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Introduction

Le travail présenté dans ce mémoire a été réalisé au Centre de Recherche sur I'Hétéro-
Epitaxie et ses Applications (CRHEA-CNRS). L’activité de ce laboratoire est centrée autour
de la croissance et de la caractérisation de semi-conducteurs a large bande interdite en vue
d'applications opto- et micro-électroniques. Les principaux matériaux élaborés au CRHEA
sont les nitrures d'¢léments III (et notamment le nitrure de gallium GaN), les arséniures
azotés, les composés II-VI tels que l'oxyde de zinc (ZnO), ainsi que le carbure de silicium
(SiC).

L’objectif de cette theése a été de réaliser des diodes électroluminescentes a cavité
verticale en nitrures d’éléments III. Ce travail s’est inscrit dans le cadre du projet européen
AGETHA (IST 1999-10292) auquel le CRHEA a participé. Ce projet visait a développer des
diodes ¢lectroluminescentes (DEL) et des récepteurs pour la transmission de données a haut
débit (jusqu'a 500 Mb.s'). Le principal domaine d’application visé¢ étant 1'électronique
embarquée dans l'avionique et 1'automobile, ces dispositifs doivent répondre a des contraintes
assez séveres : environnement hostile (vibrations, températures de I'ordre de 120 °C). Par
ailleurs, la recherche d’un couplage optimisé avec des fibres optiques plastiques a conduit a
choisir une structure de type diode électroluminescente a cavité résonante (DEL-CR). En
effet, le principal intérét de ce type de structure réside dans la directivité de I’émission et la
sélectivité spectrale qui permettent d’améliorer le couplage avec les fibres optiques [1].

Les nitrures d'¢léments III possedent un caractere réfractaire illustré par des
températures de fusion élevées. Ils présentent une structure de bande directe et une gamme
étendue d’énergies de bande interdite qui permet de réaliser avec ces matériaux des émetteurs
de lumiére couvrant tout le domaine du visible jusqu’au proche UV [2]. Ce sont donc des
candidats privilégiés pour la réalisation de dispositifs optoélectroniques de courte longueur
d’onde, pouvant fonctionner a des températures élevées. En outre, les fibres optiques
plastiques présentant des maxima de transparence a 510 et 570 nm, les nitrures sont
parfaitement adaptés a la réalisation de dispositifs optoélectroniques émettant a ces longueurs
d’ondes, c’est ainsi que le choix s’est porté sur la réalisation de DEL-CR a base de nitrures.

La fabrication d’une DEL-CR implique la réalisation d’une cavité optique de type
Fabry-Pérot. Dans le cas des nitrures épitaxié€s sur saphir, en raison de la difficulté d’enlever
le substrat, une approche monolithique est privilégiée, c'est-a-dire la croissance d’un miroir de

Bragg préalablement a 1’épitaxie de la zone active. Or la faible différence d’indice optique



entre le GaN et I’AIN oblige a empiler de nombreuses paires (Al,Ga)N / GaN afin d’obtenir
une réflectivité satisfaisante. Le désaccord de parameétre de maille entre ces matériaux est
source de contraintes importantes. Leur relaxation par fissuration ou introduction de
dislocations rend problématique la croissance d’hétérostructures. L’étude de la relaxation des
contraintes dans le systéeme (Al,Ga)N / GaN constituera donc 1’essentiel du travail présenté
dans ce mémoire.

Notre attention se portera dans un premier temps sur la compréhension des
mécanismes de relaxation plastique dans les hétérostructures (Al,Ga)N / GaN. La relaxation
par les dislocations et la fissuration y sera abordée.

A partir de cette ¢tude, nous décrirons une nouvelle méthode de croissance mise au
point pour I’épitaxie de films épais d’(Al,Ga)N non fissurés et de bonne qualité.

Les pseudo-substrats d’(Al,Ga)N réalisés suivant cette technique seront utilisés pour la
croissance pseudomorphe de miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN. Leur caractérisation fera
I’objet d’un chapitre. Nous nous sommes particulierement intéressés a décrire 1’état de
contrainte de ces miroirs. L’un des objectifs étant la réalisation de DEL-CR, les
caractéristiques électriques de ces miroirs présentent une grande importante : une procédure
de mesure de résistivité mise au point au cours de ce travail sera rapportée.

Enfin, dans le dernier chapitre, nous présenterons la réalisation de démonstrateurs

DEL-CR.

1 E.F. Schubert, Light emitting diodes, Cambridge University Press, Cambridge (2003).
2 S. Nakamura et G. Fasol, the Blue Laser Diode, Springer, Berlin (1997).



1. Les nitrures d’éléments lll

Les premiers travaux sur GaN datent des années 70. Néanmoins la difficulté d'obtenir
un dopage de type p a trés fortement freiné le développement des applications
optoélectronique en nitrures d’éléments III. Cet écueil a été levé au milieu des années 80 par
Amano et Akasaki. Il faut attendre 1993 et les premiéres diodes électroluminescentes en
(In,Ga)N [1] pour voir l'explosion de l'activit¢ de recherche sur ce systéme de matériaux.
Depuis, les dispositifs a base de nitrures se sont multipliés tant dans le domaine de

I’optoélectronique que de la microélectronique hyperfréquence.

1.1. Propriétés cristallines des nitrures d’éléments Il

Les nitrures sont des semi-conducteurs a large bande interdite formés d’atomes
d’¢éléments I (Gallium, Aluminium ou Indium) associés a I’azote. Tous les atomes sont
tétracoordonnés. Ces composés I1I-V peuvent présenter deux phases cristallines : la structure
wurtzite ou la structure sphalérite. La phase la plus stable dans les conditions normales de
croissance est la structure wurtzite. Elle est hexagonale. Dans ce mémoire, nous nous

intéresserons exclusivement a celle-ci.

1.1.1. Parametres cristallins

Dans les cristaux hexagonaux, la maille cristalline est un prisme dont la base a des
arétes de méme longueur (a) et désorientées de 120°, la hauteur du prisme est notée c. Il est
d’usage d’utiliser une notation a 4 indices (h,k,i,1) , liés aux vecteurs a;, a,, a3 et ¢ représentés
sur la Figure 1-1. Les indices doivent respecter h+k +i=0. Dans ce mémoire, nous serons
amenés régulierement a définir des directions et des plans cristallographiques. Nous rappelons
donc trés sommairement leur notation. Une direction [h,k,i,]] est colinéaire au vecteur

u=ha, +k.a, +i.d, +1.C [2]. Le plan qui coupe les axes aj, a,, a3 et ¢ respectivement en 1/h,
1/k, 1/i et 1/1 est noté (hkil). Il est perpendiculaire a la direction [h,k,i,%(%)zl]. A titre
d’illustration, dans nos échantillons, 1’axe de croissance est I’axe [0001] et le plan de
croissance est le plan (0001). Une famille de directions est notée <hkil>. Par exemple, on
utilisera la notation <1120> pour parler des trois directions équivalentes [1 150], [1510] et

[ZT TO]. Les familles de plans sont notées entre accolades {hkil}.
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(0-1.1.0) (-1,-.1,2,0)

-

az=13[-1,2,-1,0]

az=1/3[-1,-1,2,0
1/2[1,0,-1,0]

a1=13[2,-1,-1,0]

Figure 1-1 : prisme hexagonal représentatif de la structure wurtzite des nitrures d’éléments III.

Les paramétres de maille des nitrures d’éléments III sont donnés dans le tableau 1-1.

AIN GaN InN
a 3,111 3,1878 3,544
c 4,980 5,1850 5,718

Tableau 1-1 : paramétres de maille des nitrures d’éléments 111 hexagonaux (en A)

Dans le cas des alliages, il est d’usage d’estimer les paramétres de maille a partir de la loi de
Végard. A titre d’illustration, le parametre de maille dans le plan pour un film d’AlxGa;.xN

vaut : a(x)=xa, +(1-x)a,, avec a, et & les paramétres de maille dans le plan du GaN et

de I’AIN.

1.1.2. Défauts structuraux

En I’absence de substrat adapté, la croissance des films en nitrures se traduit par la
présence de nombreux défauts cristallins. Les principaux défauts dans les nitrures d'éléments
I1I sont des dislocations traversantes.

Les dislocations sont des défauts linéaires définis par un vecteur de Burgers b (qui correspond
a l'amplitude de la déformation locale du réseau) et par un vecteur unitaire u parallele a la
ligne de dislocation [3]. Le plan de glissement d'une dislocation est le plan qui contient ces
deux vecteurs. Des études antérieures ont montré que trois types de dislocations pouvaient se

propager de l'interface substrat/nitrure vers la surface a travers le film [4]. On parle alors de

dislocations traversantes. Ces dislocations ont une ligne parallele a <0001> et présentent
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comme vecteur de Burgers : b = <0001> =C, b= 1/3<1 150> =aoub= 1/3<1 1§3> =a+c. Les

dislocations sont des centres de recombinaisons non-radiatifs [5] et sont donc néfastes aux
performances des dispositifs optoélectroniques, notamment en ce qui concerne leur durée de
vie [6]. Dans les films de bonne qualité réalisés par épitaxie en phase vapeur a base
d’organométalliques (EPVOM), la densité de dislocations traversantes est de quelques 10°
cm™. Un important effort de recherche a été produit pour réduire la densité de dislocations
traversantes. Les deux principales voies sont I’épaississement des films par épitaxie en phase
vapeur a base d’halogénures (EPVH) et la technique de surcroissance par épitaxie latérale
(ELO) [7]. Si on a recours a des techniques relativement lourdes pour réduire la densité des
dislocations traversantes, c’est que leur formation dans les premiers stades de la croissance ne
peut étre évitée. En effet, les dislocations de type a permettent lorsqu’elles sont dans le plan
de croissance, de relaxer le désaccord de maille entre le substrat et le film nitrure. Elles sont
inhérentes a I’hétéroépitaxie. Par la suite lorsque ces dislocations se propagent verticalement,
elles permettent de compenser les désorientations entre les sous-grains de GaN [8]. Nous
détaillerons dans la suite de ce mémoire I’effet des dislocations sur la relaxation des
contraintes et nous nous appliquerons a minimiser leur densité dans les films épitaxiés.

En plus des dislocations traversantes, il peut y avoir des domaines d’inversion, des fautes
d’empilements ainsi que des défauts ponctuels (lacunes, interstitiels, substitutionnels,
impuretés). Ces défauts ont fait I’objet de nombreuses études, notamment optiques (cf
références dans [9]). On peut noter que les seuls défauts étendus observés dans les

¢échantillons étudiés sont les dislocations traversantes.

1.1.3. Hétéro-épitaxie des nitrures

Du fait de la trés haute température de fusion de ces composés, il n’existe pas de
substrat en nitrures d’¢léments III disponibles commercialement. La technique de
cristallisation du GaN a haute pression [10] ne permet pas d’obtenir des surfaces de films de
taille compatible avec la production de dispositifs optoélectroniques. Par ailleurs, leur
disponibilité et leur colit sont prohibitifs. Pour réaliser des dispositifs en nitrures, nous avons
donc recours a des substrats exogenes et donc a I’hétéro-épitaxie. Or il n’existe pas de substrat
adapté dont la maille cristalline et le coefficient d’expansion thermique soient proches de ceux
des nitrures [11]. De ce fait, la croissance des nitrures induit une densité élevée de

dislocations.
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La Figure 1-2 permet de présenter schématiquement la problématique de 1’hétéro-
épitaxie. Le matériau que 1’on veut faire croitre, présente des parameétres de maille relaxés : a.
et c.. Les paramétres de maille du substrat sont ag et cs. Si la croissance s’effectue suivant
I’axe ¢, I’accord de maille est obtenu si a. égale as. Lorsque ce n’est pas le cas, le film se
déforme afin d’épouser le parameétre de maille dans le plan du substrat (Figure 1-2b). Si
I’écart entre les parametres de maille est important, il peut étre énergétiquement intéressant de
rompre la cohérence des réseaux cristallins (Figure 1-2c). Dans le cas présenté, 6 plans
atomiques du film épitaxié correspondent a 5 plans du substrat. En fait, afin de respecter le
maximum de liaisons atomiques entre le substrat et le film, le film se déforme localement
(Figure 1-2d). Le désaccord de paramétre de maille est alors compensé par I’introduction de

dislocations d’interface.

(a) ae

as

Cs

(b) (c) (d)

Figure 1-2 : illustration de I’hétéroépitaxie : (a) représentation des réseaux cristallins du film
épitaxié et du substrat a 1’état relaxé ; leur parameétres de maille sont dans le plan a. pour le
film épitaxial et ag pour le substrat, et selon la direction de croissance cg et cs. (b) croissance
pseudomorphe : les deux réseaux coincident dans le plan de croissance ; pour ce faire la
maille cristalline du film épitaxié¢ a ét¢ déformée. (c) pour se rapprocher des parametres de
maille relaxés, un demi-plan supplémentaire a été inséré dans le film. Dans cet exemple, une
liaison sur six a été conservée entre le substrat et le film. Les deux matériaux ne sont plus en
relation d’épitaxie. (d) une dislocation a été introduite a I’interface entre le film et le substrat ;
cela se traduit par la présence d’un demi-plan supplémentaire dans le film.
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1.2. Structure de bandes, propriétés optiqgues et
propriétés de transport

La plupart des nitrures d’éléments III sont des semi-conducteurs a bande interdite
directe. De ce fait, ils sont tout a fait adaptés a ’optoélectronique. Leur énergie de bande
interdite couvre une zone trés étendue : de 0,8 eV pour I'InN' jusqu’a 6,2 eV pour ’AIN. Cela
correspond a un spectre de longueur d’onde allant de I’infrarouge (1,55 pum) jusqu’a

’ultraviolet profond (200 nm).

Bande interdite (eV)

InN

, InAsI ] mq
3,0 3,5 5,0 55 6,0 6,5

Paramétre de maille (A)

0 1 / L 1 1

Figure 1-3 : énergie de bande interdite (2 300 K) en fonction du parametre de maille pour les
principaux semi-conducteurs.

Du fait de I’anisotropie de la structure wurtzite et du couplage spin-orbite, le sommet
de la bande de valence du GaN est éclaté en trois niveaux d’énergie. Il s’ensuit que 1’on peut
observer par réflectivité trois transitions excitoniques dont 1’énergie dépend de la contrainte
[9].

Une autre particularit¢ des nitrures d’¢éléments III est d’avoir des coefficients
piezoélectriques élevés [9]. Par conséquent, lorsqu’ils sont soumis a une contrainte, ils
présentent un fort champ électrique (de I’ordre du MV.cm™ dans les puits quantiques). En
outre, la polarisation spontanée counduit a l’existence d’un champ électrique dans les

hétérostructures, méme en 1’absence de contraintes. L’effet Stark confiné quantique qui

' L’énergie de bande interdite de I’InN n’est pas connue précisément. La valeur présentée est celle généralement
admise en Mai 2004.
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résulte du champ électrique, a permis d’expliquer un important décalage vers le rouge de
I’émission des puits quantiques [12].

Enfin, les nitrures ont des propriétés de transport trés intéressantes. L’association d’un
champ de claquage important (5x107 V.cm™), d’une mobilité élevée des électrons (jusqu’a
2650 cm”>.V'.s™ pour des gaz d’¢électrons bidimensionnels) ainsi que la possibilité d’obtenir
d’importantes densités surfaciques d’électrons (2x 10" cm™) en réalisant des hétérostructures

(ALGa)N / GaN, en font des matériaux de choix pour la réalisation de dispositifs

microélectroniques.
Si GaAs GaN AIN 6H-SiC
E, (V) 1,1 1,4 3.4 6,2 2,9
bande interdite indirecte directe directe directe indirecte
e (cm>V's™ 1400 8500 1000 135 600
W, (cm>.V's™ 600 400 30 14 40
Vear (107 cm.s™) 1 2 2,5 1,4 2
Ectaquage (10° V.em™) 0,3 0,4 >5 - 4
K (W.cm™) 1,5 0,5 1,5 2 5
Ttusion (°C) 1400 1250 2500 3200 2400

Tableau 1-2: comparaison des propriétés des principaux semi-conducteurs cristallins : E,
représente 1’énergie de bande interdite, p. et p, la mobilité des électrons et des trous
respectivement ; v, la vitesse de saturation des €lectrons, Eciaquage 1€ champ de claquage, Kg,
la conductivité thermique et Tyysion la température de fusion ; d’aprés [13].

1.3. Dispositifs

Les propriétés intrinséques des nitrures d’¢léments III rendent ces matériaux
particulierement attractifs pour différents types de dispositifs [14].

Leur large gamme d’énergie de bande interdite a permis de réaliser des diodes
¢lectroluminescentes allant de I’ambre a I’UV [15]. Des diodes blanches obtenues par
I’association de deux a trois couleurs sont donc parfaitement envisageables [12]. Les premiers
lasers bleus semi-conducteurs présentant une durée de vie supérieure a 15000 h a température
ambiante ont été réalisés a base de nitrures [16,17].

D’autre part, les propriétés de transport des nitrures en font des candidats de choix

pour la microélectronique hyperfréquence et de puissance [18].
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Les nitrures d’¢léments III présentent enfin un caractére réfractaire qui les rend
incontournables a 1’heure actuelle aussi bien pour 1’optoélectronique que pour la
microélectronique en environnement hostile.

En ce qui concerne ce mémoire, la réalisation de diodes électroluminescentes a cavité

résonante, comme composant de démonstration, sera présentée.
1.4. Diodes électroluminescentes a base de nitrures

1.4.1. Structure des diodes planaires

La Figure 1-4 illustre la structure classique d’une diode électroluminescente en
nitrures d’élément III épitaxiée sur saphir. Elle comprend un film de GaN dopé n, un puit
quantique d’(In,Ga)N, une fine couche d’(Al,Ga)N permettant de stopper les électrons et un

film de GaN dopé p.

contactp —___ contact p épais

GaN dopé Mg —] électrode semi-transparente Ni/Au )
{In,Ga)N “‘«\\ ;:_: (AlLGa)N:Mg
GaN dopé Si — contact n contact n - ({In,Ga)N _
_l—g Tifal ———— GaN dop-é Si
couche tampon_L__
GaN
substrat saphir — subtrat saphir

Figure 1-4 : structure d’une diode ¢lectroluminescente réalisée en technologie planaire d’apres

[1].

Le silicium est généralement utilis¢é comme donneur dans le GaN. La profondeur du
niveau donneur correspondant est d’environ 32 meV. Le taux d’incorporation élevé du

silicium permet d’obtenir facilement des densités d’électrons libres allant jusqu’a 10" cm™

[19]. Pour nos échantillons, le dopage n est compris entre 1 et 5x10" cm™ et la mobilité des
électrons est de I"ordre de 200 cm®.V™'.s™. La résistivité des films de GaN dopé silicium est de
I’ordre de 1x107> Q.cm.

Le dopage de type p du GaN est plus délicat. Il est obtenu par incorporation de
Magnésium. Lors de la croissance par €pitaxie en phase vapeur a base d’organométalliques,
un recuit sous azote est nécessaire afin d’activer électriquement le Mg par élimination des
complexes Mg-H [19]. Par ailleurs, pour des concentrations en Mg supérieures a 3x10"”cm™,

un phénomene d’autocompensation fait chuter la densité de trous. Le niveau accepteur est
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relativement profond : 160 meV. La densité de trous dans le GaN est ainsi actuellement
limitée & 1x10™ cm™. Leur mobilité est inférieure a 10 cm®.V™'.s™. La résistivité des films de
GaN dopé Mg est par conséquent ¢élevée. Elle est supérieure a 1 Q.cm.

La résistivité élevée de la couche dopée p a naturellement incité a adopter la structure
présentée sur Figure 1-4. L’épaisseur du film dopé Mg est minimisée afin que la résistance de
la diode ne soit pas trop ¢levée. Une é€lectrode semi-transparente permet d’obtenir un contact
ohmique sur une large surface de la couche de GaN dopée p. Elle est réalisée en Ni / Au, ce
qui permet d’allier adhérence et caractére quasi ohmique [20]. La résistance spécifique de
contact est toutefois élevée. Elle est de I’ordre de 1x107' Q.cm”. La transmission de la lumiére
au travers de I’¢électrode semi-transparente est de 1’ordre de 60% dans le domaine visible.

Les contacts n des diodes électroluminescentes sont déposés aprés une étape de
gravure. Un empilement Ti / Al a été utilisé. La résistance spécifique est inférieure a 1x107
Q.cm’. Les principales étapes technologiques de la réalisation des diodes
¢lectroluminescentes sont présentées dans I’ Annexe A4.

Afin d’avoir une émission sur toute la surface de la diode, il faut que I’¢lectrode semi-
transparente ait une conductivité élevée pour obtenir une équipotentielle a proximité du puits
quantique. D’autre part, la densité de courant d’¢électrons arrivant au niveau de la zone active
doit étre homogene sur toute la surface. Pour ce faire, le film de GaN dopé Si doit présenter
une conductivité et une épaisseur suffisante [19].

