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RESUMEN 

 

 
 En esta tesis se reporta la síntesis de nanohilos de β-Ga2O3 y GaN por la 

técnica de depósito físico de vapor (PVD) sobre sustratos de Si(100), Au/Si(100) 

y GaN; y el estudio de CL de sus propiedades. Las síntesis se realizaron 

variando la temperatura y el flujo del gas de arrastre para obtener cambios en 

las dimensiones, dirección de crecimiento y composición de los nanohilos. Los 

nanohilos de β-Ga2O3 crecidos sobre Si(100) mostraron dobleces u ondulaciones 

a lo largo de su dirección de crecimiento, en los que se identificó la formación de 

fallas de apilamiento atómico. Estos nanohilos presentaron una fuerte emisión 

UV centrada en 3.31 eV atribuida a la formación de excitones auto-atrapados, 

además de una emisión azul centrada en 2.8 eV, asociada a una transición 

donor-aceptor entre VO y pares (VO,VGa). Los nanohilos de β-Ga2O3 crecidos 

sobre sustratos de Au/Si(100) mostraron menor diámetro y pocos dobleces, con 

una muy débil luminiscencia atribuida a defectos formados por el uso de Au 

como catalizador. Los nanohilos de β-Ga2O3 crecidos sobre sustratos de GaN 

mostraron un cambio en la dirección de crecimiento, de [100] a [010], al 

incrementar la temperatura de depósito, de 500 a 600 °C, y usar una atmósfera 

de NH3, debido a la anisotropía en la velocidad de crecimiento a lo largo de las 

direcciones de crecimiento de este semiconductor. Estos nanohilos mostraron 

una emisión ancha que abarcó todo el espectro visible, compuesta por las 

bandas amarilla del GaN (2.2 eV), azul (2.8 eV)  y UV (3.1 eV) del β-Ga2O3. 

Finalmente, los nanohilos de GaN mostraron forma de nanotubos con paredes 

delgadas al ser sintetizados a 500 °C, y paredes gruesas al sintetizarlos a 600 

°C, en un flujo alto de NH3 (~ 20 sccm). Estos nanotubos de GaN registraron a 

300 K una emisión débil verde-amarilla característica del GaN y asociada a 

defectos puntuales. A 100 K registraron una emisión de 3.11 eV que se atribuyó 

tanto a la emisión de borde de banda del GaN como a la emisión UV del β-

Ga2O3, el cual se formó en estas muestras con una concentración aproximada de 

9 % atómico. El uso de Au como catalizador también inhibió la luminiscencia de 

los nanohilos de GaN. 
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ABSTRACT 

 

In this thesis we report the synthesis of β-Ga2O3 and GaN nanowires 

using the physical vapor deposition (PVD) technique on Si(100), Au/Si(100) and 

GaN substrates and the CL study of their luminescence properties. The growths 

were made varying the temperature and the carrier gases to obtain changes in 

the dimensions, growth directions and composition of the nanowires. The β-

Ga2O3 nanowires grown on Si(100) show multiple bends or undulations 

generated by formation of staking faults. These nanowires recorded a strong UV 

emission centered at 3.31 eV attribute to self-trapped excitons, and a blue 

emission at 2.8 eV associated to a donor-aceptor transition between VO and 

(VO,VGa) pairs. The β-Ga2O3 nanowires grown on Au/Si(100) substrates recorded 

a decrease in their diameter and luminescence due to formation of defects by the 

use of Au as catalyst. In contrast, the β-Ga2O3 nanowires grown on GaN 

substrates revealed a change in their growth direction, from [100] to [010], 

increasing the growth temperature, which confirmed the anisotropy in the growth 

velocity along the growth directions of this semiconductor. These nanowires 

shown a broad emission covering the visible spectrum, composed by the GaN 

yellow band (2.2eV), and the blue (2.8eV) and UV (3.1 eV) emissions of the β-

Ga2O3. Finally, GaN nanotubes with thin walls were synthesized at 500 °C, and 

nanotubes with thick walls were grown at 600 °C using a high NH3 flux (~20 

sccm). CL spectra acquired at 300 and 100 K shown a yellow-green and UV (3.1 

eV) emissions from samples. The first emission was assigned to native point 

defects in the GaN, and the second to the GaN band edge and the UV emission 

of the β-Ga2O3, which formed with a concentration of about 9 % at. The use of 

Au as catalyst also generated quenching in the luminescence of samples. 
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1.  INTRODUCCIÓN 

 

 

1.1. Importancia tecnológica del β-Ga2O3 y GaN. 

 

 Actualmente las nanoestructuras semiconductoras muestran una relevante 

importancia tecnológica debido a la capacidad de potenciar sus propiedades 

optoelectrónicas por el confinamiento espacial de sus portadores de carga. Se tiene 

así que el confinamiento de los pares electrón-hueco (e-h) incrementa la 

probabilidad de que recombinen, produciendo en el semiconductor una mayor 

luminiscencia, o ganancia óptica. Así mismo, este confinamiento espacial produce 

que sus bandas de energía tiendan a transformarse en niveles discretos de energía, 

produciendo un incremento en su brecha de energía prohibida. Esta última 

propiedad permitirá en un futuro próximo diseñar semiconductores con una energía 

de emisión regulada solo por su tamaño y forma geométrica [1]. Como es bien 

sabido, la forma geométrica de un sólido nanocristalino determina la distribución de 

su densidad de estados. Así, se tiene que un nanohilo, o nanoalambre, presenta 

una distribución de estados en forma de dientes de sierra, mientras que una 

nanopartícula presenta líneas discretas [2].  

 

 Las posibles aplicaciones tecnológicas que pueden darse a las 

nanoestructuras semiconductoras son muchas, y es hasta ahora que inicia la 

fabricación a escala industrial de solo algunas de ellas. Particularmente, los 

nanohilos monocristalinos de GaN y β-Ga2O3 presentan un gran potencial en la 

construcción de aparatos fotónicos, biológicos y magneto-ópticos. Debido a su alta 

calidad cristalina, gran área superficial, y a los efectos de confinamiento cuántico, el 

rendimiento de tales aparatos puede aumentar considerablemente [3-5]. 

Recientemente se ha reportado que el β-Ga2O3 en forma de nanohilos incrementa 

su capacidad de detección de gases adsorbidos, registrando variaciones en su 

conductividad incluso a altas temperaturas  (~1800 °C) [6-9]. Así, se ha propuesto 
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usar estos nanohilos en la construcción de pantallas planas, dispositivos de 

conversión de energía solar [10, 11], LED´s (Light Emitting Diode) ultravioleta, guías 

de luz [12, 13], y sensores de gases [14]. Además este semiconductor tiene un alto 

potencial para ser usado en litografía, memorias ópticas de alta-densidad, y en el 

desarrollo de FET´s (Field Effect Transistors) [15].  

 

Los nanohilos de GaN análogamente han sido propuestos para fabricar 

FET´s [16-22], nano-láseres UV [23, 24], q-bits para espintrónica [25], inversores 

[26-28], transistores bipolares [27], compuertas lógicas  [28], sensores bioquímicos y 

biológicos [29].  

 

 La importancia tecnológica del GaN inició a finales de la década de los 80´s, 

ya que pudo sintetizarse en forma de películas epitaxiales principalmente sobre 

sustratos de zafiro (α-Al2O3). A partir de entonces han sido crecidas tales películas 

usando principalmente las técnicas de MBE (Molecular Beam Epitaxy), HVPE 

(Hydride Vapor Phase Epitaxy), y MOCVD (Metal Organic Chemical Vapor 

Deposition). Fue hasta finales de la década de los 90´s que se logró fabricar la 

primera unión p-n entre GaN:Mg y GaN, lo cual permitió producir los primeros LD's 

(Laser Diode) y LED´s azules [30-32] que hasta ahora son comercializados en todo 

el mundo. 

 

La fabricación de pantallas planas (full-colored), LED´s y LD´s azules [16, 23, 

33, 34], y las comunicaciones ópticas actualmente se basan en el uso de películas 

epitaxiales de GaN [35]. Estos dispositivos son de bajo costo y funcionan con alta 

eficiencia, representando un bajo consumo de recursos y generando un bajo 

impacto al medio ambiente. Es esto último lo que les ha valido ser considerados 

dispositivos de "tecnología verde". Entre los dispositivos catalogados en este grupo 

se encuentran también las lámparas de luz blanca, construidas a base de 

nanoestructuras semiconductoras. El reemplazo de las lámparas de iluminación 

convencional (algunas de las cuales contienen Hg) por estos dispositivos representa 

para un país el ahorro de millones de dólares anuales por consumo de energía 

eléctrica [36-44]. En la fabricación de lámparas de luz blanca se han realizado 

diversos estudios, y en algunos de ellos se ha propuesto controlar el tamaño de los 

nanocristales para producir radiación en todo el rango del espectro visible [45]. 
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Particularmente para el β-Ga2O3, se ha reportado que en forma de nanopartículas 

produce radiación en el rango azul-verde [46, 47], mientras que en forma de 

nanovarillas emite en el rango UV - verde [48-50]. En este trabajo de tesis se reporta 

también que nanovarillas crecidas a lo largo de la dirección [010] generan radiación 

en el rango UV-rojo (capítulo 4 de esta tesis). 

 

 

1.2. Propiedades físicas y defectos cristalinos del β-Ga2O3 y GaN. 

 

 Las propiedades físicas que poseen el GaN y el β-Ga2O3 son en buena 

medida el motivo de que estos semiconductores presenten tanta importancia 

tecnológica. Así, se tiene que el GaN posee una banda de energía prohibida ancha 

y directa, de 3.4 eV a 300 K, además de una alta estabilidad cristalina a 

temperaturas mayores a los 600 ° C. Presenta altos valores en la movilidad de sus 

portadores de carga, punto de fusión, eficiencia cuántica y en ruptura por campo 

eléctrico (Tabla I)  [34,51]. El β-Ga2O3, análogamente, posee un ancho de banda 

grande, de 4.9 eV a 300 K, el cual es indirecto. Presenta también una alta eficiencia 

cuántica y un alto punto de fusión (Tabla I) para su fase cristalina más estable, la 

monoclínica (β) [52]. 

 

Propiedad/ Material  
GaN Hexagonal 

(Alfa)  
Ga2O3 (Beta) 

Estructura Wurzita Monoclínica 
Grupo Espacial C4

6v ( = P63mc) C2 /m 

Parámetros de red a 
300K 

a = b = 3.189 Å  
c = 5.185 Å 

a=12.23Å 
b= 3.04Å 
c=5.80Å 
β=103.7° 

Densidad a 300K 6.095 g/cm3 5.88 g/cm3 
Punto de fusión > 2500 °C 1740°C 
Naturaleza del  

Borde de Banda Eg 
Directo Indirecto 

 

Tabla I. Propiedades Físicas del GaN y β-Ga2O3 

 

Para la síntesis de nanoestructuras de GaN y β-Ga2O3 se han venido usando, 

además de las técnicas de crecimiento epitaxial mencionadas, las técnicas de PVD 

(Physical Vapour Deposition) [53, 54], CVD (Chemical Vapour Deposition) [55-57], 

MOCVD [58-61], HVPE [62, 63], VLS (Vapor-Liquid-Solid) [64-73], ablación láser 
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[72], evaporación térmica [53, 74, 75], los métodos hidrotermal [76], y sol-gel [77], 

entre otras.  

 

Uno de los mayores logros conseguidos al sintetizar estos semiconductores 

en forma nanoestructurada es la eliminación de las dislocaciones, que se producen 

al sintetizarlos en forma de películas epitaxiales. En el GaN, por ejemplo, la 

concentración de tales defectos extensos suele alcanzar valores de hasta 1010 cm-2 

[78]. Las dislocaciones inhiben considerablemente las propiedades luminiscentes de 

los semiconductores debido a que son centros de recombinación no-radiativos de 

los pares electrón-hueco (e-h) [79]. Los defectos puntuales, en contraste con las 

dislocaciones, se comportan como centros de recombinación radiativos y se forman 

tanto en películas epitaxiales como en las nanoestructuras semiconductoras. Así, se 

tiene que para el β-Ga2O3  las emisiones atribuidas a defectos puntuales que se han 

reportado con más frecuencia en la literatura son la UV (~ 3.2 eV) y la azul (~ 2.8 

eV). El origen de la emisión UV se asocia a transiciones intrínsecas de excitones 

auto-atrapados [10, 80], mientras que el origen de la emisión azul se asocia a 

recombinaciones tipo donor-aceptor [10, 81]. En el GaN se ha encontrado que 

presenta conductividad tipo n generada por defectos nativos, los cuales 

aparentemente son responsables de la formación de una banda amarilla centrada 

en 2.2 eV [82-88]. Se ha reportado también la formación de una banda azul 

centrada en 2.8 eV cuyo origen se ha atribuido a una transición desde estados 

donadores poco profundos (shallow donors), o desde la banda de conducción, a un 

aceptor profundo (deep acceptor) [88]. Los defectos nativos responsables de la 

banda amarilla ha sido un tema de controversia desde hace 10 años, y se ha 

asignado tanto a defectos intrínsecos [86, 87, 89] como a impurezas [90-92].  

 

Algunos defectos extensos, tales como las fallas de apilamiento (stacking 

faults), también pueden introducir estados electrónicos que influyen en las 

propiedades luminiscentes de los semiconductores [93]. Por ejemplo múltiples fallas 

de apilamiento pueden crear pozos cuánticos en películas de GaN, que pueden ligar 

excitones y producir una extinción de la luminiscencia (luminescence quenching) 

[94]. Este tipo de fallas juegan un papel importante en el proceso de crecimiento de 

las nanoestructuras semiconductoras, ya que siendo sitios de alta energía pueden 

participar como centros de nucleación [95, 96].  
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1.3. Objetivo General 

 

Sintetizar y caracterizar las propiedades luminiscentes de nanohilos de β-

Ga2O3 y del GaN. 

 

1.4. Hipótesis 

 

La técnica de depósito físico de vapor (PVD) permite sintetizar nanohilos 

homogéneos de β-Ga2O3 y GaN, cuyas propiedades luminiscentes asociadas a 

defectos cristalinos podrán ser estudiadas por la técnica de Catodoluminiscencia 

(CL).  

 

1.5. Objetivos particulares 

 

(a) Construir un sistema de depósito físico de vapor (PVD) para sintetizar 

nanohilos de β-Ga2O3 y GaN.  

(b) Determinar las características cristalinas, morfológicas y de composición 

elemental de los nanohilos para comprender su mecanismo de crecimiento.  

(c) Caracterizar la luminiscencia de los nanohilos mediante la técnica de CL para 

identificar los posibles defectos cristalinos en el β-Ga2O3 y GaN. 

 

JUSTIFICACIÓN DE OBJETIVOS 

 

(a) El PVD es una técnica que por no requerir reactivos químicos y operar en 

alto vacío (entre 10-4 y 10-6 Torr) no genera impurezas de elementos 

ajenos al compuesto a crecer en forma nanoestructurada. Es una técnica 

que permite controlar el proceso de cambio de fase vapor-sólido (depósito) 

en condiciones de equilibrio térmico, permitiendo que un proceso de 

cristalización se rija por las diferencias en las velocidades de crecimiento 

de cada dirección cristalográfica.  Esta característica permite obtener 

cristales homogéneos en todo el sustrato, si este se encuentra a una 

temperatura fija.  
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(b) El proceso de cristalización de estos semiconductores se rige por una alta 

velocidad de crecimiento a lo largo de las direcciones [±100] y [00±1] del β-

Ga2O3 y GaN, respectivamente. Esto permite obtener estructuras 

alargadas típicamente de varios cientos de nanometros de diámetro. El 

crecimiento lateral de estas nanoestructuras determina su diámetro, y 

reducirlo al máximo permitirá producir efectos de confinamiento cuántico, lo 

cual es una de las grandes metas en la síntesis de nanoestructuras 

semiconductoras. El uso de las técnicas de microscopía de fuerza atómica 

y electrónica de transmisión, AFM y TEM respectivamente, permite hacer 

un estudio cristalográfico en nanohilos aislados, mediante el cual se 

pueden identificar las direcciones de crecimiento lateral para entender 

cómo varían con la temperatura, presión o flujo de los gases de arrastre 

usados en la técnica de PVD. 

