblenda) QO otra @ capa buffer

Figura 3. 2. Modelos de InGaN/GaN (100) para fracciones molares de indio a) 25% y b) 29%.

3.3.2 Concentraciones intermedias (0.30 < x < 0.50)

Para proseguir el analisis del crecimiento epitaxial, se recrearon modelos con valores superiores a
30% molar de indio. Tal como el estado del arte del InGaN hace notar, existe una marcada tendencia
a formarse la estructura tipo wurtzita a partir de estos valores o superiores intermedios del barrido de
X. Los modelos recreados de 32%, 35% y 40%, muestran valores similares a los encontrados en el
de 29%. Esto se debe a que la razén de flujo de indio es practicamente indistinta en comparacién con
el volumen total de atomos que se estan propagando por toda la superficie. Dado que las condiciones
termodindmicas no se ven modificadas de manera sensible, el acomodamiento de los atomos de indio
tiende a mantener similares trayectorias. Por lo que los valores de incrustacién de fase hexagonal han
sido de 4.66%, 4.68% y 4.71%, respectivamente.
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La Figura 3.3 muestra el cambio en la estructura de capas intermedias correspondientes al modelo
de 35%. En esta se aprecia el efecto de una mayor exposicion temporal a un recocido isotérmico
equivalente a la temperatura de crecimiento, posterior al proceso de eyeccion de atomos; es decir, se
observa una tendencia notable de la reestructuracién del estado amorfo a partir de valores agregados
de tiempo a partir 100,000 pasos (cambios en la secuencia de apilamiento), significando una
recristalizacién mayor a 90% del volumen crecido. En ese sentido, la termalizacién es un factor de
gran importancia, debido a que tiene un efecto positivo al disminuir la tensién en las capas de
crecimiento, determinando una mayor uniformidad en la interfase entre capas con mayor numero de
atomos de indio y las capas que contienen atomos de galio (In/Ga). Experimentalmente, se conoce a
este proceso como recocido térmico y es posible monitorear en tiempo real la evolucion del compuesto
crecido mediante la técnica de RHEED.
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Figura 3. 3. Efecto del recocido térmico en el modelo con valor x = 0.35 (Vista superior). Secuencias
de pasos de tiempo en a) 250k, b) 350k. ¢) 450k y d) 500k.
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Por otra parte, un incremento en la fraccién molar de indio, con valores intermedios del barrido en x
(48%), muestra un cambio visiblemente subito en la composicion, puesto que la tendencia de
naturaleza hexagonal incrementa mas de 3 cifras porcentuales. Es notable que, para este modelo, la
razon de flujo de indio es practicamente la misma que la de los atomos de galio; por lo que, a pesar
de la velocidad y el tiempo extraordinario que se le impregna al modelo (200k pasos de tiempo), no
son suficientes para evitar la preferencia en las uniones In-N de las Ga-N, modificando asi la
secuencia de apilamiento en las direcciones <111>, donde la estructura wurtzita tiende a ser
preferente.

Ademas, se observo que entre 29-48% de concentracion de In, la estructura de InGaN depositada
cambié drasticamente su porcentaje cubico, y una cantidad de fase de wurtzita aumentd
vertiginosamente en el volumen del material (Figura 3.4 a-d). Esto ocurre por efecto del flujo de indio,
ya que al aumentar el numero de atomos expulsados de este hacia la superficie de crecimiento, la
temperatura del sistema también tiende a aumentar debido a la energia adquirida en el proceso, lo
que provoca un efecto de segregacion y un cambio en las secuencias de apilamiento en las regiones
intermedias del volumen crecido. En la seccién 3.4 se analiza a detalle la generacion de dislocaciones
a consecuencia de estos fendomenos.

001
a) S wz = 4.66% b) S I wz = 4.68%

[100]

x=0.40 x = 0.48

{0 hexagonal (wurtzita) B cibica (zincblenda) () otra @ capa buffer

Figura 3. 4. Modelos de InGaN/GaN (100) para fracciones molares de indio a) 32%, b) 35%, c) 40%
y d) 48%.
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3.3.3 Alta concentracion (0.50 < x <1.0)

En una etapa final, fueron desarrollados seis modelos adicionales para el barrido de fracciones
molares superiores a 50% (Figuras 3.5 a—f). Este grupo representa un reto en el ambito experimental,
debido a que una mayor presencia de indio en la composicion advierte fuertes efectos de segregacion
y un mayor cuidado en la obtencion de capas con la estructura deseada. En realidad, en el proceso
de crecimiento epitaxial por MBE se ha notado un descenso subito en el grosor obtenido del ternario
intimamente relacionado con el aumento de la cantidad de atomos de indio implicados en el proceso.