La zone active est constituée de puits quantiques d’(In,Ga)N. Du fait de la désorption
de l’indium durant la croissance des puits quantiques, il est difficile d’obtenir des
compositions supérieures a 20% en indium. La présence d’un fort champ électrique permet
toutefois de décaler I’émission des puits vers le rouge grace a I’effet Stark confiné quantique
[12]. La Figure 1-5 illustre le diagramme de bandes calculé pour un simple puits quantique
d’Ing20GaggoN de 35A inséré dans un film de GaN. Le champ électrique provoque un
décalage de I’énergie des transitions radiatives, permettant d’obtenir ici une émission a
A=530nm. Cependant, I’¢élargissement des puits s’accompagne d’une séparation des fonctions
d’onde des électrons et des trous. L’efficacité radiative est par conséquent diminuée. Afin
d’augmenter ’efficacité des diodes, nous avons en général inséré trois puits quantiques

d’(In,Ga)N séparés par des barrieres de GaN non dopées.
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2 T T T T T
InO_ZGaD_SN/GaN
F=2,5MV.cm™

Energie (eV)

50
X (A)

Figure 1-5 : effet Stark confiné quantique dans le cas d’un puits quantique Ing»0GaggoN de
3,5nm : décalage vers le rouge des énergies de transition, et séparation des fonctions d’onde
calculées d’¢électrons (traits hachuré) et des trous (traits pointillés).

1.4.2. Amélioration des performances des DEL

Pour la structure de diode électroluminescente présentée dans le paragraphe précédent,
I’émission est isotrope. Plus de la moitié de la lumiére, dirigée vers le substrat, est donc
perdue. En tenant compte de ’angle de réflexion critique et de 1’absorption optique de
I’¢lectrode semi-transparente, le coefficient d’extraction se réduit a moins de 15%. Ce constat
a poussé a des améliorations aboutissant a des structures plus complexes comme les diodes a
cavité résonante.

Les caractéristiques optiques fondamentales d’une diode électroluminescente sont :
e le rendement externe ou la puissance optique,
e le spectre d’émission,
e le cone d’émission.

Le rendement externe correspond au rapport de la puissance lumineuse émise par la
diode par rapport a la puissance ¢€lectrique injectée. Il doit étre maximisé€. Il tient compte de
I’efficacité radiative et du rendement d’extraction.

L’efficacité radiative représente la facult¢ de générer des photons a partir des porteurs
¢lectriques (paires électrons-trous). Un haut rendement interne passe par 1’ingénierie de
bandes de la zone active et la proscription des recombinaisons non-radiatives. Dans les
nitrures, un rendement interne ¢€levé est obtenu malgré la densit¢ élevée de dislocations
traversantes. L’efficacité quantique des puits d’(In,Ga)N s’explique par le désordre d’alliage

et ’effet de localisation des porteurs qui s’ensuit. Il faut toutefois noter que les dislocations
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sont des centres de recombinaison non-radiatifs. Les dislocations traversantes diminuent donc
la puissance lumineuse des diodes électroluminescentes lorsque leur espacement est
comparable a la longueur de diffusion des porteurs [21].

Le rendement d’extraction révele la proportion de lumiére émise par rapport a celle générée
au niveau de la zone active. Un rendement d’extraction ¢levé peut étre obtenu en encapsulant
les diodes avec des matériaux polymeéres, en optimisant la géométrie des diodes (par exemple
en faconnant des pyramides inversées) ou en favorisant la réflexion de la lumiére par
I’¢lectrode de type p et en récupérant la lumicre par le saphir.

Les diodes ¢électroluminescentes a base de puits quantiques d’(In,Ga)N présentent des
spectres d’émission relativement larges. Leur largeur a mi-hauteur va de 20 a 55 nm a
température ambiante lorsque 1’émission varie de 2,95 a 2,35 eV [22]. Le spectre d’émission
des diodes utilisées dans le domaine des communications optiques doit étre le plus fin
possible du fait du caractére dispersif des fibres optiques. Dans le cadre du projet Agetha, une
largeur a mi-hauteur ne dépassant pas 20 nm pour une émission a 2,43 eV a été spécifiée. Une
diode classique ne permettant pas d’arriver a une telle finesse du spectre d’émission, une
structure a cavité résonante a été naturellement adoptée. Dans cette structure, une diode
¢lectroluminescente est insérée dans une cavité optique formée entre deux miroirs. La largeur
de I’émission dépend alors essentiellement de la finesse de la cavité.

Par ailleurs, les diodes planaires ont un profil d’émission du type Lambertien :
I’intensité lumineuse émise est proportionnelle au cosinus de I’angle d’émission. Ce qui
revient & dire que seulement la moiti¢ de la puissance émise 1’est dans un cone de 15° par
rapport a la normale a I’échantillon. Le couplage dans les fibres optiques se faisant avec un
angle généralement inférieur a 15°, plus de la moiti¢ de I’émission lumineuse est ainsi perdue.
Les diodes a cavité résonante qui ont une émission beaucoup plus directive, présentent donc

un avantage certain par rapport aux diodes conventionnelles.

1.5. Croissance des nitrures par EPVOM

Le défaut de substrat massif de GaN mentionné auparavant, implique de réaliser des
croissances hétéroépitaxiales. Les substrats ayant permis de réaliser les dispositifs les plus
performants sont le saphir, le SiC et le silicium [11]. Ces substrats présentent tous des
désaccords de parametre de maille et de coefficient d’expansion thermique considérables par
rapport aux nitrures. L’épitaxie des nitrures passe donc forcément par la réalisation et
I’optimisation de couches de nucléation. Cette couche de nucléation sur saphir est

particuliérement bien maitrisée par la technique d’épitaxie en phase vapeur a base
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d’organométalliques (EPVOM). Cette technique qui a également permis de réaliser les diodes
¢lectroluminescentes les plus performantes, a donc été naturellement choisie dans le cadre de
cette étude.

L’EPVOM utilise des composés organiques comme sources d’éléments III. Ces
composés se présentent sous forme de liquides ayant une forte tension de vapeur a
température ambiante. IIs sont en général fortement inflammables. Un gaz vecteur (hydrogene
ou azote) permet d’acheminer les précurseurs d’éléments III jusqu’au réacteur. Afin d’avoir
un flux de gaz saturé en organométalliques et avec un débit régulé, un systéme « vent-run »
est monté sur chaque ligne de gaz. Ces lignes sont en outre équipées de débitmetres massiques
et de régulateurs de pressions. L’ammoniac est utilis¢é comme précurseur d’azote. Son faible
taux de décomposition en azote atomique nécessite un débit élevé, et par conséquent un
important rapport V/III en phase vapeur.

Dans le cadre de cette these, un bati de croissance congu et fabriqué au laboratoire a
été utilisé. Il présente un réacteur vertical schématisé sur la Figure 1-6. Le chauffage s opére
par induction grace a un suscepteur de graphite revétu de SiC. La température est mesurée a
I’aide d’un thermo-couple placé au dessous du suscepteur. Différents lasers (HeNe, Ar)
permettent de suivre la reflectivité en cours de croissance pour les longueurs d’onde de

633nm, 543 nm et 468 nm. Enfin, un systéme de rotation permet de faire tourner 1’échantillon.

laser detection synchrone
(réflectométrie) (réflectométrie)
NH; o <fmm organométalliques
film épitaxié
substrat "=y suscepteur
® B
2 @ chauffage
enceinte @ % par induction
du réacteur =—
(quartz)

échappement
ly des gaz et résidus
Figure 1-6: schéma du réacteur d’épitaxie en phase vapeur a base d’organométalliques

utilisé : les faisceaux lumineux permettant de suivre la réflectivité en cours de croissance ont
été illustrés.

Les différents organo-métalliques que nous avons utilisés sont le triméthyl-gallium (TMGa),

le triétyl-gallium (TEGa), le triméthyl-aluminium (TMALI), le triméthyl-indium (TMIn) ainsi
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que le biscyclopentadienyl-magnésium (Cp,Mg) pour le dopage p. Le silane a permis

d’obtenir un dopage n des films nitrures.

1.6. Méthodes de caractérisation structurale

Le théme de cette thése est I’étude de la relaxation des contraintes dans le systéme
(Al,Ga)N en vue de la réalisation de diodes ¢électroluminescentes a cavité résonante. La
premiére préoccupation a donc été de mesurer les contraintes présentes dans les matériaux
épitaxiés par EPVOM. Pour ce faire, la diffraction des rayons X (DRX) s’est révélée un outil
particuliérement adapté (cf Annexe A3).

La Figure 1-7 montre les différents pics du GaN accessibles par la diffraction des

rayons X (avec A la longueur d’onde de la transition Ka du cuivre) pour I’axe de zone
1

[1 150]. Les coordonnées d’un plan (hkil) (Qy>Q,,:,) dans la section de I’espace réciproque

[h2 2
ainsi définie vérifient : QOOOl(hkiI)ZIE et Q1 (hkil) = g h”+ z'k tk . La diffraction des

1010

pics symétriques du type (OOOI) ne permet de mesurer que le parametre de maille le long de
I’axe de croissance. Pour déterminer 1’état de contrainte, nous nous sommes donc
essentiellement intéressés a 1’étude des pics asymétriques du type (IOTS) et (TOIS). La

mesure précise des deux parametres de maille permet alors de déterminer a la fois I’état de

contrainte et la composition des alliages (Al,Ga)N (cf §2.2.6).

T Qooo1

(-1015) (10:15) &

Q1010

2/

Figure 1-7 : section de I’espace réciproque du GaN vue par I’axe de zone [1 150] ; la zone
claire correspond aux diffractions accessibles par diffraction aux rayons X (A4 =1,544 A).

D’autre part, la relaxation plastique s’accompagnant de 1’introduction de dislocations,
la microscopie a force atomique (MFA) a permis d’estimer rapidement les densités de

dislocations traversantes présentes dans les films. En effet, la surface des films de GaN
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présente des dépressions qui correspondent a I’émergence de dislocations traversantes [23]. 11
est d’ailleurs possible de différencier les dislocations de vecteur de Burgers b=a de celles dont
le vecteur est ¢ ou at+c. En effet, lorsque le vecteur de Burgers d’une dislocation traversante
présente une composante suivant 1’axe de croissance, son émergence s’accompagne d’une
double marche atomique a la surface du film, comme illustré sur la Figure 1-8.

marche
atomique

dislocation
b=a

dislocation
b=c ou b=a+ec

Figure 1-8 : microscopie a force atomique d’un film de GaN épitaxi¢ par EPVOM sur substrat
de saphir. Des marches atomiques et I’émergence de dislocations traversantes peuvent y &tre
observées.

Pour les films d’(AL,Ga)N, I’oxydation du film peut rendre délicate 1’observation directe des
dislocations traversantes par MFA. Nous avons donc eu recours a des attaques chimiques afin
de révéler les dislocations. L’acide ortho-phosphorique chauffé a 180°C a été utilisé a cette
fin.

Enfin, pour caractériser plus complétement 1’ensemble des dislocations présentes dans
les matériaux élaborés, la microscopie électronique en transmission (MET) a été employée (cf
Annexe A2). Elle permet notamment d’imager les dislocations et de déterminer leur vecteur
de Burgers grace a des régles d’extinction [24]. Elle nécessite toutefois d’avoir des spécimens
fins : de I’ordre de 150 nm d’épaisseur. L’observation des films épitaxiés necessite donc une
préparation incluant notamment une ¢étape d’amincissement ionique. Deux types de
préparation ont été utilisées afin d’obtenir soit des sections transverses soit des vues planes.
Les sections transverses sont particulierement adaptées pour 1’observation des empilements de
films le long de I’axe de croissance ainsi que pour la caractérisation des dislocations
traversantes. La rotation de 1’échantillon observé autour de son axe de croissance permet
d’accéder aux axes de zones <1010 > et <1120 > dont les diagrammes de diffraction sont
illustrés sur la Figure 1-9. Il est alors possible de déterminer la direction d’un défaut (fissure

ou dislocation).



22

(a) . (b)
. .
. .
[ ] [ ] e [ ]
L] (DO‘JZ) L] L] . . (uo.OZ) ° ® °
. ] (] .
. ® o {1-2.10) . . . ® L] “'130) . .
. ® ® .
[ L ] [} L . L] L ] L]
[} [ ] [ ] L]
& .
. .
. &

Figure 1-9 : diagrammes de diffraction électronique du GaN selon les axes de zones [IOTO]

(a) et [1 150] (b) ; elles permettent de voir les différentes taches de diffraction accessibles par
MET pour les sections transverses.

Les vues planes sont tout a fait adaptées a 1’observation de dislocations situées dans le plan de

croissance telles que les dislocations d’interface qui interviennent lors de la relaxation
plastique des contraintes. Elles permettent notamment d’accéder aux 6 directions <1120> et
<1010>. Toutes les dislocations parfaites sont en contrastes dans les champs sombres (et
champs clairs) {l 150}, alors que les extinctions éventuelles dans les champs sombres {IOTO}

permettent de déterminer leur nature. La préparation des échantillons pour leur observation en
vue plane est toutefois délicate. Il faut notamment que la zone d’intérét (par exemple une
interface substrat-film) se trouve dans 1’épaisseur observable de 1’¢chantillon (150nm

d’épaisseur).

(a) faisceau (b) . . . .
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Figure 1-10: (a) illustration d’un specimen préparé pour 1’observation par MET en vue
plane : la zone d’observation consiste en une fine couronne autour du trou induit par
I’amincissement ionique; (b) diagramme de diffraction électronique correspondant a 1’axe de
zone [000 1].
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2. Relaxation plastique dans le systeme (Al,Ga)N

La réalisation des diodes a cavité résonante a base de nitrures est confrontée au
probléme de la relaxation plastique. Celle-ci intervient de fagon particuliére dans les nitrures
d’¢léments III du fait de leur structure hexagonale.

Dans ce chapitre, quelques généralités sur les contraintes et leur relaxation seront
présentées. Puis, nous détaillerons les mécanismes aboutissant a la relaxation plastique dans

les hétérostructures (Al,Ga)N / GaN.

2.1. Introduction

Le probleme de la relaxation intervient lorsqu’un matériau subit des forces qui tendent
a le déformer. En mécanique des milieux continus, on parle de champs de contraintes et de
déformations. Classiquement pour les matériaux cristallins, deux régimes mécaniques se
succedent. Le premier est I’¢lasticité ou le matériau supporte le champ de contraintes et s’y
adapte en se déformant. Dans ce domaine, la déformation est généralement linéaire avec la
contrainte, et surtout, elle est réversible. Le deuxiéme stade est la plasticité ou la contrainte est
trop importante pour que le matériau s’y adapte. La relaxation plastique intervient alors. Elle
correspond a une déformation irréversible de la structure qui permet de diminuer les
contraintes.

Lorsqu’on réalise des hétéro-structures, il est courant que les deux matériaux n’aient
pas le méme parameétre de maille. Le simple fait de les faire croitre I’un sur I’autre en relation
¢épitaxiale (i.e. avec le méme parametre de maille) induit alors de fortes contraintes alors
méme qu’aucune force extérieure n’est appliquée sur la structure. La relaxation consiste a
faire diminuer ces contraintes. La relaxation plastique peut intervenir soit par fissuration soit
par génération de dislocations d’interface. Par référence a la rupture des matériaux
céramiques, la fissuration est parfois dénommée relaxation fragile. La génération de
dislocations, quant a elle, s’appelle relaxation ductile (comportement mécanique similaire a
celui des métaux).

A priori, pour réaliser des dispositifs optoélectroniques comme les diodes
¢électroluminescentes a cavité résonante, la présence d’une contrainte hétéro-épitaxiale ou le
fait qu’elle soit relaxée n’est pas en soi rédhibitoire. Bien que la présence d’une contrainte

modifie les bandes électroniques et donc les propriétés optoélectroniques [1,2], une estimation
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grossiere de l’effet de la contrainte sur 1’émission des puits quantiques d’une diode
¢lectroluminescente nitrure montre que le décalage en longueur d’onde est limité L

Cependant la facon dont peut s’opérer la relaxation a des conséquences importantes pour
la faisabilit¢ des dispositifs. Dans le cas des nitrures épitaxiés suivant I’axe [0001], la

relaxation plastique des contraintes est souvent inévitable lors de la croissance de diodes a

cavité résonante. Elle fait apparaitre soit des fissures soit une grande densité de dislocations

traversantes.

(1) Les fissures rendent une technologie planaire impossible car elles empéchent le passage
latéral du courant électrique. En outre, si le métal utilisé pour les contacts électriques est
déposé dans les fissures, la zone active des diodes peut étre court-circuitée.

(i) Les dislocations sont des centres de recombinaisons non radiatifs qui diminuent la
puissance des diodes électroluminescentes et diminuent leur durée de vie [3,4,5,6].
L’ augmentation de la densité de dislocations traversantes est donc a éviter.

Le choix entre fissures et dislocations est donc pour le moins problématique.

Dans le cas de couches fines subissant un forte contrainte, il existe un autre mode de
relaxation que l’on appelle transition bidimensionnelle / tridimensionnelle du mode de
croissance (2D/3D) ou relaxation ¢lastique. Cela correspond a un changement de morphologie
de la couche superficielle qui permet d’accommoder le désaccord paramétrique. Cela aboutit
généralement a la formation d’ilots. La transition 2D/3D a déja été observée dans les nitrures
notamment lors de la croissance de GaN sur AIN et a permis d’obtenir des boites quantiques
[7]. Récemment, la relaxation élastique a aussi permis d’expliquer les premiers stades de la
relaxation d’AIN sur GaN [8]. Il faut toutefois noter que ce mode de relaxation est tres
sensible a I’énergie de surface du film en cours de croissance. Elle dépend donc énormément
des conditions de croissance, et peut €tre évitée. Dans le cadre de ce travail, nous avons fait en
sorte de ne pas subir ce genre de relaxation afin de conserver des interfaces planes lors de la
croissance des miroirs de Bragg.

Dans ce chapitre, nous développerons tout d’abord le comportement élastique d’une
hétérostructure. Ceci n’est valable que si aucune relaxation n’est intervenue auparavant. Un
parametre clé est donc la frontiere qui sépare le domaine élastique du domaine plastique.
Lorsqu’on s’intéresse a la croissance d’un matériau sur un autre, la contrainte d’épitaxie est

définie par la nature des matériaux et leur désaccord paramétrique. Elle est quasiment

! Une déformation de —5x107 correspondant a I’hétéroépitaxie de GaN sur un alliage (Al,Ga)N ayant une
composition en aluminium de 20% aurait pour effet un décalage de 1’énergie de luminescence du GaN de
45meV soit un décalage en longueur d’onde d’environ 10nm vers le bleu.
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constante lors de la croissance cohérente du film épitaxi¢. Le critére de rupture ou de
relaxation n’est donc pas directement la contrainte mais 1’énergie €lastique emmagasinée lors
de la croissance. Celle-ci est proportionnelle a I’épaisseur qui est par ailleurs un des seuls
parametres controlables. L’épaisseur critique de relaxation est alors définie par I’épaisseur du
film déposée a partir de laquelle débute la relaxation de la structure. La relaxation des
contraintes ne peut se produire que si elle est énergiquement favorable. Il alors est possible de
prédire la valeur de 1’épaisseur critique en comparant la diminution de 1’énergie élastique
engendrée par la relaxation et I’énergie qui est nécessaire au mécanisme de relaxation. Les
différentes formes d’énergie présentes lors de la fissuration et de la relaxation ductile seront

donc décrites ci-dessous.

2.2. Contraintes élastiques

Afin de bien comprendre la problématique de la relaxation, il faut rappeler les bases de
1’¢lasticité et définir les champs de contraintes qui proviennent de 1’épitaxie d’un matériau sur
un substrat désaccordé. Cela nous permettra de définir les modules d’¢lasticité et la notation
matricielle qui seront utilisés par la suite. D’autre part, il est important de concevoir la
manifestation des contraintes, c’est pourquoi une partie sera consacrée a la courbure des

échantillons et une autre aux mesures des contraintes et déformations.

2.2.1. L’élasticité

Les semi-conducteurs et en particulier les nitrures d’¢léments III satisfont la théorie de

I¢lasticite linéaire. Les champs de contraintes (o) et de déformations (&) sont donc

proportionnels. Ils sont reliés entre eux par le tenseur des constantes élastiques ou rigidités

(Cya) : Tij =Cijit &1 -

. : y , E
L’¢énergie élastique par unité de volume est donnée par : —elast _ 1 ;e
v 27

Pour exprimer les relations tensorielles, il est judicieux d’utiliser un systéme d’axes
principaux. Dans la structure hexagonale, le systeme d’axes le mieux adapté est celui dont le
troisiéme axe (z) est perpendiculaire au plan de base i.e. ’axe [0001]. Les deux autres axes
sont contenus dans le plan de base et sont équivalents (x)=(y). Il est toutefois possible de

choisir n’importe quelle orientation en appliquant une matrice de transfert [9]. La démarche

' Dans la convention d’Einstein, quand un indice intervient 2 fois dans un terme monome, la sommation par
rapport a cet indice est sous-entendue.
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est assez lourde et ne sera pas abordée ici. Afin de simplifier les écritures tensorielles, nous
adopterons la notation contractée de Voigt. Avec celle-ci, les contraintes et déformations sont
alors :

0,=0, o,=0,, O05=0, 0,=2.0,

E =&y & =8, &,=2¢, &=2¢&, &=2¢&,

Le tenseur des constantes élastiques se réduit a une matrice 6x6 inversible {C;j}. Du fait de la

symétrie hexagonale, le tenseur de constantes élastiques revét la forme' [10] :

Cll C12 C13
CIZ Cll Cl3
C13 Cl3 C33

Ci=

C44
C44

C66_

En plus de I’égalité des termes C,=C;;, C23=C;3 et Css=Cys, I’isotropie dans le plan de base
implique la relation : 2 Cg6= C;1-Cy2 [9].

Avec la notation de Voigt, I’énergie ¢lastique s’exprime par :

Eelas _ 1 (2 2)1 2 1 (2 2)1 2
T=EC11'81 +&) +§C33.6‘3 +C12.€1.€2 +C13.6‘3.(€1+6‘2)+3C44.6‘4 + &5 +EC66'€6

Le tableau ci-dessous détaille les constantes élastiques pour GaN, AIN et InN. Certaines
valeurs ont été mesurées par diffusion Brillouin ; d’autres proviennent de calculs. Elles ont été
obtenues en recoupant différentes valeurs reportées dans la littérature et dont les références

peuvent étre trouvées dans la référence [11].