 

(c) Los defectos nativos, extensos o puntuales, en un semiconductor 

modifican considerablemente sus propiedades luminiscentes y su 

presencia determina la viabilidad de fabricar un dispositivo opto-

electrónico. La técnica de Catodoluminiscencia (CL) en un microscopio 

electrónico de barrido (SEM), es muy sensible para determinar las 

emisiones luminiscentes de los defectos, debido a que permite controlar el 

número de electrones que transitan entre los niveles y bandas de energía. 

La identificación de los defectos nativos en los nanohilos de β-Ga2O3 y 

GaN contribuirá a entender mejor su origen para reducir su formación en el 

proceso de síntesis. 
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1.6.  Organización de la Tesis 

 

Esta memoria de tesis se estructura de los siguientes capítulos: 

 

Capítulo 1. Este capítulo de Introducción es referido a la importancia 

tecnológica que poseen las nanoestructuras de GaN y β-Ga2O3. Se describen 

además las propiedades físicas de estos semiconductores, así como los defectos 

puntuales y extensos frecuentemente formados.  

 

En el capítulo 2 se describen en detalle las técnicas que se utilizaron para la 

caracterización de las muestras más representativas obtenidas por la técnica de 

PVD en esta tesis. Así mismo, se describe el proceso de optimización del equipo de 

PVD para mejorar el vacío y las condiciones inertes en el crecimiento de las 

muestras. Se presentan los fundamentos físicos de la técnica de CL, así como la 

justificación teórica de que sea una técnica adecuada para estudiar las propiedades 

luminiscentes de las nanoestructuras semiconductoras. Finalmente se detallan los 

fundamentos físicos de las técnicas de microscopía usadas para la caracterización 

de los nanohilos de GaN y β-Ga2O3 : 1) Microscopia electrónica de barrido (SEM) en 

donde se obtienen las imágenes de SEM que permiten estudiar la morfología de las 

nanoestructuras, aunado a que en este microscopio se ha acoplado la técnica de 

CL. 2) Microscopía de fuerza atómica (AFM) utilizada para el estudio de la 

morfología de los nanohilos con mayor resolución que el SEM. 3) Microscopía de 

transmisión de alta resolución (HRTEM) que da información sobre la estructura 

cristalina a nivel atómico, permitiendo observar defectos en los nanohilos. 4)  

Difracción de rayos-X (XDR) que permite determinar la estructura cristalográfica del 

material obtenido en los crecimientos. 

 

A continuación se presentan los capítulos de los resultados obtenidos en la 

caracterización de los nanohilos, que se han dividido de acuerdo a las diferentes 

condiciones de síntesis usadas y a los diferentes semiconductores obtenidos. En el 

capítulo 3 se expone la caracterización morfológica de los nanohilos de β-Ga2O3 

crecidos sobre sustratos de Si(100) y Au/Si(100), con flujos de N2 y Ar, realizada por 

SEM, HRTEM, y AFM, la caracterización cristalina realizada por XRD, y la 
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luminiscente hecha por CL.  El capítulo 4 consta de los análisis morfológicos (SEM, 

TEM) y de las propiedades ópticas (CL) de los nanohilos de β-Ga2O3 crecidos sobre 

sustratos sinterizadas de GaN, sin el uso de catalizadores y con un flujo bajo de 

NH3. El capítulo 5 contiene los resultados de la caracterización (XRD, SEM, CL, 

TEM, AFM) de los nanohilos de GaN, obtenidos sobre sustratos de Au/Si(100) con 

un  flujo alto de NH3. Finalmente el capítulo 6 contiene las conclusiones mas 

relevantes y el trabajo que se puede desarrollar como continuación de esta Tesis.  
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2. SÍNTESIS Y TECNICAS EXPERIMENTALES 

 

 

2.1. Depósito Físico de Vapor 

 

 Como se ha mencionado en el capítulo introductorio, existen muchas técnicas 

mediante las cuales se pueden sintetizar nanoestructuras semiconductoras. En este 

trabajo de tesis hemos utilizamos la técnica de Depósito Físico de Vapor (Physical 

Vapour Deposition, PVD), la cual puede llegar a involucrar transferencia de material 

a nivel atómico. El funcionamiento de esta técnica es similar a la de depósito 

químico de vapor (Chemical Vapour Deposition, CVD) a excepción de que el 

material a evaporar se encuentra en estado sólido. En la técnica de CVD los 

reactantes son introducidos en estado gaseoso a una cámara de síntesis, en donde 

se lleva a cabo una reacción química. En la figura 2.1 se presenta un esquema 

comparativo de los mecanismos de crecimientos entre las técnicas de PVD y CVD.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 2.1 Esquemas del mecanismo de crecimiento por las técnicas de PVD y CVD. 

 

La síntesis por PVD se lleva a cabo en condiciones de bajo y alto vacío (entre 

100 y 1mTorr, respectivamente). La primera etapa consiste en evaporar el material 

fuente por algún método físico, para que pueda ser transportado hacia el sustrato 

mediante un gas de arrastre inerte, típicamente argón (Ar), o bien por difusión de 

masa. En algunos casos el material evaporado reacciona químicamente con el gas 

de arrastre, propiciando la formación del compuesto a depositar en el sustrato. 

Representación esquemática de las 
técnicas de depósito de vapor 

Sustrato Sustrato 

 

Reacción química en la superficie Proceso cinético sobre la superficie 

PVD CVD 
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Algunas reacciones pueden darse en la superficie del sustrato, simultáneamente 

con el depósito del material, tal como ocurre con el uso de catalizadores 

previamente depositados en estos, tales como el In, Al, Ga, Au, Ni entre otros. En la 

figura 2.2 se muestra un esquema de un sistema de crecimiento típico desarrollado 

para la implementación de la técnica de PVD.  

 

 

 

 

 

FIGURA 2.2 Esquema típico de un sistema de PVD. 

 

2.2. Descripción del sistema de depósito físico de vapor (PVD). 

 

 El sistema de PVD que inicialmente se construyó para el crecimiento de las 

muestras estudiadas en esta tesis, se muestra en la Figura 2.3. Compuesto por 2 

tubos de cuarzo, lámparas de calentamiento, diversos componentes de alúmina, 

contactos eléctricos y una estructura de acero inoxidable. 

              

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 2.3. Sistema de PVP (A) Extremo izquierdo del sistema con el manipulador de muestras y 
manguera de evacuación. (B) Extremo derecho del sistema de PVD que muestra los pasamuros 
eléctricos y un tubo de acero para la admisión del gas de arrastre. (C) Fibra de vidrio usada para 
aislar térmicamente el sistema. 

 

Zona de evaporación Bomba de vacío Elementos calefactores 
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El sistema de PVD se construyó sobre una placa de aluminio perforada que 

permite fijar dos postes [Fig. 2.3(c)], los cuales soportaron los extremos del sistema 

de crecimiento. Este primer sistema de PVD usado contenía en su extremo derecho 

una tapa de aluminio con tres pasamuros, dos eléctricos y uno para un tubo de 

acero inoxidable de 1/8" de diámetro, sellados con un pegamento epóxico [Epoxy 

technology EPO-TEK 353ND]. Los pasamuros eléctricos b1 y b2 [Fig. 2.3 (B)] fueron 

usados para el paso de corriente eléctrica hacia las lámparas de calentamiento y 

para un termopar tipo K, respectivamente (no aparece instalado en la Figura). El 

pasamuros b3 se usó para la admisión del gas de arrastre (Ar, NH3 o N2) cuyo flujo 

se midió con un flujómetro de masas marca Omega (Modelo FMA-A2302) 

[Fig.2.3(f)]. 

 

En el extremo izquierdo del sistema se colocó un medidor de presión CEP-

HPS (HPS/MKS convection enhanced pirani gauge tube) [Fig.2.3(d)] mediante una 

perforación que se hizo en la parte superior de la tapa de aluminio sellada también 

con resina epóxica. A esta tapa se le unió una cruceta [Fig.2.3(a)], usando 

acoplamientos tipo kwik-flange (marca MDC, NW 25), que conecta al sistema a la 

manguera flexible de acero inoxidable [Fig.2.3(h)] para realizar el vacío, y además 

sujeta un brazo manipulador. El brazo manipulador [Fig.2.3(g)], compuesto por un 

termopar tipo K y un tubo delgado de cuarzo ranurado donde se colocan los 

sustratos, permite el movimiento horizontal a lo largo del sistema y así controlar la 

temperatura del sustrato. Para hacer vacío se usó una bomba mecánica o una 

bomba turbo molecular según las condiciones requeridas.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 2.4. Lámparas de calentamiento usadas en el sistema para (A) las primeras y (B) finales 
síntesis por PVD. 

(A) 

(B) 
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j 
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(a) 

(c) 

(f) 
(b3) 

(B) 

(A) 

El sistema de calentamiento, se construyó mediante 3 lámparas de cuarzo 

con filamentos de tungsteno [Fig. 2.4(m)], colocadas en paralelo, y rodeando a un 

tubo de cuarzo de ½" de diámetro en cuyo interior se realizó la evaporación física 

del GaN y el depósito de los nanohilos de β-Ga2O3 y de GaN. Para soportar este 

arreglo de lámparas, inicialmente fueron usados los discos de cerámica maquinable 

[Fig.2.4(j)], unidos mediante tres alambres de acero cubiertos cada uno con tubos 

de cuarzo [Fig.2.4(n)]. Dos alambres de acero inoxidable [Fig.2.4(k)] se usaron 

como conexiones eléctricas de las lámparas a través del pasamuros eléctrico b1 

[Figura 2.3 (B)]. El voltaje (corriente) aplicado a las lámparas se controló con un 

transformador variable. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 2.5. (A) Configuración final del sistema de PVD. (B) Sistema de admisión de gas de arrastre 
para el NH3 
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Fue necesaria una segunda configuración del sistema de PVD para optimizar 

su funcionamiento y mejorar el vacío [Figura 2.5(A) y (B)]. En la sujeción de las 

lámparas se reemplazaron los discos de cerámica maquinable, ya que estos 

desabsorbían material que suele ser fuente de contaminación, por discos de 

aluminio que se colocaron lejos de la zona de evaporación, para evitar la 

evaporación debido a la alta temperatura del centro del sistema de calentamiento. 

También se reemplazaron los tubos de cuarzo usados para aislar los alambres de 

las conexiones eléctricas por tubos de alúmina que resisten temperaturas más altas. 

A las lámparas se les soldaron arandelas de acero inoxidable para poder sujetarlas 

con tornillos a los aros de acero y no se cayeran durante la síntesis del material, 

señalada por círculos azules en la Figura 2.4(B). Se reemplazó además el 

portasustrato de cuarzo por uno de alúmina, ya que este último se rompía al sacarlo 

del sistema o manipularlo. En esta segunda configuración del sistema se colocaron 

pasamuros eléctricos para alta corriente acoplados al sistema con uniones tipo kwik-

flange (MDC, NW 25)[flechas en figura 2.5(B)], ya que la tapa anterior sellada con 

epóxico presentaba fuga permitiendo la entrada de aire al sistema, esta nueva 

configuración brindaba un mejor soporte y seguridad en el manejo de la corriente 

aplicada a las lamparas. Finalmente, para los crecimientos de GaN se ajustó al 

pasamuros b3 mostrado en la Fig. 2.5(B) un sistema de admisión de amoniaco (NH3) 

en fase gaseosa, proveniente de la ampolleta [Fig.2.5(a)] llena con NH4OH (80%) 

que se calentó a una temperatura de aproximadamente 50 °C mediante un tejido 

térmico, regulando su flujo mediante una válvula de aguja [Fig.2.5(c)] y el flujómetro 

de masas [Fig.2.5(f)]. 

 

Para la evaporación se coloca GaN en polvo (Alfa Aesar, 99.99%) dentro de 

una canoa de alúmina [Figura 2.6 (D)]. El vapor generado fue transportado usando 

como gas de arrastre Ar (INFRA 99.99%), amoniaco (NH3), nitrógeno (N2), o 

mediante el flujo bombeo (sin gas de arrastre), dependiendo de las muestras 

sintetizadas [ver tabla 1 en la sección de anexos]. Los crecimientos de los nanohilos 

de β-Ga2O3 se realizaron en sustratos de Si(100), Au/Si(100) y pastillas de GaN-

sinterizado, mientras que los nanohilos de GaN sobre sustratos de Au/Si(100). Los 

sustratos se colocaron en las ranuras de un portamuestras de alúmina, o cuarzo 

(Figura 2.6), sujeto al brazo manipulador [g en Figura 2.3(A)] para controlar la 

temperatura de depósito. 
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FIGURA 2.6. A) Portasustratos de vidrio, B) portasustratos de alúmina, C) termopar tipo k y D) canoa 
de alúmina 

 

Los primeros depósitos realizados con la primera configuración del sistema 

se hicieron sobre sustratos de GaN-sinterizado, que se obtuvieron compactando 

polvo de GaN (99.99% Alfa Aesar) con un troquel y una prensa hidráulica a una 

presión de 1.5 Ton, sinterizándolos a una temperatura de 600 °C por 6 horas. Estos 

sustratos se colocaron dentro del tubo interno de cuarzo del sistema, a diferentes 

distancias de la fuente de vapor, en donde se colocó el GaN en polvo para ser 

evaporado. La Figura 2.7 muestra las regiones típicas de los depósitos obtenidos, 

en una misma corrida, en el tubo interno de cuarzo, asignados a Ga2O3 el depósito 

blanco, GaN el amarillo, y Ga metálico el gris-negro.  

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 2.7. Depósitos de diferentes compuestos obtenidos con la primera configuración del sistema 
de PVD. 

 

Usando la segunda configuración del sistema de PVD, los depósitos 

obtenidos mostraron una menor formación de Ga2O3 (zona blanca) debido a la 

mejora en el vacío del sistema, significando una reducción en la cantidad de 

oxígeno en la zona de depósito que pudiese llegar a reaccionar con el galio, 

mostrando regiones transparentes y negras asignadas al depósito de β-Ga2O3  y 

Galio metálico (Ga°), respectivamente. Finalmente obteniendo depósito de GaN, 

zona amarilla en la figura 2.8. 

(A) 

(B) 

(D) 

(A) 

(B) 

(C) 
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FIGURA 2.8 Imágenes de los depósitos obtenidos con la segunda configuración del sistema de PVD. 

 

2.3. Síntesis de nanohilos de β-Ga2O3/Au/Si(100) y β-Ga2O3/Si(100) 

 

Los nanohilos de β-Ga2O3 fueron sintetizados por descomposición térmica del 

GaN en polvo y la subsecuente oxidación del Ga depositado en los sustratos de 

Si(100) o Au/Si(100). Las muestras fueron crecidas en el sistema descrito 

previamente, que operó a presiones de 100mTorr cuando se usó como gas de 

arrastre N2 o Ar (Infra, 99.998%), o 0.1mTorr cuando se usa sin gas de arrastre. El 

flujo del gas de arrastre se controló con una válvula de aguja y monitoreó por un 

medidor de flujo (Omega type FMA-A2302). Se colocó polvo de GaN (AlfaAesar, 

99.99%) sobre una canoa de alúmina y se calentó a 1500 °C. La temperatura de 

crecimiento se controló gracias al manipulador lineal equipado con un termopar tipo 

K. La muestra 1 fue crecida sobre Si(100) a 250 °C, durante 4 horas con flujo de 

argón (7.8 sccm), la muestra 2 fue crecida también sobre Si(100) a 360 °C durante 8 

horas y N2 como gas de arrastre (3 sccm). Las muestras 3 y 4 fueron crecidas sobre 

sustratos de Au/Si(100) a 350 y 300 °C respectivamente, durante 6 horas sin gas de 

arrastre y presión de 10-4 Torr. Se realizó un tratamiento térmico en estas dos 

muestras a 750 °C en alto vacio (10-4Torr) por una hora para reducir sus defectos 

cristalinos. Las condiciones de crecimiento de éstas, y otras muestras de describen 

de forma más detallada en la tabla 1 en la sección de anexos. 

 

2.4. Síntesis de nanohilos de β-Ga2O3/GaN 

 

 Los nanohilos de las muestras 5 y 6 fueron crecidos sobre sustratos de GaN. 

Estos se preparan compactando polvo de GaN en una prensa hidráulica a 1.5 Ton 

de presión y sinterizando las pastillas obtenidas, de 1cm de diámetro por 1mm de 



SÍNTESIS Y TÉCNICAS EXPERIMENTALES 20 
__________________________________________________________________________________________ 

espesor, a 700 °C por 3 horas. Estas pastillas se seccionaron en pedazos pequeños 

que fueron usados como sustratos, colocándolos en una canoa de alúmina a 7 y 8 

cm, respectivamente, del centro de la zona de evaporación y cerca de la zona de 

admisión del gas de NH3 que se introdujo al sistema con flujos entre 10-14 sccm. 