001
a) [0o1] I

[010]

001
wz =8.62% b) e wz = 9.08%

[100] [010] [100]

c) wz = 8.95% d) wz=8.11%

[100] [100]

x =0.65 x=0.70

001 001
e) el wz = 1.42% f) e wz = 1.418%

[100]

x=10.93 x=1.0

Figura 3. 5. Modelos de InGaN/GaN (100) para fracciones molares de indio a) 55%, b) 60%, c) 65%,
d) 70%, e) 93% y f) 100%.
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Para recrear los modelos de este grupo, se tomaron en cuenta valor molares de x = 0.55, 0.60, 0.65,
0.70, 0.93 y 1.0. En primera instancia, la seleccion de valores de 0.55 <x <0.70 tiene gran relevancia
de estudio, puesto que significa una ventana energética donde puede hallarse la maxima absorcion
de energia de una celda solar de InGaN vy, por tanto, la mayor eficiencia posible. La seleccion de
valores de 0.93 y 1.0 molar corresponde al hecho de poder compararlo con valores experimentales
que son hallados en la literatura cientifica para estructuras predominantemente cubicas.

En relacion a los modelos de x = 0.55, 0.60, 0.65, el proceso de nitridacion inicial contribuy6 a liberar
estados de esfuerzos de tension a lo largo de la direccién de crecimiento — originados por efecto de
un alto contenido de indio - en las primeras capas. Si consideramos la misma temperatura de
crecimiento en estos modelos (550°C), el aumento de incrustaciones de estructura wurtzita en el
volumen crecido es cercano a ~1%, respecto a los Ultimos modelos de x = 0.48 de los cuales se tiene
referencia experimental. Por otra parte, la tendencia de los espesores en estos modelos de simulacidn
propuestos mantuvo un decremento proporcional al volumen de atomos de indio en la aleacion, por
lo que se advierte que el objetivo de obtencion de peliculas con un mayor numero de capas de alta
calidad cristalina conllevaria un mayor control de la temperatura en rampas y tiempos de crecimiento
mucho mayores a los establecidos en los modelos explorados al momento del desarrollo de este
trabajo.

En cuanto al modelo con x = 0.70, se observé un cambio favorable en relacion a la calidad cristalina
tipo zincblenda, comenzado a revertirse el efecto indeseable de incrustaciones tipo wurtzita en las
direcciones de crecimiento, en parte debido a que la proporcion In/Ga en la aleacion tiende a aumentar
su valor, provocando que la segregacion de indio hacia la superficie no sea un fenémeno que afecte
fuertemente la energia local de enlaces en las capas superficiales (dado que la mayor parte de los
enlaces tienden a ser In-N, y por tanto, homogéneos en general). Sin embargo, debe declararse que
la formacién de capas con tal calidad cristalina también sigue disminuyendo, porque las condiciones
globales termodinamicas del sistema no logran mantenerse a lo largo del nimero de pasos de tiempo
necesarios para el crecimiento de espesores mas grandes.

Asimismo, en los modelos cercanos al valor de x =1.0, el abrupto cambio en la cantidad atomica de
indio en las primeras capas crecidas en la interfaz con la capa buffer de GaN muestran un incremento
en el desajuste de las redes, lo que genera grandes tensiones desde los primeros pasos de tiempo
de eyeccion y difusion de los adatomos. Esto crea zonas con estructuras amorfas (clisteres atémicos)
en diferentes regiones a lo largo de la direccion de crecimiento, algunos de ellos correspondientes al
tipo Volmer-Weber (VM), puesto que los adatomos en esas regiones se atraen con mayor fuerza que
con los atomos superficiales de la capa buffer, lo que resulta en capas cristalinas limitadas del
compuesto; es decir, modelos de InGaN con un minimo espesor (Figura 3.6).

Al mismo tiempo, ha sido observado que, sin importar la extension en la cantidad de pasos de tiempo
totales de crecimiento y recocido, la estructura no presenta un cambio significativo en relacion a la
formacién de nuevas capas de estructura cristalina. Las observaciones anterior coincide con lo
indicado por V.D. Compean et al [1] a nivel experimental, puesto que a estos valores, el espesor critico
se reduce notablemente un 62.5% respecto de valores intermedios.
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clisters amorfos @ capa buffer c-GaN @ copas cristalinas
en primeras capas de InGaN

Figura 3. 6. Formacion de clusteres en primeras capas de crecimiento para x ~1.0.

Las concentraciones de In analizadas en esta investigacion se resumen en la Tabla 3.1. Es de suma
relevancia reportar que en el rango de 0.29 < x < 0.70, no hay datos en la literatura sobre porcentajes
cubicos o hexagonales, excepto para el valor de 48%. Sin embargo, se decidi6 incluir valores de x =
0.32, 0.35, 0.40, 0.55, 0.60, 0.65 y 0.70 molar para conocer la tendencia de la fase clbica en nuestro
modelo. De manera equivalente, se efectuaron los ajustes para la simulacién de modelos en el rango
de 0.11 <x<0.29 con x =0.17 y 0.25 molar (tampoco reportadas las concentraciones cubicas en la
literatura).

Tabla 3. 1. Propiedades calculadas para los modelos computacionales y datos experimentales.