GaN AIN InN
Cu 390 396 223
Ci2 145 137 115
Ci3 106 108 92
Cs3 398 373 224
Cua 105 116 48
Ces 123 297 141

Tableau 2-1 : constantes ¢lastiques des nitrures d’élément III (en GPa)

' Dans la matrice des constantes élastiques, les points représentent des zéros.
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I1 existe des incertitudes sur les valeurs des constantes élastiques, notamment pour I’InN. En
outre, elles ont été mesurées a température ambiante. Or nous allons discuter de la relaxation
qui s’opere lors de la croissance. En toute rigueur, il faudrait donc connaitre les modules
¢lastiques a température de croissance. Il faut toutefois noter que la température de fusion des
nitrures d’éléments III est trés élevée : 1900, 2500 et 3200°C respectivement pour I’InN, le
GaN et I’AIN [12]. Les constantes ¢lastiques ne devraient donc pas beaucoup varier entre la
température ambiante et la température de croissance, particulierement pour les alliages
nitrures ne contenant pas d’indium.

L’épitaxie fait généralement intervenir des contraintes planes biaxiales. Les seules
composantes non nulles sont les contraintes normales contenues dans le plan d’épitaxie. Les

tenseurs de contraintes et de déformations se résument alors a :

o, &

o, &

. &

{O' }biax = {5 }biax =

L’absence de contrainte suivant ¢ implique une relation entre la déformation dans le plan (g;)

et celle suivant c (&3) : 2.C3.6] +C33.63 =0. Le facteur qui les relie est appelé coefficient de

13

Poisson biaxial (v¢): v, = tel que ¢, =-v,.g,. Ce coefficient biaxial ne doit pas étre

33

confondu avec le coefficient de Poisson isotrope (v) qui représente le rapport des
déformations transverse et longitudinal dans le cas d’un essai mécanique uniaxial et qui n’est
vraiment défini que pour des solides isotropes. Le coefficient de Poisson isotrope est de
I’ordre de 0,2-0,3 pour les nitrures d’éléments III. La confusion entre le coefficient de Poisson
biaxial et celui uniaxial a été faite dans plusieurs articles concernant les énergies des
dislocations dans les nitrures [13,14]. Or du point de vue de la stabilité, il est impossible
d’avoir un coefficient de Poisson isotrope supérieur a 0,5 (cette propriété peut etre démontrée
en dérivant I’énergie €lastique d’un solide [15]).

Pour des contraintes planes biaxiales comme celles dues a 1’épitaxie, il est commode
de définir le module biaxial qui relie la déformation a la contrainte dans le plan :

CZ
M=C;;+Cyp —213 tel que o, =Mg,.
Cs3
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. c , E . E
L’¢énergie ¢lastique est alors donnée par ﬁ} = M.glz soit %: M.h.e! lorsque
biax

I’énergie ¢élastique est ramenée par unité de surface dans le plan de base.
Les dislocations générent des champs de contraintes complexes non-biaxiaux. Nous
aurons donc besoin de modules ne tenant pas compte de la directivité de 1’application des

contraintes. Nous aurons donc recours aux moyennes de Voigt: py et Ay. Dans le cas de

matériaux hexagonaux, elles s’expriment par : z = %(7(311 ~5C5 +2C33 +12Cy4 —4Cy3)

et Ay =%(C11+5C12 +C33—4Cyy +8C3) [9]. mv est aussi dénommé le module de

cisaillement.
A partir des moyennes de Voigt, on peut approximer le module biaxial (M"), le module
d’Young (E"), le module de compression (K) et le coefficient de Poisson (v'). Ils représentent

une moyenne suivant toutes les orientations du cristal.

M*=A, +2m E" = i Bl +21) s _LGa s2m) v e
Ay + iy 3 2(Ay + )
GaN AIN InN
M (Gpa) 4785 470,5 262.,4
Ve 0,53 0,58 0,82
1y (Gpa) 121,2 126,4 54,7
Av (Gpa) 1294 123,6 104,4
M" (Gpa) 371,9 376,5 213,9
E" (Gpa) 305,1 315,4 145.,4
K" (Gpa) 210,2 207,9 140,9
v 0,26 0,25 0,33

Tableau 2-2 : modules biaxiaux (M et M"), coefficient de Poisson biaxial (vc), coefficients de
Lamé (py et Ay), module d’Young (E*), module de compression (K*) et coefficient de Poisson

(v") des nitrures d’élément I11.

2.2.2. Contrainte d’épitaxie

La croissance des nitrures se fait généralement suivant I’axe [0001] a partir d’un

substrat dont le parameétre de maille dans le plan de base (ag) est différent du parameétre relaxé
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du nitrure épitaxié (ag*). La différence de paramétre de maille induit une contrainte dans le
plan de base. Si on considere que le film se déforme pour avoir le méme parameétre de maille

que le substrat, la relation d’épitaxie s’exprime par 1’égalité des parametre de maille dans le
* . S b4
plan: ag =ag =ag .(1 + SE) ou ¢g est la déformation dans le plan de base du film épitaxié.

Les champs de déformation et contrainte dans le film épitaxié¢ s’expriment donc par :

1 1
1 1
ol =M. || e} =& - Yo | avec gg = % _*aE

Avec cette approche qui considére que le film s’accorde sur le paramétre de maille du
substrat, il n’y a pas de déformation ni de contrainte dans le substrat. Ceci n’est pas réaliste
puisque aucune contrainte dans le substrat n’équilibre la contrainte dans le film. C’est pour
cela que nous introduirons dans la section 2.2.4 un mod¢le élastique multicouche qui nous
servira a décrire les déformations présentes lors de la croissance de films d’(Al,Ga)N sur un

pseudo-substrat de GaN.

2.2.3. Contrainte thermo-élastique

En plus du désaccord de parametre de maille, il peut y avoir une différence entre les
coefficients de dilatation thermique du matériau épitaxié et du substrat. C’est le cas entre les
nitrures et les substrats habituellement utilisés pour leur épitaxie, notamment le saphir. Le

Tableau 2-3 détaille les coefficients de dilatation thermique des nitrures et du saphir.

GaN AIN saphir
o x10° (K™ 5,59 53 7,5
o x10° (K™) 7,75 4,2 8,5

Tableau 2-3 : coefficients de dilatation thermique d’apres [10]

L’¢épitaxie des nitrures est réalisée a haute température : 1100°C pour le GaN par EPVOM.
Lorsque 1’épaisseur du film épitaxié est faible par rapport a celle du substrat, le film épitaxié
subit la méme expansion thermique que le substrat. Lors du refroidissement, le parametre de
maille du film évolue alors proportionnellement au coefficient de dilatation thermique du

substrat, ce qui génere une contrainte. Elle est dénommée contrainte thermo-¢élastique. La
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_ (as —-a; )A

déformation induite vaut:g, =-———"—— (equ. 2-1). Pour I’épitaxie de nitrures sur
1+ o AT

saphir dont la croissance a été effectuée a 1100°C, la déformation thermo-élastique peut alors

étre estimée a &, ~ -2x107 [16].

Nous voudrions toutefois faire quelques remarques.

(1) Tout d’abord la contrainte thermo-¢€lastique ne suppose pas qu’il y ait une relation
d’épitaxie entre les deux matériaux. Les premiers travaux concernant la contrainte thermo-
¢lastique ont d’ailleurs été effectués sur des thermostats métalliques bilames. Le seul fait que
le substrat et le film soient en contact et que le refroidissement n’entraine pas la décohésion
du film, justifie la présence de cette contrainte. Ceci est donc le cas méme si la relaxation de
la contrainte d’épitaxie s’est produite lors de la croissance.

(2) D’autre part, comme pour la contrainte d’épitaxie, 1’expression 2-1 a été obtenue en
négligeant les contraintes dans le substrat. Il est plus rigoureux de tenir compte d’un équilibre
de forces entre le substrat et la couche épitaxiale.

(3) Enfin, lorsqu’on veut exprimer des contraintes d’épitaxie a température de croissance, il
faut considérer les paramétres relaxés des matériaux a cette température. Toutefois les
coefficients d’expansion thermiques dans le plan de base sont trés proches pour le GaN et
I’AIN. Donc dans le cas des hétérostructures a base d’(Al,Ga)N, I’erreur faite en considérant

les paramétres relaxés a température ambiante est faible.

2.2.4. Modele élastique multicouche

Lorsqu’on réalise des hétérostructures, il faut considérer la déformation de tous les
matériaux constitutifs. En I’absence de relaxation, tous les matériaux ont le méme parameétre
de maille dans le plan de croissance. Celui-ci est tel que I’énergie €lastique de la structure est
la plus faible possible. Ainsi, la croissance d’un matériau sur un autre entraine la variation du
parametre de maille du matériau qui sert de substrat. Le parameétre de maille de la structure
évolue alors vers une valeur comprise entre les deux paramétres de maille des matériaux
relaxés.

L’hétérostructure la plus simple comprend deux films (par exemple un film et un
substrat). Pour bien se rendre compte des contraintes internes a I’hétérostructure, il faut

s’intéresser au rapport des épaisseurs entre les deux films (h, et hg). Les déformations dans le
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* *

. . a—-a a—-a, . .
plan de croissance sont données par: &, =— et &, = ou a représente le

*

a'B aA
paramétre de maille de I’hétérostructure dans le plan de croissance, &, et a les paramétres
de maille relaxés des films A et B respectivement. Autrement dit, la relation d’épitaxie est
alors : a= a;.(1+€ A)= a;.(1+88). Lorsqu’on considére une hétérostructure libre de toute

contrainte externe, la dérivée de I’énergie élastique par rapport au parametre de maille a
permet de déterminer le parametre de maille a 1’équilibre de la structure. Il correspond au

minimum d’énergie €lastique de la structure. L’énergie élastique par unité de surface du plan
de base (0001) est : E ., =M ,.h,(,)" +My.hy (). D ol la dérivée :

dEd:ast —0=_2. [M h, ‘(az )2 .(a; _ a)+ M A,hA.(a; )2 _(a; - a)] (a;.a; )—z

Le parametre de maille a I’équilibre de la structure est donc :

M,.h,a; +Mg.hg.a,
M A.hA.(a;)2 +M B.hB.(a:\)2

a=a,.a, (equ. 2-2)

: h M . .
Soient r =—2 et p= M—B les rapports des épaisseurs et des modules biaxiaux entre les deux

A A

films. La déformation dans le plan pour le film B (film épitaxié) peut s’exprimer par :

o, = a;*a’,; _ M*A'zhA'(a;)z _ '(aj; _*a;)z 4% aves £ = (aZ —aB)
s Myohasf +Mghg(a)) @ I+r.p 2,

Le film A (le substrat) subit, lui aussi, une déformation dans le plan de base. Elle vaut :

_MB.hB.(a’/;)2 '(a’;—a;)z —rp

CTMn ) Mo @) an  1trp

I1 est a noter que le rapport des contraintes entre les deux films est proportionnel a celui des

L. £ o . . . .
épaisseurs : —* ~ —r.p et —* ~ —r. Ainsi, pour un substrat épais, la déformation du substrat
£ o
B B

est négligeable et on retrouve la relation 2-2 pour le film épitaxié.
Une autre maniére d’exprimer I’interaction entre le film épitaxié et le substrat, est de

calculer la différence entre les déformations des deux matériaux :

_Mghgaga, +M,h,(a;) . (a; -a}) e

*

e e T G Mo &)
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Dans le cas d’une structure multicouche, comme les miroirs de Bragg, la démarche est
la méme, avec I’énergie élastique : Egast = z M; .h; .(gi )2 .

. . . r r . * r .
Ainsi pour une structure constituée de N couches du matériau A (ap , Ma) d’épaisseur hp
, . * , . N
chacune et de N couches du matériau B (ag , Mp) d’épaisseur hg chacune, le paramétre de

maille a I’équilibre est :

* *
_ * % MA.hA.aB+MB.hB.aA

dg. =4dp.ap . . .
M B.hB.(aA)2 + MA.hA.(aB)2

2.2.5. Courbure

Jusqu’a présent nous avons considéré que le substrat et le film épitaxié restaient plans.
Mais en fait, la contrainte génére une courbure de 1’échantillon. En général, on considére que
_ —6Mghgeg

~

la courbure vaut : 1

R M, .h:

Cette expression est connue sous ’appellation d’équation de Stoney. Elle a été obtenue en
considérant I’équilibre des moments de flexion sur des systemes lamellaires. A 1’origine,
I’étude de la courbure a été motivée par la flexion de thermostats sous 1’effet de la contrainte
thermo-¢élastique. Dans 1’expression de la courbure, il est important de constater que la
courbure est proportionnelle a la contrainte présente dans le film épitaxié. Elle pourra donc
servir pour mesurer les contraintes. Une autre conséquence de la courbure est de faire
apparaitre un gradient de déformation dans I’épaisseur des films.

Bien que la courbure des films permette de mesurer les contraintes, elle est avant tout
un inconvénient. En effet la présence d’une courbure importante rend inutilisables les films
épitaxiés pour la réalisation de dispositifs. Ceci rend particuliérement difficile la croissance de
films de GaN autosupportés. Nous verrons que dans notre cas, la courbure n’est pas
rédhibitoire pour la réalisation de diodes €lectroluminescentes a cavité résonante.

L’équation de Stoney est obtenue en considérant qu’il n’y a pas de contrainte due a
I’épitaxie dans le substrat. Marcus [17] a reporté un calcul plus rigoureux de la courbure en
tenant compte des rapports des épaisseurs (r) et des modules biaxiaux (p). La courbure
s’exprime alors par :

I+r _—6m.pr

~ (I+(1—-4p)
l+4.pr+6pr°> +4.pr° +p*r* h, ( +( p)l’)

% =-6.h,.m.p.r
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h M
avec r:h—B le rapport des épaisseurs, p:M—B le rapport des modules biaxiaux et

A A
m=¢, —¢, la différence des déformations estimées sans courbure. Cette expression permet

d’étendre la validité des mesures de courbure lorsque les films épitaxiés sont épais.
La déformation moyenne dans le film, en tenant compte de la courbure, est

de &5 = m(l —5p.r) alors que la déformation élastique du film épitaxié¢ exprimée sans
courbure était estimée a Mg = m.(l - p.r). On peut noter que la déformation dans le film en

prenant en compte la courbure est en moyenne plus faible que lorsque la structure était
considérée a plat. Cependant, la différence est tres faible, environ 2% dans les cas de nos
échantillons.

Le gradient de déformation dans le film épitaxié est trés faible. La différence de déformation

entre ’interface avec le substrat (£5") et la surface libre (5" ) ne s’exprime qu’au deuxiéme

h o ‘
ordreen r = h—B, le rapport des épaisseurs, : (gg“ —g" )

__he 6m.p.r’.
A R

: _ NV
Pour le substrat, la déformation moyenne est donnée par : &, =m, +M ~-=2m.p.r

c'est-a-dire le double de la déformation élastique en considérant la structure a plat. L’écart

int fond )

. . h
maximal de déformation dans le substrat vaut : (55 —&s )= EA ~ —6m.p.r . Il faut constater

que la contrainte change de signe dans 1’épaisseur du substrat (de compression a tension) : elle

vaut glsm ~-5m.p.r aI’interface et gSfond ~ +M.p.r sur la face arriére.

Ainsi, la courbure n’entraine que peu de changement en ce qui concerne la contrainte
dans le film. La contrainte dans le substrat reste faible mais elle change de signe. Cela se
traduit pour I’épitaxie des nitrures sur saphir, par une tension du saphir prés de I’interface
avec le film épitaxié. Cette contrainte a pu permettre d’expliquer la fissuration du saphir pour
I’épitaxie de couches épaisses de GaN [18].

Enfin, il faut signaler que pour une structure contenant plusieurs films la courbure

s’obtient en sommant les moments de flexion diis aux différents films

1 -6
épitaxiés : — = M..ho. .
p R MS.hSZ z 1 1 1
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2.2.6. Mesure des contraintes / déformations

Dans le cas de films minces épitaxiés, la mesure des contraintes peut s’effectuer a
partir de 1’évaluation des parameétres de mailles, de la courbure ou a 1’aide de mesures
optiques.

Parmi les techniques permettant de mesurer les parameétres de mailles, la diffraction
aux électrons rasant (RHEED) est trés intéressante dans le cas de 1’épitaxie par jets
moléculaires car elle permet de mesurer 1’évolution de la contrainte en cours de croissance.
Cependant elle ne permet de déterminer qu’un paramétre de maille dans le plan. Elle n’est pas
trés précise et elle dépend énormément de 1’état de surface (rugosité, reconstruction de
surface). Pour la méthode de croissance que nous avons utilisée, ’EPVOM, la pression dans
le réacteur ne permet pas d’utiliser cette technique. Nous avons donc mesuré les parametres
de maille a température ambiante. Pour ce faire, nous avons essentiellement utilisé¢ la
diffraction aux rayons X (DRX).

A partir des mesures des deux parametres de maille (a et ¢), il est possible, lorsqu’on connait

les paramétres de maille relaxés, de déterminer directement la déformation dans le plan (¢,)
et suivant I’axe ¢ (&,). Dans le cas d’alliages comme 1’(Al,Ga)N, cela suppose de connaitre
parfaitement la composition, ce qui n’est pas le cas. Il est alors plus prudent de calculer a la

fois la composition et la déformation a partir des mesures de parametres de maille. 11 faut

alors faire une hypothése concernant la relation entre les déformations ¢, et &,. Si 'on

suppose que la contrainte est strictement biaxiale, et que ’alliage suit la loi de Végard, on
obtient : a(x,&,)=(1+¢,)[xa, +(1-x)a,] et c(x,&,)=(1-v, &, )[xc, +(1-x)c,] ou dans le
cas d’alliage (AlL,Ga)N, x représente la composition en Aluminium, a; et c¢; sont les
parameétres de maille relaxés de ’AIN et ag et ¢y ceux du GaN, v, = 0,5 est le coefficient de
Poisson biaxial supposé constant. La déformation dans le plan est alors obtenue par la racine
de I’équation :
—glv (c,(a, —a,)-a,(c, —¢,))
+e,[-v.c, —¢c,)alx,e,)-a,]-a,(c, —¢c,)+c,(a, —a,)-v.c,(a, —a,)—c(x.&, ) a, —a,)]
+[(c, —¢c, Ma(x, e, )-a,)+(a, —a, }c, —c(x.,&,))]=0

a(x,g )—ao.(1+ga)
(al _ao)(l"'ga)

Puis la composition de 1’alliage est estimée par : X =
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Nous avons vu dans le paragraphe précédent que la courbure est proportionnelle au
produit de 1’épaisseur et de la contrainte. La mesure de la courbure peut donc permettre de
quantifier la contrainte. Différentes techniques permettent de mesurer la courbure d’un
¢échantillon. La plus rudimentaire est 1’utilisation d’un profilomeétre mécanique mais cette
mesure est complétement faussée si 1’échantillon présente un gradient d’épaisseur. La
diffraction aux rayons X permet aussi d’estimer la courbure. En effet la courbure entraine un
décalage en o des pics de diffractions symétriques (000l ) lors d’un déplacement le long d’un
diamétre. Le tracé des valeurs des maxima des pics de diffractions symétriques permet alors
d’estimer la courbure de I’échantillon par une simple régression linéaire. Enfin, la mesure de
la réflectivité de plusieurs faisceaux lasers séparés radialement permet de mesurer la courbure
des échantillons en cours de croissance. Cette technique a été déja utilisée pour les nitrures
d’éléments III [19].

Par ailleurs, les contraintes entrainent une modification des bandes électroniques. Il est
alors possible de mesurer des contraintes au moyen de mesures optiques telles que la
photoluminescence et la réflectivité [20], la cathodo-luminescence [21] ou la spectroscopie
Raman [22]. Une discussion a propos de D’effet des contraintes sur les propriétés
opto¢lectroniques des nitrures peut étre trouvée dans la Référence 10. L’évolution des
énergies des différents excitons en fonction de la contrainte est bien connue pour le GaN [1] :
le potentiel de déformation cristallin a ét¢ évalué pour 1’énergie de 1’exciton libre A du GaN a

OE /0, ~9eV [20]. Pour les alliages (Al,Ga)N, la valeur du potentiel de déformation

cristallin n’est pas précisément connue. De plus, I’énergie de la transition optique mesurée
dépend a la fois de la composition de ’alliage et de la contrainte. Donc pour mesurer la
contrainte, il est impératif de connaitre précisément la composition. Enfin, I’interprétation des
mesures optiques devient difficile si le film présente une inhomogénéité de composition

induite par exemple par la ségrégation de I’ Aluminium [23].

2.2.7. Epaisseur critique

Jusqu’a présent, nous avons décrit le comportement €lastique d’une hétérostructure.
Cependant ceci n’est valable que si aucune relaxation des contraintes n’est intervenue. Le
paramétre clé est donc la frontiére qui sépare le domaine élastique du domaine plastique.
Lorsqu’on s’intéresse a la croissance d’un matériau sur un autre, la contrainte d’épitaxie est
définie par la nature des matériaux et leur désaccord paramétrique. Elle est quasiment
constante lors de la croissance cohérente de la couche épitaxiale. Le critére de rupture ou de

relaxation n’est donc pas directement la contrainte mais 1’énergie élastique emmagasinée lors
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de la croissance cohérente de la couche épitaxiale. Celle-ci est proportionnelle a I’épaisseur
qui est par ailleurs un des seuls parametres controlables. On définit alors 1’épaisseur critique
de relaxation. Celle-ci correspond a 1’épaisseur de la couche déposée a partir de laquelle
débute la relaxation de la structure.