Los nanohilos de estas muestras 5 y 6 fueron crecidos a presiones de 200 mTorr 

por un periodo de 3 horas a 600 y 500 °C, respectivamente (usando la tabla 2 de 

calibración de la temperatura del sistema a 8 A). Los detalles completos de los 

crecimientos realizados se presentan en la tabla 1 en la sección de anexos. 

 

2.5. Síntesis de nanohilos de GaN/Au/Si(100) 

 

Para la síntesis de los nanohilos de GaN se usaron sustratos de Au/Si(100). 

Estos se colocaron entre 5-7 centímetros del centro sobre la canoa de alúmina en la 

región de salida del gas de arrastre, esto es en la parte derecha del sistema. Se usó 

NH3 como gas de arrastre con flujos entre 15-30 sccm, a 110 mT. Bajo estas 

condiciones fueron obtenidas 2 muestras, etiquetadas como 7 y 8, a temperaturas 

de 600 y 500 °C, respectivamente (calculando las temperaturas con la tabla 2). 
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2.6. Técnicas experimentales. 

 

2.6.1 Microscopía electrónica de barrido. 

 

Las técnicas de microscopía electrónica de barrido (scanning electron 

microscopy SEM) hacen uso de las diferentes señales provenientes de la 

interacción de un haz de electrones incidente en un sólido. La figura 2.9 

esquematiza las diferentes señales producidas en un SEM.  

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 2.9. Productos de la interacción de un haz de electrones con un sólido. 

 

La señal de electrones reflejados, o retrodispersos, son los electrones del haz 

que se dispersan elásticamente, o casi elásticamente, con la muestra. Los 

electrones secundarios, de menor energía, se generan como consecuencia de 

procesos dispersivos más complejos, que implican la pérdida de energía. Estos 

electrones son emitidos por la muestra con energías típicas de algunas decenas de 

eV, y es la señal básica en el SEM para adquirir imágenes de topografía. La señal 

de rayos X se produce por las transiciones electrónicas entre los orbitales atómicos 

de los elementos que componen a la muestra, y permite cuantificar su composición 

elemental, incluso con resolución espacial (mapping de composición). La señal de 

CL es radiación electromagnética generada por las transiciones electrónicas entre 

los estados de energía del sólido cristalino, y es la señal que hemos usado en este 

trabajo de tesis para estudiar las propiedades luminiscentes de los nanohilos de β-

Ga2O3 y GaN.  
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La producción de todas estas señales implica excitar a un sólido con un haz 

de electrones que pierde energía conforme penetra en él, debido a fenómenos de 

dispersión electrónica. El haz incidente, típicamente con un diámetro de varios 

nanómetros, puede alcanzar una anchura de varias micras en el interior del sólido, 

generando un volumen de pérdida de energía desde el cual se producen las señales 

de electrones secundarios y rayos X. 

 
FIGURA 2.10. Esquema de los componentes básicos de un microscopio electrónico de barrido 

(SEM). 

 

2.6.2 Catodoluminiscencia 

 

 En lo que respecta al modo de operación de CL en un microscopio 

electrónico de barrido, las señales correspondientes están relacionadas con la 

generación de pares electrón-hueco (e-h) durante la excitación de un semiconductor 

con el haz de electrones [1]. 

 

 En un SEM, el número N de pares e-h formados por unidad de tiempo, es 

función de la energía de ionización del sólido Ei  [2]. Al difundirse en el sólido, estos 

pares se recombinan tanto radiativa como no-radiativamente. Varios mecanismos 

causan recombinaciones no-radiativas en los semiconductores, tales como 

Goniómetro de 
la  muestra 
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recombinaciones Auger, recombinaciones en sitios de defectos extensos 

(dislocaciones, fallas de apilamiento, etc.), o absorción de energía vía fonones [3]. 

Las recombinaciones radiativas ocurren principalmente por transiciones interbanda, 

recombinaciones excitónicas, o recombinaciones a través de centros de impurezas, 

y todas ellas generan luminiscencia con una energía dependiente de la estructura 

de niveles de energía del sólido. 

 

En la difusión de los pares e-h es importante considerar su tiempo de vida 

promedio [1], el cual es proporcional a la longitud de difusión de los pares, L, y a su 

coeficiente de difusión D en el medio (τ = L2/D). Debido a que estos portadores de 

carga pueden recombinarse tanto radiativa como no-radiativamente, con un tiempo 

de vida asociado para cada evento, tales procesos compiten de forma paralela. 

 

Los materiales con bajas densidades de defectos que generan 

recombinaciones no-radiativas presentarán altos valores en su eficiencia cuántica. 

Los nanohilos son un ejemplo de estos materiales, ya que al ser monocristalinos 

presentan una muy baja densidad de dislocaciones u otros defectos extensos, que 

en general son no-radiativos. Las películas delgadas semiconductoras tales como el 

GaP o GaAs presentan densidades de dislocaciones menores a 104 defectos por 

cm-2 mostrando eficiencias cuánticas razonables. Como excepción a esta regla se 

encuentran las películas epitaxiales de GaN, ya que a pesar de tener una densidad 

de defectos mayor a 1010 cm-2 emite luz UV de manera muy eficiente [4].  

 

Para un semiconductor que contiene solo un tipo de centro de recombinación 

radiativo, se puede calcular su eficiencia cuántica usando su correspondiente tiempo 

de vida de forma independiente, de la forma: 

thvnσ
τ

1
=                                                               (1) 

En donde σ la sección eficaz de captura de los centros de recombinación, 

thv es la velocidad térmica de los portadores de carga y n  es la densidad de centros 

de recombinación (generalmente entre 1012 y1019 cm-3). Dependiendo de la 

interacción coulombiana un rango típico de captura de la sección eficaz es de entre 

10-25 cm2 (para capturas repulsivas) y 10-12 cm2 (para capturas atractivas). Así para 

materiales con una velocidad térmica de los portadores del orden de 107 cm/s, el 
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tiempo de vida τ de los portadores puede variar entre 10-14 s hasta decenas de 

horas. Así mismo la eficiencia de recombinación radiativa de los pares (o eficiencia 

cuántica interna) que se define como la razón de la tasa de recombinaciones 

radiativas y la tasa de recombinaciones totales puede ser expresada como:  

rr

nrnr

n

n

σ
σ

η
+

=
1

1
                                                           (2) 

En donde rn  y nrn  son la densidad de centros radiativos y la densidad de 

centros no-radiativos, respectivamente, σr y σnr las secciones eficaz de captura de 

los centros.   

 

La eficiencia cuántica en un  semiconductor es proporcional a la intensidad 

CL generada por el haz de electrones,  la cual como indica la ecuación anterior, será 

alta si el semiconductor presenta además de una alta densidad de centros 

radiativos, valores altos en sus secciones eficaces de captura σr. También debemos 

enfatizar que desde los análisis de la intensidad de CL no se pueden distinguir los 

procesos radiativos de los no-radiativos de forma cuantitativa, como lo indica la 

ecuación (2). Es posible asegurar que rn  > nrn  en la mayoría de los 

semiconductores con alta calidad cristalina, pero debido a que usualmente los 

centros de recombinación no-radiativos poseen una mayor sección eficaz de 

captura, σr<<σnr una pequeña concentración de estos puede reducir 

considerablemente la intensidad de CL [1, 6].  

 

Ya que η depende de los dopantes y de sus concentraciones, de la presencia 

de defectos y  de la temperatura, se puede expresar la eficiencia cuántica interna 

mediante las probabilidades de transición electrónica entre niveles de energía: 

nrr

r

PP

P

+
=η                                                           (3) 

Donde rP  y nrP son las probabilidades de transición radiativa y no-radiativa, 

respectivamente. El término rP  es independiente de la temperatura, y 

)/exp( * kTEPnr −∝ , donde E* es una energía de activación. Por lo que se puede 

escribir:   
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)/exp(1

1
* TkEC b−+

=η                                                (4) 

 Esta ecuación es importante ya que indica que al reducir la temperatura la 

intensidad CL de un semiconductor aumentará prácticamente de forma exponencial, 

viéndose reflejado en el cálculo de la intensidad de la luminiscencia. Dado que la 

superficie de un semiconductor puede contener una alta densidad de defectos es 

importante  tener en cuenta el análisis de la intensidad CL como función de la 

profundidad de penetración del haz de electrones. Entonces una forma más práctica 

de calcular la intensidad CL se hace asumiendo que depende linealmente de la 

densidad de los portadores minoritarios, n∆ , derivándose como un promedio de la 

tasa de recombinaciones radiativas rrn τ)(∆ : 

rd
rn

frL
rV

CL

3)(
)(

τ
∆

= ∫                                                   (5) 

Donde f es una función que contiene los parámetros de corrección del 

sistema de detección de CL así como también los factores que toman en cuenta que 

no todos los fotones generados son emitidos por el material (absorción óptica y 

perdida de reflexión). Esta dependencia de la densidad de portadores 

minoritarios, n∆ , con el radio vector r puede sustituirse en la ecuación 5 para calcular 

la intensidad de CL en una capa de espesor dz a una profundidad z: 

 

De

dzLzLGIn
dzzL

rr

b

rr

CL ττ
)/exp(

)(
−

∝
∆

∝                                     (6) 

 

 Así, se tendrá que la profundidad de generación de la señal de CL puede ser 

modificada variando la energía del haz de electrones. El rango de profundidad de la 

señal CL puede variar entre unos 10 nm y varios micrómetros para haces de 

electrones con energías entre 1 - 30 keV, respectivamente. (Para más detalles ver 

Holt -Joy 1989 y Yacobi- Holt 1990). Asegurando que la señal obtenida puede ser 

asignada a las estructuras que se encuentren en el rango de penetración del haz de 

electrones, es decir si se analiza una nanoestructura la luminiscencia provendrá de 

esta y no del sustrato, o si la muestra cuenta con un grosor de varias micras y la 

superficie es cubierta tanto por una capa de nanohilos como por una de depósito de 

cristales se puede diferenciar de donde proviene la luminiscencia.  
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2.6.2.1 Sistema experimental empleado. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
FIGURA 2.11. Sistema de Catodoluminiscencia adaptado al SEM para la toma de imágenes y 
espectros de CL. Donde los componentes que lo conforman son: A) fibra óptica, B) fotomultiplicador, 
C) monocromador, D) amplificador de corriente y E) mangueras para el flujo de N2. 
 

Para el desarrollo experimental de este trabajo se empleó un microscopio 

Jeol JSM5300, con el cual se hicieron los estudios de topografía, composición 

elemental y CL, a 15 keV y en el rango de temperaturas 90 - 300 K. Estas medidas 

se realizaron con un sistema especialmente adaptado al microscopio. El sistema de 

colección de luz se compone de una fibra óptica [fused silica (A) en Fig. 2.11] que se 

colocó lo más cerca posible de la superficie de la muestra dentro del microscopio, 

llevando la luz hasta un monocromador como muestra (C) en la fig 2.11. Se utilizó 

un monocromador de 0.3 m de camino óptico, marca SPEX 340, acondicionado con 

una red de difracción de 1200 líneas/mm. Al monocromador se le adaptó el 

fotomultiplicador (B) [Fig. 2.11], marca Hamamatsu R928P, como detector. La señal 

generada por este detector se amplificó usando el amplificador de corriente (D) 

[Fig.2.11], Keithley 427(428), para poderla representar mediante una imagen o un 

espectro de emisión CL. Para bajar la temperatura del portamuestras se introdujo 

por las mangueras (E) [Fig.2.11] N2 gaseoso (99.9%), previamente enfriado al 

circular por un contenedor de N2 líquido. 

 
 

(B) 

(D) 

(C) 

(E) 

(A) 

(A) 
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Con el equipo experimental de la figura 2.11 fue posible obtener tanto 

imágenes como espectros de CL. Las imágenes se adquirieron a temperatura 

ambiente a amplificaciones de 500X y 1000X, a 15keV. Los espectros se 

adquirieron a temperatura ambiente y a baja temperatura (300-90 K, 

respectivamente), densidad de corriente  del orden de nA, la apertura del 

fotomultiplicador variaba de acuerdo a la intensidad de la luminiscencia de cada 

muestra, el haz con 15 keV a las mismas amplificaciones que las imágenes de CL. 

En la figura 2.12 se muestra un esquema del funcionamiento del sistema para la 

obtención tanto de imágenes como espectros de CL. Los fotones que provienen de 

la interacción del haz de electrones del SEM con la superficie de la muestra son 

colectados por la fibra óptica que se encuentra lo más cercano posible de la misma. 

Llegando al monocromador se obtiene una señal pancromática que es amplificada a 

través de un fotomultiplicador que transforma la señal óptica a corriente eléctrica 

que pasa por un amplificador de corriente antes de ser leída por un software en el 

ordenador que muestra un espectro de CL o en su defecto se envía al dispositivo de 

adquisición de imágenes del SEM para obtener una imagen de CL. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 2.12. Esquema del sistema de captura de imágenes y espectros de CL. 
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2.6.3. Microscopio de Fuerzas Atómicas (AFM) 

 

El AFM es una técnica de caracterización versátil, que permite analizar la 

superficie de prácticamente todo tipo de materiales (conductores, semiconductores, 

aislantes, biológicos), en condiciones de vacío, en aire e incluso en medios líquidos. 

Bajo las condiciones de operación adecuadas, el AFM permite alcanzar una 

resolución lateral del orden de 1 Å, y resolución vertical de 0.1 Å. El radio de la 

punta determina la resolución de las imágenes de superficie adquiridas. 

 

El funcionamiento del AFM está basado en las fuerzas de interacción que 

existen entre una punta sólida y la superficie de un material. Debido a la diferente 

naturaleza que pueden presentar estas fuerzas, la información física que se obtiene 

con un AFM puede ser del tipo topográfico, eléctrico, magnético, etc. La punta del 

AFM se ubica sobre el extremo de una micropalanca o cantilever, cuyas deflexiones 

se detectan mediante un sistema óptico. Para cuantificar estas fuerzas de 

interacción se miden las variaciones en la deflexión del cantiléver (modo contacto), o 

bien los cambios en la amplitud de vibración del mismo sobre una frecuencia de 

resonancia aplicada (modo dinámico o no-contacto). La punta empleada depende 

del tipo de información física que se desea obtener del material bajo estudio.  

 

Como parte de la electrónica del AFM, existe un sistema de retroalimentación 

(feedback) que permite mantener constante un valor elegido para la magnitud física 

a determinar (setpoint). A medida que la punta barre un área determinada de la 

muestra el AFM representará los cambios locales en la fuerza de interacción entre 

punta y muestra. El barrido de la punta se realiza usando cerámicas piezoeléctricas, 

que se deforman en las 3 direcciones espaciales, típicamente se usan coordenadas 

cilíndricas, mediante voltajes que aplica el sistema de retroalimentación.  

 

El sistema óptico de un AFM está compuesto por un láser y un fotodiodo, el 

cual se divide en 4 sectores para determinar las variaciones del reflejo del haz láser 

que incide sobre la cara superior del cantilever. De este modo se pueden relacionar 

la deflexión del cantilever con las fuerzas normales de la superficie, y con la torsión 

con las fuerzas laterales, o de fricción. Las variaciones en la señal producida por el 

fotodiodo generan una señal analógica en voltaje, que se usa para representar una 
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imagen de superficie de una muestra. Esto se representa esquemáticamente en la 

figura 2.13. 

 

 

 

 

 

 

 

                                                                                              

FIGURA 2.13. Esquema de AFM 

 

Así mismo el AFM puede ser usado en modo conductivo (c-AFM) variación 

del modo de operación tipo contacto que al emplear una punta conductora, 

típicamente recubierta de Pt, a la cual se le aplica un voltaje respecto a la muestra a 

estudiar, genera una corriente eléctrica en el contacto cantilever-muestra. La 

corriente colectada y amplificada durante el barrido de la superficie semiconductora 

se representa en un mapa de superficie, con contrastes en intensidad que se asocia 

a la variación espacial de la conductividad eléctrica.  En este modo de operación 

también se obtienen curvas I-V de las cuales se obtiene información acerca de las 

propiedades de conducción eléctrica del material, hasta del orden de pico-amperios. 