Concentracion ~ Constante de red (nm)  Ancho de banda (eV) Fase cubica (%) Espesor*

In (x) tedrico  experimental  tedrico  experimental simulacién experimental (nm)

0.0 0.452 0.452 3.2 3.18 98.97 99 5.28
0.096 0.456 0.456 2.80 2.92 98.52 99 5.24
0.11 0.457 0.457 2.74 2.86 97.19 99 5.08
0.17 0.459 NR 2.51 NR 96.93 NR 4.93
0.21 0.461 0.461 2.36 2.53 92.37 96 4.80
0.25 0.463 NR 2.22 NR 89.76 NR 4.68
0.29 0.465 0.465 2.08 1.91 85.08 85 4.52
0.32 0.466 NR 1.98 NR 76.42 NR 4.46
0.35 0.468 NR 1.89 NR 75.41 NR 4.40
0.40 0.470 NR 1.74 NR 68.95 NR 4.34
0.48 0.474 0.475 1.52 1.79 59.88 63 4.01
0.55 0.477 NR 1.34 NR 44.26 NR 3.19
0.60 0.479 NR 1.23 NR 38.16 NR 3.12
0.65 0.482 NR 1.12 NR 40.67 NR 3.05
0.70 0.484 NR 1.03 NR 52.96 NR 2.57
0.93 0.495 0.497 0.71 1.10 95.27 96 1.04

1.0 0.498 0.502 0.65 0.87 96.55 97 1.01

*Espesor de simulacion; NR = No Reportado.
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Ademas, tanto las constantes de red como los anchos prohibidos de banda (bandgaps) de cada uno
de los modelos simulados, fueron calculados de manera puramente teérica a través de la ley de
Vegard, tomando en cuenta un parametro de ajuste o bowing equivalente a 1.84 eV para el bandgap,
puesto que este valor ha sido el empleado por la referencia experimental [1] con la que se ha
comparado los resultados de los modelos con igual fraccién molar de indio reportados. Asimismo, es
relevante indicar que estos valores han sido computados de forma implicita en los volumenes crecidos
del compuesto ternario en cada modelo, convergiendo con los expresados en la tabla.

La Figura 3.7 compara los resultados del porcentaje cubico del volumen de crecimiento de InGaN en
los modelos simulados (linea azul) con el porcentaje de fase cubica calculado experimentalmente de
las capas de InGaN reportado en [1] (linea roja). Como se muestra en la figura, el error promedio para
el porcentaje de fase cubica en las capas de InGaN es inferior al 1% para x < 0.3 en comparacion con
los crecimientos experimentales. Mientras que para x = 0.48 y x < 0.50 los errores son de 4.8 % y
0.76%, respectivamente. Los resultados porcentuales de volumen cubico revelan una alta
confiabilidad de los modelos para emular las condiciones del crecimiento por MBE, lo que significa
que la curva azul sea una probable trayectoria del comportamiento de pruebas experimentales
hipotéticas para las fracciones molares propuestas en esta investigacion que no tienen precedente.
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Figura 3. 7. Comparacién de los resultados obtenidos en esta investigacion vs los datos
experimentales de Compean-Garcia et al [1].
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3.4 Andlisis de las dislocaciones y las vacancias

Como mencionamos anteriormente, en investigaciones experimentales se ha utilizado una capa buffer
de GaN como pelicula amortiguadora para reducir el desajuste de la red y la tension superficial
relacionada con la densidad de dislocaciones. Por lo tanto, en los modelos desarrollados fue
considerada una estructura de GaN tipo zincblenda (~ 20 monocapas) como soporte para estudiar el
comportamiento de la inclusién hexagonal y su defecto inducido. También, para ayudar a evitar estos
fendmenos, es destacable el papel que implica el proceso de nitridacion efectuado previo a la
eyeccion de los adatomos de galio, indio y nitrogeno. Fue notorio un aumento en la densidad de
dislocaciones directamente proporcional a la cantidad de concentracion de indio en la aleacion.

Relacionado a lo anterior, el analisis de las dislocaciones fue pertinentemente hecho por medio de la
herramienta del GUI — OVITO - conocido como " DXA". Con este modificador, fue posible calcular la
densidad de dislocaciones (en unidades de cm) para cada muestra, tomando en cuenta la longitud
total de las lineas de dislocacion dentro del sistema dividida entre el volumen total de nitruro de galio-
indio crecido [3]. Para el volumen modelado de InGaN, sélo se considero6 el tiempo hasta que los
atomos depositados adquirieron una estructura reconocida por el modificador de "Identificacion de
estructura diamante". Por lo tanto, los volumenes de cada célculo se asociaron directamente con el
espesor critico del material. Esto llevé a sefialar que un aumento en la fraccion molar de indio en los
modelos (la relacion de deposito también depende proporcionalmente del indio), indujo una
disminucién en el espesor critico del InGaN.

La figura 3.8 representa la linea de tendencia de la densidad de dislocaciones frente a la fraccion
molar de indio en la aleacién. Observamos que, a relaciones molares de indio igual 0 menores que
0.25, en el proceso de crecimiento tienden a generarse una baja densidad de dislocaciones y pocas
vacantes o espacios dentro del sistema atdémico, lo que hace posible un porcentaje de estructura de
zincblenda significativo (la familia de direcciones preferencial de crecimiento es <001>). La malla de
defectos se mantiene practicamente sin cambios significativos y el valor de densidad promedio se
mantiene alrededor de 2x10'2 por unidad de area.