La relaxation ne peut se produire que si elle est énergiquement favorable. Il est alors
possible de prédire la valeur de 1’épaisseur critique en comparant la diminution de I’énergie
¢lastique engendrée par la relaxation et I’énergie qui est nécessaire au mécanisme de
relaxation. C’est le critére de Griffith :

AEelast ) >E

relaxation relax

Nous nous intéresserons donc particulicrement a décrire les différentes formes d’énergie
présentes lors de la fissuration et de la relaxation ductile. Il faut toutefois noter que c’est une

approche a I’équilibre, qui ne tient pas compte des aspects cinétiques.

2.2.8. Taux de relaxation

La relaxation plastique est un moyen de faire diminuer les contraintes (et donc
I’énergie élastique). Elle se fait par fissuration ou par introduction de dislocations d’interface.
Le taux de relaxation se définit comme le rapport qui permet d’estimer 1’état de contrainte par

rapport a ses deux valeurs extrémes : d’une part, I’état totalement contraint (7, =0%) et

d’autre part le maximum de relaxation (7., =100%) pour lequel le film recouvre son

relax

elast elast

€ elast elast

parametre de maille massif. 1l vaut 7, = = , € et o ¢étant la
gelast Gelast

déformation et la contrainte avant relaxation.

La déformation peut s’exprimer a partir du taux de relaxation et de la déformation initiale :

&= (l ~ Trelax )X ‘C"EIaSt .

La diminution due a la relaxation de I’énergie ¢lastique par unité de surface dans le plan de
. AE elast )2 2 elast \ elast .
croissance vaut 5 - M x hx (5 ) x|l - (1 - Trelax) 27, X E ou E représente

I’énergie ¢élastique avant la relaxation.
La relaxation opere symétriquement sur les deux matériaux constituant 1’hétérostructure. Une
diminution de contrainte pour I’'un implique une diminution proportionnelle de la contrainte

appliquée sur I’autre. La différence des déformations entre le film épitaxié¢ et le substrat

elast

diminue proportionnellement avec le taux de relaxation: m = (l - rre,ax)x m~" . La courbure
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est proportionnelle aux contraintes. Ainsi, lors de la relaxation, la courbure diminue (i.e. le

1

rayon de courbure augmente) : % = (-7, )W

2.3. Relaxation des contraintes par glissement de
dislocations

Les nitrures d’éléments III cristallisent généralement dans la structure hexagonale. Ils
sont épitaxiés suivant I’axe [0001]. Ceci a des conséquences importantes sur la relaxation des
contraintes dans les hétérostructures. Notamment cela explique que lors de la croissance des
alliages (Al,Ga)N directement sur du GaN, on n’observe pas la relaxation des contraintes par
I’introduction de dislocations d’interface comme c’est le cas dans les semi-conducteurs

cubiques.

2.3.1. Mécanisme de Matthews-Blakeslee

Dans les semi-conducteurs cubiques, le glissement de dislocations a permis d’obtenir
des hétérostructures non fissurées. C’est le cas pour les hétérostructures SiGe/Si [24], les
phosphures (Ga,In)P ou les arséniures (Ga,In,Al)As. La relaxation des contraintes s’obtient
alors par I’extension de segments de dislocations d’interface formés a partir de dislocations
traversantes. Ce mécanisme a été décrit par Matthews et Blakeslee [25]. Les segments
d’interface peuvent étre formés grace a la courbure des dislocations préexistantes ou par la
génération de demi-boucles de dislocations a partir de la surface [26].

La Figure 2-1 illustre ces deux mécanismes. Le plan de glissement est représenté en grisé. 11
s’agit d’un plan qui contient a la fois le vecteur de Burgers et la ligne de la dislocation. Une
des exigences pour que s’opere la relaxation par le mécanisme de Matthews-Blakeslee est de
pouvoir étendre des segments de dislocations présentant un vecteur de Burgers dont la
projection dans le plan d’interface posséde une composante coin. Il ne peut se faire que sur
des plans inclinés. Ainsi, dans les matériaux cubiques dont la croissance s’effectue suivant

I’axe [001], le mécanisme de Matthews-Blakeslee s’opere sur les plans {111}.
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(@)

dislocation traversante

segment d'interface /)__ S

(b) demi-boucle de dislocation

plan de glissement

\

Figure 2-1: schémas représentant la formation d’un segment d’interface a partir de la
courbure d’une dislocation traversante (a) ou du glissement d’une demi-boucle de dislocation
depuis la surface (b).

La force motrice pour I’extension des segments d’interface est bien évidemment la
contrainte d’épitaxie. Cependant, des forces s’y opposent. Tout d’abord, la présence d’une
dislocation génere un champ de contraintes qui déforme le réseau cristallin a son voisinage.
On associe au champ de contraintes généré par une dislocation, une énergie qui est d’autant
plus importante que la dislocation est étendue. Cette énergie est dénommée « énergie de
ligne ». Nous la détaillerons dans la suite de cette section. Cependant, nous pouvons prévoir
que pour minimiser 1’énergie de ligne, une force tendra a réduire la longueur de la dislocation
et donc s’opposera a ’extension des segments d’interface. D’autre part, pour étendre les
segments de dislocations dans le plan d’interface, il faut déplacer les segments de dislocation
traversants. Le mouvement des dislocations s’effectue préférentiellement par glissement car il
ne nécessite pas de déplacement de maticre. Il existe toutefois une force de friction exercée

par le réseau cristallin qui s’oppose au glissement des dislocations : c’est la force de Peierls.

2.3.2. Energie des dislocations

Plusieurs termes énergétiques sont associées aux dislocations : le terme primordial qui
est intrinseque a la présence d’une dislocation dans un cristal est I’énergie de ligne. Le
glissement fait intervenir un deuxiéme terme qui est I’énergie de Peierls. Ces deux parametres
¢tant prépondérants seront seuls considérés dans cette étude. Cependant, on peut noter que
d’autres termes énergétiques pourraient étre considérés. La présence d’une surface libre crée
une force d’attraction sur les dislocations. On parle de « force image ». D’autre part, la
présence d’autres dislocations ou d’une manicre générale de tout autre défaut cristallin
générant une contrainte dans le matériau, fait apparaitre une énergie d’interaction. De plus, la
nucléation d’une dislocation a partir d’'une surface induit la création d’une marche sur la

surface, qui elle-méme requiert une énergie proportionnelle a 1’énergie de surface.
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2.3.2.1. Energie de ligne

La présence d’une dislocation dans un cristal génére une distorsion du réseau cristallin.
Les dislocations sont donc des sources de contraintes internes. En particulier, si I’on considére
une dislocation coin, elle induira de la compression dans la région au-dessus de son plan de
glissement, région qui contient un demi-plan supplémentaire, alors qu’elle générera de la
tension dans la région en dessous du plan de glissement. Cette propriété est a la base de I’effet
des dislocations d’interface sur la relaxation des contraintes. Cependant, il faut noter que
parallelement au rattrapage de la contrainte d’épitaxie, les dislocations induisent des
contraintes de cisaillement qui participent a I’augmentation de 1’énergie €élastique du cristal.
L’augmentation de 1’énergie élastique du cristal sous I’effet d’une dislocation est appelée
énergie de ligne d’une dislocation. La théorie des dislocations n’est pas trés claire lorsque les
dislocations se trouvent a DI’interface entre deux cristaux. Par soucis de simplicité, nous
assimilerons donc I’énergie de ligne des dislocations d’interface a celle des dislocations dans

un cristal homogene.

Figure 2-2 : représentation d’une dislocation coin dans un cristal cubique ; b représente le
vecteur de Burgers et U la direction de la ligne de dislocation.

2
On estime 1’énergie de ligne d’une dislocation droite par E, /L = K4'b 'IHKLJ [27] avec
7 e.p

)
K= lu(cosz P+ Slm ¢

J, i le module de cisaillement, ¢ 1’angle entre la ligne et le vecteur de
-V

Burgers, b la norme du vecteur de Burgers, L la longueur de la dislocation,

Yo, zl.exp 1= , v le coefficient de Poisson et a un terme relatif a 1’énergie de cceur.
2a 41-v)

On considére généralement que a vaut 4 pour les semi-conducteurs. Dans 1’expression de

I’énergie de ligne par unité de longueur de dislocation, la longueur de la dislocation intervient

dans un terme logarithmique ; elle n’a donc que peu d’effet. En fait, cette énergie dépend
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essentiellement de la norme du vecteur de Burgers. Un calcul sommaire aboutit a des valeurs

' (pour des vecteurs de Burgers a, ¢ et a+c). Dans les autres

comprises entre 1 et 4x1077 J.m~
semi-conducteurs, les dislocations ont des énergies de ligne tout a fait comparables.

Le Tableau 2-4 énumere le module des vecteurs de Burgers des dislocations parfaites dans les

nitrures'.
dislocation | b=a=%<1120> | b=c=<0001> | b=a+c=)%<1123>
AIN 3,111 4,980 5,872
GaN 3,1878 5,1850 6,087
InN 3,544 5,718 6,727

Tableau 2-4 : norme du vecteur de Burgers des dislocations dans les nitrures (en A)

Nous serons amenés dans la suite de ce mémoire a nous intéresser a des dislocations

d’interfaces contenues dans le plan (0001). Si I’on veut tenir compte de ’anisotropie du

cristal, le coefficient K peut étre exprimé par Ky = (C44 Ces )l/ 2 pour les dislocations vis et

C44-(C_:11 _C13) "

= avec C,, =(C,Cy, )1/ ? pour les dislocations coin
C,\(C, +Cy+2C,)

K. = (C_:u +C13)

dans le plan de base [28], et K = K_.sin’ ¢ + K_.cos” ¢ pour les dislocations mixtes.

D’ou I’énergie de ligne des dislocations d’interface :

£ /L:(Ke.sin2¢+ Ks.coszqﬁ)o2 ln(Lj

4 e.0
p K (0001) K (0001)
S e
GaN 121 114 164
AIN 126 155 170

Tableau 2-5 : module de cisaillement ( « ) et coefficients énergétiques pour les dislocations
vis ( KS(OOOD) et coin ( Ke(oom) ) glissant dans le plan de base dans le GaN et I’AIN (en GPa)

2.3.2.2. Energie de Peierls

Le glissement d’une dislocation est un mouvement qui ne nécessite aucun
déplacement de matiére (mouvement conservatif). Il s’agit uniquement d’un déplacement de

liaisons pendantes. I1 faut toutefois fournir de 1’énergie pour permettre de déplacer les liaisons

' Le module d’un vecteur <u,v,i,w> est donnée par L_, ;. = \/3.8.2 .(U Pruv+v? )—i— cw’ .
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pendantes. Cette énergie a été calculée par Peierls et Nabarro en considérant la périodicité du
réseau cristallin et en supposant que lors de leur glissement les dislocations se translatent
d’une vallée de potentiel a la suivante. Le modéle de Peierls a été modifié a de nombreuses
reprises mais ’ordre de grandeur de I’énergie requise pour le glissement est le méme dans
tous les cas. D’une maniére générale, tous les modeles prévoient que plus les plans de
glissement sont espacés plus 1’énergie nécessaire est faible, ce qui se congoit assez bien
puisque la force de Peierls traduit la friction exercé par le cristal sur le glissement de la
dislocation. De plus, I’énergie de Peierls est minimale lorsque le noyau de la dislocation est
fin, c’est le cas pour les vecteurs de Burgers de faible module et les dislocations coins. Nous

avons opté dans ce mémoire pour la formulation de Dietze [29]. L’énergie de Peierls vaut

2

K.b in’
alors: E,/L= —.a).exp(— 27[&)%) avec K = ,u(cos2 ¢+slm—¢j, u le module de
V4 -V

cisaillement, ¢ 1’angle entre la ligne de la dislocation et son vecteur de Burgers, b la norme

472 KT

du vecteur de Burgers, d la distance entre les plans de glissement et @ = exp ouT

S.uNg

est la température de croissance et v, le volume occupé par un atome du réseau

_ca’a3)2
4

Vg . Le terme ® permet d’introduire une dépendance en température. Mais il

varie trés peu que ce soit avec les différentes conditions de croissance (MOCVD, EJM) ou
avec les différents alliages (Al,Ga,In)N. Il reste compris entre 1 et 1,1.

Dans la formulation de 1’énergie de Peierls, la norme du vecteur de Burgers (b) et la distance
inter-planaire entre les plans de glissement (d) sont primordiales. Les normes des vecteurs de
Burgers des dislocations et les distances interplanaires’ entre les plans de glissement sont

détaillées dans les tableaux 2-4 et 2-6.

plans (0002) (1010) (1120) (1011) (1122)
AIN 2,490 2,694 1,556 2,370 1,319
GaN 2,593 2,761 1,594 2,437 1,358
InN 2,859 3,069 1,772 2,704 1,506

Tableau 2-6 : distances entre plans réticulaires dans les nitrures d’élément 111 (en A)

1 4h’+hk+k’ +(|j2
3 c)

i La distance entre plans réticulaires (h,k,i,1) est d—2 = 5
a
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La Figure 2-3 illustre 1’énergie de Peierls par unité de longueur de dislocation en fonction du
rapport entre la distance entre plans de glissements et la norme du vecteur de Burgers pour les
dislocations parfaites dans le GaN. Ce graphe montre clairement que les dislocations de type a

sont les plus faciles a faire glisser.
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Figure 2-3 : énergie de Peierls des dislocations dans le GaN en fonction du rapport entre la
distance inter-réticulaire des plans de glissement et le module du vecteur de Burgers

A titre de comparaison, dans le silicium, pour les dislocations de vecteur de Burgers

b=1<110> glissant sur les plans {111}, I’énergie de Peierls vaut 9x10"° Jm™ (en

considérant un module de cisaillement de 68 GPa et un paramétre de maille de 5,4 A). Or,
dans le systeme SiGe, la relaxation des contraintes s’opere par le glissement de dislocations.
L’¢énergie de Peierls des dislocations dans les nitrures est du méme ordre de grandeur que
celle dans le silicium. L’énergie de Peierls ne permet donc pas a priori d’expliquer pourquoi

la relaxation ductile est inopérante dans les nitrures.

2.3.3. Energie élastique relaxée par les dislocations

Lorsqu’il existe un champ de contraintes (& ), une force s’exerce sur les dislocations.

. F -\ e ,
Cette force s’exprime par T = (O'.b)/\ U [30]. Dans le cas de 1’épitaxie, nous avons montré

précédemment que le champ de contrainte est biaxial et ne présente des composantes non

nulles que dans le plan de croissance. La valeur de la contrainte dans le plan de base (0001)
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est: o=Mxg. Il est intéressant maintenant de déterminer comment agit ce champ de
contrainte sur les dislocations et en déduire I’énergie élastique relaxée par la présence des

dislocations.

2.3.3.1. Energie élastique relaxée par une dislocation de rattrapage de

désaccord paramétrique

Considerons la dislocation rectiligne illustrée sur la Figure 2-4. Le vecteur de Burgers
(b) fait un angle ¢ par rapport a la direction de la ligne (vecteur directeur u). Ces deux
vecteurs définissent le plan de glissement de la dislocation (qui apparait en grisé sur la Figure
2-4). Soient S D’angle entre le plan de croissance et le plan de glissement, et z le vecteur
unitaire portée par 1’axe de croissance. Le vecteur unitaire i est porté par 1’intersection du plan
de croissance et du plan de glissement. Les normales a la direction i contenue respectivement
dans le plan de croissance et le plan de glissement seront dénotées J et k. Les vecteurs i, j et z
seront orientés de telle fagon que le systéme d’axes (i,j,z) soit un systéme d’axes orthonormés

direct. L’angle « est I’angle entre le vecteur de Burgers et la direction i.

I R

| AN
Q&catiun k b, D \+u
4//;1;:; glissement dislocation

Figure 2-4 : schémas représentant une dislocation traversante glissant sur un plan incliné : (a)
vue tridimensionnelle (b) projection dans le plan de glissement de la dislocation ; U représente
le vecteur directeur de la dislocation, b son vecteur de Burgers ; les systémes d’axes (i,],z) et
(i,k,z) sont orthonormés directs ; les angles « , # et ¢ sont définis dans le texte.

Le vecteur de Burgers (b) et le vecteur directeur (U) de la dislocation peuvent s’exprimer par :
b =b.cosa.i +h.sinak =b.cosa.i +b.sina.cos £.] —b.sin a.sin 5.7
et U = cos(¢p—a)i —sin(p—a)k =cos(¢p—a)i —sin(¢—a).cos 5. +sin(¢ —a).sin f.7 .
La force s’exergant sur la dislocation sous 1’effet de la contrainte d’épitaxie vaut :

e sin arsin(p — a)cos Bsin fxi
e (5.5)/\ 0=Mbex{ —cosasin(p—a)sinfx ]

L
—singcos fxZ
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Pour la dislocation illustrée sur la Figure 2-4, si le film supérieur est en tension (&>0), la
force due au désaccord de paramétre de maille tend a amener la dislocation dans I’interface et
a générer un segment d’interface. Ce mécanisme est représenté sur la Figure 2-5a.

L’énergie ¢lastique relaxée correspond au travail que 1’on devrait fournir pour extraire
la dislocation du cristal alors que la contrainte d’épitaxie s’y opposerait. Elle s’obtient par
exemple en intégrant la composante suivant 1’axe de croissance de la force due au désaccord
paramétrique sur 1’épaisseur de film a I’aplomb de la dislocation. Pour un segment de
dislocation dont la position par rapport a la surface est h, 1’énergie élastique relaxée

e
vaut donc: JE,, /oL = I %f dz =-M xhxgxbxsingxcos .
z=0

Nous pouvons remarquer que bsing@cos # est la projection de la composante coin du vecteur
de Burgers dans le plan de base. Le facteur sin¢@cos f est appelé coefficient de Schmidt. Il

permet de comparer 1’efficacité des différents types de dislocations pour relaxer un désaccord
paramétrique.

Pour des dislocations situées dans le plan de croissance que 1’on appelera dans la suite
du mémoire « dislocations d’interface », la force induite par la contrainte d’épitaxie est

exclusivement dirigée suivant 1’axe de croissance et vaut F_... /L =—M xgxbxsing. Il faut

misfit

toutefois remarquer que c’est alors une force de montée : cette force est perpendiculaire au

plan de glissement de la dislocation (cf Figure 2-5b).

(a) (b) i
F™ fit segment I dislocation d'interface
d'interface i \ =
: et
i Isfit / ex>0 P /; o]
- ‘ : b
: ~
B e e
fit > plan de glissement
e<0 / e ¥ i = plan de croissance
t o
dislocation ',-"

Figure 2-5 : (a) illustration de la force exercée par le désaccord de parameétre de maille sur une
dislocation traversante ; (b) schéma représentant une dislocation d’interface.

2.3.3.2.  Energie élastique relaxée par un réseau de dislocations

Dans les semi-conducteurs cubiques, ou le mécanisme de Matthews-Blakeslee est
opérationnel, les segments de dislocations d’interface sont étendus et forment un réseau carré

dans le plan d’interface [26]. Chaque dislocation relaxe une partie de 1’énergie ¢€lastique
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E, /L=—M.heb.sing.cosf. La relaxation s’opére perpendiculairement a la ligne de

dislocation. Ainsi si I’on considére un ensemble de dislocations alignées suivant une

o . . C A 1 E :
direction, la relaxation de 1’énergie élastique vaut —t =——M ayec S, la distance

s 5,

moyenne entre dislocations paralleles. En terme de déformation, chaque dislocation induit un
allongement correspondant a la composante coin de son vecteur de Burgers d’ou la
b.sin @.cos

D

déformation: Agy = . L’autre famille de dislocations est a 90° dans les semi-

conducteurs cubiques. La déformation a donc la méme valeur dans toutes les directions du
plan de base. Autrement dit, la relaxation est isotrope.
Dans les nitrures, du fait de la symétrie d’ordre 3 de la structure hexagonale, il faut

faire intervenir un facteur g =3/2 pour exprimer la déformation induite par un réseau

hexagonal de dislocations. La Figure 2-6b illustre la relaxation induite par des dislocations
d’interface reparties suivant trois directions équivalentes. La déformation induite par les

3 b.sin ¢.cos

dislocations est alors Agy = 5
D

Lorsque la structure est totalement relaxée, Agy =¢&,. Dans le cas général, la

relaxation n’est pas totale et la déformation dépend de 1’épaisseur du film. Dans ce cas, la
déformation a 1’équilibre pour une épaisseur donnée est atteinte lorsque ’énergie de la

structure est minimale. L’énergie de la structure comprend I’énergie élastique du film

g elast ) E g E
s M.h.e“ et I’énergie du réseau de dislocations %:5— %. En exprimant
. . . . . b.sin ¢.cos
I’espacement entre dislocations en fonction de la déformation o = g 5 g.cos p , on
& —&

obtient :

elast Ereseau
G(E A—F 4) 1 ED+ (‘90_5) a(ED/I-) 0.
oe

=2Mhe-—— b, X
b.sing.cosf L b.sing.cosff O

Si I’énergie des dislocations ne dépend pas de la déformation, c'est-a-dire en négligeant tout
durcissement dii a I’interaction entre dislocations, la déformation a I’équilibre vaut:

E . s .
Eequ. = _1 ol . La déformation a [D’équilibre est donc inversement
" 2Mub.ssing.cosf L h

proportionnelle a 1’épaisseur.
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Figure 2-6: réseau de dislocations rectilignes d’interface : (a) illustration d’une section
transverse avec oy la distance entre dislocations paralléles ; (b) illustration d’une vue plane

dans le cas d’un réseau hexagonal. Les vecteurs b, représentent les directions de relaxation

des trois familles de dislocations.