Estas curvas se obtienen aplicando una diferencia de potencial en un punto fijo de la 

muestra, así como también se puede aplicar un bias constante que permite hacer el 

barrido de un área, tomando imágenes de corriente de la muestra. Como precaución 

para no dañar la punta ni la superficie de la muestra a la hora de tomar estas curvas 

se debe primero tomar curvas de fuerza contra penetración (curvas F-Z), para tener 

un control del contacto entre la punta y la muestra, las cuales nos brindan además 

información de las propiedades mecánicas del material en escala nanométrica. 

 

2.6.3.1. Microscopio de Fuerza atómico empleado. 

 

El microscopio de fuerza atómico empleado fue un sistema desarrollado por 

Nanotec S.L. (UAM, Cervantes AFM system) cuyo sistema de control consiste en 

una unidad de retroalimentación denominada Dulcinea. La figura 2.14 muestra una 
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imagen del AFM empleado, así como también el microscopio óptico auxiliar que 

permite aproximar la punta en los lugares deseados sobre la muestra. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

FIGURA 2.14. Sistema de AFM compuesto por (A) Chasis óptico que permite el movimiento del 
equipo X-Y, (B) Cabeza del AFM que contiene el fotodiodo, el laser y la punta, (C) Electrónica 
Dulcinea y (D)  Microscopio óptico con resolución CCD de 640x480 pixeles. 

 

En este trabajo de tesis se realizaron mediciones de c-AFM en los nanohilos 

de GaN y Ga2O3, asi como curvas de penetración F-Z, las cuales se exponen en los 

capítulos 3 y 5 de esta memoria. Para las medidas se empleó una punta comercial 

de Si3N4 recubierta de Pt/Ir [Fig. 2.15]. 

 

 
Figura 2.15. Punta comercial de Si3N4 recubierta de Pt/Ir, 

 

2.6.3.2. Preparación de las muestras para las medidas de c-AFM 

 

 No todas las muestras se pudieron analizar por esta técnica ya que algunas 

debido al tamaño de las nanoestructuras no permitían el aislar o separarlos de las 

muestras. Por lo que solo las muestras 2, 3, 4 y 8 fueron estudiadas por esta 

técnica. Estas muestras fueron raspadas con una navaja colocando el material 

extraído/raspado en pequeños frascos con agua destilada. Una vez obtenidas las 
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suspensiones, se colocaron alrededor de 15 gotas sobre sustratos de Au/Si(100) 

encima de una plancha caliente para evaporar el agua destilada, dejando a los 

nanohilos dispersados sobre sus respectivos sustratos. 

 

2.6.4. Microscopía Electrónica de Transmisión (TEM). 

 

Mediante un TEM se obtienen imágenes de microscopía amplificadas entre 

103 y 106 X, además de patrones de difracción de electrones que son útiles para 

determinar la estructura cristalina de un sólido. Esta capacidad se debe al haz de 

electrones altamente monocromático producido en una columna compuesta de un 

cañón de electrones y un arreglo vertical de diversas lentes electromagnéticas 

(Figura 2.16).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 2.16. Componentes básicos de un  TEM 

 

Un TEM se divide en tres secciones: 1.- La columna del microscopio 

compuesta por el cañón de electrones y las lentes electromagnéticas que se 

encargan de enfocar el haz de electrones en la muestra. 2.- El portamuestras con 

goniómetro que permite mover la muestra a conveniencia. 3.- El sistema de 
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adquisición de imágenes que al menos contiene 3 lentes electromagnéticas, que 

juntas producen una imagen amplificada (o patrón de difracción) de la muestra.  

 

En un microscopio electrónico de transmisión convencional la muestra es 

irradiada por un haz de electrones con una densidad de corriente electrónica 

uniforme. El voltaje de aceleración inicial de rutina de estos instrumentos es de 100-

200 kV, aunque algunos equipos para mejorar su resolución y transmisión operan 

con voltajes entre 200-500 kV.  La muestra deberá ser muy delgada, típicamente del 

orden de 5-100nm para ser atravesada por el haz de electrones. 

 

En un TEM el uso del haz de electrones primarios, o de uno de los haces de 

electrones difractados, da origen a imágenes llamadas de campo claro, o de campo 

obscuro, respectivamente. Las imágenes de campo claro son las más utilizadas en 

la caracterización de los sólidos. 

 

Con este microscopio es habitual utilizar la técnica de difracción de electrones 

para obtener información sobre la estructura y orientación cristalina de un sólido. A 

diferencia de la difracción de rayos-x el área requerida para la difracción de 

electrones es mucho menor, por lo que la difracción de electrones se considera una 

técnica local que permite incluso determinar los efectos cristalográficos que 

producen los defectos de un sólido. 

 

Teniendo en cuenta que los electrones emitidos en vacío con una energía de 

50 keV presentarán una longitud de onda de tan solo 5 pm (0.005 nm), estos podrán 

atravesar las separaciones interatómicas de un cristal, sin difractarse 

considerablemente por varias micras. Si el sólido es cristalino, los electrones son 

difractados por planos atómicos dentro del material, como en el caso de rayos-X. 

Por lo que es posible formar un patrón de difracción de electrones transmitidos 

como muestra la Figura 2.17.  

 

 

 

 

 2 1/nm

FIGURA 2.17. Patrón de 
difracción de electrones típico 
de los nanohilos de Ga2O3 
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El TEM usado para las medidas presentadas en esta tesis fue un Jeol JEM 

2010 operado a  200 keV. 

 

2.6.5. Difracción de Rayos X. 

 

La difracción de rayos X (DRX) es una de las técnicas de caracterización más 

comúnmente utilizadas para el análisis estructural de materiales cristalinos. Su 

principio de operación se fundamenta en la interacción de una onda 

electromagnética con un sólido (cristalino). Dado que los rayos X poseen energías 

entre 3 y 8 keV, presentan una longitud de onda equivalente a las distancias 

interatómicas en los cristales, la cual está comprendida entre 0.15 - 0.4 nm, por lo 

que al incidir en estos serán difractados eficientemente por átomos individuales. 

Cuando un haz de rayos X incide en un par de planos cristalinos paralelos como los 

que muestra la Figura 2.18, se producirá un haz reflejado con intensidad máxima 

cuando mantenga invariante su fase. Esta condición de difracción se resume en la 

Ley de Bragg: 2dSenθ=nλ [Fig. 2.18] 

 

 

 

 

 

  

FIGURA 2.18. Esquema de Von Laue de la Ley de Bragg de la Difracción de Rayos-X (a) para una 
sola clase de átomos (b) un cristal compuesto de dos átomos distintos 

El proceso de difracción es descrito en términos de los rayos que  inciden con 

un conjunto de planos con un ángulo θ respecto a estos haces incidentes, 

difractándolos a un ángulo 2θ. Cuando en la interacción cristal-radiación se produce 

una situación de máximo de difracción, el fenómeno es como si la radiación 

incidente se estuviera reflejando en la secuencia de planos cristalinos de índices de 

Miller y espaciado d. Este espaciado es la distancia interplanar d  y se obtiene 

gracias a los índices de Miller h,k,l que son determinados por la forma de la celda 

unitaria. En la Fig. 2.18(b) se puede ver la descripción del modelo de Bragg cuando 

tenemos átomos distintos, originando diferencias entre las fases de los rayos 

difractados por lo que dan diferencia en las intensidades de los máximos de 
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difracción, lo que permite obtener información de la estructura de los átomos que 

forman el cristal. La mayor densidad de electrones se encuentra alrededor de los 

átomos, sin embargo, las intensidades dependen del tipo de átomo y donde se 

localiza dentro de la celda unitaria. 

Un equipo de Difracción de rayos-x cuenta con un goniómetro, este es un 

mecanismo ensamblado que consta de un portamuestras, un brazo detector y un 

sistema de desplazamiento. La distancia entre el punto focal del rayo-x a la muestra 

es la misma que de ésta al detector. Al mover angularmente el portamuestra y el 

detector en una relación 1:2, el haz difractado estará enfocado en un círculo de 

radio constante. El detector se mueve en este círculo. Para el goniómetro θ:2θ el 

tubo de rayos-x es estacionario, es decir, la muestra es movida un ángulo θ y el 

detector simultáneamente movido 2θ. El punto focal de un tubo de rayo-x estándar 

es alrededor de 10 mm largo y 1 mm ancho, con una potencia de 2000 W, lo que 

resulta en una potencia de carga de 200 W/mm2. El rango de potencia depende de 

la conductividad térmica del material objetivo. Para un tubo de rayo-X de Cu es 463 

W/mm2. Esta potencia es lograda por un largo y fino tubo de enfoque y un objetivo 

de 12mm largo y 0.4mm ancho. Las líneas de radiación X del tubo son la CuKα1 y la 

CuKα2, y sus longitudes de onda son 0.154056 y 0.154439 nm, respectivamente [fig. 

2.19] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 2.19. Esquema de un equipo de difracción de rayos-x 
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Un espectro típico de difracción consiste en una gráfica de intensidades de 

los haces difractados, contra el ángulo del detector 2θ. Los espectros de difracción 

de materiales tanto orgánicos como inorgánicos están almacenados en una base de 

datos llamada ICDD (por sus siglas en ingles International Center Diffraction Data), 

o más conocido como Joint Committee on Powder Diffraction Standards (JCPDS). 

 

Para los análisis de difracción de rayos X en este trabajo de tesis se usó un 

difractometro de rayos x Phillips X’pert x-ray con una fuente de excitación de CuKα1 

(λ = 0.154 nm). 
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3. Nanohilos de β-Ga2O3  

 

3.1 Resultados y discusión 

 

 En este capítulo se presentan los resultados de la caracterización cristalina, 

morfológica, de composición y luminiscente de las muestras de óxido de galio 

sintetizadas en sustratos de Si(100) y Au/Si(100). Así como también discutimos el 

efecto de las condiciones de crecimiento y de los tratamientos térmicos en las 

propiedades luminiscentes de los defectos en los nanohilos. Como mecanismo de 

crecimiento/formación de los nanohilos de β-Ga2O3 hemos sugerido un proceso de 

oxidación de galio metálico sobre los sustratos expuestos a diferentes temperaturas. 

Así, los nanohilos crecidos en Si(100) mostraron dobleces u ondulaciones 

producidos por la difusión térmica de Galio metálico (Ga°) sobre el sustrato. Los 

nanohilos obtenidos sobre los sustratos de Au/Si(100) fueron rectos con algunos 

dobleces en sus extremos. La catodoluminiscencia de los nanohilos de β-Ga2O3 

crecidos en sustratos de Si(100) mostró una fuerte emisión UV, alrededor de 3.31 

eV, con una componente azul débil centrada en 2.8 eV. Los nanohilos de β-Ga2O3 

crecidos en Au/Si(100) mostraron una menor intensidad CL, con una emisión bien 

definida en 2.8 eV. Un tratamiento térmico a 750 °C en estas muestras, en flujo de 

Ar, reveló la generación de la emisión UV centrada en 3.28 eV, así mismo el 

decremento en CL de la emisión azul. Este comportamiento se atribuyó a un 

recocido de vacancias de oxígeno.  

 

3.1.1 Caracterización de estructura, composición y morfología. 

 

Los patrones de difracción de rayos X (DR-X) de las muestras crecidas en los 

sustratos de Si(100) y Au/Si(100) se presentan en la Figura 3.1. Estos patrones 

revelaron que la estructura cristalina de las muestras correspondió a la fase 

monoclínica del óxido de galio (β-Ga2O3). Las muestras 1 y 2, crecidas sobre 

Si(100), mostraron una alta intensidad en los picos de difracción correspondientes a 

esta estructura, mientras que la muestra 3, crecidas sobre Au/Si(100) mostró solo la 

presencia de los picos asociados a los planos (-202), (111), (-113) y (-217). La alta 
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intensidad de estos picos en los patrones de difracción de todas las muestras indicó 

que los nanohilos sintetizados en ambos sustratos poseen características cristalinas 

similares. La muestra 4 al contener una capa muy delgada del material solo registró 

el pico correspondiente al sustrato de Si(100). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 3.1. Espectros de XRD de las muestras (a-c) 1-3 con picos correspondientes a la estructura 
monoclínica del β-Ga2O3. 

 

Las imágenes de SEM de la muestra 1 revelaron la presencia de estructuras 

compuestas por esferas, con diámetros entre 1-15 µm, y nanohilos con diámetros 

entre 100 nm y 1 µm [Fig. 3.2(a)]. Las esferas grandes mostraron un inesperado 

colapso al enfriarse a 90 K [recuadro en Figura 3.2(a)], recuperando su forma al 

calentarse a temperatura ambiente y generando estrías en su superficie [etiquetas A 

y B en Fig. 3.2(a)]. Este comportamiento sugiere que tales esferas contienen un gas 

en su interior, aparentemente atrapado durante la síntesis. 
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FIGURA 3.2. Imágenes de SEM típicas de los nanohilos de β-Ga2O3. (a) Muestra 1 formada por 
nanohilos y esferas. El recuadro muestra una esfera “desinflada” y las etiquetas A y B señalan  las 
estrías generadas al "inflarse". (b) Muestra 2 formada por nanohilos con diversos dobleces 
(señalados con flechas) y terminaciones en esfera  (recuadro). (c y d) Muestras 3 y 4, 
respectivamente, con nanohilos delgados y homogéneos. 

 

 Las mediciones de EDS de la muestra 1 revelaron que las esferas son 

compuestas principalmente por galio, mientras que los nanohilos adheridos a estas 

contienen de galio y oxígeno (Figura 3.3). La formación de esferas de Ga en la 

síntesis de β-Ga2O3 no es un fenómeno nuevo, recientemente Sacilotti et al 

reportaron la presencia de esferas similares en muestras crecidas usando la técnica 

de MOCVD [1]. Estos autores reportan que el Ga metálico formado en sus nanohilos 

se debe a la descomposición del precursor metal-orgánico utilizado, y proponen que 

este metal podría actuar de forma similar al  oro cuando se utiliza como catalizador 

durante la síntesis de nanohilos. Así mismo, la síntesis de nanohilos de β-Ga2O3 por 

evaporación térmica de Ga°, con una subsecuente oxidación, se ha reportado 

previamente por varios autores [2-4]. En nuestro caso, el galio metálico producido 

por la descomposición de GaN aparentemente condensó en el sustrato de Si(100), y 

se oxidó por el aire residual del sistema, formando los nanohilos de β-Ga2O3 durante 
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la difusión térmica del Ga. La forma ondulada de los nanohilos de β-Ga2O3 mostrada 

en la figura 3.3(a) [flechas], correspondiente a una región poco densa de material 

depositado, refleja el fenómeno de difusión térmica sobre el Si(100). 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 3.3. (a) Imágenes de SEM (las flechas señalan los dobleces) y mapeo 
elemental EDS adquirido para (b) galio (serie K) y (c) Oxígeno (serie K) sobre la 

misma área. 

 
 La muestra 2 presentó nanohilos de β-Ga2O3 más largos que los de la 

muestra 1 [Fig. 3.2(b)], con diámetros entre los 200 y 500 nm, y caracterizados por 

presentar diversos dobleces a lo largo de su dirección de crecimiento. Estos 

nanohilos también mostraron la formación de pequeñas esferas al final en sus 

extremos [recuadro en Fig. 3.2(b)], lo cual sugiere que su mecanismo de crecimiento 

fue similar al de la muestra 1. Para estudiar el origen de los dobleces en los 

nanohilos se tomaron imágenes de alta resolución con el TEM (HRTEM) en 

diferentes regiones a lo largo de uno de ellos [zonas 1-3 en Fig. 3.4(a)]. La región 1 

corresponde al doblez del nanohilo. La región 2 a una zona alejada del doblez y 

previa al cambio en la dirección de crecimiento del nanohilo. La zona 3 a una región 

próxima al doblez y posterior al cambio en su dirección de crecimiento. 

 

La figura 3.4(b) muestra la formación de una falla de apilamiento (flechas)  

que delimita el cambio en la dirección de crecimiento del nanohilo estudiado. Este 

cambio de dirección está representado por flechas negras en la Figura 3.4. La figura 

3.4(c) muestra que la dirección de crecimiento del nanohilos antes del doblez 

corresponde a la dirección [100]. La figura 3.4(d) muestra que después del doblez 

del nanohilo  su dirección de crecimiento posee componentes vectoriales a lo largo 

de las direcciones [100] y [00-1], permaneciendo inalterado el alineamiento atómico. 