No obstante, la tendencia de la curva cambia para proporciones entre 29% y 55%, puesto que la
densidad de dislocaciones tiende a aumentar drasticamente, duplicando su valor. Estas lineas de
dislocacion en las direcciones <11X> representan las zonas de apilamiento donde existe un cambio
en la rotacion de las estructuras metaestables a planos estables, donde la energia local de para
algunos pares de atomos es minima. Asimismo, la deformacion de la malla de defectos aumenta
debido a la acumulacién de atomos de indio (existe un mayor flujo de estos), lo que dificulta el control
en el volumen de crecimiento.

Por otra parte, las lineas de dislocaciones tienden a descender a partir de valores superiores de 60%,
respecto del espesor critico. Una mejor calidad cristalina logra verse reflejada para pocas capas de
crecimiento, puesto que, al estar intimamente relacionadas con zonas de alta tension superficial, no
es posible aumentar el tamafio del volumen crecido sin que esto signifique un aumento considerable
en el nimero de dislocaciones de borde y tornillo. Por lo tanto, resulta poco practico aumentar el
numero de pasos de tiempo después de reflejarse una invariancia en el comportamiento del sistema.
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Figura 3. 8. Linea de tendencia de la densidad de dislocaciones vs fraccion molar de indio.

Por otro lado, la mayoria de las dislocaciones generadas durante los modelos de proceso de
crecimiento muestran una tendencia alta para dislocaciones parciales tipo Shockley y Frank, mismas
que indican la presencia de fallas en la secuencia de apilamiento entre el nitrogeno y los atomos del
grupo I, considerando la relacion de deposito utilizada en cada modelo. Estas fallas provocan una
mayor cantidad de dislocaciones de borde e intersticios en estas areas de apilamiento, principalmente
en las direcciones [111], [112] y [110]; esta preferencia se puede explicar dado que la familia de
direcciones <11X> tiene un alto acople reticular con la direccion <000X>, en la cual el crecimiento
estable (wurtzita) se establece.

En la Figura 3.9 se representan los modelos de las mallas y lineas de dislocaciones de fracciones
molares de indio en el rango de 0 < x < 0.48. Se observan dos hechos principales de este fenémeno
estructural por efecto del aumento en el nimero de atomos de indio en el volumen del material crecido
de los modelos: 1) en cada imagen mostrada la deformacion de la malla se hace evidente. Esto es
evidencia del aumento del desajuste en la red, provocando grandes lineas de tension a lo largo de
las direcciones preferenciales para el crecimiento tipo hexagonal. 2) el decremento en el espesor
critico es notorio, dado que una menor cantidad de atomos logran reacomodarse durante el
crecimiento y la secuencia de apilamiento no se efectiia de manera adecuada, tal que el resultado
sean limitadas capas cristalinas con estructura preferencial cubica.
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Figura 3. 9. Tendencia de dislocaciones en los modelos de InGaN en el rango de 0 < x < 0.48.
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3.5 Rugosidad superficial

La rugosidad superficial es otro indicador del comportamiento del sistema al aumentar o disminuir el
numero de atomos de naturaleza indio en el volumen de crecimiento. Dado el efecto de segregacion
que tiene cabida en el material, puesto que los &tomos de indio no logran difundirse de manera
adecuada y/o enlazarse fuertemente en las capas de crecimiento, la deformacion de la malla de
superficie es notoria, generandose zonas o cavidades en todo el plano x-y donde se crean cambios
en la reconstruccion del material.

De igual manera, es importante mencionar que la rugosidad superficial, mas allé de estar relacionada
con la resistividad eléctrica, tiende a afectar de manera significativa el desempefio de algunos
dispositivos optoelectrénicos, debido a que se le relaciona de manera directa con inconvenientes
tecnoldgicos en su fabricacion, puesto que los intersticios que se encuentran desde la superficie del
material y hacia dentro del bulto suelen significar sitios para el desarrollo de nuevas dislocaciones.
Este escenario es probable en lo experimental, ya que la tendencia a cambiar la secuencia de
apilamiento en esos sitios es la de un deslizamiento en otras direcciones creando de esta manera
incrustaciones hexagonales para minimizar la energia local en los sitios.

En relacion a la superficie, fue posible el calculo de la rugosidad para cada modelo, implementando
la ecuacion descrita en [4] para el calculo de la raiz media cuadratica (RMS). La recoleccion de los
datos en ovito fue a través de las posiciones en la direccion de crecimiento de los atomos de las
ultimas capas, tendientes a formar apilamientos diferentes del resto del volumen de los modelos. La
Figura 3.10 muestra un ejemplo del modelo recreado (en este caso, para x = 0.25), asi como la vista
superior en donde se hacen notar zonas de vacancia en la superficie. Es importante destacar que
OVITO resulté una poderosa herramienta para generar el entramado a través de un constructor de
mallas que permite analizar de manera practica la morfologia y evolucién de las capas superficiales
del sistema.

a) Z (A) b)
SHEE

70 Zonas de vacancias atomicas

Rugosidad superficial =1.4655 A
Figura 3. 10. Malla de rugosidad superficial a) perspectiva, b) vista superior.
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En la Figura 3.11 se observa la tendencia de los modelos simulados en relaciéon a la rugosidad
superficial y la fraccién molar de indio. La morfologia de la superficie muestra una tendencia
practicamente lineal para las fracciones de x entre 0 y 0.25. Esta tendencia es esperada, dado que la
cantidad de atomos de indio aun no es lo suficientemente significativa como para causar
reestructuraciones en la masa total del conjunto de atomos, por lo que las capas superiores no
muestran un efecto de segregacion del indio importante. Sin embargo, para fracciones molares entre
25% y 35%, la rugosidad tiene un cambio en su comportamiento, tendiendo a crecer ligeramente
debido al mayor nimero de atomos de indio y a los mayores tiempos dados en la simulacion para el
reacomodo en la superficie. Un crecimiento no abrupto se ve reflejado en el cambio de la malla de
superficie, formandose mayor nimero de zonas con huecos o vacancias intersticiales.