2.3.4. Courbure de dislocations traversantes

L’énergie de ligne des dislocations traversantes n’est pas particulicrement élevée dans
les nitrures d’éléments I1I. L’énergie de glissement est encore plus faible et n’est donc pas a
priori une barricre a la relaxation des hétérostructures. Pourtant la relaxation des
hétérostructures par des mécanismes du type Matthews-Blakeslee n’est pas observée dans les
nitrures. Ceci résulte de la structure hexagonale qui ne permet pas de générer par glissement
des segments de dislocations d’interface susceptibles de relaxer I’énergie ¢lastique due a la
contrainte d’épitaxie.

En effet, seules les dislocations dont le vecteur de Burgers comporte une composante
dans le plan de base peuvent relaxer le désaccord paramétrique lors de la croissance
d’hétérostructures le long de I’axe [0001]. Les dislocations de type ¢ sont donc inefficaces
pour la relaxation des contraintes. D’autre part, les dislocations observées dans les nitrures

épitaxiés suivant 1’axe [0001] présentent des lignes verticales. Les plans de glissement des
dislocations a et a+c sont donc des plans prismatiques {IOTO}. Les systemes de glissement

correspondants sont illustrés sur la Figure 2-7a et b. On peut constater que le segment

d’interface qui serait généré a partir d’'une dislocation traversante de vecteur de Burgers
b= <1120> serait colinéaire au vecteur de Burgers. Autrement dit, les dislocations

traversantes de type a formeraient par glissement un segment vis dans le plan d’interface et ne

relaxeraient donc pas le désaccord de maille. Il en est de méme pour les dislocations de type

a+c glissant sur les plans {IOTO}.
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Si on s’intéresse au coefficient de Schmidt, une dislocation verticale implique que

£ =90°. Le coefficient de Schmidt est donc nul. Quel que soit son vecteur de Burgers, une

dislocation verticale est donc inefficace pour relaxer la contrainte d’épitaxie.

(a)

(d)

b=1/3<11-23> {11_22}

{10-11}

Figure 2-7 : schéma représentant les systemes de glissement dans les nitrures d’¢léments I11.
Les fléches représentent les vecteurs de Burgers, les plans de glissement sont en gris. (a)

dislocation de type b=a =4 <1120 > glissant dans un plan {IOTO} (b) dislocation de type
b=a+c=%<1123> glissant dans un plan {IOTO} (c) dislocation de type b=a+c
glissant dans un plan {IOT 1} et (d) dislocation de type b =a+C glissant dans un plan {1 152}.

En fait, seules pourraient relaxer les dislocations de type a+c glissant sur des plans
inclinés du type {IOTI} ou {1152} (cf. Figure 2-7c et d). Or, ce systeme de glissement n’a
jamais été observé dans les nitrures. La nucléation de telles dislocations et leur glissement a

partir de la surface sous I’effet de la contrainte d’épitaxie pourraient tout de méme étre

envisages.
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2.3.5. Nucléation de demi-boucles de dislocations

Dans les semi-conducteurs cubiques lorsqu’il n’y a pas suffisamment de dislocations
traversantes se courbant pour relaxer la contrainte d’épitaxie, il a ét€ montré que des demi-
boucles de dislocations peuvent étre nucléées a la surface libre du film et glisser sur des plans
inclinés jusqu’a I’interface entre les deux matériaux désaccordés [26].

Dans les cristaux hexagonaux, comme nous I’avons expliqué précédemment, ce
mécanisme est susceptible de s’opérer uniquement pour les dislocations de type atc glissant

sur les plans compacts {IOT 1} ou {1 152}.

En tenant compte uniquement de 1’énergie de ligne et de 1’énergie €lastique relaxée par

une demi-boucle de dislocation, 1’épaisseur critique de nucléation de demi-boucles (h.)

vérifie :

he _ b.(l —vcos’ 05) ) [1 n ln(hcés—;lﬁjj (equ. 2-3)

sin f 2rx.e.sina.cos f.sin .

ou ¢ représente la déformation dans le plan, v le coefficient de Poisson, b le module du

vecteur de Burgers de la dislocation ; I’expression de p est donnée page 41 ; les angles « et

f ont été définis au paragraphe précédents et sont reportés dans le Tableau 2-7.

plans {1011} {1122}
o (°) 74,8 90
B 28 31,6

Tableau 2-7 : angles entre le plan de glissement et le plan d’interface (B) et entre le vecteur de
Burgers et le segment d’interface (o) pour les dislocations a+c glissant sur les plans inclinés
du GaN.

La Figure 2-8 illustre 1’épaisseur critique de relaxation par le glissement de ces
dislocations estimée d’aprés 1’équation 2-3. Sur ce graphe, figure également 1’épaisseur
critique de fissuration dont le calcul sera détaillé au paragraphe suivant. On peut constater que
cette derniére est supérieure a I’épaisseur critique de relaxation par glissement de demi-
boucles de dislocations. Or, expérimentalement, nous avons observé que la relaxation
intervient par la fissuration du film. Ce désaccord peut étre imputé au fait que le modele que
nous avons utilisé pour estimer l’épaisseur critique de relaxation via le glissement de
dislocations, est un mod¢le statique qui ne tient pas compte de la cinétique de relaxation ni de

I’énergie proprement dite de nucléation des dislocations. On peut en outre noter que les
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épaisseurs critiques observées sur d’autres familles de semi-conducteurs sont généralement

supérieures a celles déduites de relations théoriques.

1000 ——————F—————————
] \\
Y demi-boucle sur {10-11}
\ demi-boucle sur {11-22}
\ - - - —fissuration
£ 100
= ]
SU
10 T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
0,000 0,005 0,010 0,015 0,020

Figure 2-8 : épaisseurs critiques de relaxation par glissement de demi-boucles de dislocations

depuis la surface sur des plans {1011} et {1122} (les deux courbes sont superposées) et
épaisseur critique de fissuration (trait en pointillés).

2.4. Fissuration de I'(Al,Ga)N épitaxié sur GaN

La fissuration des films de nitrures intervient lorsqu’ils sont en tension. Elle a fait
'objet de nombreuses études. La fissuration concerne la croissance des nitrures sur des
substrats ayant un coefficient de dilatation thermique inférieur a celui des nitrures, comme le
silicium [31] ou le carbure de silicium (SiC) [32], ce qui induit au refroidissement une
contrainte extensive dans le film épitaxié. La fissuration de film de GaN sur saphir a aussi été
observée pour des films épais [18]. Elle a pour origine la présence d'une tension résiduelle
dans le film de GaN qui provoque sa fissuration en cours de croissance. La fissuration peut
aussi intervenir lors de la croissance d'hétérostructures ; c'est notamment le cas lorsque des
films d'(Al,Ga)N sont épitaxiés sur du GaN [33,34,35]. La fissuration intervient alors en cours
de croissance afin de relaxer la contrainte d’épitaxie.

Les fissures s'étendent généralement depuis la surface le long de I’axe de croissance
(fissuration de type I). Le fait qu’elles émergent a la surface a un effet désastreux pour la

réalisation de composants tels que les diodes ¢électroluminescentes. En effet, les dispositifs en
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nitrures sont réalisés en technologie planaire car le saphir est isolant. Les fissures verticales
sont alors des barriéres au passage du courant ¢€lectrique entre les contacts métalliques
déposés sur la face avant. Or, les distances entre fissures sont bien plus petites que la
dimension des contacts : les plus petits motifs de diodes électroluminescentes utilisés dans ce
mémoire ont une largeur de 150 um alors que la distance entre fissures est généralement de
I’ordre de la dizaine de micrometres (Figure 2-9). En outre, lors du recuit nécessaire pour
obtenir des contacts ohmiques, la présence de fissures risque d'entrainer la diffusion des
métaux en profondeur et de court-circuiter la zone active des diodes. Il est donc primordial de

pouvoir prédire 1'épaisseur critique a partir de laquelle la fissuration se produit.

- -

Figure 2-9 : microscopies optiques : (a) diodes ¢lectroluminescentes (b) film d’(Al,Ga)N
¢épitaxié sur un échantillon de GaN localement gravé (zone centrale). Un réseau de fissures est
observable sur 1’image de droite rendant impossible la réalisation de diodes
¢électroluminescentes ; noter le facteur 10 entre les deux échelles.

2.4.1. Epaisseur critiqgue de fissuration

L'étude de la fissuration de films minces est relativement récente (1990). Les premiers
calculs ont été effectués de facon analytique par Tada, Thouless, Hutchinson et Suo [36] en
considérant une relaxation linéaire le long de la profondeur des fissures. Plus récemment, des
calculs par ¢léments finis [37] ont mis en évidence une importante variation des contraintes
pres des fissures. Néanmoins 1'énergie élastique ainsi calculée ne différe des calculs
analytiques que pour des réseaux de fissures trés denses. Un des principaux résultats de cette
nouvelle branche de la mécanique des solides est que la fissuration de films contraints
uniformément intervient a partir d'une certaine épaisseur appelée 1’épaisseur critique de

fissuration. Celle-ci s'exprime par une équation générale :

: r
he = —— (equ. 2-4
£ ZMél (equ. 2-4)
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ou M est le module biaxial du matériau subissant la fissuration et & est la déformation avant

fissuration. I est 1'énergie qu'il faut produire pour former les fissures, c'est-a-dire pour créer

deux nouvelles surfaces. Ainsi I'=2y, y étant ’énergie par unité de surface des plans de

clivage le long desquels se produit la fissuration. Z est le coefficient qui permet de relier la
diminution de I’énergie ¢lastique de la structure, exprimée par unité de surface (0001), a ’aire
d’une fissure. Ce coefficient dépend donc de la géométrie des fissures : en particulier de leur
espacement et de leur profondeur.

La fissuration est un mécanisme progressif. D’abord, de petites fentes peu profondes et
non étendues (des "embryons de fissures") se forment a une épaisseur correspondant a
7=3,951 [36]. L'énergie ¢lastique augmentant avec 1'épaisseur du film, les fissures progressent
alors en profondeur et en longueur. Un réseau de fissures est enfin obtenu pour une épaisseur
correspondant a Z=1,975 dans I’équation 2-4. C'est en général a ce stade qu'on estime
I'épaisseur critique de fissuration.

Dans les hétérostructures (Al,Ga)N / GaN, les fissures sont majoritairement orientées
le long des directions <1120>. L'énergie de surface qu’il faut considérer est donc celle des
plans de clivage {1010}. Elle a été calculée ab-initio par Northrup et Neugebauer pour le

GaN [38], mais aucune valeur n’a pu étre déterminée expérimentalement.

Surfaces {1010} {1120}

2 GaN 1,89 [38]
7 0mD AN 2,512 [39]
Tableau 2-8 : énergie de surfaces du GaN.

GaN 1,97 [38]

Pour estimer la déformation du film en cours de croissance, nous avons considéré plusieurs

cas :

(1) Nous pouvons supposer qu’avant la fissuration, I'(Al,Ga)N est totalement contraint sur
le pseudo-substrat de GaN. Ceci revient a faire 1’hypothése de la croissance de
I’(Al,Ga)N sur un substrat semi-infini de GaN. Les épaisseurs critiques ainsi
déterminées sont représentées par la courbe pleine sur la Figure 2-10.

(i1) Avant le début de la croissance, le substrat de saphir est soumis a un traitement a haute
température sous flux conjugués de silane et d’ammoniac (traitement Si/N). La couche
tampon de GaN ¢épitaxiée a basse température (580 °C) a alors tendance a former des
ilots lorsque la température est augmentée (jusqu’a 1080 °C). Les ilots de GaN

coalescent ensuite progressivement lors de la croissance du film. La coalescence des



54

ilots entraine une légére tension du GaN [40]. On peut donc imaginer que non-
seulement le film d’(Al,Ga)N mais aussi celui de GaN fissurera. Dans ce cas, la

fissuration intervient lorsque [1’énergie de la structure enticre vérifie
M (h aEathg.gd ): ['/Z ou les indices 4 et g représentent respectivement 1’(Al,Ga)N et
le GaN. La déformation de I'(Al,Ga)N lorsque le GaN est en tension, est plus petite que

lorsque 1'on considere le GaN relaxé : ¢, = ¢, — &, . L'épaisseur critique de fissuration

I -Mh;.&

est alors h, =
0
Mle, — &g

. La courbe en tirets sur la Figure 2-10 est obtenue en

considérant une déformation de 6x10~* pour le GaN, ce qui est la valeur maximale

mesurée par Hearne et al [19].
Ces deux premiers cas supposent que 1’(Al,Ga)N n’induit pas de variation de la déformation
du GaN. Or, il a été reporté que la croissance d'(Al,Ga)N provoque une compression du GaN
sous-jacent [41]. Les ¢épaisseurs critiques de fissuration doivent donc étre légerement
supérieures a celles calculées dans ces deux premiers cas. En toute rigueur, il faudrait, en fait,
s’intéresser a I’ensemble des deux films et a leur interaction, ce qui est réalisée dans une
troisieéme approche.

(1i1) On considere donc une bi-couche élastique formée du pseudo-substrat de GaN et du
film d’(Al,Ga)N (cf §2.2.4). La déformation de I’(Al,Ga)N dépend alors du rapport des
¢épaisseurs entre les films de GaN et d’(Al,Ga)N. La courbe en pointillés (Figure 2-10)
illustre 1’évolution de I’épaisseur critique de fissuration ainsi calculée en fonction de la
composition en Aluminium du film d’(Al,Ga)N.

Nous ne pouvons apprécier une différence entre ces trois estimations de la déformation de
I'(ALGa)N que pour de faibles compositions d’Aluminium. Pour des compositions en
Aluminium supérieures a 20%, les épaisseurs critiques de fissuration données par ces
différentes approches sont tout a fait comparables.

Pour des films d’(Al,Ga)N dont la composition en Aluminium est de 20% ou 30%, les
épaisseurs critiques de fissuration ont été estimées expérimentalement par observation en
microscopie optique de films d’épaisseur différente. Ces films ont été épitaxiés sur des
couches de GaN d’épaisseur 2 um déposées sur substrat saphir. Des résultats tirés des
références [33,34,35] complétent les résultats de cette étude. Les mesures d'épaisseur critiques
de Hearne et al [33] ont été obtenues en notant le changement de courbure des échantillons en
cours de croissance indiquant une relaxation des contraintes. Les films de la référence [35] ont

été épitaxiés par épitaxie par jets moléculaires.
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Figure 2-10 : épaisseur critique de fissuration pour de I’(Al,Ga)N épitaxié sur GaN.

Un bon accord entre les valeurs expérimentales et théoriques de 1'épaisseur critique de
fissuration est obtenu malgré les incertitudes sur les valeurs des énergies de surface. Le fait
que D’on ait considéré les valeurs des modules biaxiaux a température ambiante et non a
température de croissance n’a pas non plus d’effet notable. Il est a noter que 1’épaisseur
critique de fissuration est faible (inférieure a lum) dés que l'on vise une composition

d'Aluminium supérieure a 10%.

2.4.2. Densité de fissures et taux de relaxation

Au dela de I'épaisseur critique de fissuration, lorsqu’on épaissit les films d’(Al,Ga)N,
le réseau de fissures a tendance a se densifier. Le Tableau 2-9 détaille les distances entre
fissures pour différents films d'(Al,Ga)N/GaN/saphir dont la composition en Aluminium est
de 20% (avec une incertitude de 1%). L’espacement moyen entre fissures diminue lorsque
I’épaisseur du film d’(Al,Ga)N augmente, puis atteint une valeur minimale de 15um a partir
d’une épaisseur de couche de 500 nm. Le méme espacement limite entre fissures (15um) a été
obtenu pour des films épais d’(Al,Ga)N dans la gamme de compositions en Aluminium 15%-

40%.
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¢chantillon h (nm) <&> (um) Emin (LM) Emax (LM)
A 200 90 15 200
B 350 30 8 100
C 500 14 7 57
D 1000 15 7 50
F 6000 15 7 40

Tableau 2-9 : distances entre fissures parall¢les (moyenne, minimale et maximale) pour des
films d’Alp20GaggoN dont 1’épaisseur varie de 200nm a 6pum.

Les distances minimales et maximales entre fissures reflétent avant tout I’inhomogénéité de la
fissuration pour les films minces, comme la Figure 2-11 I’illustre. On constate que plus la
fissuration progresse, plus le réseau de fissures s’homogénéise, la distance entre fissures

tendant a s’établir vers 15um.

Figure 2-11 : microscopie optique d’un film d’Aly20Gag 0N de 350nm d’épaisseur présentant
un réseau inhomogene de fissures.

Le fait que le réseau de fissures soit inhomogene peut fausser les mesures de déformations.
Pour contourner ce probléme, nous nous sommes placés de manicre a mesurer par diffraction
des rayons X une déformation moyenne. Pour ce faire, nous n’avons pas utilis¢ de fente
verticale en sortie du monochromateur. Le faisceau frappant I’échantillon est alors fin et

allongé. Sa hauteur est d’environ 15mm alors que sa largeur est d’environ 50um. Sachant que
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la distance maximale entre fissures est de 200 um, la mesure de la déformation s’effectue sur

une zone contenant un trés grand nombre de fissures. Le taux de relaxation 7, est ensuite
estimé en tenant compte d’une déformation thermique &, =—19x10" et d’une déformation
initiale &, =5x10~ correspondant & une croissance pseudomorphe sur GaN. Le taux de

&y — (gexp — & )

relaxation est ainsi calculé par 7, =

80
échantillon | h (nm) <> (um) | 10° X g Top (0) | Tie (%)
A 200 90 3,1 0 0,7
B 350 30 3,0 2 32
C 500 14 1,1 40 10,4
D 1000 15 0,2 66 18,4
F 6000 15 -1,6 94 31,4

Tableau 2-10 : taux de relaxation estimé par DRX et a partir des caractéristiques du réseau de
fissures dans le cas d’hétérostructures Alg20GaggoN / GaN .

Pour les différents films fissurés présentés dans le Tableau 2-10, nous avons calculé le taux de

relaxation induit par la fissuration 7, . Pour un réseau hexagonal de fissures, le taux de

. . 3 Zh . . .
relaxation s’exprime par 7 = S h étant I’épaisseur du film fissuré, L 1’espacement entre

fissures et Z le facteur géométrique défini précédemment. Pour le calculer, nous avons utilisé
I’expression polynomiale reportée dans la Référence [42] :

Z=2,0-096xh/L-250x(h/L) +70,4x(h/L) =73,2x(h/L)" +26,9x(h/L)’.

Les valeurs calculées du taux de relaxation induit par la fissuration, reportées dans le Tableau
2-10, ne sont en accord avec les valeurs mesurées par DRX que pour les deux films les plus
minces. Ces deux films sont d’ailleurs quasiment contraints (7 < 3%). Pour les films plus
épais, le taux de relaxation mesuré est beaucoup plus important que celui estimé a partir de la
densité de fissures. On peut donc supposer qu’il y a un autre mode de relaxation, a savoir

I’introduction de dislocations une fois que le film est fissuré.
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2.5. Alternatives ala fissuration

Dans les nitrures, la fissuration est un réel probleme pour réaliser des dispositifs
comprenant des films d’(Al,Ga)N relativement épais comme les diodes UV ou les diodes a
cavité résonante. Un important effort a donc été produit pour essayer de 1’éviter.

La premiére approche a été d’effectuer la croissance de couches pseudomorphes ou en
compression, autrement dit de faire croitre un film épais d’AlxGa; xN puis de réaliser des
hétéro-structures d’AlyGa;.yN / GaN dont la composition en Aluminium est suffisamment
faible pour éviter la fissuration du film. Les débuts de la croissance épitaxiale de I’AIN et des
alliages (Al,Ga)N remontent aux années 1970 [43]. Il a été montré que certaines conditions
permettaient d’améliorer la qualité des films notamment une température un peu plus élevée
que celle adoptée pour la croissance de GaN, ainsi qu’une pression plus basse. Néanmoins, du
fait d’une moindre diffusion de surface, les progres réalisés sur le GaN via la croissance 3D
ne sont pas applicables a 1I’(Al,Ga)N dés que la composition excéde quelques pourcents
d’Aluminium. De ce fait, la densit¢ de dislocations traversantes des films d’(Al,Ga)N
épitaxiés sur saphir est importante : de quelques 10° cm™ pour les faibles compositions en
Aluminium jusqu’a 10'" cm™ pour une composition en Aluminium de 80% [44]. Pour les
mémes raisons de diffusion de surface, la technique de surcroissance par épitaxie latérale
(ELO) qui permet de réduire la densit¢ de dislocations pour les films de GaN, s’avere
inopérante sur 1’alliage : elle aboutit au dépot d’ilots d’(AL,Ga)N polycristallins sur les
masques [45].

Etant donné que la croissance directe de I’(Al,Ga)N ne permet pas d’aboutir a une
qualité équivalente a celle du GaN, I'utilisation de pseudo-substrats de GaN a été privilégi¢e
pour réaliser la croissance d’(Al,Ga)N. L’insertion de films épitaxiés a basse température s’est
révélée efficace pour éviter la fissuration du film final [33,44]. Des auteurs ont aussi reporté
I’insertion de couches d’AIN et d’(Al,Ga)N ¢épitaxiées a haute température [46], ou
’utilisation de super-réseaux AIN / GaN pour éviter la fissuration du GaN sur silicium [31].
La caractérisation structurale, notamment en ce qui concerne la densité de dislocations, n’est

en général pas mentionnée. Lorsqu’il en est fait état, la densité de dislocations traversantes est

supérieure & 5x10° cm” [44], comme illustré sur la Figure 2-12.
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Figure 2-12 : (a) évolution de la densité de dislocations traversantes et de la largeur des pics
(0002) par DRX en fonction de la composition en Aluminium de films (Al,Ga)N directement
¢épitaxiés sur saphir (cercles) ou avec une couche intermédiaire d’AIN (triangles); d’apres
[44].