Este último fenómeno ocurre típicamente en planos de deslizamiento, formados al 

aplicar una fuerza lateral a un cristal, y generando una superficie escalonada como 

la que muestra la Figura 3.4(d). Hemos propuesto que la difusión térmica del galio 
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metálico durante su oxidación produce  estos planos de deslizamiento en el 

nanohilo.  

 

 

FIGURA 3.4. (a) Imagen de TEM de un nanohilos de la muestra 2 mostrando 3 
diferentes zonas próximas a un doblez. El recuadro muestra los diversos dobleces en 
estos nanohilos. Imágenes de HRTEM correspondiente a la (b) zona 1 con un falla de 
apilamiento (flechas), (c) zona 2 con un crecimiento del nanohilo a lo largo de la 
dirección [100], y (d) zona 3 con un cambio en la dirección de crecimiento y la misma 
alineación atómica de la región 2. Las flechas negras muestran la dirección de 
crecimiento del nanohilo. 

 

Las muestras 3 y 4 crecidas sobre sustratos de Au/Si(100) mostraron la 

formación de nanohilos de β-Ga2O3 homogéneos y delgados [Figs. 3.2(c) y (d)]. 

Aparentemente el uso de Au como catalizador generó un decremento en su 

diámetro y evitó la formación de dobleces y micro esferas de galio, como en el caso 

de la muestra 2. El diámetro promedio de los nanohilos de la muestra 3 registró un 

valor de 120 nm, mientras que los de la muestra 4 registró un valor de 80 nm. Esta 

diferencia en su grosor también puede ser atribuida a la diferencia en la temperatura 

de crecimiento de cada muestra como ocurre con otros semiconductores. La 

muestra 3 fue crecida a 350 °C, mientras que la muestra 4 creció a 300 °C.   

 



NANOHILOS DE β-Ga2O3 41 
__________________________________________________________________________________________ 

3.1.2  Microscopía de Fuerza Atómica (AFM) 

 

 La figura 3.6 (a) muestra una imagen de AFM de un nanohilo delgado de β-

Ga2O3 de la muestra 2 representado en 3D, y revela una longitud mayor a la 

longitud de barrido de 5 µm. Debido a los efectos de convolución de la punta del 

cantilever el espesor del nanohilo se determinó sólo mediante perfiles de altura, 

registrando un valor de 25 nm como muestran las Figuras 3.6 (b) y (c).  

 

 

 

 

 

 
 

FIGURA 3.6. Imágenes de AFM representadas en (a) 3D y en (b) 2D de un nanohilo de β-Ga2O3 de 
la muestra 2 puesto sobre un sustratos de Au/Si(100). (c) Perfil de altura de este nanohilos. 

 

 Estas imágenes revelaron la presencia de pequeños cristalitos adheridos a  la 

superficie del nanohilo [flechas en Fig. 3.6(a)], los cuales son formados durante su 

síntesis debido al crecimiento lateral del nanohilo. La Figura 3.7(a) muestra 

claramente que a lo largo de un nanohilo se forman regiones de mayor espesor 

(flechas), las cuales posiblemente terminan por unirse entre sí a lo largo del mismo, 

incrementando así su diámetro [flechas punteadas en Fig. 3.7(a)]. La Figura 3.7(b) 

presenta otro nanohilo de la muestra 2 con un segmento mas grueso localizado 

cerca de su extremo, claramente revelado por su correspondiente imagen de la 

derivada de la altura z respecto a las direcciones de barrido x-y [flecha en Fig. 

3.7(c)].  

 

 

 

 

 

FIGURA 3.7 (a-b) Imagenes de AFM de dos nanohilos de β-Ga2O3/Au/Si(100) de la muestra 2. (c) 
Imagen de derivada de la imagen (b). 
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 En estos nanohilos fueron tomadas curvas de fuerza normal contra 

penetración (curvas F-z) usando el mismo cantiléver de Pt/Si3N4. La figura 3.8(a) 

muestra un nanohilo de β-Ga2O3 en el cual se tomó la curva F-z presentada en la 

Figura 3.8(b). La curva roja  muestra la variación de la fuerza normal debido a la 

compresión del piezoeléctrico en la dirección z. Esta curva registró valores 

negativos en la fuerza normal debido a la adherencia del cantiléver en el nanohilo 

para un rango de valores de z entre 5 y 15 nm. La curva verde representa el 

incremento de la fuerza normal debido a la elongación del piezoeléctrico en la 

dirección z, con  fluctuaciones de repulsión y atracción del cantiléver para valores 

inferiores a los 20 nm. Este efecto muestra una clara fuerza de adherencia del 

nanohilo hacia el cantiléver, cuyo origen no fue investigado. 

 

 

 

 

 

 
FIGURA 3.8  Nahohilo de β-Ga2O3/Au/Si(100) de la muestra 2 donde (a) es la imagen 3D del 

nanohilo, (b) son las curvas de F-z sobre la superficie del nanohilo y (c) curva F-z tomada para 
establecer la proximidad entre la punta y el nanohilo en modo contacto del AFM. 

 

 La figura 3.8(c) representa una curva F-z adquirida una vez que el cantiléver 

se aproximó a la muestra para hacer un barrido y adquirir la imagen de la Figura 

3.8(a). Esta curva muestra una dependencia lineal entre z y la fuerza normal, debido 

básicamente a la deformación elástica del cantiléver durante la elongación del 

piezoeléctrico en la dirección z. 

 

 La figura 3.9 muestra otro nanohilo de β-Ga2O3 con su correspondiente curva 

de penetración F-z, adquirida para deformaciones mayores del cantiléver en 

comparación de la fig. 3.8(c), registrando el mismo valor para su constante de 

elasticidad. Esta ausencia de cambio en la dependencia lineal del cantiléver para 

valores grandes de z indica que el nanohilo no sufrió deformaciones mecánicas por 

una fuerza normal aplicada de hasta 0.7 nN. Por otro lado, las curvas de las figuras 

3.8(c) y 3.9(b) muestran oscilaciones muy tenues que aunque podrían tener un 

origen en la fuerza de repulsión del nanohilo de β-Ga2O3 sobre el cantiléver creemos 
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que su origen se debe posiblemente a efectos mecánicos durante la polarización del 

piezoeléctrico z. Finalmente la figura 3.9(c) muestra una curva de I-V adquirida para 

otro nanohilo [figura 3.9(a)] de la muestra 2, revelando una muy alta resistencia 

eléctrica, que no pudo ser determinada mediante los instrumentos usados en esta 

técnica. Para la adquisición de las curvas de I-V se fijó una distancia de penetración 

del cantiléver de 50 nm, para asegurar el contacto entre punta y muestra. 

 

 

 

 

 

FIGURA 3.9 (a) Imagen 3D del nanohilo de β-Ga2O3/Au/Si(100) de la muestra 2, (b) respectiva curva 
de F-z para asegurar el contacto al tomar (c) la curva I-V sobre el nanohilo. 

 

 Los nanohilos de la muestra 3 también fueron estudiados por AFM. La figura 

3.10(a) y (b) muestran un nanohilo con un diámetro de aproximadamente 100 nm, 

como indica  el perfil de altura de la Figura 3.10(c), que presenta una ramificación de 

un nanohilo. La formación de ramificaciones en el β-Ga2O3 se ha observado en 

estructuras planas sintetizadas por evaporación térmica sin el uso de catalizadores, 

y son producidas en zonas con fronteras-gemelas (twin boundaries)[5]. La 

protuberancia  observada en la ramificación de la Figura 3.10 (a) (flecha) sugiere sin 

embargo un origen diferente, que podría asignarse a una nucleación en el nanohilo-

tallo debido a una segregación del catalizador, como se ha reportado en otros óxidos 

semiconductores [Fig. 3.10 (d)][6,7]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
FIGURA 3.10  (a - b) Imágenes de AFM un nanohilo de la muestra 3 sobre el sustrato de Au/Si(100) 

con su correspondiente (c) perfil de altura. (d) Ramificación de nanohilos de SnO2 [7]. 
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 La Figura 3.11(a) muestra una imagen típica de AFM de los nanohilos de la 

muestra 4, los cuales mostraron diámetros inferiores a los 120 nm como indica el 

perfil de altura de la Figura 3.11 (b). Algunos nanohilos de esta muestra presentaron 

un crecimiento ramificado a lo largo de ellos, como indican las llaves en las Figuras 

3.11 (c) y (d). Este tipo de ramificaciones posiblemente fueron generadas debido a 

la formación de fronteras-gemelas (twin- boundaries) a lo largo del nanohilo, que 

como se ha indicado se han observado en el crecimiento no catalíticos de 

nanoplacas de β-Ga2O3 [5], y además en nanohilos crecidos a lo largo de la 

dirección [001] [8]. Más aún, recientemente Hsie et al. han reportado que el Au 

usado como catalizador en la síntesis de nanohilos de β - Ga2O3 induce la formación 

de fronteras-gemelas debido a la segregación de nanopartículas a lo largo de ellas 

[9], como muestra la Figura 3.12. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 3.11  (a) Imagen de AFM un nanohilo de la muestra 4 sobre el sustrato de Au/Si(100) con 
(b) su perfil de altura.  (c) Imagen de AFM de un nanohilo con ramificación longitudinal con su (d) 

correspondiente imagen de derivada de altura z respecto al plano de barrido x-y.  

 

 

 

 

 

 

FIGURA 3.12 (a) Imagen de TEM de un nanohilo de Au/In/Ga2O3. (b) Imagen de alta resolución de 
TEM del área encerrada en (a) [9]. 
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3.1.3 Catodoluminiscencia (CL). 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 3.13. Imágenes de SEM y sus correspondientes imágenes de CL de los 
nanohilos de β-Ga2O3 de (a y b) la muestra 1, (c y d) muestra 2, y (e y f) muestra 3. 

Las flechas muestran dobleces en los nanohilos en la muestra 2. 

 

La Figura 3.13 muestra las imágenes de electrones secundarios y de CL 

adquiridas para las mismas regiones en cada muestra de β-Ga2O3. La muestra 1 

registró una intensa emisión luminiscente originada en los nanohilos presentes, 

como muestra la Figura 3.13 (b). Las esferas de galio en contraste, no mostraron 

emisión, apareciendo obscuras como es de esperarse para el Ga°. Mediciones a 

altas amplificaciones mostraron una luminiscencia inhomogénea a lo largo de los 

nanohilos, con regiones obscuras y brillantes como se muestra en el recuadro de la 

Figura 3.13(b). Las imágenes de CL de los nanohilos de β-Ga2O3 de la muestra 2 

también mostraron una emisión inhomogénea a lo largo de estos, revelando 

regiones obscuras en los dobleces, como indican las flechas de las Figuras 3.13(c) y 

(d). Estas zonas no-radiativas las hemos atribuimos a la presencia de defectos 

extensos, tales como las fallas de apilamiento, presentes en los dobleces de los 
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nanohilos como se ha discutido anteriormente.  Las imágenes de CL de la muestra 3 

revelaron una emisión  débil y homogénea a lo largo de los nanohilos como muestra 

la Figura 3.13(f). Las imágenes de CL para la muestra 4 fueron similares a la 

muestra 3 pero con una emisión aun más débil, difícil de distinguir en la imagen. 

 

 Las figuras 3.14 (a) y (b) muestran los espectros normalizados de CL 

adquirido a 90 y 300K de las muestras 1 y 2, respectivamente; con una emisión UV 

centrada alrededor de 3.31 eV. El origen de esta emisión UV en el β-Ga2O3 se ha 

atribuido a la recombinación de excitones auto-atrapados [10,11,12], con una 

intensidad que aparentemente depende de las impurezas dopantes e 

intrínsecas[11]. Las Figuras 3.14(a) y (b) muestran que el espectro correspondiente 

a la muestra 2 adquirido a 300K es ligeramente más ancho que el espectro de la 

muestra 1, adquirido a la misma temperatura. La semi-anchura medida a media-

altura de estos picos (FWHM) registró los valores de 0.59 y 0.62  eV para las 

muestras 1 y 2, respectivamente. Esta ligera diferencia la hemos atribuido a la 

presencia de una componente azul en la emisión de la muestra 2, centrada en 2.8 

eV como lo revela la curva de deconvolución Gaussiana de la Figura 3.14(e).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figura 3.14 (a-d) Espectros de CL normalizados adquiridos a 90 y 300 K correspondientes a las 

muestras 1-4, respectivamente. (e-f) Espectros de CL adquiridos a 300 K deconvolucionados 
correspondientes a las muestras 2 y 3, respectivamente. 
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Los espectros de las muestras 3 y 4 crecidas sobre los sustratos de 

Au/Si(100) revelaron una intensidad CL inferior a la registrada para las muestras 1 y 

2 a 300 K, con una clara emisión azul [2.8 eV, Figuras 3.14(c) y (d)]. El espectro 

deconvolucionado de la muestra 3 adquirido a 300 K, reveló que dicha emisión azul 

domina sobre la emisión UV [Fig. 3.14(f)], tal como ocurre en la muestra 4 a la 

misma temperatura. La emisión azul del β-Ga2O3 ha sido reportada previamente 

[13,14,15], y se ha atribuido a una transición donador-aceptor entre vacancias de 

oxígeno neutras (VO
x), que actúan como centros donadores, y pares de vacancias 

oxígeno-galio (VO, VGa) que actúan como centros aceptores [10,11]. 

 

Los espectros de CL de las muestras 3 y 4 adquiridos a 90 K registraron un 

corrimiento hacia el azul de 150 meV y 470 meV, respectivamente [Figs. 3.14(c) y 

(d)]. Este efecto ha sido explicado en términos del decremento (incremento) de la 

intensidad relativa de la banda azul (UV) al reducir la temperatura. Un 

comportamiento similar ha sido reportado por Harwig et al. en cristales puros y 

dopados de β-Ga2O3, revelando que a temperaturas mayores a los 120 K la emisión 

azul es a menudo acompañada de una emisión UV [12]. Estos autores sugieren que 

la emisión UV es intrínseca, y ni las impurezas o la historia de las muestras influyen 

en su intensidad o en su energía. Además, asignan su origen a la recombinación 

entre un electrón (hueco) y un hueco (electrón) auto-atrapado, como se ha indicado 

anteriormente. 

 

Un efecto destacable en las muestras 3 y 4 fue el fuerte decaimiento en 

intensidad de la banda azul después del tratamiento térmico a 750 °C [Figs. 3.14(c) 

y (d)]. Como muestran los espectros de CL, solo la banda UV centrada a 3.28 eV se 

mantuvo presente, registrando un valor en su semi-anchura, FWHM, de 0.55 eV en 

ambas muestras. Este decaimiento de la emisión azul es un fuerte indicador de que 

el tratamiento térmico eliminó la mayoría de los defectos puntuales responsables de 

esta emisión. Nogales et al. han reportado recientemente un comportamiento similar 

en nanohilos de β-Ga2O3, tratados térmicamente a 1500 °C durante 24 horas, el 

cual fue acompañado con un incremento en la intensidad de la banda UV [15]. 

Como se ha indicado previamente, las vacancias de oxígeno participan en la 

formación de los centros donadores y aceptores responsables de la emisión azul del 

β-Ga2O3. Shimamura et al. han propuesto que el decremento en la intensidad 
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relativa de la emisión azul del β-Ga2O3 se debe a una disminución en el número de 

vacancias de oxígeno  [11]. Por consiguiente nosotros hemos propuesto que el 

tratamiento térmico de las muestras 3 y 4 eliminó principalmente las vacancias de 

oxígeno, y debido a que el tratamiento térmico se realizó en alto vacío (~10-4 Torr) 

pudieron eliminarse mediante un proceso de difusión. 
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4.  Nanohilos de β-Ga2O3 en sustratos de GaN  

 

 

4.1  Introducción. 

 

  Los nanohilos de β-Ga2O3 reportados en este capítulo se sintetizaron en una 

atmósfera de NH3 sobre sustratos de GaN. Estos últimos se obtuvieron compactado GaN 

en polvo (99.99% Alfa Aesar) para formar pastillas de 1 cm de diámetro y 2 mm de 

espesor usando un troquel de acero y aplicando cargas de 1.5 Ton. Estas pastillas fueron 

sinterizadas a 700 °C en alto vacío (10-4 Torr) para reducir en lo posible su oxidación. El 

crecimiento de los nanohilos en atmósfera de amoniaco se realizó en el mismo sistema 

usado para el crecimiento de los nanohilos de β-Ga2O3, solo que introduciendo gas NH3 

para producir una nitruración del Ga. Como se ha indicado previamente, la formación de 

nanohilos de óxido de galio en las muestras 1 - 4 se produjo debido a la incorporación de 

oxígeno proveniente del aire residual en el sistema de crecimiento. Las reportadas en este 

capítulo, no obstante,  presentaron aún la formación de nanohilos de β-Ga2O3, debido al 

bajo flujo de gas NH3 (10-14 sccm). 