Por otra parte, la razon de la rugosidad superficial respecto de la fraccion molar de indio tiende a ser
mas pronunciada de manera lineal para fracciones molares intermedias entre 0.35 < x < 0.48. Este
fenomeno sucede dado que aumentan las zonas donde el indio tiende a ganar sitios o espacios en
las capas superiores, debido a que la razén de atomos entre ambas naturalezas elementales es
similar, y las secuencias de apilamiento tienden a distorsionarse por el mayor espacio ocupado del
indio en la estructura. Por otro lado, para modelos superiores a 48% molar de indio, la tendencia de
la rugosidad es a disminuir notablemente, manteniéndose alrededor de 1.5 A de rugosidad promedio.
Es probable que, gracias a los tiempos extraordinarios dados para estos modelos, no se haya visto
un cambio significativo de la rugosidad para estos valores de x, aunado al valor decadente del espesor
critico.

3.5 J T y T y T ; T

3.0

L=

Rugosidad superficial (A)

2.5

[010]

2.0

[001]

1.5

. , .
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Fraccion molar de indio (x)

Figura 3. 11. Rugosidad superficial vs fraccién molar de indio (x)
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3.6 Efecto temporal en el crecimiento de InGaN

El efecto temporal en el proceso del crecimiento de InGaN en relacion a su estructura preferencial,
puede ser indicado por medio del nimero de dtomos con estructura cubica adquirida y su evolucion
en la dindmica del sistema. Es decir, fue posible analizar el comportamiento global del sistema y como,
después de un numero de pasos de tiempo determinado, la estructura permanece practicamente
constante y estable. En relacion a esto Ultimo, para evidenciar que los modelos presentan estas
caracteristicas de constancia y estabilidad después de haberse culminado la etapa de relajacion, se
prolongo el de tiempo para cada uno de ellos en un rango de 200,000 a 300,000 pasos.

La Figura 3.12-a muestra el comportamiento de la estructura en los primeros modelos con fracciones
de 0 <x<0.21. Como puede observarse, en general se manifest6 una tendencia similar de estructura
cubica a un bajo numero de pasos de tiempo (alrededor de 350,000 pasos) para tales modelos, dada
la baja razon molar In/Ga presente en ellos y el bajo desajuste reticular con la capa buffer de GaN.
Para estos casos, el nimero de pasos adicionales fue de 200,000 pasos.

— 50,000 . : .

40,000 4

40,000 +

30,000 4
30,000 4

20,000 4
20,000 4

10,000 —a—0

—8—0.09

10,000

Niimero de atomos (estructura ctibica)
Nuamero de atomos (estructura ciibica)

—a—().25 —A—0.11 7
04 —0—10.29 —¥—0.17
04 ——021
T T T T T T T T T T
0 100k 200k 300k 400k 500k 600k 0 100k 200k 300k 400k 500k 600k

Pasos de tiempo Pasos de tiempo

Figura 3. 12. Lineas de tendencia de estructura cubica respecto a su evolucidn temporal. a) 0 < x <
0.21,b) x=0.25, 0.29.

Por otro lado, la Figura 3.12-b presenta la tendencia temporal de estructuracion de los modelos x=
0.25, 0.29. No obstante, la preferencia zincblenda aun es latente y el numero de pasos de tiempo
adicionales, post etapa de relajacion es similar al de los primeros modelos (~200,000 pasos).

Contrario a lo anterior, la Figura 3.13-c indica un cambio en la evolucién del sistema para los modelos
de 0.32 <x < 0.48. La tendencia a la estructura cubica del volumen no se empieza a manifestar sino
hasta valores superiores a los 400k pasos de tiempo, debido a una respuesta mas lenta en la
formacion de capas apropiadas por las combinaciones IlI-N. En general, la zona de transicién de las
zonas estructurales amorfas desde los 250,000 a los 400,000 tiene ligeramente una menor pendiente,

lo que significa una etapa mas lenta en el cambio de un estado a otro (de amorfo a zincblenda o
wurtzita).
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El valor cercano a la media proporcional, es decir, la linea de tendencia de x= 0.48, manifiesta un
desfase de 100k aproximadamente respecto a los otros modelos cercanos inferiores, debido al
fendmeno de separacion de fases en la mezcla. Debido a esto, para estos modelos fueron necesarios
prolongaciones temporales cercanas a los 300,000pasos.