Nous avons réalisé la croissance de miroirs de Bragg (ALLGa)N / GaN en insérant un film
d’AIN épitaxié¢ a basse température (700°C) ou un super-réseau AIN / GaN. Dans les deux
cas, nous avons constaté une augmentation importante de la densité de dislocations
traversantes. Celle-ci vient du fait que la relaxation des contraintes s’opere alors par la
nucléation de demi-boucles de dislocations présentant des bras verticaux. Bourret et al. [47]
ont proposé un mécanisme de nucléation de telles demi-boucles de dislocations qui ne fait pas
intervenir le glissement de dislocations. L’introduction de dislocations d’interface serait alors
initiée par 1’augmentation de la rugosité du film et la formation de « plateaux ». L’image
MET réalisée sur un miroir Aly30Gag 70N / GaN épitaxié¢ a I’aide d’un super réseau AIN/GaN
permet de bien se rendre compte de ’augmentation de la densité de dislocations (Figure
2-13). Des clichés en champ sombre par microscopie électronique en transmission ont permis
de vérifier que les dislocations introduites €taient de type a. L’augmentation de la densité de
dislocations traversantes de type a est ¢galement mise en évidence par microscopie a force
atomique, comme I’illustre la Figure 2-14 réalisée sur un film ou une couche d’adaptation
d’AIN a été épitaxiée a basse température (700°C) avant la croissance des miroirs de Bragg

Al(),z()Ga()’goN / GaN.
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dislocation traversante
b=a

-«— miroir de Bragg
A|0,3G30,7N / GaN

«—— super-réseau
AIN/GaN

GaN

Figure 2-13 : image MET en section transverse d’un miroir de Bragg Aly30Gao70N / GaN
épitaxié sur GaN en ayant intercalé un super réseau AIN / GaN ; champ sombre ¢ = (1 150) :
de nombreuse dislocations traversantes ont été introduites au niveau du super-réseau ; elles
sont de type a ; leur densité est supérieure a 1x10'"cm .

Figure 2-14 : microscopie a force atomique d’un film contenant des miroirs de Bragg
Alp20GaggoN / GaN et une couche d’adaptation d’AIN épitaxié a basse température (700°C) :
de nombreuse dislocations traversantes ont été révelées par attaque chimique (densité

supérieure 8 7x10°cm ).

Plusieurs phénomenes peuvent expliquer que l’insertion de films déposés a basse
température favorise la relaxation ductile. La qualité¢ des films est moindre lorsqu’ils sont
¢épitaxiés a basse température et leur rugosité peut faciliter la nucléation de dislocations
d’interface. La présence de lacunes peut aussi permettre aux dislocations de se courber par

montée.
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Pour éviter que la croissance d’(Al,Ga)N ne se traduise par I’augmentation dramatique
de la densité de dislocations, Amano et Akasaki [48] ont proposé que la croissance de
I’(AL,Ga)N soit effectuée sur un pseudo-substrat de GaN ayant subi une gravure. L’insertion
d’un film épitaxié a basse température est, dans ce cas aussi, nécessaire pour éviter la
fissuration du film. Elle se traduit par une densité¢ ¢levée de dislocations traversantes au
dessus des bandes de GaN qui étaient masquées lors de la gravure (autour de 10'° cm™).
Toutefois la présence de facettes inclinées influence la propagation des dislocations lors de la
croissance de 1I’(AL,Ga)N. Cela permet d’obtenir une densité de dislocations traversantes
relativement faible au-dessus des tranchées (de lordre de 10° cm™), comme on peut
I’observer sur la Figure 2-15. Un masque mieux adapté lors de la gravure du GaN, devrait
d’ailleurs permettre d’augmenter la surface ou la densité de dislocations traversantes est
faible. Cependant, cette technique nécessite la gravure du GaN, et deux étapes de croissance

distinctes : elle est par conséquent relativement onéreuse.

lpm

Figure 2-15: image MET d’un film d’(ALLGa)N ¢épitaxié sur un pseudo-substrat de GaN
rainuré, d’apres [48]. Au dessus des tranchées de GaN (zone II), la densité¢ de dislocation
traversante est plus faible que dans la zone I.

Dans le méme ordre d’idée, des substrats rainurés en saphir et SiC ont été utilisés pour la
croissance du GaN et de films d’(Al,Ga)N de faible composition en Aluminium [49]. Mais
comme on peut le voir sur la Figure 2-16, la faible vitesse de croissance latérale rend difficile
la coalescence des bandes d’(Al,Ga)N et I’obtention d’un film lisse. De plus, la densité de

dislocations traversantes au dessus des plots du substrat est élevée.
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terrace

Figure 2-16 : microscopie ¢€lectronique en balayage d’un film d’(Al,Ga)N épitaxié sur un
substrat de SiC rainuré, d’apres [49]

2.6. Conclusion

Lors de la croissance de films d’(Al,Ga)N sur des pseudo-substrats de GaN, la
relaxation plastique des contraintes fait intervenir la fissuration du film. Or la présence de
fissures rend impossible la réalisation de dispositifs optoélectroniques. Les épaisseurs
critiques de fissuration sont relativement faibles et ne permettent pas de réaliser des dispositifs
comprenant des films épais d’(AL,Ga)N ou des succession de films d’(Al,Ga)N comme c’est
le cas pour les diodes électroluminescentes a cavité résonante.

La croissance directe d’(Al,Ga)N sur saphir ou I’insertion de couches intermédiaires se
traduisent par des densités élevées de dislocations traversantes. Les performances des
dispositifs sont alors fortement diminuées.

Ce constat nous a poussé a imaginer une méthode de croissance permettant de relaxer la
contrainte d’épitaxie tout en conservant une densité¢ de dislocations traversantes compatible
avec la réalisation de dispositifs optoélectroniques. C’est ce qui va étre exposé dans le

chapitre suivant.
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3. Croissance de pseudo-substrats d’(Al,Ga)N

L’hétéroépitaxie, inhérente a la croissance des nitrures d’éléments III, rend délicate
I’obtention de films d’(Al,Ga)N de bonne qualité. Nous sommes généralement confrontés au
dilemme : fissures ou dislocations. Or la fissuration est incompatible avec la réalisation de
diodes électroluminescentes et une densité ¢élevée de dislocations traversantes nuit a leurs
performances.

Nous proposons une méthode alternative pour la croissance de films d’(Al,Ga)N. Elle
repose sur la croissance latérale de 1’(Al,Ga)N qui devrait permettre de retrouver une surface
lisse apres la fissuration du film et sa relaxation via I’introduction de dislocations d’interface.
On suppose que cette méthode permettra d’obtenir un film relaxé de bonne qualité bien
qu’elle fasse intervenir des mécanismes de relaxation a priori néfastes (fissuration et

dislocations).

3.1. Description expérimentale

La croissance de nitrures d’éléments III sur saphir ne permet d’obtenir une densité de

dislocations traversantes inférieure a 5x10° cm™ que pour les films de GaN. Nous avons
donc systématiquement réalisé la croissance d’un film de GaN avant celle de 1’(Al,Ga)N. Ce
film de GaN est relativement épais (2 um), relaxé, lisse et de bonne qualité. Il sera appelé
pseudo-substrat. Dans un premier temps, les caractéristiques du pseudo-substrat de GaN
seront présentées. Puis nous évoquerons la croissance du film d’(Al,Ga)N et présenterons les
résultats obtenus sur une structure (Al,Ga)N / GaN / saphir comprenant un film de 6um

d’¢épaisseur d’Alp20Gap soN €épitaxié sur un pseudo-substrat de GaN.

3.1.1. Le pseudo-substrat de GaN

Le nitrure de gallium présente un important désaccord de maille avec le saphir
(environ 14%). De ce fait, sa croissance nécessite le dépdt a basse température d’une couche
de nucléation soit en AIN [1, 2] soit en GaN [3]. La couche de nucléation est généralement de
qualité cristallographique médiocre mais elle permet de relaxer trés rapidement la contrainte
d’épitaxie via I’introduction de dislocations a I’interface nitrure/saphir [4,5]. Suivant les
procédures utilisées, la croissance sera entierement bidimensionnelle ou, au contraire, dans les
premiers stades, la croissance tridimensionnelle (3D) sera favorisée [6]. Quoi qu’il en soit, la

croissance fera intervenir plusieurs étapes, a savoir la nitruration du saphir, le dépdt d’une
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couche de nucléation a basse température, suivi d’un traitement thermique puis de la
croissance a haute température.

Afin d’obtenir une densité de dislocations relativement faible, le traitement Si/N a été
utilisé car il permet de favoriser le mode de croissance 3D [7,8]. Lors de ce procédé,
I’exposition au silane avant le dépot de la couche de nucléation permet d’influencer la
morphologie de cette couche. La couche de nucléation élaborée a basse température, qui est
lisse et couvre tout le substrat, forme ensuite des ilots dispersés lorsque la température est
augmentée. Pendant la deuxiéme phase de croissance, les ilots grossissent et finissent par
coalescer. Pour la durée du traitement Si/N adoptée dans ce mémoire, les films de GaN
redeviennent lisses a partir d’une épaisseur d’environ 1 pm. La Figure 3-1 illustre la courbe
de réflectivité obtenue lors de la croissance d’un film de GaN. La premiére phase correspond
a la nitruration du saphir et au traitement Si/N, la deuxiéme a la croissance de la couche
tampon a 580 °C. La troisiéme phase montre la croissance a haute température, avec la
coalescence des ilots qui s’accompagne d’une augmentation d’amplitude de la réflectivité.
Une fois le film redevenu lisse, la réflectivité oscille entre 8% et 27% qui sont les valeurs

attendues.
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Figure 3-1 : courbe de réflectivité in-situ (A=543 nm) : phases (1) a (4) croissance de GaN
avec traitement Si/N ; phase (5) croissance d’Aly20Gag goN.

La densité de dislocations traversantes sur les films de GaN ainsi obtenus est comprise

entre 2 et 6x10° cm™ (cf Figure 3-2). L’observation par microscopie électronique en
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transmission a permis de déterminer les proportions des différents types de dislocations : il y a
a peu pres le méme nombre de dislocations de type a et de type a+c, et trés peu de dislocations

de type c. La largeur a mi-hauteur des spectres de DRX enregistrés sur le pic (0002), varie de
310 a 380 arcsec. La déformation dans le plan de croissance est de 1’ordre de —1,5x10 a
température ambiante. La déformation a température de croissance peut donc étre estimée a

environ 5x107*.

Figure 3-2 : microscopie a force atomique d’un film de GaN obtenu par le traitement Si/N

3.1.2. Croissance de I'AlxGa;.xN

Lors de la croissance par épitaxie en phase vapeur a base d’organométalliques
(EPVOM), les différents parametres dont nous disposons sont la température, la pression et
les débits des différents gaz.

Du fait de la forte réactivité de I’ Aluminium, la température doit étre relativement élevée afin
de réduire la présence d’oxygeéne en phase vapeur. De plus, la pression du réacteur doit étre
relativement basse afin d’éviter les réactions parasites en phase gazeuse [9,10]. Pour la
croissance de 1’(Al,Ga)N, nous avons donc utilisé une température de croissance de 1100°C et
une pression dans le réacteur de 300 mbar. Dans ces conditions et pour la gamme de
composition en Aluminium adoptée dans ce mémoire, la composition en phase solide a une
dépendance quasiment linéaire avec celle en phase vapeur [8]. La vitesse de croissance de

1’(AL,Ga)N pour les films présentés dans cette étude varie de 1,5 4 2,6 pm.h™.
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Pour les films d’(Al,Ga)N épais, nous avons observé une diminution de I’amplitude des
oscillations de la réflectivité in-situ (Figure 3-3). Cette diminution apparait aussi lors de la
croissance de film épais de GaN. Elle est probablement due a 1’absorption optique dans les

films épitaxiés.
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Figure 3-3 : courbe de réflectivité in-situ obtenue lors de la croissance d’un film épais
d’(Al,Ga)N sur un pseudo-substrat de GaN.

3.1.3. Caractérisations du film d’(Al,Ga)N

A titre d’exemples, les caractérisations réalisées sur un film d’(Al,Ga)N dont la
composition en Aluminium est de 20% et I’épaisseur de 6pm, sont détaillées. Etant donné que
I’épaisseur de ce film est trés supérieure a 1’épaisseur critique de fissuration, le film aurait di
étre fissuré. Pourtant, son observation en microscopie €lectronique a balayage a montré que la
surface de 1’échantillon ne présentait pas de fissure (cf Figure 3-4a). En observant a 1’aide
d’un microscope optique, il est toutefois possible de déceler un réseau de fissures en opérant
la focalisation en dessous de la surface (cf Figure 3-4b). Le film présente donc des fissures
enterrées. La fissuration est donc bien intervenue lors de la croissance de 1’(Al,Ga)N puis

I’épaississement du film a permis de cicatriser les fissures et d’obtenir une surface lisse.
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Figure 3-4 : (a) microscopie ¢lectronique a balayage et (b) microscopie optique focalisée sous
la surface d’un échantillon d’Alg20GaggoN de 6um d’épaisseur.

La densité de dislocations traversantes mesurée sur ce film est de 6x10° cm™. Cette
valeur est comparable aux densités de dislocations traversantes mesurées sur les films de GaN
obtenus par le traitement Si/N standard (de 3 & 6x10° cm™). Elle est inférieure d’une décade
par rapport aux meilleurs résultats reportés pour des films d’(ALLGa)N épais, de méme
composition et non fissurés [11]. La morphologie de la surface est tout a fait similaire a celle
des films de GaN ¢épitaxiés par EPVOM. On peut notamment distinguer trés clairement les
marches atomiques sur la Figure 3-5. La valeur de la rugosit¢ mesurée sur une surface de

15%15 pm? est inférieure a 1 nm, ce qui est faible pour un film de nitrure.

Figure 3-5 : microscopies a force atomique d’un échantillon d’Alp20GaggoN de 6um
d’épaisseur épitaxié¢ sur un pseudo-substrat de GaN : (a) image topologique (b) image de la
dérivée.
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La diffraction de rayons X a permis de déterminer une déformation dans le plan de
—~1,6x107 (i.e. en compression). Le taux de relaxation correspondant peut étre estimé a
environ 96 %. Le film est donc quasiment relaxé a température de croissance. La Figure 3-6
présente le spectre DRX obtenu autour de la raie symétrique (0002). L’¢épaulement vers les
faibles valeurs de @ est da au film de GaN sous-jacent. La largeur a mi-hauteur du pic relatif
a ’(Al,Ga)N est de 320 arcsec. Celle du pic asymétrique (TOIS) est de 400 arsec. La qualité

cristallographique de 1’(Al,Ga)N épitaxié suivant cette technique est donc tres bonne, et tout a

fait comparable a celle du GaN.

GaN /" (AL.Ga)N
\

| (ua.)

Figure 3-6 : balayage en w/26 du pic (0002) par DRX d’un échantillon d’Aly20GaggoN de
6um d’épaisseur épitaxié¢ sur un pseudo-substrat de GaN .

L’observation par microscopie électronique en transmission a permis de localiser les
fissures enterrées (cf Figure 3-7). Celles-ci sont allongées verticalement. Elles sont situées a
proximité de I’interface (Al,Ga)N / GaN et s’étendent essentiellement dans le film de GaN.
Leur profondeur varie de 200 nm a 1,2 pm et leur largeur va jusqu’a 100 nm. Toutefois il faut
noter que les images par MET sont obtenues aprés amincissement ionique. La forme des
fissures enterrées a donc pu étre altérée durant la préparation des échantillons MET. Nous

avons tout de méme pu vérifier que les fissures enterrées s’étendent dans les directions

<1120>, ce qui est en accord avec les observations en vue plane par microscopie optique (cf

Figure 3-4).
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fissure
enterrée

Figure 3-7 : image MET en section transverse a faible grandissement d’un film
d’Alp20GaggoN de 6pum d’épaisseur épitaxi¢ sur GaN sur saphir. L’axe de zone <1120 >
correspond a la direction des fissures enterrées.

A grandissement plus important, des dislocations peuvent étre observées non seulement a
I’interface (Al,Ga)N/GaN mais aussi dans le film de GaN en dessous de I’interface, a hauteur
des fissures (cf Figure 3-8). Ces dislocations ont donc pu permettre de relaxer le film
d’(Al,Ga)N. Elles sont éteintes dans les champs sombres (0002) indiquant qu’elles n’ont pas

de composante c. A priori, leur vecteur de Burgers est donc %4 <1120 >, ce que nous avons

vérifié ultérieurement sur des images en vue plane.

dislocation
traversante

dislocations
d'interface

fissure
enterrée

400 nm

Figure 3-8 : images MET en section transverse d’un film d’Alg20GaggoN épitaxié sur GaN sur
saphir ; champ clair en condition 2 ondes ¢ = (1 150).

Sur certains clichés, nous avons pu compter les dislocations paralleles a 1’axe de zone
[1120] : ces dislocations apparaissent donc sous forme d’un point sur I’image. Leur densité
(1) est estimée grossiérement & 1,4x10~° cm™. A partir de cette valeur, en supposant que la
direction de leur vecteur de Burgers est a 60° de leur ligne et en estimant qu’elles représentent

un tiers des dislocations d’interface (3 directions <1120> équivalentes), on obtient la
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3. B

déformation équivalente : Agp = 5/1 X a? ~58x107. Cette estimation est légérement

supérieure a la déformation due au désaccord de maille de 1’Aly20Gag soN épitaxié sur GaN.
Ainsi, il semble clair que ce sont les dislocations d’interface qui ont permis de relaxer la
contrainte d’épitaxie.

La densité de dislocations traversantes entre les fissures enterrées est comparable dans
le film de GaN et celui d’(Al,Ga)N. Seules quelques dislocations traversantes partent des
zones a la verticale des fissures enterrées (cf Figure 3-9). Mais au final en tenant compte de
I’espacement entre fissures et d’une épaisseur de 100 nm pour I’échantillon aminci pour
I’observation par MET, nous estimons que les dislocations qui y sont générées induisent une

augmentation de la densité de dislocations traversantes de 2 & 3x10°® cm™. Malgré cette

1égére augmentation, la densité finale de dislocations traversantes (6x10° cm?) est tout a fait
acceptable pour I’¢laboration de diodes électroluminescentes. Elle est inférieure d’un ordre de
grandeur aux meilleures valeurs reportées pour des films d’(Al,Ga)N. Ce résultat représente

donc I’état de I’art pour la croissance d’(Al,Ga)N.

dislocation
traversante

Aly ,Gag gN
fissure enterrée

GaN

Figure 3-9 : image MET en section transverse d’un film d’Aly20Gag goN épitaxié sur GaN sur
saphir : des dislocations traversantes peuvent &tre observées a la verticale des fissures

enterrées ; champ sombre g = (1 150).

La Figure 3-10 présente des spectres EDX réalisées a la verticale d’une fissure
enterrée et dans le volume du film d’(AL,Ga)N. Une quantification précise de la composition
en Aluminium n’a pas été possible du fait de la largeur de la zone sondée. Néanmoins, il
apparait clairement que la composition en Aluminium a la verticale des fissures enterrées est

inférieure a celle présente dans le reste de la couche d’(Al,Ga)N. Il y a donc eu probablement
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un transport de masse. Cela a dii permettre de former les cavités dans le GaN et favoriser la

cicatrisation des fissures de 1’(Al,Ga)N.

Al

Figure 3-10 : image MET en section transverse d’un film d’Aly20Gag goN épitaxié sur GaN sur
saphir (a) et spectres EDX enregistrés dans la matrice d’(Al,Ga)N (b) et a la verticale d’une
fissure enterrée (c): la composition en Aluminium a la verticale des fissures enterrées est
inférieure a la composition nominale du film d’(Al,Ga)N.

3.2. Mécanismes de la relaxation

La croissance d’un film épais d’Alp20GagsoN a permis de vérifier qu’il était possible
d’obtenir un film lisse d’(Al,Ga)N relaxé et de bonne qualité. Dans ce film, des fissures
enterrées et des dislocations d’interface ont été observées. Les fissures enterrées s’étendent
verticalement au dessous de I’interface (Al,Ga)N/GaN. Certaines dislocations d’interface se
trouvent dans le film sous-jacent de GaN a hauteur des fissures enterrées. La densité des
dislocations d’interface permet de rendre compte de la relaxation de 1’(Al,Ga)N.

Au vu de ces observations, nous proposons un scénario pour expliquer la relaxation
des contraintes dont nous allons détailler chaque étape. Il comprend :

e la fissuration du film d’(Al,Ga)N,

e I’introduction de dislocations d’interface,
e la propagation des fissures au GaN,

e J’achévement de la relaxation,

e et la cicatrisation des fissures.
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3.2.1. Fissuration de I'(Al,Ga)N

Etant donné qu’aucune couche intermédiaire n’est insérée avant la croissance de
I’(Al,Ga)N, celui-ci fissure rapidement. La fissuration des films d’(Al,Ga)N épitaxié sur GaN
a été détaillée dans la partie 2.4. Pour de 1’ Aly20GaggoN épitaxié sur GaN, 1’épaisseur critique
de fissuration que nous avons mesurée est comprise entre 150 et 200 nm. Le taux de
relaxation calculé a partir de la distance entre fissures est faible. Pour des films dont

I’épaisseur d’ Al 20Gag goN est inférieure a 350 nm, ce taux est inférieur a 3%.