 

 En este capítulo se presentan los resultados de la caracterización morfológica, 

cristalina y catodoluminiscente de estas muestras, etiquetadas con los números 5 y 6, 

obtenidas a temperaturas de 600 y 500 °C, respectivamente. Por desgracia la muestra 5 

no pudo ser estudiada por TEM debido a que durante su preparación accidentalmente 

cayó en agua, desprendiéndose del sustrato la superficie recubierta con los nanohilos. Por 

la misma razón la adquisición de imágenes de CL tampoco pudo realizarse. Al final de 

este capítulo se hace una discusión sobre el origen de las emisiones luminiscentes 

asociadas a defectos puntuales tanto en los nanohilos como en el sustrato usado en 

ambas muestras. 
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4.2  Resultados y discusión. 

 

4.2.1 Morfología y direcciones de crecimiento. 

 

 Imágenes típicas de electrones secundarios adquiridas de la muestras 5 se 

presentan en las Figuras 4.1(a) y (b), y muestran el crecimiento monoclínico de nanohilos 

con espesores entre 100 y 800 nm, aproximadamente. Como indican las flechas en la 

Figura 4.1(b), algunos nanohilos mostraron una sección transversal rómbica, la cual solo 

puede ser formada por los planos {010} de la estructura monoclínica del β-Ga2O3 

[recuadro en Fig. 4.1(b)]. Algunas regiones de esta muestra, sin embargo, mostraron una 

baja densidad de nanohilos, como muestra la Figura 4.1 (c). Sólo en estas regiones fue 

posible identificar la presencia de nanohilos con dobleces, muy similares a los descritos 

en el capítulo anterior [flechas en Fig. 4.1(c)].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 4.1. Imágenes de SEM  de la muestra 5 con nanohilos de β−Ga2O3/GaN. 

 

 

c) 

b) a) 
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La muestra 6, sintetizada a 500 °C, mostró la formación de una alta densidad de 

nanohilos con un diámetro del orden de 100 nm [Figura 4.2(a)]. Como muestra la Figura 

4.2(b), estos nanohilos presentan una clara rugosidad y terminaciones en forma de 

bastón.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 4.2. Imágenes de SEM de la Muestra 6 con nanohilos de β−Ga2O3/GaN. 

  

 Los estudios de microscopía de transmisión de la muestra 6 mostraron claramente 

una superficie escalonada en los nanohilos (Figura 4.3 (a) y (b)), similar a la observada 

para la muestra 2 [Figura 3.4 (d)]. Como se ha discutido en capítulo anterior esta 

superficie escalonada se forma debido al crecimiento del nanohilo a lo largo de una 

dirección con componentes [100] y [00±1]. De manera análoga a lo mostrado en la Figura 

3.4 (d), el ángulo formado entre los escalones de la superficie del nanohilo representa el 

valor del ángulo β (≥ 90°) de la celda unidad del β-Ga2O3, que para la imagen de la Figura 

4.3 (b) está comprendido entre 112° y 119°. 

 

 Nanohilos de óxido de galio crecidos a lo largo de la dirección [010] han sido 

obtenidos por Kim et. al. en condiciones muy similares a las usadas para la síntesis de la 

muestra 5. Los nanohilos de estos autores fueron obtenidos mediante evaporación 

térmica de GaN, a 900 °C, sin usar catalizador y sobre sustratos de SiO2 [1]. Estos 

autores usaron N2 como gas de arrastre, y la oxidación del GaN la atribuyeron a la 

presencia de aire residual en su sistema de crecimiento. Estos resultados podrían indicar 

que la presencia de nitrógeno en la síntesis de los nanohilos, ya sea N2 o bien NH3, 

favorece al crecimiento del β-Ga2O3 a lo largo de la dirección [010]. Sin embargo, 

recientemente Auer et. al. han encontrado que el crecimiento a lo largo de esta dirección 

sólo ocurre a temperaturas próximas a los 850 °C [2], y que a temperaturas próximas a los 

a) b) 
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680 °C se obtienen nanohilos con dobleces y dirección de crecimiento [001]. Este efecto 

de la temperatura en el cambio de la dirección de crecimiento de los nanohilos 

corresponde con nuestros resultados, ya que la muestra 5 sintetizada a 600 °C mostró un 

crecimiento a lo largo de la dirección [010], mientras que en la muestra 6 sintetizada a 500 

°C crecieron nanohilos a lo largo de la dirección [100], en la figura 4.3 (c) se presenta un 

esquema de la formación de estos nanohilos.  La diferencia de casi 200 °C entre las 

temperaturas de síntesis reportadas por Auer et al. y las nuestras, la hemos atribuido a 

una mayor precisión en esta medición dentro de nuestro sistema.  

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 4.3 (a) y (b) imágenes de TEM de nanohilos de la muestra 6; (c) modelo de la formación de 
terrazas por planos de deslizamiento; (d) imagen de HRTEM del nanohilo mostrado en (a), con su 

respectivo espectro de difracción. 
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4.2.2 Composición elemental.  

 

 Ya que a estas muestras se les hizo un estudio de EDS no fue necesario hacer 

difracción de rayos X para corroborar la composición y estructura cristalográfica de los 

nanohilos de éstas muestras. Los espectros de EDS de las muestras 5 y 6 se muestran 

en la Figura 4.4, revelando un contenido de galio y oxígeno de 43 y 57% at, 

respectivamente, lo cual es muy próximo a la relación estequiométrica del Ga2O3. Este 

cálculo se hizo después de restar el porcentaje de galio correspondiente al sustrato de 

GaN (17.41 % at.), y calcular la proporción del galio restante con el oxígeno [tablas en 

Figs. 4.4 (a) y (b)]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.4. Espectros de EDS con sus respectivas cuantificaciones de las muestras (a) 5 y (b) 6.  
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4.2.3 Catodoluminiscencia.  

 

Las imágenes de CL de la muestra 6 se presentan en la figura 4.5 y revelan la 

distribución luminiscente en tres regiones de esta muestra. Una región compuesta por 

cristalitos de β-Ga2O3  [Fig. 4.5 (a)], otra región compuesta por nanohilos cortos [Figs. 4.5 

(a) y 4.5 (b)], y una región con nanohilos largos  [Fig. 4.5 (c)]. Los cristalitos de la primera 

región aparentemente se formaron durante la primera etapa de la síntesis, y dieron lugar 

al crecimiento de los nanohilos como indican las flechas en la Fig. 4.5(a). Estos cristalitos 

registraron una intensa emisión CL, no homogénea como muestra la Fig. 4.5 (d), y mayor 

que la registrada para los nanohilos (flechas). Para la región compuesta por nanohilos 

cortos se observó que la luminiscencia a lo largo de estos fue homogénea, pero de menor 

intensidad a la de los cristalitos [Fig. 4.5 (e)], lo cual fue más evidente en la región con 

nanohilos largos [Fig. 4.5 (f)]. Esta débil emisión CL de los nanohilos la hemos atribuido a 

la presencia del gran número de planos de deslizamiento formados a lo largo de estos, 

como muestra la Figura 4.3 (b) y (c).  

FIGURA 4.5 Imágenes de distintas zonas (a-c) SEM con sus respectivas (d-f) CL de la muestra 6. 

  

 La  figura 4.6(a) muestra los espectros de CL correspondiente a la muestra 5, 

adquiridos a 100 y 300 K. A temperatura ambiente esta muestra registró una intensa 

emisión que abarcó prácticamente todo el espectro visible, de 1.5 eV (826.6 nm) a 3.75 

eV (330 nm). Esta propiedad de fuente de emisión blanca claramente podría 

(a) (b) (c) 

(d) (e) (f) 
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aprovecharse para fabricar lámparas de estado sólido. El espectro de CL adquirido a 100 

K registró un corrimiento del máximo de la emisión hacia el azul, de 260 meV [Fig. 4.6 

(a)], el cual se ha explicado en términos de un cambio en las intensidades relativas entre 

las componentes de esta emisión. Las figuras 4.6 (b) y (c) muestran una deconvolución 

que proponemos para los espectros adquiridos a 300 y 100 K, respectivamente, con 

componentes centradas en 2.4, 2.8 y 3.2 eV. En esta deconvolucion hemos centrado las 

componentes azul (2.8 eV) y UV (3.2 eV) del β-Ga2O3, proponiendo que se encuentran 

presentes en esta muestra de forma similar a lo observado en las muestras de β-Ga2O3 

estudiadas en el capítulo 3.  

FIGURA 4.6 A) Espectros a 300 y 100 K de la muestra 5, B) Componentes de la banda tomada a 300K, y C) 
componentes de la banda tomaba a 100 K, mostrando los componentes 2.8 y 3.2 reportados en la literatura. 
D) espectro correspondiente a las pastillas de GaN-sinterizado. 

 

 Como se ha indicado previamente, la banda UV (3.2 eV) del β-Ga2O3 se ha 

atribuido a un origen intrínseco, generada por recombinaciones de excitones auto-

atrapados [3-6], mientras que la banda azul (2.8 eV) se ha atribuido a una transición 
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donor-aceptor, con VO como donadores y pares (VO, VGa) como aceptores [7,8]. La 

componente de 2.4 eV fue centrada automáticamente por el programa usado para este 

ajuste (Origin Pro 8), y podría asignarse a la bien conocida emisión verde-amarilla del 

GaN, proveniente del sustrato de la muestra [9]. El origen de esta emisión ha sido 

asignada a defectos intrínsecos [10, 11] y a impurezas [12,13]. La Figura 4.6 (d) muestra 

el espectro CL adquirido a 300 K del sustrato de GaN una vez que fue sinterizado, 

revelando la presencia de esta emisión amarilla del GaN (2.15 eV), así como de la 

emisión del borde de banda en 3.15 eV. La fuerte intensidad de esta emisión se registra 

en los espectros de las figura 4.6 (b) y (c). Estos espectros muestran así mismo, que al 

reducir la temperatura a 100 K la intensidad relativa de la componente azul (2.8 eV) 

decrece, lo cual corresponde con lo observado en las muestras 3 y 4 [Fig. 3.14 (d)].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 4.7 A) Espectros a 300 y 100 K de la muestra 6, B) Componentes de la banda tomada a 300K, y C) 
componentes de la banda tomaba a 100 K, mostrando los componentes 2.8 y 3.2 reportados en la literatura. 

 

 Finalmente, las figuras 4.7 (a) - (c) muestran los espectros de CL adquiridos a 300 

y 100 K de la muestra 6, con sus correspondientes deconvoluciones. De forma similar a lo 

hecho para la muestra 5, a estos espectros se ajustaron las componentes Gaussianas 
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sustrato de GaN. El decremento de la intensidad relativa de la emisión azul (2.8 eV) al 

reducir la temperatura de 300 a 100 K fue aún más evidente en esta muestra, como 

revelan las Figs. 4.5 (b) y (c).  
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5.  Nanohilos de GaN. 

 

 

5.1  Resultados y discusión. 

 

Los nanohilos de GaN descritos en este capítulo fueron sintetizados sobre 

sustratos de Au/Si(100), usando un flujo alto de gas NH3 que permitió nitrurar 

eficientemente el Ga generado por la descomposición térmica del GaN. Se 

sintetizaron dos muestras, que se etiquetaron con los números 7 y 8, a 600 y 500 

°C, respectivamente, con un flujo de NH3 entre 15 y 30 sccm. 

 

5.1.1 Estructura cristalina y composición. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 5.1 Difractogramas de rayos-x de a) muestra 7 y b) muestra 8. 

 

Los patrones de difracción de rayos X de estas muestras se presentan en la 

Figura 5.1. El patrón de la muestra 7 registró una alta intensidad en los picos de 

difracción de los planos (100), (101) y (2-10) correspondientes a la estructura tipo 

wurtzita del GaN [Fig. 5.1(a)]. Se registraron también algunos picos de difracción de 

baja intensidad correspondientes a los planos (111) y (-113) de la estructura 

monocristalina del β-Ga2O3. En este patrón se observa que aunque el pico del plano 

(101) del GaN podría ser asignado al plano (104) del β-Ga2O3, la baja intensidad 

que mostraron los otros picos del β-Ga2O3 nos sugirió asignarlo principalmente al 
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GaN. La Figura 5.1 (b) muestra el patrón de difracción de la muestra 8, compuesto 

únicamente por los planos cristalinos de la fase hexagonal del GaN. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 5.2 Espectros de EDS de las muestras (a) 7 y (b) 8. 

 

Los espectros de EDS adquiridos para estas dos muestras, registraron 

señales de rayos x correspondientes a galio, nitrógeno y oxígeno, como muestra la 

Figura 5.2. La composición atómica de estas muestras se presenta en la Tabla V.I, 

revelando una composición claramente mayoritaria de GaN. La presencia de 

oxígeno se atribuyó a la formación de óxido de galio, en una baja concentración 

como mostraron también los resultados de DR-X. 

 

 

 

 

 

TABLA V.I EDS cuantificación de los elementos contenidos en las muestras 7 y 8. 

 

 

5.1.2 Morfología. 

 

Las imágenes de SEM de la muestra 7 mostraron la presencia de nanohilos 

con diámetros entre 50 y 500 nm (Figura 5.3). Como muestra la Figura 5.3 (b), los 

nanohilos gruesos están decorados con diversos cristalitos de aproximadamente 50 

nm de diámetro. 

 Ga (% at) N (% at) O (% at) 

Muestra 7 49.83309 41.14981 9.017101 

Muestra 8 53.50602 37.29271 9.201269 
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FIGURA 5.3 Imágenes de SEM de (a-b) Muestra 7. (c-d) Muestra 8. 

 

Las figuras 5.3 (c) y (d) muestran los nanohilos obtenidos en la muestra 8, 

con diámetros entre 300 nm y 1 µm, también con algunos cristalitos adheridos. La 

formación de nanoparticulas adheridas a los nanorodillos de GaN ha sido observada 

previamente por otros autores [1, 2], y se ha atribuido a una reacción de estado 

sólido de nitruración de óxido de galio por la presencia de NH3, para formar GaN 

[Figura 5.4]. Por otro lado, se ha reportado además que diversos nanorodillos y 

nanoalambres de GaN crecidos por las técnicas de evaporación térmica y depósito 

de vapores químicos, presentan una capa envolvente de óxido de galio amorfo [3, 

4], como se muestra en la Figura 5.5. La presencia de galio amorfo en nuestras 

muestras podría explicar la tenue (nula) intensidad de los picos de difracción del β-

Ga2O3 en la figura 5.1, en contraste con los resultados de EDS que revelaron su 

presencia una concentración de aproximadamente 9% atómico. 
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FIGURA 5.4. Imágenes de nanovarillas de GaN con nanoparticulas adheridas, observadas por el 
grupo de Keyan Bao et.al. [1] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 5.5. Imágenes de HRTEM y patrones de SAED de nanohilos de GaN con una capa amorfa 
de β-Ga2O3 reportados por Ji-Hyuk Choi et. al. [4] 

 

 

5.1.3 Microscopía electrónica de Transmisión. 

 

Los estudios de TEM de la muestra 7 revelaron la formación de 3 tipos de 

nanohilos de GaN como se muestran en la figura 5.6. Nanotubos delgados y rectos, 

nanorodillos porosos y nanohilos policristalinos. Los patrones de difracción de los 

nanotubos delgados correspondieron a la fase hexagonal del GaN, y permitieron 

determinar un crecimiento a lo largo del eje c [001]. Como ya se ha reportado en 

otros trabajos, en los crecimientos de GaN se obtienen tanto nanotubos como 
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nanohilos [5, 6]. En las imágenes 5.6 (a) y (b) se aprecian nanotubos con paredes 

bien definidas, de aproximadamente 15 nm de espesor, así como cavidades 

(flechas) que aun falta estudiar su origen. A diferencia de lo reportado en la 

literatura, en estos nanotubos no se observó la característica gota de Au formada en 

sus extremos, como señala la flecha inferior en la Fig. 5.6(a) [7, 8]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 5.6 Imágenes de TEM de la muestra 7 (a) nanotubo delgado y bien definido de GaN en el 
recuadro se muestra el patrón de difracción del mismo, las flechas negras indican los huecos 
generados durante el crecimiento, mientras que la roja la punta sin Au. (b) otro nanotubo que 
presenta cambio en su morfología (flecha); (c) nanotubo grueso que presenta huecos y diversas 
capas indicadas con flechas en el recuadro. (d) nanovarilla compuesta por muchos cristalitos. 