Finalmente, los modelos de 0.55 < x < 1.0 se observan en la Figura 3.13. De los primeros cuatro
modelos cercanos a fracciones intermedias se hace evidente la predisposicion a disminuir la tasa de
conversion de estructura amorfa a cubica en un plazo no menor a los 400k pasos de tiempo (Figura
3.13-c). De hecho, el numero de atomos que se consideran dentro de una estructura cubica en el
volumen crecido practicamente se reduce en un 50%, sin importar, a partir de ese valor temporal, un
cambio representativo en el empleo de un mayor tiempo en la simulacion. Al mismo tiempo, los
modelos cercanos al extremo de x ~ 1.0 (Figura 3.13-d), muestran una tendencia de estructuracion
cubica muy baja practicamente irreversible a los 250,000 pasos de tiempo, debido a que el espesor
critico de las muestras se redujo a una tercera parte de los valores intermedios.

40,000 T T T T

30,000

20,000 +

10,000

—8—0.32
*—0.35
—&— (.40
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Figura 3. 13. Lineas de tendencia de estructura cubica respecto a su evolucion temporal. ¢) 0.32 < x
<0.48,d)0.55 <x<1.0.
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4 CONCLUSIONES Y RECOMENDACIONES

4.1 Conclusiones

En esta investigacion, se presenté el desarrollo de modelos computacionales de heteroestructuras de
nitruro de galio-indio sobre capas buffer de nitruro de galio cubico (InGaN/c-GaN). Para el
cumplimiento de los objetivos de este proyecto, se empled un enfoque clasico a través de la
metodologia de la Dinamica Molecular, donde los efectos cuanticos de las particulas se encuentran
implicitos dentro del potencial interatomico. Dado lo descrito en los anteriores capitulos, se deducen
los siguientes puntos:

?;.1{

54

Ha sido posible la reproducibilidad de la técnica de deposito de Epitaxia por Haces
Moleculares, bajo condiciones termodinamicas tipicas (550°C) en un crecimiento de InGaN
sobre una capa buffer de GaN en fase cubica, para un barrido de fracciones molares de indio
entre 0 < x <0.50. Lo anterior se ha efectuado gracias a las facilidades que LAMMPS provee
para la recreacion de los entornos estructurales y de control del sistema; es decir, fue posible
la creacion de la capa buffer con una estructura cubica declarada previamente y el control de
la temperatura fue a través de un ensamble canénico NVT con un termostato Nosé-Hoover.
Asimismo, el potencial interatomico juega un papel trascendental, ya que todas las posibles
interacciones que se suscitan en el proceso de deposito de este material, han sido ya descritas
basadas en ecuaciones de Stillinger-Weber.

La fraccion molar de indio tiene una fuerte influencia en la estructura cristalina del material. A
medida que se aumenta cantidad de atomos de In en la aleacién, aumentan las dislocaciones
y vacancias en el volumen crecido, debido a una mayor razon de depésito para satisfacer el
proceso como data en referencias experimentales.

Al simular el crecimiento para fracciones de indio iguales o inferiores a 0.21, la estructura de
crecimiento preferencial es cubica tipo zincblenda con un porcentaje superior al 96% y se
forma una escasa inclusién hexagonal en el material, principalmente en la superficie. Sin
embargo, para los modelos superiores a 0.21, sobre todo aquellos con valores intermedios de
x (0.40, 0.48), la inclusion hexagonal crece drasticamente, reduciendo a 85% el valor de
estructura cubica en el total del volumen del material crecido.

Respecto a las dislocaciones, la tendencia es similar a la anterior, puesto que para x < 0.21,
la deteccion de imperfecciones en el material es practicamente escasa. Sin embargo, al
aumentar la cantidad de flujo de indio en los modelos, la tendencia a la aparicion de
dislocaciones de borde crece, de tal manera que también la estructura comienza a disminuir
su espesor critico. Asimismo, la rugosidad superficial incrementa al aumentar la presencia de
atomos de indio, puesto que estos tienden ocupar sitios en la superficie de crecimiento con
mayor probabilidad que los atomos de galio, por lo que su tamafio y condiciones transforman
las secuencias de apilamiento y crean distorsiones en la red.

Nuestro modelo de crecimiento se compard con datos experimentales con una alta
coincidencia entre los resultados del método de simulacion MD y el proceso MBE con
condiciones similares reportadas en la literatura. Esto sugiere que la metodologia empleada

66



CAPITULO IV — CONCLUSIONES <]

\ca
Y

puede ser Util para analizar las condiciones para otros tipos de heteroestructuras ll-V e incluso
para diferentes sistemas de materiales con condiciones de crecimiento similares, presentando
algunos desafios para comprender los fendmenos a nanoescala.

4.2 Trabajos a futuro

Dado que todo proyecto es perfectible, en esta seccion se enuncian no sélo recomendaciones, sino
también los posibles caminos de investigacion que pueden ayudar a desarrollar nuevo conocimiento
revelador relacionado con el modelado computacional de sistemas semiconductores.

54

54

Recrear los modelos para condiciones diferentes de temperatura. La variacion en las
condiciones de temperatura puede ayudar a mejorar el propésito de hallar la estructura cubica
pura para fracciones molares de indio superiores a 21%. La creacion de cddigos
automatizados y embebidos en LAMMPS, podrian ayudar a comparar nuevas condiciones de
temperatura, razon de flujo y energia de eyeccion a partir de nuevos datos experimentales.