3.2.2. Introduction de dislocations d’'interface

Une fois que des surfaces prismatiques ont été crées par la fissuration, des dislocations
d’interface peuvent étre introduites. Elles ont comme vecteur de Burgers 4 <1120> et

glissent dans le plan de base. Ces dislocations sont celles qui ont la plus faible énergie de
ligne car celle-ci est proportionnelle au carré de la longueur du vecteur de Burgers. L’énergie
de Peierls correspondant a ce systéme de glissement est une des plus faibles (cf §2.3.2). La
nucléation des dislocations d’interface peut s’opérer par I’extension de demi-boucles. A la
différence du mécanisme de Matthews-Blakeslee ou les demi-boucles de dislocations glissent
sur des plans inclinés, ici les dislocations sont beaucoup plus efficaces pour relaxer la
contrainte d’épitaxie dans la mesure ou la relaxation s’opére sur I’intégralité de 1’épaisseur du
film d’(Al,Ga)N.

L’introduction de dislocations d’interface permet de réduire la tension du film
d’(Al,Ga)N. Nous avons d’ailleurs vérifi¢ que la densité de ces dislocations permettait de
rendre compte de la relaxation totale du film d’(Al,Ga)N. La diminution de la tension de
I’(Al,Ga)N s’assortit de la contraction des surfaces d’(Al,Ga)N comprises entre les fissures.
Autrement dit, I’introduction de dislocations d’interface entraine I’écartement des bords des
fissures, comme nous 1’avons schématis¢ sur la Figure 3-11. D’une facon générale, la
déformation correspond au rapport de 1’allongement sur la longueur. Dans le cas présent, nous
avons donc Ag = g\% ou O, représente 1’écartement entre les bords des fissures, Wc

c
I’espacement moyen entre fissures paralléles, le facteur g=1,5 venant de la symétrie d’ordre 3
du réseau de fissures. On peut donc estimer 1’espace laissé entre les bords des fissures par :
- W, xAg,
g

flancs d’une fissure peut étre estimé a 50 nm lors de la relaxation totale de 1’Aly20Gag soN

Oc . Pour une distance moyenne entre fissures de 15 pm, I’espacement entre les
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(Agp= 5x107). Cette valeur est comparable a la largeur des fissures enterrées observées par

MET.

@  w

Figure 3-11 : illustration de la géométrie de fissures avant (a) et apres (b) I’introduction de
dislocations d’interface : la relaxation du film d’(Al,Ga)N provoque I’espacement des flancs
des fissures.

3.2.3. Propagation des fissures au GaN

La présence de fissures enterrées dans le film de GaN ne peut s’expliquer a priori que
par la présence d’une contrainte en extension dans le GaN. Or, méme si la croissance de GaN
a tendance a faire apparaitre une légeére tension du fait de la coalescence des ilots, celle-ci ne
provoque la fissuration des films qu’au-dela de plusieurs dizaines de micrometres [12].
D’autre part, il a été reporté que la croissance d’(Al,Ga)N sur GaN induisait la mise en
compression du film sous-jacent de GaN [13], conformément au modele élastique bicouche
que nous avons introduit dans la section 2.2.4.

Récemment, pour expliquer la propagation des fissures dans les substrats, un modele a
été développé par Zhang et al. [14]. Dans ce modele, il est fait I’hypothése qu’aucune
contrainte n’est présente dans le substrat. La prise en compte de la propagation des fissures au
substrat se traduit par une légeére modification du facteur géométrique Z. Il vaut alors
7=2,0756. D’apreés ce modele, I’épaisseur critique est donc un peu plus faible que celle que
nous avions reportée au chapitre 2.4 (4,8% plus faible). Et la profondeur des fissures vaut 1,2
fois I’épaisseur du film épitaxié. Lors de la fissuration, I’épaisseur du film d’(Al,Ga)N est de
I’ordre de 200 nm. Les fissures ne devraient donc pas s’étendre au-dela de 40nm au-dessous
de I’interface (Al,Ga)N/GaN. La prise en compte de la compression induite sur le film de
GaN par la croissance de 1’(Al,Ga)N réduirait encore la profondeur des fissures. Or ce n’est
pas ce qui est observé: certaines fissures enterrés s’étendent verticalement sur toute
I’épaisseur du GaN. L’hypothese la plus vraisemblable est que la fissuration proviendrait de la

discontinuité du champ de contraintes dans le GaN a I’aplomb des fissures.
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Des ¢études par éléments finis ont montré que la présence de films contraints, lorsque
ces derniers étaient structurés latéralement, générait des contraintes dans le substrat. C’est
notamment le cas lors de 1’épitaxie locale d’hétérostructures et lors du refroidissement apres
un dépot effectué a haute température. Les résultats reportés par Jain et al sur des bandes de
SiGe épitaxiés sur un substrat de silicium [15] peuvent dans un certaine mesure é&tre
transposés a notre étude. En effet, le rapport des modules d’¢lasticité¢ entre le matériau
constituant les bandes et le substrat sont voisins dans ces deux cas. Il est de 0,9 dans la plupart
des simulations effectuées par Jain et al, alors qu’il vaut 1 dans notre cas. La structure simulée
consiste en une bande de largeur 2L et d’épaisseur h, déposée sur un substrat semi-infini. Pour

un film couvrant entiérement le substrat, la contrainte du film serait o, (assimilable a la

contrainte d’épitaxie).
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Figure 3-12 : contrainte dans le substrat d’apres [15] lors du dép6t d’une bande contrainte ; la
bande a une épaisseur h et une largeur 2L ; elle se situe entre x=0 et x=2L ; o, représente la

contrainte d’épitaxie. Par analogie avec les films fissurés d’(Al,Ga)N illustrés sur la Figure
3-11, il est vraisemblable que la contrainte dans le GaN présente une discontinuité au niveau
des fissures. Elle passe notamment de la compression a la tension. D’apres ces calculs, la
tension du GaN sous I’ouverture laissées par les fissures serait de 1’ordre de la moiti¢ de la
contrainte présente dans le film d’(Al,Ga)N.

La contrainte présente dans le substrat (cf Figure 3-12) est relativement faible sous la
bande. Mais elle présente une discontinuité au niveau des bords de la bande. Elle passe
notamment de la compression sous les bandes a la tension entre les bandes (en prenant

o, >0). Le maximum d’intensité de la contrainte dans le substrat est d’environ la moitié¢ de

la contrainte présente dans la bande. Maintenant si au lieu d’une bande, on considére deux
bandes légerement séparées (comme c’est le cas pour nos films fissurés), il faut superposer la
contribution de chacune des bandes. De ce fait, nous pouvons estimer que la contrainte
présente dans le GaN sous I’ouverture laissée par les fissures, est comparable a la contrainte

présente dans le film d’(Al,Ga)N avant que les fissures ne se propagent au GaN.
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Nous avons expliqué précédemment que I’ouverture des fissures était induite par
I’introduction de dislocations a I’interface (Al,Ga)N/GaN. Celles-ci opérant une relaxation

partielle des contraintes, la contrainte o, qu’il faut considérée est donc plus faible que la

contrainte initiale due a 1’épitaxie. Nous avons vu que le réseau de fissures n’évoluait plus a
partir d’une épaisseur d’(Al,Ga)N d’environ 500 nm alors que pour cette épaisseur le taux de
relaxation est inférieur a 50% (cf paragraphe 2.4). La contrainte en tension dans le GaN doit
donc étre au moins égale a la moitié de la contrainte d’épitaxie. Or, I’épaisseur du pseudo-
substrat de GaN (~2 pum) est beaucoup plus grande que 1’épaisseur critique de fissuration de
I’ Alp20GagsoN (~0,2 um). La propagation des fissures au GaN peut donc étre expliquée par la
contrainte en extension du GaN sous les ouvertures laissées par 1’écartement des flancs de

fissures.
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Figure 3-13 : illustration des contraintes présentes dans les films fissurés (Al,Ga)N/GaN :
aprés la relaxation partielle du film d’(Al,Ga)N, une contrainte en tension apparait dans le
film de GaN sous les fissures.

3.2.4. Interactions entre dislocations d’interface

Une fois que les fissures se sont propagées au GaN, des dislocations peuvent étre
introduites dans le film de GaN et glisser dans le plan de base. Elles permettent de relaxer la
contrainte extensive dans le film d’(AL,Ga)N '. Mais dans le méme temps, elles induisent au-
dessus de leur ligne une compression dans le GaN. Cela se traduit par une force qui tend a les
amener dans I’interface comme nous ’avons déja mentionné dans le paragraphe 2.3.3.1. La

valeur de cette force s’exprime par F_,,, = —M xe&xb, ou b, représente la composante coin

misfit

du vecteur de Burgers et ¢ la déformation dans le plan de base présente dans le film de GaN

avant 1’introduction de la dislocation. Or, des dislocations d’interface ont été observées dans

"Et si il y a une contrainte résiduelle en tension dans le GaN prés de la fissure, la nucléation de ces dislocations
peut étre favorisée afin de relaxer celle-ci.
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le film de GaN. Nous pouvons donc penser qu'une autre force en compensant la force due a la
compression du GaN soit responsable de la répartition des dislocations d’interface. Nous
avons observé que les dislocations étaient relativement proches. Les forces d’interactions
entre dislocations pourraient donc expliquer que des dislocations soient introduites dans le

film de GaN.

dislocations
d'interface

point d'ancrage

dislocation
traversante

Figure 3-14 : image MET en section transverse d’un film d’Alp20GaggoN épitaxié sur GaN
sur saphir, champ clair g = (10 1 0) : de nombreuses dislocations d’interface sont présentes

dans le film de GaN en dessous de I’(Al,Ga)N ; de plus on peut observer I’ancrage des
dislocations d’interface le long d’une dislocation traversante.

Afin d’estimer la force d’interaction entre dislocations, considérons tout d’abord la force
qu’exerce une dislocation d’interface sur une autre dislocation d’interface parall¢le. Soient z
leur espacement vertical et x leur espacement dans le plan de base. On suppose que 1’angle

(@) entre le vecteur de Burgers et la ligne est le méme pour les deux dislocations. Pour

qu’elles puissent contribuer a la relaxation de la contrainte d’épitaxie, il est évident qu’elles
doivent avoir des composantes coin de méme signe. Par contre, afin de minimiser la répulsion
entre elles, leurs composantes vis seront a priori opposées. Dans ces conditions, la force

d’interaction entre dislocations d’interface paralleles s’exprime par : [16]

= b’ z!3x2 +22! z
fa 2 2 =
inter disloc// — Ke.Sll’l ¢ 5 SR —KS.COS ¢ﬁ Z
(x> +2?) X2 +1
2 2 2
. X\X" —2Z X _
+—| K,.sin’ ¢ —K,.cos” g———|X
27 (x> + 27 x> +2*
X" +Z

ou Z est un vecteur unitaire porté par I’axe de croissance et X un vecteur unitaire contenu
dans le plan de base et perpendiculaire a la direction des dislocations. Les valeurs des

coefficients énergétiques K ont été données au paragraphe 2.3.2 (les indices e et s
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correspondent respectivement aux composantes coin et vis). Pour des dislocations a 60°, la
composante coin a beaucoup plus de poids que la composante vis : la prise en compte de
I’attraction des composantes vis n’entraine que 23% de diminution de la force. En premicre
approximation, la contribution des composantes vis a la force d’interaction entre dislocations

paralléles sera donc négligée. Pour des dislocations coins alignées verticalement ', la force de
K.bZ 1

répulsion se réduit alors & F :
2r 2

inter _ disloc// =

Ainsi, si une dislocation est présente a I’interface, nous pouvons supposer qu’une deuxieme
dislocation sera introduite a une distance telle que la force d’interaction entre les dislocations
d’une part et la force due a la compression du GaN d’autre part se compensent. Nous pouvons

. : . . : . b.K, 1
donc estimer I’espacement vertical entre dislocations d’interfacea z =—=—>— ou ¢ estla

2zM ¢
déformation dans le GaN.
Si ’on s’intéresse maintenant a la déformation dans le film de GaN, elle peut étre estimée a
partir du modele élastique multicouche (cf §2.2.4). En considérant que la propagation des

fissures au GaN se produit pour une épaisseur d’(Al,Ga)N de 400 nm et que le taux de

relaxation vaut alors 50%, la déformation du GaN est alors d’environ &g, ~-4x107". La

distance verticale entre dislocations vaut alors z* ~36nm. La force due a I’interaction entre
dislocations étant constante dans toute I’épaisseur du GaN, I’espacement vertical entre
dislocations paralleles sera répété a mesure que des dislocations seront introduites plus en
profondeur dans le GaN. La distance verticale minimale entre dislocations a été estimée par
MET a environ 40 nm verticalement. Un bon accord est donc obtenu entre la valeur
expérimentale et I’estimation tenant compte de l’interaction répulsive entre dislocations
d’interface. En outre, I’espacement entre dislocations est inversement proportionnel a la
déformation. Or, la déformation dans le GaN est trés inférieure a celle rencontrée dans
I’(AL,Ga)N. Ceci explique que des dislocations d’interface aient été observées dans le film de
GaN et non dans celui d’(Al,Ga)N, la force de répulsion entre dislocations et celle due a la
contrainte d’épitaxie étant inférieures a celles rencontrées si les dislocations se trouvaient
dans le film d’(ALGa)N.

Ce paragraphe a donc expliqué comment s’opérait la distribution des dislocations
d’interface. On peut donc conclure que pour limiter les interactions entre dislocations

d’interface, leur espacement doit étre le plus important possible. Pour cela, il faut les

" On parle alors de « small angle pure tilt boundary »
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introduire hors de I’interface dans le matériau le moins contraint, c'est-a-dire dans le film

sous-jacent de GaN.

3.2.5. Interaction avec les dislocations traversantes

Le role des interactions entre dislocations d’interface ayant été déterminé, il faut
maintenant tenir compte de la présence de dislocations traversantes. En effet, une fois que les
dislocations d’interfaces auront été nucléées au niveau des fissures, elles vont glisser dans le
plan de base afin de relaxer la contrainte d’épitaxie. Lors de leur glissement, elles vont
rencontrer des dislocations traversantes. L’effet de leur interception sera plus ou moins
important sur la relaxation suivant le type de la dislocation traversante. D’une manicre
générale, lorsque deux dislocations se croisent, chacune acquiert un décrochement (ou
«jog») correspondant au vecteur de Burgers de 1’autre. Leur énergie de création est
suffisamment faible pour ne pas avoir d’influence sur la relaxation des contraintes. Cependant
si les décrochements produits sur les dislocations d’interface sont hors du plan de croissance,
ils limitent leur glissement et peuvent donc freiner la relaxation.

Considérons une dislocation traversante de vecteur de Burgers b=a comme illustré sur
la Figure 3-15. Lorsqu’une dislocation d’interface intercepte une dislocation de ce type, le
décrochement qui se forme sur la dislocation d’interface est dans le plan de base et ne limite
donc pas son glissement. Cependant, pour former le décrochement équivalent sur la
dislocation traversante, il faut pouvoir la faire glisser dans la direction du vecteur de Burgers
de la dislocation d’interface. Pour ce faire, il faut que les deux dislocations aient des vecteurs
de Burgers colinéaires (Figure 3-15 b). Dans les 2/3 des cas, les vecteurs de Burgers ne sont
pas colinéaires. Il est probable que la dislocation d’interface s’étende de part et d’autre de la
dislocation traversante (Figure 3-15¢). On parle alors d’ancrage de dislocations (ou

« pinning »).

(a) (b) (c)
o
i
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Figure 3-15 : intersection d’une dislocation d’interface avec une dislocation traversante de
type a: (a) avant I’intersection, (b) formation de jogs et (c) ancrage de la dislocation
d’interface sur la dislocation traversante; les fleches correspondent aux vecteurs de Burgers
des dislocations.
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Le méme processus apparait lors de I'intersection d’une dislocation d’interface avec une
dislocation traversante vis (de type c) ou mixte (at+c). Dans ce cas, c’est la formation du
décrochement sur la dislocation d’interface qui est problématique. En effet, ce décrochement
ayant une composante suivant I’axe de croissance, sa formation impliquerait le glissement de
la dislocation d’interface sur un plan prismatique ; il faudrait alors qu’elle soit vis et elle

n’aurait alors aucun effet sur la relaxation de la contrainte d’épitaxie (Figure 3-16b).

(a) (b)
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Figure 3-16 : intersection d’une dislocation d’interface avec une dislocation traversante de
type ¢ : (a) avant I’intersection (b) formation de jogs (c) ancrage de la dislocation d’interface
sur la dislocation traversante.

Il n’est donc pas surprenant d’avoir observé 1’ancrage de dislocations d’interface le long
d’une dislocation traversante, comme nous 1’avons montr¢ sur la Figure 3-14. Il faut toutefois
préciser que le blocage des dislocations d’interface au niveau d’une dislocation traversante
peut aboutir a la formation d’une boucle autour de la dislocation traversante (cf Figure 3-17).

C’est le mécanisme d’Orowan [17]. La dislocation d’interface peut ensuite continuer a glisser.

(a) (b)

Figure 3-17 : formation d’une boucle de dislocation autour d’une dislocation traversante lors
du glissement d’une dislocation d’interface : (a) ancrage de la dislocation d’interface sur la
dislocation traversante (b) glissement de la dislocation d’interface aprés la formation d’une
boucle de dislocation autour de la dislocation traversante.
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3.2.6. Cicatrisation des fissures

La cicatrisation des fissures repose sur la croissance latérale de I’(Al,Ga)N.
L’anisotropie de croissance du GaN a fait I’objet de nombreuses ¢tudes. Elle est notamment
utilisée dans la technique de ’ELO (epitaxial lateral overgrowth) afin de réduire la densité de
dislocations traversantes [6]. La croissance latérale de 1’(Al,Ga)N est plus difficile a obtenir
que celle du GaN du fait d’une plus faible diffusion de surface de 1I’Aluminium. Elle repose
cependant sur les mémes mécanismes.

Lors de la croissance d’un matériau semi-conducteur I1I-V par EPVOM, I’anisotropie
de croissance provient de 1’incorporation des espeéces moléculaires diffusant en surface sur
des sites cristallographiques préférentiels. La vitesse de croissance est essentiellement
controlée par la diffusion des espéces chimiques (« adatomes») sur la surface. Par
conséquent, I’anisotropie de croissance dépend fortement des parameétres de croissance tels
que la température, le rapport V/III en phase vapeur, la pression dans le réacteur et la
composition du gaz vecteur (Np,H;). Les flux de dopants ont aussi un effet notable sur
I’anisotropie de croissance, ceci vient du fait que certains de ces atomes bloquent
I’incorporation des adatomes sur certains sites cristallographiques, ou favorisent leur
diffusion.

Lorsque différentes facettes sont présentes, comme c’est le cas apres la fissuration du
film d’(Al,Ga)N, elles ne progressent généralement pas a la méme vitesse. La Figure 3-18
illustre les facettes présentes sur un film fissuré. Les fissures s’étendent essentiellement le
long des directions <1120>. Par conséquent, les films d’(Al,Ga)N fissurés présentent des
facettes {1010 }. Pour que ces fissures puissent étre cicatrisées sans nécessiter une épaisseur

importante d’(Al,Ga)N, il faut que le rapport des vitesses V_ 7 /V<0001> soit le plus important

possible, c'est-a-dire qu’il faut favoriser la diffusion des especes sur le plan de croissance afin

de permettre un transport de matiere vers les fissures et I’incorporation préférentielle des

adatomes sur les facettes {1010 }.
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<11-20>
(0001)
[0001] /
{10-10}

Figure 3-18 : représentation schématique des films fissurés ; sont représentés la direction des
fissures <1120>, la direction de croissance [0001], le plan de croissance (0001) et les
facettes des fissures {1010}

Les réactions chimiques (que ce soit entre la phase vapeur et la surface, ou au niveau de
I’incorporation des adatomes) ne sont pas suffisamment connues pour que nous puissions
modéliser correctement la cinétique de croissance de I’(Al,Ga)N en fonction des facettes
cristallographiques et des conditions de croissance. Afin de déterminer les conditions
optimales de croissance pour cicatriser les fissures, nous nous appuierons donc sur les études
effectuées sur du GaN épitaxié par surcroissance latérale (ELO) en EPVOM.

En général, I’épitaxie par surcroissance latérale (ELO) est réalisée a partir de bandes
orientées suivant la direction <1010>. La température et la pression permettent de discerner
différentes régions en fonction de la morphologie des bandes, comme illustré sur la Figure
3-19. Dans les zones I et II, les bords des bandes présentent des facettes {1122}. En
augmentant la température et en diminuant la pression, les bords ont tendance a se redresser
jusqu’a devenir des facettes verticales {1120} dont I’avancée permet d’obtenir la coalescence
des bandes pour une épaisseur réduite de GaN (zones III et IV).

Lorsque les bandes sont orientées suivant la direction <1120>, 1’aspect des bandes est
fondamentalement différent. Quelle que soient les conditions de température et de pression, la
croissance se fait sur les plans {1011} et on observe des bandes & section triangulaire.
L’obtention d’une surface plane apres coalescence des bandes de GaN est difficile dans ce cas

et nécessite une épaisseur importante.
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Figure 3-19 : morphologie du GaN obtenu par ELO a partir de bandes orientées suivant la
direction <1010> (a) ou <1120> (b), en fonction de la température de croissance et de la
pression du réacteur, d’apres [18].