 

Los nanohilos porosos [Figura 5.6 (c)] mostraron paredes irregulares que 

sugieren incluso estar formadas por varias capas como muestra el recuadro de esta 

figura. Esto último evitó poder adquirir patrones de difracción claros. Una dificultad 

similar se presentó en los nanohilos policristalinos, como muestra la Figura 5.6 (d). 
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FIGURA 5.7 Imágenes de TEM de diversos nanovarillas de la muestra 8. (a) nanovarillas o 
nanotubos bien definidos como lo indica la flecha en la sección rota del nanotubo. (b) incrustaciones 
de nanoparticulas (flechas); (c) acercamiento a los nanocristales que se forman o añaden a la 
superficie de las nanovarillas; (d) punta de una nanovarilla. 

 

En la figura 5.7 se pueden apreciar distintos nanohilos de la muestra 8, los 

cuales presentaron pequeños cristales adheridos a su superficie como se observa 

en la fig. 5.7 (c), y que se han indicado previamente. La figura 5.7 (a) muestra un 

nanohilo roto en el que se puede distinguir su forma de nanotubo, con una pared 

también de aproximadamente 50 nm de ancho. En la figura 5.7 (b) se pueden 

distinguir varias nanopartículas señaladas con flechas. Debido al grosor de estos 

nanotubos no se pudieron apreciar imágenes de alta resolución como medida de 

corroboración de la dirección de crecimiento, sin embargo como se muestra en la 

figura 5.8 (a) y (b) los patrones de difracción de los nanotubos de la fig. 5.7(a) 

indican que la estructura cristalográfica corresponde a GaN hexagonal y la dirección 

de crecimiento es a lo largo del eje c en la dirección (001). En la figura 5.8(c) se 

muestra el patrón de difracción del nanohilo recubierto con cristalitos de la fig 5.7(c), 

mostrando diferentes orientaciones cristalográficas, lo cual no corresponde con la 
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hipótesis de formación de óxido de galio amorfo en nuestros nanohilos, propuesta 

previamente. 

 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 5.8 Espectros de difracción de la muestra 8 (a) y (b) de los nanotubos y (c) de los 
nanocristales adheridos 

 

 

5.1.4 Microscopía de Fuerza Atómica (AFM) 

 

Los nanotubos de la muestra 8 pudieron ser estudiados mediante AFM [Fig. 

5.9 (a) y (b)], registrando espesores del orden de 800 nm [Fig. 5.9 (c)] que 

correlacionaron bien con el rango determinado mediante SEM. Como se ha indicado 

en el Capítulo 5, los nanorodillos de GaN de la muestra 8 presentan una morfología 

compuesta por granos adheridos a su superficie, los cuales pudieron resolverse más 

claramente por esta técnica. Si bien, en las imágenes de SEM el tamaño de estos 

granos se aprecia inferior a lo observado en las imágenes de AFM (del orden de 300 

nm), esto se debe a la deconvolución lateral de la punta del cantilever, lo cual se ha 

comentado en el capítulo 2. 

 

 

 

 

 

 

 

FIGURA 5.9. (a, b) Imágenes de AFM de nanohilos de la muestra 8 adquiridas en modo contacto que 
muestran su estructura granular. (c) Curva promedio del perfil de estos nanohilos. 
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5.1.5 Catodoluminiscencia.  

 

  

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 5.10 Imágenes de SEM (a) y (b) de la muestra 7 con sus respectivas imágenes de CL (c) y 
(d). Imagen de SEM (e) de la muestra 8 y (f) su respectiva imagen de CL. 

 

La Figura 5.10 muestra las imágenes de electrones secundarios y de CL 

adquiridas de las muestras de GaN. La muestra 7 registró una emisión luminiscente 

originada en el depósito del material, es decir tanto los cristales que forman una 

capa de más de 5 micras de espesor como de los nanohilos presentes. Esto se 

muestra en la Figura 5.10 (a) - (d). Así mismo, los nanohilos de la muestra 8 

presentaron una emisión débil, como revela la figura 5.10 (f). En general estas dos 
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muestras registraron un decaimiento en la intensidad de sus emisiones 

luminiscentes, debido al uso del oro como catalizador, tal y como se observó para 

las muestras 3 y 4 en el capítulo 4. 

 

Finalmente, los espectros de CL correspondientes a estas muestras, 

adquiridos tanto a 300 K como a 100 K, se muestran en la Figura 5.11. A 

temperatura ambiente la muestra 7 registró una emisión ancha centrada en 2.48 eV, 

la cual corresponde con la bien conocida emisión verde-amarilla del GaN [2, 9]. A 

baja temperatura se registró una emisión ancha centrada en 3.11 eV, que la hemos 

asignado primordialmente a la emisión de borde de banda del GaN (3.2 eV), así 

como a la emisión UV del β-Ga2O3 (3.1 eV). Aunque los resultados de DR-X y EDS 

revelan un bajo contenido de este último compuesto (9% at.), consideramos que sus 

propiedades luminiscentes sí podrían contribuir a la luminiscencia de esta muestra. 

La Figura 5.11 (b) muestra el espectro CL de la muestra 8 adquirido a 300 K, 

revelando la presencia de la emisión banda verde-amarilla del GaN [9]. 

Contradictoriamente esta muestra no registró una emisión sensible a nuestro 

sistema de CL a baja temperatura. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Figura 5.11. Espectros de CL de las muestras (a) 7 a temperatura baja y ambiente; (b) muestra 8 a 
temperatura ambiente. 
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6. CONCLUSIONES Y TRABAJO A FUTURO 

 

 
 

En este trabajo de Tesis se ha probado la viabilidad de usar la técnica de PVD en la 

síntesis de nanohilos de β-Ga2O3 y GaN para controlar su morfología al variar la 

temperatura, los sustratos y el gas de arrastre. Así, se tiene que a temperaturas entre 

250 y 350 °C, y usando sustratos de Si(100), los nanohilos de β-Ga2O3 crecen a largo 

de la dirección [100] con múltiples dobleces. A temperaturas entre 300 y 350 °C y sobre 

sustratos de Au/Si(100) se obtuvieron nanohilos delgados de β-Ga2O3 (~ 50 nm) con 

algunos dobleces solo en sus extremos. Hemos concluido además que al reducir la 

temperatura de crecimiento el diámetro de los nanohilos de β-Ga2O3 decreció. A 600 

°C, y usando sustratos de GaN sinterizados y NH3 como gas de arrastre, se obtuvieron 

nanohilos crecidos a lo largo de la dirección [010]; mientras que a 500 °C sobre los 

mismos sustratos y con el mismo gas de arrastre se obtuvieron nanohilos de β-Ga2O3 

con crecimiento a lo largo de la dirección [100]. Esto demuestra que el control de la 

temperatura de síntesis induce una u otra dirección de crecimiento. La síntesis de 

nanohilos de GaN, con forma de nanotubos, se obtuvo a 500 y 600 °C sobre Au/Si(100) 

y un flujo alto de NH3 (~ 20 sccm).  

 

Para la síntesis de nanohilos de β-Ga2O3 sobre sustratos de Si(100) hemos 

propuesto un mecanismo de crecimiento compuesto por una etapa de descomposición 

térmica del GaN y una etapa de condensación y oxidación de galio metálico sobre el 

sustrato. En esta última etapa, la oxidación de Ga0 se debe a la presencia de oxígeno 

atmosférico residual, que permitió formar nanohilos de β-Ga2O3 con múltiples dobleces. 

Tales dobleces fueron generados por fallas en el apilamiento atómico en planos de 

deslizamiento cristalino, que propiciaron un crecimiento alternado a lo largo de la 

dirección [100] y de una dirección con componentes [100] y [001]. Los estudios de AFM 

mostraron en estos nanohilos un crecimiento lateral no homogéneo a largo de ellos, 

sugiriendo una independencia entre las direcciones de crecimiento longitudinal y 
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transversal del β-Ga2O3. Así mismo, fue posible variar la dirección de crecimiento en los 

nanohilos de β-Ga2O3 de [100] a [010], al aumentar la temperatura de depósito de 500 

a 600 °C y usar una atmósfera de NH3.  

 

Los nanohilos y nanotubos de GaN crecidos sobre sustratos de Au/Si(100) se 

formaron sobre una capa de cristalitos de GaN, que participaron como centros de 

nucleación de los nanotubos. Estos crecieron a lo largo de la dirección [001]. La 

muestra 7 presento nanotubos de GaN de aproximadamente 150 nm de diámetro, 

formados por multicapas, y nanotubos delgados, de aproximadamente 40 nm de 

diámetro, rectos con una superficie lisa y regular. La muestra 8 mostró en nanotubos de 

aproximadamente 150 nm de diámetro, de paredes gruesas y con cristalitos adheridos 

en su superficie. 

 

En cuanto a las propiedades luminiscentes de los nanohilos, los de β-Ga2O3 

crecidos sobre sustratos de Si (100) mostraron una fuerte emisión UV centrada en 3.31 

eV, con una componente de baja intensidad, azul, centrada en 2.8 eV. El origen de la 

emisión UV se atribuyó a la formación de excitones auto-atrapados, mientras que la 

azul a una transición tipo donor-aceptor, entre VO y pares (VO,VGa). Los nanohilos de β-

Ga2O3 crecidos en Au/Si(100) mostraron mucho menor luminiscencia, aparentemente 

debido al uso de Au como catalizador. Estos nanohilos registraron principalmente la 

emisión azul (2.8 eV) atribuida a defectos. Un tratamiento térmico de estas muestras, a 

750 °C con flujo de Ar, generó la emisión UV del β-Ga2O3 y el decremento de la 

emisión azul. Este efecto se atribuyó al recocido de vacantes de oxígeno, que 

participan en la formación de la banda azul.  

 

Los nanohilos de β-Ga2O3 crecidos con la dirección [010], sobre sustratos de GaN-

sinterizado, mostraron una emisión ancha centrada en 2.77 eV que cubrió todo el rango 

visible. Se ha identificado la participación de la emisión amarilla del GaN en este 

espectro de emisión.  Esta emisión se desplazó a 3.03 eV al reducir la temperatura de 

300 a 100 K, debido a un aumento en la intensidad relativa de la banda UV del β-

Ga2O3. Los nanohilos de β-Ga2O3 crecidos con dirección [100] sobre los mismos 
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sustratos mostraron análogamente un corrimiento hacia el azul, de 3.0 a 3.17 eV, al 

decrecer la temperatura de 300 a 100 K. Análogamente este corrimiento fue asignado a 

un incremento en la intensidad relativa de la banda UV. Este efecto indica que en el 

confinamiento excitónico, responsable de esta emisión, la red cristalina participa 

directamente. 

 

Los nanohilos de GaN obtenidos en las muestras 7 y 8 registraron a 300 K una 

emisión débil verde-amarilla característica del GaN, asociada a defectos puntuales. A 

100 K la muestra 7 registró una emisión centrada en 3.11 eV, que se atribuyó a la 

emisión de borde de banda del GaN y posiblemente a la emisión UV del β-Ga2O3. Este 

semiconductor registró una concentración de aproximadamente 9 % at. en estas 

muestras. Así mismo, el uso de Au como catalizador inhibió la emisión luminiscente de 

estas muestras. 

 

Como trabajo a futuro hemos propuesto optimizar el sistema de crecimiento de PVD 

para incrementar el vacío hasta 10-5 Torr, reduciendo así la formación de óxido de 

Galio y obtener nanohilos de GaN de alta pureza, sin el uso de catalizadores. Así 

mismo, hemos propuesto realizar un estudio más preciso para medir las propiedades 

de conducción electrónicas de los nanohilos usando la técnica de c-AFM, así como la 

adquisición de imágenes EBIC (corriente inducida por el haz de electrones) y curvas I-V 

en el rango temperaturas 90 - 300 K, usando un micromanipulador en el SEM. 

Finalmente proponemos realizar un estudio de microscopía y espectroscopía túnel, en 

el rango de temperatura 90 - 300 K, para determinar la densidad de estados de los 

nanohilos. 
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Anexos 

 
 

TABLA 1. Condiciones de Crecimientos 
 

Sustrato 
Tiempo 

(Hrs) 
D  

(cm) 
Flujo 

(sccm) 
Gas 

P 
(mT) 

T 
(C) 

Observaciones 
 

Si 8 --- 3 N2 925 360.7 
Muestra 2 

GaN 2 0 0 --- 27 Tabla 2 
Pastilla de GaN  sinterizada y 

pruebas de vacio 
2 GaN1 4 --- 0 --- 13.1 494.3 Pastilla como fuente de GaN 

3 Si 4 --- 7 Ar 942 323 
  Muestra 1    

--- --- --- 0 --- 10.5 --- 
Calibración de la Temperatura 
con I = 8A aplicado al horno. 

GaN 2 centro 0 --- 10.1 Tabla 2 
Sinterización de pastilla de GaN 
para sustratos y calibración de 

temperatura con I = 7A 

2 Au/Si 6 15 0 --- 10.4 550     
Se recolocaron a 350 C por zona 
de depósito las Muestras 3 y 4, 
se usaron ambas bombas para 

vacio 
Nws 

Ga2O3/Au/
Si 

5 3 0 --- 10.6 769.3 
Sinterizacion del crecimiento 

anterior, bomba turbo 

3 GaN, 
1 Au/ 
vidrio 

3 6 10 NH3 206 Tabla 2  
Muestras 5 y 6, los sustratos 
de GaN colocados en canoa al 

lado derecho del horno 

4 Au/Si   15-30 NH3 110    
3 sustratos en canoa zona 

amarilla.  Muestras 7 y 8. En 
porta 1 sust. zona blanca 

 
1 Sustratos de GaN compactado y sinterizado. 
D es la distancia del centro del horno a la posición del sustrato.  
P es la presión medida en mTorr. 
T es la temperatura de crecimiento medida con el termopar del portamuestras, o bien 
usando la Tabla 2. 
 