La variacion de la geometria. El aumento del sistema atomico a valores de decenas a cientos
de nandmetros, puede ayudar a explorar con mayor detalle los fenémenos que originan las
dislocaciones y el cambio abrupto en el volumen del material crecido al modificar la fraccién
de indio. Matrices de capas buffer mas grande contribuirian a disminuir la brecha de
conocimiento entre lo experimental y lo pronosticado por este tipo de modelos.

Nuevos sustratos. La recreacion de otros sustratos de uso experimental contribuiria de
manera sustancial, el analisis del crecimiento del InGaN para su fase cubica. Materiales como
MgO, Si 0 GaAs, que presentan estructuras cubicas similares a la zincblenda, harian mucho
mas realista la construccion del proceso. Sin embargo, hay que advertir que no sélo se
requiere la existencia de los potenciales interatomicos de dichos materiales, sino también la
compatibilidad con el potencial usado en este trabajo. Ademas, el control de una mayor
cantidad de atomos de distintas naturalezas es un reto mayusculo al volverse cada vez mas
compleja la declaracion de las interacciones par-par. Un reto aun mas grande es generar el
conocimiento para construir un potencial que incorporé dichas interacciones, a través de DFT.

Escalar a estructuras multicapa. Interpretar a partir de los modelos ya descritos, estructuras
tipo tandem, con lo que se podria explorar las posibilidades de tener diferentes fracciones
molares de indio en distintas regiones, para propositos de desarrollo de celdas solares, o bien,
de otros dispositivos que hagan uso de este tipo de estructuras.

Retomar los resultados obtenidos hasta el momento y someterlos a una escala temporal y
logitudinal més grande; es decir, desarrollar modelos de dispositivos en software
especializado, como Silvaco atlas, para poder explorar el comportamiento eléctrico y ptico
del material aplicado. La retroalimentacién con este tipo de software, implicaria el
mejoramiento del script en lammps y un avance hacia la obtencion de una mayor eficiencia
en el funcionamiento en general de sistemas basados en InGaN.
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A. Ejemplo de Cddigo desarrollado en LAMMPS Para In0.25Ga0.75N

# Modelado del crecimiento para In0.25Ga0.75N
#lnicializacion de la simulacién / Initialization of simulation

units metal

dimension 3

boundary ppf

atom_style atomic

variable aequal 4.52 # @ 300 K; datos de la ioffe
variable a4 equal ${a}/4

variable a19_4 equal 19*${a}/4
variable x_dim  equal 23*${a}
variable y_dim equal 23*${a}

variable z_dim equal 23*${a}

variable z_dim5 equal 5*${a}

variable zsuplo equal ${z_dim5}-${a}/2
variable z3_dim equal ${z_dim}/3
variable adz_lo equal ${z_dim}-${a}
variable adz_hi equal ${z_dim}-${a}/2

#Configuracion de la estructura atémica / atomic structure configuration

region espacio_sim block 0.0 ${x_dim} 0.0 ${y_dim} 0.0 ${z_dim} units box
create_box 5 espacio_sim
lattice custom $a &

a11.00000 &

a2001.000 &

a30.0001.0 &

basis 0.00.00.0 &
basis 0.00.50.5 &
basis0.50.00.5 &
basis0.50.50.0 &

basis 0.25 0.25 0.25 &

basis 0.250.750.75 &

basis 0.750.25 0.75 &

basis 0.750.75 0.25 &

orient  x100orienty010orientz001
region sustrato block 0.0 ${x_dim} 0.0 ${y_dim} 0.0 ${z_dim5} units box
create_atoms 2 region sustrato basis 5 1 basis 6 1 basis 7 1 basis 8 1
region adatomos block 2.0 ${x_dim} 2.0 ${y_dim} ${adz_lo} ${adz_hi} units box
#Sustrato/substrate

region estatico block  INF INF INF INF INF ${a4} units box
region bt block INF INF INF INF ${a4} ${a19_4} units box
region superf block  INF INF INF INF ${a19_4} ${z_dim5} units box

group gadat type 345
group gestatic region estatico
group ght region bt
group gsuperf region superf
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group gsust union gestatic gbt gsuperf
group gfree subtract all gbt gestatic
group mobile union gbt gfree

mass 114.00674 # nitrdgeno

mass 269.723 # galio
mass 314.00674 # nitrogeno
mass 469.723 # galio

mass 5114.818 #indio

# Coeficiente de par (potencial)/coefficient pair

pair_style SW

pair_coeff **InGaN.sw N GaN Ga In

neighbor 2.0 bin

neigh_modify delay 1 check yes

dump dump1 all custom 100 In0.25Ga0.75N.MBE_SS.dump id type x y z
reset_timestep 0

thermo 1000

thermo_style  custom step pe ke etotal temp vol press
#configuracion de salida / outdata configuration

compute adat_temp gadat temp
compute_modify adat_temp dynamic/dof yes extra/dof 0
compute thickness gadat chunk/atom type

fix 1 gestatic setforce 0.0 0.0 0.0

# minimizacion de la energia

min_style cg

minimize 1e-8 1e-8 1000 1000

timestep 0.001

velocity gfree create 823 39849 mom yes rot yes dist gaussian

fix 2 gbt nvt temp 823 823 10 drag 0.0

fix temp_rescale gbt temp/rescale 200 823 823 1.0 1.0

fix 3 gfree nve

fix 4 gfree deposit 1500 3 5 95485 region adatomos near 1.2 vz -11.8 -11.8 units box

fix 5 all wall/reflect zhi EDGE

thermo_modify  lost ignore flush yes

run 7500

fix 6 gfree deposit 22218 3 12 95485 region adatomos near 1.2 vz -11.8 -11.8 units box
fix 7 gfree deposit 16663 4 15 343443 region adatomos near 1.2 vz -5.28 -5.28 units box
fix 8 gfree deposit 5555 550 29494 region adatomos near 1.2 vz -4.12 -4.12 units box
fix 9 all wall/reflect zhi EDGE

thermo_modify  lost ignore flush yes

run 307750

unfix 2

fix 10 gbt nvt temp 823 300 10

run 80000
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B. Resumen de produccion y participacion académica

Paper/Articulo Indexado/Reviewer

C. Rodriguez-Vazquez, C. Camas, J. Conde and H. Vilchis, "Molecular Dynamics Simulation of Cu-Se
Interactions for CIGS Solar Cells Growth Process," 2021 18th International Conference on Electrical
Engineering, Computing Science and Automatic Control (CCE), 2021, pp. 1-4, doi:
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Disponible en linea desde 14 de diciembre de 2021

C. Camas, J.E. Conde, M.A. Vidal, H. Vilchis. “Molecular dynamics simulation of cubic InxGa(1-x)N
layers growth by molecular beam epitaxy”, Computational Materials Science, Vol. 193, 110387, 2021,
https://doi.org/10.1016/j.commatsci.2021.110387

Disponible en linea desde 5 de marzo de 2021
Participacion como revisor para el journal “Computational Materials Science”.
Septiembre 2021
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Tema de investigacion: “Simulacién y sintesis del crecimiento epitaxial de InGaN mediante la técnica
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Tuxtla Gutiérrez, Chiapas, actualmente en desarrollo.

Tema de investigacion: “Estudio de Aleacion Cu-Se para optimizar capas CIGS para desarrollo de
celdas solares”, desarrollado por Citlalli Rodriguez Vazquez, tesis de licenciatura, IIIER-UNICACH.

Tuxtla Gutiérrez, Chiapas, actualmente en desarrollo.

Tema de investigacion: "Estudio de propiedades eléctricas en la superficie de compuestos IlI-N”,
desarrollado por Jade Marcelin Vazquez, tesis de licenciatura, IIER-UNICACH.

Tuxtla Gutiérrez, Chiapas, octubre 2020
Congresos, Seminarios, Talleres, Cursos

Participacion en el curso en linea “Programacion Web Full Stack” auspiciado por becas Santander e
impartido por Digital House.
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Participacion como ponente con el tema “Analisis de materiales semiconductores IlI-N con el método
de dinamica molecular”, en la “Semana de Divulgacion de la Ciencia: Energias Renovables”, en el
marco del 10° aniversario del lIIER-UNICACH.

Virtual, agosto 2021
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Participacion en el XXIX International Materials Research Congress (IMRC 2021), modalidad poster-
presencial con el trabajo “Surface roughness analysis of cubic InxGa1-xN thin films simulated by
molecular dynamics”.

Cancun, Quintana Roo, agosto 2021

Participacion en el 10° Taller de Dinamica Molecular, modalidad virtual en la seccion “Desarrollo de
potenciales, implementacion de algoritmos y programacion en paralelo”, duracion de 40 h, impartido
por Instituto de Ciencias Fisicas — UNAM.

virtual, Julio 2021

Participacion en el curso virtual “Escribe y publica tu trabajo cientifico”, impartido por el Dr. Oscar Arias
Carrion, INMEGEN

virtual, julio - octubre 2020

Participacion en el Curso “Quimica y caracterizacién”, impartido por la Dra. Nini Rose Mathews, del
I[ER-UNAM

virtual, febrero — agosto 2020

Participacion en el Taller "Clusters y almacenamiento para HPC (High Performance Computing)",
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virtual, noviembre 2019 — marzo 2020

Participacion en el XXVIII International Materials Research Congress (IMRC 2019), modalidad poster-
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Participacion en el 9° Taller de Dindmica Molecular en la seccidn principiantes, con duracion de 30 h,
impartido por el Instituto de Ciencias Fisicas-UNAM.

Cuernavaca, Morelos; julio 2019
Estancias Académicas

Centro de Aplicacion de la Radiacion infrarroja, Energias Alternativas y Materiales (CARIEM),
Coordinacién para la Innovacion y la Aplicacion de la Ciencia y la Tecnologia (CIACyT); Conocimiento
practico- experimental en el uso del sistema de crecimiento de materiales a través de la técnica de
Epitaxia por Haces Moleculares (MBE), como parte del desarrollo del proyecto de investigacion
doctoral relacionado al crecimiento de InGaN cibico. Supervisor: Dr. Miguel Angel Vidal Borbolla.

San Luis Potosi, San Luis Potosi; septiembre — octubre de 2021
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