 
 
 
 
 
 
 

3 4 

5 

6 

7 8 

5 
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TABLA 2. Calibración de la Temperatura del sistema a 10.1 mTorr 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
D es la distancia del centro del horno a la posición del sustrato 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

I = 8A I=7A 

D (cm) T( °C) D (cm) T(°C) 

16.5 137.4 16.5 95 

14.5 166.9 14.5 137.3 

12.5 212.4 12.5 189.5 

11.5 248.1 11.5 --- 

10.5 288.6 10.5 --- 

9.5 350 9.5 266.5 

8.5 433.2 8.5 335.1 

7.5 532.6 7.5 406.9 

6.5 659.5 6.5 504.9 

5.5 763.2 5.5 589.7 

4.5 862.2 4.5 689.8 

3.5 949.5 3.5 781.6 

2.5 995.3 2.5 845.1 

1.5 Fuera de 

rango 

1.5 880 
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TABLA 3. Propiedades del GaN y β-Ga2O3 

 

 

 

Propiedad/ Material  
GaN Hexagonal 

(Alfa)  
Ga2O3 (Beta) 

Estructura Wurzite Monoclínica 
Grupo Espacial C4

6v ( = P63mc) C2 /m 
Estabilidad Estable Estable 

Parámetros de red a 
300K 

a0 = 0.3189 nm  
c0 = 0.5185 nm 

a=12.23Å 
b= 3.04Å 
c=5.80Å 
β=103.7° 

Densidad a 300K 6.095 g.cm-3 5.88 g/cm3 

Polarización 
Espontanea calculada 

– 0.029 C m-2  
Bernardini et al 1997 

Bernardini & Fiorentini 1999 
 

Energía de fonón 

A1(TO): 66.1 meV  
E1(TO): 69.6 meV  

E2: 70.7 meV  
A1(LO): 91.2 meV  
E1(LO): 92.1 meV 

 

Temperatura de 
Debye 

600K (estimada)  
Slack, 1973 872 K predicha 

Melting Point 
> 2500 °C 

T. Harafuji and J. Kawamura 
(2004) 

1740°C 

Índice de Refracción 2.67 a 3.38eV  
Tansley et al 1997b  

Naturaleza del  
Borde de Banda Eg 

Directo Indirecto 

Energía del  
Borde de Banda  

Eg a 300 K 

3.44 eV  
Monemar 1974  

3.45 eV  
Koide et al 1987  

3.457 eV  
Ching-Hua Su et al, 2002 

4.9 eV 

Eg a ca. 0 K 
3.50 eV  

Dingle et al 1971 
Monemar 1974 

 

Masa efectiva de  
electrón me

* / m0 

Masa efectiva de  
huecos mh

* / m0 

0.22  
Moore et al, 2002 

1.0 (heavy hole) 
me=0.35mo 

Movilidad electrónica a 
300 K  

para n = 1x1017 cm-3:  
para n = 1x1018 cm-3:  
para n = 1x1019 cm-3: 

440cm2/(V.s) 
ca. 500 cm2V-1s-1  
ca. 240 cm2V-1s-1  
ca. 150 cm2V-1s-1  

Rode & Gaskill, 1995 
Tansley et al 1997a 

 

Conductividad 
Térmica a 300K 

2.3W/(cm.K)  

Ruptura por campo 
eléctrico 

3.3 × 106 V/cm  

Constante Dieléctrica 
a 300K 

8.9 (estática) 
5.35 (alta frecuencia) 

Bougrov et al. (2001) 

4.71 (alta frecuencia) 

Dureza 15.5 GPa  
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We report a cathodoluminescence (CL) study of b-Ga2O3 nanowires grown by thermal

evaporation of GaN on Si(100) and Au/Si(00) substrates. Condensation and subsequent oxidation

of metallic Ga is suggested as the growth mechanism of b-Ga2O3 nanowires. The b-Ga2O3

nanowires grown on Si(100) show multiple bends or undulations, together with a strong UV

emission at 3.31 eV and a weak blue emission centered at 2.8 eV as a band component. The

b-Ga2O3 nanowires grown on Au/Si(100) substrates recorded a lower CL intensity of a well-

defined blue emission of 2.8 eV. A thermal treatment on these samples produced an increase of the

UV emission and quenching of the blue band. Thermal annealing of oxygen vacancies is proposed

as the responsible mechanism for the observed behavior of these samples. VC 2011 American

Institute of Physics. [doi:10.1063/1.3620986]

I. INTRODUCTION

The monoclinic gallium oxide (b-Ga2O3) is a semicon-

ductor with a wide bandgap of about 4.9 eV with potential

applications in optoelectronics such as waveguides and

optical emitters for UV radiation,1,2 gas sensing,3 and photo-

catalysis.4 As other semiconductor nanostructures, the

b-Ga2O3 has received special attention for its improved

luminescent properties due to quantum confinement effects.

These properties would allow the design of light emitters

with high quantum efficiency. Many efforts have been

devoted to optimize the synthesis of this semiconductor and

achieve control of its luminescent properties. Particularly,

the growth of b-Ga2O3 nanowires has been reported by ther-

mal evaporation,5 arc-discharge,6 the hydrothermal method,

and metal-organic chemical vapor deposition (MOCVD).7,8

However, b-Ga2O3 has shown undesired emissions due to

the presence of impurities or point defects generated by still

unclear mechanisms that must be elucidated. Perhaps the

most well-known defect related emission attributed to

oxygen vacancies is the blue band centered between 2.6 and

2.9 eV, with a relative peak intensity dependent on the

growth method used.9

Cathodoluminescence (CL) is a widely used technique

for semiconductor characterization because its high sensitiv-

ity to detect changes in luminescence produced by impurities

and point defects. In this article, we present a CL study of

the generation of point defects in b-Ga2O3 nanowires grown

on Si(100) and Au/Si(100) substrates by thermal decomposi-

tion of GaN with different carrier gases and low pressure.

We discuss the effect of the growth conditions and thermal

annealing on the defect structure in b-Ga2O3 nanowires.

II. EXPERIMENTS

b-Ga2O3 nanowires were synthesized by thermal

decomposition of GaN powder (AlfaAesar, 99.99%) onto

oxidized Si(100) or gold coated (30-40 nm thick) Si(100)

substrates. Samples were grown in a furnace built in our lab-

oratory, operated at 100 mTorr when N2 or Ar was used as

carrier gases (Infra, 99.998%), or 0.1 mTorr when no carrier

gas was used. A mechanical pump maintained the desired

pressure of the system. The gas flow was regulated by a nee-

dle valve and monitored by a mass flow meter (Omega type

FMA-A2302). The GaN powder was placed on an alumina

boat at the center of the furnace and held at a temperature of

1500 �C to be evaporated. The carrier gas and the vacuum

pumping flow transported the GaN vapor to the substrates. A

linear manipulator equipped with a K-type thermocouple

allowed the control of the growth temperature by placing the

substrates at different positions at the downstream end of the

tube furnace. Samples 1 and 2 were grown on Si(100) sub-

strates at 250 and 360 �C, respectively, with different carrier

gas. Sample 1 was grown with a 7.8 sccm Ar flow rate for

4 hr, while sample 2 was grown with 30 sccm N2 flow rate

for 8 hr. Samples 3 and 4 were grown on Au/Si(100) sub-

strates at 350 �C and 300 �C, respectively, for 6 hr without

carrier gas at 10ÿ4 Torr, and subsequent annealing at 750 �C

in high vacuum (10ÿ4 Torr) for 1 hr.

For structural characterization, a Phillips X’pert x-ray

diffractometer with a CuKa (k¼ 0.154 nm) line excitation

source was used. Morphology and elemental composition

were evaluated by SEM using a Jeol JSM-5300 and a Bruker

analytical system, respectively. For HRTEM measurements,

a Jeol JEM 2010 operated at 200 keV was used to determi-

nate the growth direction and crystallinity of nanowires. CL

measurements were performed in an SEM at room and low

temperature (90 K) in the UV-visible spectral range with

electron beam energy of 15 keV. A Hamamatsu R928P

a)Author to whom correspondence should be addressed. Electronic mail:

zaldivar@cnyn.unam.mx.

0021-8979/2011/110(3)/034315/5/$30.00 VC 2011 American Institute of Physics110, 034315-1

JOURNAL OF APPLIED PHYSICS 110, 034315 (2011)

Author complimentary copy. Redistribution subject to AIP license or copyright, see http://jap.aip.org/jap/copyright.jsp



 

UNAM – Dirección General de Bibliotecas 

Tesis Digitales 

Restricciones de uso 
  

DERECHOS RESERVADOS © 

PROHIBIDA SU REPRODUCCIÓN TOTAL O PARCIAL 
  

Todo el material contenido en esta tesis esta protegido por la Ley Federal 
del Derecho de Autor (LFDA) de los Estados Unidos Mexicanos (México). 

El uso de imágenes, fragmentos de videos, y demás material que sea 
objeto de protección de los derechos de autor, será exclusivamente para 
fines educativos e informativos y deberá citar la fuente donde la obtuvo 
mencionando el autor o autores. Cualquier uso distinto como el lucro, 
reproducción, edición o modificación, será perseguido y sancionado por el 
respectivo titular de los Derechos de Autor. 

 

  

 



photomultiplier tube and a SPEX 340E monochromator were

used for spectral analysis.

III. RESULTS AND DISCUSSION

XRD measurements revealed a crystalline structure of

samples corresponding to monoclinic b-Ga2O3. Figures 1(a)

to (c) show XRD spectra from samples 1-3, respectively,

with high intensity from the (-202), (111), (-113), and (-217)

peaks in all samples, which reveal similar crystalline charac-

teristics between nanowires.

SEM images from sample 1 show the presence of

scepter type structures, composed by spheres with diame-

ters between 1 and 15 lm attached to wires with diame-

ters between 100 nm and 1 lm (Fig. 2(a)). The larger

spheres showed the unexpected behavior of collapsing in

high vacuum when the sample was cooled down to 90 K

(inset in Fig. 2(a)), recovering their spherical shape after

heating back to room temperature, leaving noticeable sur-

face grooves (labels A and B in Fig. 2(a)). This behavior

suggests that spheres are hollow but filled with a gas.

EDS measurements revealed that spheres are composed

mainly of metallic gallium, while their tail part contains

oxygen and gallium as the elemental mapping in Fig. 3

shows. Formation of Ga-rich solid spheres at the end of

b-Ga2O3 nanowires grown by MOCVD was reported pre-

viously by Sacilotti et al.8 The authors suggest that

decomposition of the metal-organic precursor used in their

synthesis formed Ga spheres, which in turn acted as cata-

lyst in the growth of b-Ga2O3 nanowires. Moreover, the

synthesis of b-Ga2O3 nanowires by thermal evaporation of

metallic gallium, and their subsequent oxidation has been

reported by several authors.10–12 In our case, metallic

gallium produced by decomposition of GaN apparently

condenses on substrates and oxidizes by residual air,

therefore allowing the growth of b-Ga2O3 nanowires. The

thermal diffusion of condensed gallium droplets during

their oxidation could explain the undulations of several

b-Ga2O3 nanowires found in this sample (Fig. 5(a)).

Sample 2 shows longer nanowires that those found in

sample 1 with diameters between 200 and 500 nm and with

many bends along their length (Fig. 1(b)). As in sample 1, a

small sphere appeared at the end of nanowires [inset in Fig.

1(b)], which suggest a similar growth mechanism for both

samples. To gain insight into the crystal growth mechanism,

HRTEM images were taken from different regions where a

bend occurs (Fig. 4(a)). Region 1 shows a stacking fault that

delimits the nanowire growth direction (Fig. 4(b)). Regions 2

and 3 show that before and after of the bend, the nanowire

growth changed from the axial [100] direction to a direction

with components along the [100] and [001] directions with-

out modify their atomic alignment, which is typical of a slip

plane growth (Figs. 4(c) and 4(d)). Region 3 also shows a

jagged surface produced precisely by the anisotropic growth

direction of the nanowire. Growth of b-Ga2O3 nanowires

with symmetric twinning along the wire axis has been

reported,12 and there is speculation that this defect would

explain a fast axial growth rate over the growth rate in the ra-

dial direction. We did not find evidence of the presence of

symmetric twinning in our samples, a fact that may explain

the characteristic bending of our structures.

Samples 3 and 4, grown on Au/Si(100), show a more ho-

mogeneous and thinner b-Ga2O3 nanowires when compared

to the other two previous samples, with diameters between

120 and 80 nm (Figs. 2(c) and 2(d)), respectively, clearly the

result of using Au catalyst.

FIG. 1. XRD patterns from samples (a) to (c) 1-3 with peaks corresponding

to b-Ga2O3.
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CL images from sample 1 show luminescence originated

from the tail of the sceptre-like structures, while their gal-

lium head appears as a non-emitting dark sphere (Figs. 5(a)

and (b)). Measurements at higher magnification show an in-

homogeneous luminescence emission along the wires with

bright and dark regions as the inset in Fig. 5(b) shows. CL

images of b-Ga2O3 nanowires in sample 2 also show inho-

mogeneous luminescence with darker regions where bends

are present (arrows in Figs. 5(c) and 5(d)). This effect can be

attributed to the presence of nonradiative centers, such as

stacking faults, as previously shown in Fig. 4(b). Finally, CL

images from sample 3 (similarly for sample 4) revealed a

more homogeneous luminescence of the thinner nanowires

as show Fig. 5(f).

Figures 6(a) and 6(b) show CL normalized spectra

acquired at 90 and 300 K from samples 1 and 2, respectively,

with a broad UV emission centered at about 3.31 eV. The or-

igin of this emission has been assigned to a recombination of

FIG. 2. Typical SEM images of b-

Ga2O3 nanowires from (a) sample 1 with

nanowires and hollow spheres (inset

show a deflated sphere and labels A and

B signing the groves produced after

inflating), (b) sample 2 with bended

nanowires with a sphere in their end

(inset), and (c) and (d) samples 3 and 4,

respectively, with regular thin

nanowires.

FIG. 3. (Color online) (a) SEM image and EDS elemental mapping for (b)

gallium (K series) and (c) oxygen (K series) over the same area.

FIG. 4. (a) Typical TEM image of a b-Ga2O3 nanowire from sample 2

revealing a bend. Inset show a SEM image of nanowires with several bends.

(b) HRTEM image of the bended nanowire from region 1 with a stacking

fault (white arrows), (c) region 2 with growth along the [100] direction, and

(d) region 3 with the same atomic alignment of region 2. Black arrows show

the growth direction of the nanowire.
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self-trapped excitons by several authors,9,13,14 apparently

with an intensity dependence on doping and growth condi-

tions.13 As Figs. 6(a) and 6(b) show, the 300 K spectrum of

sample 2 is slightly broader toward the low energy end than

spectrum of sample 1 acquired at the same temperature, with

FWHM values of 0.62 and 0.59 eV, respectively. We have

assigned this slight difference to the presence of a blue com-

ponent in the emission of sample 2, centered at about 2.8 eV

as the deconvoluted Gaussian curve in Fig. 6(e) reveals.

CL spectra from samples grown on Au/Si(100) substrates

recorded an overall lower CL intensity at 300 K with a clear

presence of a blue emission at 2.8 eV (Figs. 6(c) and 6(d)).

The deconvoluted CL spectrum of sample 3 acquired at

300 K reveals that the blue emission dominates over the UV

emission (Fig. 6(f)), an effect that is more pronounced in sam-

ple 4 at the same temperature and before the annealing treat-

ment. The b-Ga2O3 blue emission has been reported by

several authors7,15,16 and has been attributed to a donor-

acceptor transition, between neutral oxygen vacancies (VO
x)

as donor, and oxygen-gallium vacancies pair (VO, VGa) as

acceptor.9,13 CL spectra acquired at 90 K from samples 3 and

4 show a blue-shift of 150 meV and 470 meV, respectively

(Figs. 6(c) and 6(d)). This effect is explained in terms of a rel-

ative intensity decrease (increase) of the blue (UV) band.

Similar behavior has been found by Harwig et al. in pure and

doped b-Ga2O3 crystals, revealing that for temperatures above

120 K, the blue emission is often observed in addition to the

UV emission.14 These authors suggest that UV emission is

intrinsic and that impurities or the history of the samples nei-

ther influence its intensity nor its energy and conclude by

assigning its origin to a recombination between an electron

(hole) and a self-trapped hole (electron). A noticeable effect

in our last two samples is the strong quenching of the blue

emission band after annealing at 750 �C (Figs. 6(c) and 6(d)).

As the CL spectra show, only the UV band centered at 3.28

eV is present with a FWHM of about 0.55 eV for both sam-

ples. This quenching of the blue emission is a strong indicator

that thermal treatment eliminated most of the point defects re-

sponsible of this emission. Similar behavior was found by

Nogales et al. in thermally treated b-Ga2O3 nanowires at

1500 �C for 24 hr, noticing an increase in intensity of the UV

band.16 As has been indicated, oxygen vacancies produce do-

nor and complex-acceptor centers responsible for the b-

Ga2O3 blue emission. Shimamura et al. recently proposed

that a decrease of the relative intensity of the blue emission is

due to the decrease in the number of oxygen vacancies.13 We

propose that the annealing treatment of samples 3 and 4

greatly eliminated oxygen vacancies, and because this

FIG. 5. Typical SEM images and their correspond-

ing CL images of b-Ga2O3 nanowires for (a) and (b)

sample 1, (c) and (d) sample 2, and (e) and (f) sam-

ple 3. The arrows show bends in the nanowires of

sample 2.
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treatment was performed in high vacuum, we suggest that ox-

ygen vacancies annealed in our samples by a thermal diffu-

sion process.

IV. CONCLUSIONS

We report a cathodoluminescence (CL) study in

b-Ga2O3 nanowires grown on Si(100) and Au/Si(00) sub-

strates by thermal evaporation of GaN. Condensation and

subsequent oxidation of metallic Ga is suggested as the

growth mechanism of b-Ga2O3 nanowires. The b-Ga2O3

nanowires grown on Si(100) show bends or undulations,

while nanowires grown on Au/Si(100) substrates are thinner

and homogeneous. HRTEM measurements show formation

of stacking faults that delineate the characteristic nanowire

morphology and growth direction. A strong UV emission at

3.31 eV was recorded from samples grown on Si(100) with a

weak blue emission centered at 2.8 eV as a band component.

The b-Ga2O3 nanowires grown on Au/Si(100) show an over-

all lower CL intensity with a well-defined blue emission at

2.8 eV. A thermal treatment of the samples increased the UV

emission and quenched the blue band. Annealing of oxygen

vacancies is proposed as the mechanism responsible for this

behavior.
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