La morphologie obtenue par ELO peut étre traduite en terme de vitesse de croissance relative
en fonction des orientations, ce qui permet de s’affranchir de la période des bandes. La Figure
3-20 illustre schématiquement la variation des vitesses de croissance relatives en fonction de
la pression et de la température. Il faut noter que plus la vitesse de croissance est élevée dans
une direction, plus les facettes correspondantes auront tendance a disparaitre. La coalescence
des bandes d’ELO correspond donc a une vitesse relative de croissance du plan (0001) la plus

faible possible par rapport a celles des plans prismatiques.
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Figure 3-20 : évolution des vitesses de croissance relative en fonction de la pression et de la
température pour des bandes de GaN ¢élaboré par ELO d’aprés [18] ; la direction des bandes

est respectivement <10 10> (a) et <1120> (b).

Dans les films d’(Al,Ga)N fissurés, les fissures s’étendent le long des directions

<1120>. 11 s’agit donc des conditions les moins favorables a la coalescence des bandes, et
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donc a la cicatrisation des fissures. D’aprés la Figure 3-20, le rapport des vitesses

V_oies Voo Teste relativement constant dans la gamme de pression et de température
étudiée par Hiramatsu et al. Par contre, le rapport V_ . /N . augmente avec la

température et la diminution de la pression. Afin de favoriser la cicatrisation des fissures,
nous nous sommes donc placés a une température relativement élevée (1100°C) et une
pression basse (300mbar). Ces conditions sont d’ailleurs propices a la qualité de 1’(Al,Ga)N.
De plus, nous avons utilisé un fort débit d’ammoniac ce qui permet d’avoir un rapport V/III
¢levé en phase vapeur. Il a été reporté en particulier que des arréts de croissance sous flux

d’ammoniac (ce qui correspond a un rapport V/III infiniment grand) permettaient de stabiliser
les facettes {1010} par rapport aux surfaces {1011} [19]. Avec un rapport V/III trop faible

(~2800), nous avons observé des facettes {1011} a I’émergence des fissures (cf Figure

3-21).

Y iy

Y% o— @

Figure 3-21 : microscopie €lectronique en balayage d’un film fissuré d’(Al,Ga)N épitaxié sur
GaN : (1) fissure enterrée dans le GaN et (2) facettes inclinées {1011} au niveau de
I’émergence de la fissure.

Pour les films épais d’(Al,Ga)N ou nous recherchions a cicatriser les fissures, un rapport V/III
supérieur a 4000 a été utilisé. Dans ce cas, les fissures ont généralement pu étre cicatrisées. 11
ne restait alors que des fissures enterrées.

Nous voudrions d’ailleurs signaler que des fissures enterrées ont déja été observées sur des
films épais de GaN épitaxiés sur saphir [20] ainsi que sur des films de GaN trés fortement

dopés [21].
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3.2.7. Cicatrisation des fissures vs. relaxation des contraintes

L’introduction de dislocations a partir des fissures ne peut se faire que si les fissures
émergent a la surface. En effet, les dislocations d’interface peuvent étre vues comme des
demi-plans supplémentaires qui s’étendent de I’interface (Al,Ga)N/GaN jusqu’a la surface
libre (0001) de 1’échantillon. Il n’est possible d’introduire ces demi-plans que si il existe des
surfaces prismatiques libres. Ainsi, la croissance latérale et la relaxation des contraintes sont
deux mécanismes compétitifs. Une fois les fissures cicatrisées, la relaxation des contraintes
est interrompue. Et si la vitesse de croissance latérale est trop élevée, la relaxation des

contraintes peut n’étre que partielle.

3.2.8. Intérét des fissures enterrées

Nous avons vu que les dislocations d’interface permettaient de relaxer efficacement la
contrainte d’épitaxie alors que seules les dislocations traversantes dégradent les propriétés des
dispositifs. La limitation de I’insertion de couches intercalaires (cf paragraphe 2.5) vient du
fait que les dislocations d’interface qui y sont introduites, présentent des bras verticaux qui se
propagent jusqu’a la zone active du dispositif. Une dislocation étant un défaut linéaire, pour
que ses deux extrémités ne se propagent pas jusqu’au dispositif, il faut que des fissures
enterrées interviennent pour servir de zones d’ancrage pour ces dislocations. Le fait de
pouvoir laisser des cavités dans les couches (Al,Ga)N/GaN aprées la cicatrisation des fissures
est donc primordial dans notre procédé¢. La densité de dislocations traversantes des films n’y

est alors que peu augmentée.

3.2.9. Résumé du scénario de la relaxation

Le schéma ci-dessous résume les principales étapes du scénario de la relaxation que
nous proposons. Lorsque le film d’(Al,Ga)N dépasse I’épaisseur critique de fissuration, un
réseau de fissures apparait (b). Les fissures présentent des facettes qui sont des surfaces
prismatiques libres a partir desquelles des dislocations peuvent étre nucléées et glisser le long
de l'interface (Al,Ga)N / GaN (c). L’introduction de ces dislocations s’accompagne de la
contraction du film d’(Al,Ga)N et donc d’une ouverture conséquente entre les bords des
fissures. Une contrainte en tension apparait alors dans le film de GaN sous les ouvertures
laissées par les fissures. Ceci aboutit a la propagation des fissures au film de GaN (d).
L’introduction de dislocations dans le film de GaN contribue alors a la relaxation de la

contrainte d’épitaxie (e). Une fois la relaxation achevée, la croissance latérale de 1’(Al,Ga)N
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permet de cicatriser les fissures et d’obtenir une surface lisse (f) sur laquelle un dispositif

pourra étre réalisé.

a b G

_(AI,Ga)N ] _V V ] J ‘____L _L_J L

GaN

Figure 3-22 : schéma illustrant le procédé de croissance d’(Al,Ga)N et le scénario de la
relaxation: (a) croissance pseudomorphe d’(Al,Ga)N sur GaN (b) fissuration du film
d’(Al,Ga)N (c) introduction de dislocations a I’interface (Al,Ga)N / GaN (d) propagation des
fissures au film de GaN (e) ach¢vement de la relaxation (f) cicatrisation des fissures.

3.3. Evolution de larelaxation en fonction de I’épaisseur

Nous avons démontré qu’il était possible d’obtenir un film d’(Al,Ga)N relaxé, de
bonne qualité et sans fissure émergente. La densité de dislocations traversantes obtenue est
tout a fait comparable a celle des films de GaN épitaxiés par EPVOM. Un tel film pourra étre
utilisé comme pseudo-substrat pour la croissance de miroirs de Bragg dont le parameétre de
maille moyen devra étre accordé sur celui de 1I’(AL,Ga)N. Il sera ainsi possible de réaliser des
diodes électroluminescentes a cavité¢ résonante dont les performances ne seront pas altérées
par une trop forte densité de dislocations traversantes.

Une des conditions essentielles lorsqu’on veut produire des dispositifs, est d’avoir un
procéd¢é maitrisé, reproductible et dont le cott soit le plus faible possible. Notre méthode a
I’énorme avantage par rapport aux techniques faisant intervenir la gravure localisée du GaN
[22,23] de ne présenter qu'une phase de croissance et de ne pas nécessiter d’étape
technologique. Cependant, un effort supplémentaire peut étre fait afin de réduire 1’épaisseur
du film d’(Al,Ga)N (donc le cofit) et de controler la relaxation de 1’(ALLGa)N. Ces deux
objectifs sont d’ailleurs intimement liés puisque la cicatrisation des fissures ne doit s’opérer
qu’apres la relaxation totale de 1’(Al,Ga)N. Nous avons donc étudié 1’évolution du taux de

relaxation en fonction de 1’épaisseur du film d’(Al,Ga)N.
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3.3.1. Caractérisation macroscopique

Le bati de croissance EPVOM que nous avons utilisé ne permet pas de mesurer les
contraintes pendant la croissance. Les films ont donc été caractérisés apres croissance. En
particulier la déformation a été mesurée par diffraction de rayons X. La croissance
d’échantillons d’épaisseur différente a été réalisée afin de déterminer 1’évolution de 1’état de
contraintes de ces films en fonction de leur épaisseur. La composition en Aluminium a été
maintenue a environ 20%.

La Figure 3-23 illustre 1’évolution de la déformation de I’(Al,Ga)N en fonction de
I’épaisseur du film. Les carrés représentent les échantillons bruts de croissance. Nous pouvons
remarquer que les films d’(Al,Ga)N les plus minces (jusqu’a 350 nm ; échantillons A et B)
présentent une déformation d’environ 3x107° A température ambiante. Ramenée a
température de croissance, cette valeur correspond a la déformation d’épitaxie de
1I’Alp20GagsoN sur GaN. Autrement dit, les films minces d’(Al,Ga)N sont quasi-totalement
contraints bien qu’ils soient fissurés. A I’opposé, les films les plus épais (E et F) présentent
une contrainte en compression a température ambiante. Elle équivaut a la contrainte thermo-
¢lastique due au saphir. Les films épais sont donc relaxés a température de croissance.
Cependant, la relaxation est trés progressive et n’est significative que pour des films

d’(Al,Ga)N dont I’épaisseur dépasse 1 pm.
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Figure 3-23 : évolution de la déformation de I’Alyp20GapgoN en fonction de ’épaisseur du
film : films bruts de croissance (carrés) et recuits (cercles).
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Des recuits a 1100 °C pendant 20 minutes ont ét¢ effectués sous atmosphére d’azote et
d’ammoniac pour vérifier si des facteurs cinétiques ne limitaient pas la relaxation des
contraintes. Les échantillons recuits sont notés avec un diése; les mesures de déformation
correspondantes sont représentées par des cercles dans la Figure 3-23. Le recuit induit une
augmentation significative du taux de relaxation pour les films les plus minces : jusqu’a 30%
pour 1’échantillon B#. Mais a partir d’1 um d’(Al,Ga)N, le recuit n’a plus aucun effet sur la
relaxation. Pour ces films, la durée de la croissance de I’(Al,Ga)N est supérieure a 30 minutes.
La croissance est donc suffisamment longue pour que la déformation a I’équilibre soit obtenue
sans nécessiter de recuit post-croissance. Nous avons d’ailleurs vérifié en procédant a des
recuits additionnels que la durée du recuit €tait suffisante pour atteindre 1’équilibre dynamique
sur les films les plus fins.

La forte dépendance de la déformation avec I’épaisseur des films d’(Al,Ga)N peut €tre

transposée en terme d’énergie ¢élastique. Celle-ci peut étre estimée par:

Egast =M x hx(gexp — & )2 ou la déformation thermique vaut g, ~-2x10", M= 480 GPa

elast

représente le module biaxial de 1’(Al,Ga)N et h est I’épaisseur du film estimée a partir de la
réflectivité in-situ. Le trait horizontal sur la Figure 3-24 représente 1’énergie de création de

nouvelles fissures (2.y/Z). Celle-ci vaut 1,91 Jm? en prenant Z=1,975 et I’énergie des

surfaces {1010} »=1,89 J.m™. L’¢énergie élastique calculée & température de croissance des

films minces non recuits (A-C) est supérieure a 1’énergie de création de nouvelles fissures.
Ceux-ci sont donc a priori dans un état hors-équilibre’. Il n’est donc pas étonnant que le réseau

de fissures se densifie avec 1’épaisseur et les recuits.

! Cette approche est purement statique et elle néglige notamment la nucléation des fissures. Par ailleurs, pour des
réseaux denses de fissures, la valeur de Z doit étre modifiée mais ce n’est pas le cas ici.
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Figure 3-24 : évolution de I’énergie ¢€lastique estimée a température de croissance en fonction
de I’épaisseur du film d’(Al,Ga)N

Le Tableau 3-1 détaille I’espacement moyen entre fissures, la déformation de
I’(ALLGa)N mesurée par DRX, le taux de relaxation estimé¢ a partir de la mesure de
déformation ainsi que le taux de relaxation induit par le réseau de fissures calculé a partir de
I’équation 2-3. Il apparait clairement que la relaxation ne peut pas s’expliquer par la simple
fissuration des films. Elle est donc essentiellement due a I’introduction de dislocations
d’interface, une fois que des fissures ont été créées.

La manifestation de la relaxation lors des recuits est troublante. En effet, les recuits
s’accompagnent d’une densification du réseau de fissures. Le gain correspondant a cette
fissuration additionnelle en terme de taux de relaxation est toutefois nettement inférieure a la
relaxation mesurée : 0,2% di a la fissuration complémentaire pour le film A a comparer a
24% mesurées; 3,7% contre 30% pour le film B. Le fait que I’énergie élastique de ces
¢chantillons avant recuit soit supérieure a I’énergie de création de nouvelles fissures provient
d’une relaxation insuffisante par les dislocations d’interface. La densification du réseau de
fissures s’explique donc par une faible vitesse de nucléation des dislocations a partir des
flancs des fissures. Mais parallelement, le taux de relaxation des films recuits s’explique
essentiellement par les dislocations d’interface. Il faut toutefois remarquer que plus il y a de

fissures, plus il y a a priori de sites de nucléation pour les dislocations d’interface.
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échantillon (nlrln) (j;;;) (ftnrl;l) (i”r‘;;‘) 10° x ¢ Z:/Zs)u (T(Zp)
A 200 90 15 200 3,1 0,7 0
B 350 30 8 100 3,0 3,2 2

C 500 14 7 57 1,1 10,4 40

D 1000 15 7 50 -0,2 18,4 66

F 6000 15 7 40 -1,6 31,4 94

A# 200 70 12 200 1,9 0,9 24

B# 350 15 5 40 1,5 6.9 32

Tableau 3-1: espacement entre fissures paralleles de films d’Alp20GaggoN. h représente
I’épaisseur du film d’(Al,Ga)N et ¢ sa déformation dans le plan de base a température
ambiante mesurée par DRX. Les échantillons marqués d’un di¢se ont été recuits a 1100 °C
pendant 20 minutes.

3.3.2. Caractérisation microscopique

De plus amples caractérisations structurales ont été réalisées afin de mieux
comprendre les mécanismes de nucléation des dislocations. Les films fissurés d’(Al,Ga)N ont
¢té observés par cathodo-luminescence (CL) et microscopie é€lectronique en transmission
(MET) en vue plane.

La nucléation des dislocations d’interface via 1’extension de demi-boucles de
dislocations a partir des fissures est confirmée par I’observation par MET (Figure 3-25). En
effet, de nombreuses dislocations peuvent étre observées au voisinage des fissures. Elles
semblent présenter des orientations préférentielles. Certaines sont plutot paralléles a la fissure
alors que d’autres partent quasiment a la perpendiculaire de la fissure avant de se courber.
Toutes ces dislocations observées sur la Figure 3-25 sont éteintes dans un champ sombre
(1010) particulier, ce qui indique qu’elles ont toutes le méme vecteur de Burgers
b = %[1120]. Nous avons représenté deux de ces dislocations dans la Figure 3-26, ainsi que
leurs vecteurs de Burgers dont nous avons déterminé |’orientation d’apres les régles
d’extinction (§.b=0). Il semble que les deux familles de dislocations observées ici

témoignent de stades d’extension différents. Sous ’effet du gradient de contrainte, certaines
dislocations se sont probablement ¢éloignées de la fissure en développant des bras

perpendiculaires a la fissure. Toutefois, toutes ces dislocations sont semblables : elles sont
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toutes ancrées sur la fissure, elles sont relativement courbes et ont le méme vecteur de
Burgers. L’espacement entre deux dislocations paralleles a la fissure est de I’ordre de 60 nm a

son voisinage.

Figure 3-25 : image MET en vue plane de 1’échantillon A ; champ sombre g = (IOTO) ; la
présence d’une fissure a été signalée par une fléche sur la droite de I’image.

. . s fissure ——

Dislocation (2) Dislocation (1)

b

Figure 3-26 : représentation schématique des deux familles de dislocations observées dans la
Figure 3-25. En haut a gauche, la diffraction électronique correspondant a 1’axe de zone
(0001).

Les dislocations d’interface dans ce film d’(ALLGa)N de 200 nm d’épaisseur
(échantillon A) ne sont présentes que pres des fissures. La Figure 3-27 est un assemblage de
clichés MET ou I’on peut observer la distribution des dislocations d’interface en fonction de

leur éloignement d’une fissure. Prés de la fissure, les dislocations présentent une forte densité.
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Elles s’entrelacent et, a ce grandissement, elles donnent vraiment I’impression de provenir de
I’extension de demi-boucles. Leur densité diminue progressivement en s’¢loignant de la
fissure. Et a un peu plus de 10 um de la fissure, seules des dislocations traversantes sont
observables. Ces dernieres apparaissent sous forme de points sur I’image en vue plane. La

relaxation n’est donc effective qu’au voisinage des fissures.

dislocation

1&" dislocations traversante

d'interface

fissure

Figure 3-27 : image MET en vue plane de I’échantillon A ; champ clair en condition 2 ondes
g= (1 150) : des dislocations d’interface sont présentes pres d’une fissure.

Sur les images obtenues par CL sur les films minces non recuits (cf Figure 3-28),
différentes zones apparaissent. Des bandes sombres s’étendent le long des fissures. Leur
largeur est d’environ 20 pm. Elles correspondent aux zones présentant une densité élevée de
dislocations d’interface, pres des fissures. Ailleurs, le contraste obtenu par CL est tout a fait
similaire a celui obtenu sur du GaN de bonne qualité (densité de dislocations traversantes de 2
a 5x10° cm™), a exception de lignes noires qui se propagent suivant les directions <101 0>.
Ces lignes sont tres étendues ; certaines se propagent méme de part et d’autre d’une fissure.

Elles sont de plus tres espacées (plusieurs dizaines de micromeétres).
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<11-20>
= direction
des fissures

<10-10>

L oG

Figure 3-28 : image par CL panchromatique de D’échantillon A : les zones sombres
correspondent aux zones présentant une densité élevée de dislocations d’interface.

Sur les images CL obtenues sur les films d’(Al,Ga)N recuits (A#, B#) ou plus épais
(C), le contraste dépend fortement de la densité de fissures, comme la Figure 3-29 D’illustre.
Lorsque les fissures sont relativement espacées, on observe des lignes droites orientées
suivant les directions <1010>. Leur densité est beaucoup plus élevée qu’elle ne 1’était dans
les films minces non recuits (cf. Figure 3-28). Prés des fissures, le contraste est flou’. 11
correspond aux zones ou une densité élevée de dislocations d’interface a été observée par
MET. La largeur de ces zones proches des fissures n’a d’ailleurs pas évolué : elles s’étendent
approximativement a 10 pm de part et d’autre des fissures. Lorsque les fissures sont proches,

ces zones se recoupent. On n’observe alors qu’un contraste flou par CL.

" Afin de faire ressortir les lignes orientées selon les directions <10 10>, nous avons joué sur I’intensité du
signal de CL. De ce fait, les zones prés des fissures apparaissent claires, mais elles sont tout a fait comparables
aux bandes sombres observées sur la Figure 3-26.
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<11-20>
= direction
des fissures

fissures

<10-10>

Figure 3-29 : image par CL de I’échantillon C: deux zones peuvent étre distinguées en
fonction de la densité de fissures ; dans les zones ou les fissures sont espacées (en bas a

gauche), des lignes s’étendent le long des directions <1010 > .

Nous avons caractérisé par MET les lignes orientées suivant les directions <1010>.
Elles correspondent a des dislocations d’interface pure coin. Elles sont réparties de fagon
homogéne dans les trois directions <1010>, ce qui permet d’obtenir une relaxation isotrope.
L’espacement entre deux dislocations paralléles est de quelques centaines de nanometres. 1l

est d’environ 300nm dans le film recuit ou 1’épaisseur de 1’(Al,Ga)N est de 350 nm.

300 nm

Figure 3-30 : image MET en vue plane de I’échantillon B# ; champ sombre g = (1 150) : des
dislocations d’interface rectilignes sont observables ; leur ligne s’étend le long des directions

<1010> et leur vecteur de Burgers est perpendiculaire a leur ligne (dislocations pures
coins).
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3.3.3. Discussion sur larelaxation ductile

On a donc observé a la fois des dislocations d’interface droites et étendues, et d’autres,
courbées, plus courtes et présentes seulement au voisinage des fissures. Ces différents types
de dislocations n’ont probablement pas la méme origine. D’autre part, des régions tres
différentes en terme de densité de fissures ont été observées.

Dans ce chapitre, on s’interrogera sur 1’origine des dislocations d’interface et sur
I’effet des recuits sur la relaxation. D’autre part, on cherchera a définir une méthodologie

permettant d’obtenir un film relaxé avec une faible densité de fissures.

3.3.3.1. Extension des demi-boucles de dislocations pres des fissures

L’¢énergie ¢élastique relaxée par une demi-boucle de dislocation est proportionnelle a la
distance entre les deux points d’ancrage de la dislocation sur la fissure:

E.isit =M xhxexbxsinaxLl,, M étant le module biaxial, h [D’épaisseur du film

misfit

d’(Al,Ga)N, ¢ sa déformation, b la norme du vecteur de Burgers, o 1’angle entre le vecteur

de Burgers et la direction de la fissure, L, étant la distance séparant les deux points d’ancrage

de la dislocation sur la fissure. Une fois nucléée, la dislocation a donc tendance a s’étendre le
long de la fissure. Cela explique que la plupart des dislocations observées au voisinage des
fissures sont relativement parall¢les aux fissures (voir la famille de dislocations notée 1 dans
la Figure 3-26). L’ extension des demi-boucles de dislocations le long de la fissure peut étre
limitée par la présence de plusieurs sites de nucléation et donc de 1’extension simultanée et
concourante d’autres dislocations.

Certaines dislocations s’étendent perpendiculairement aux fissures avant de se courber
(dislocation notée 2 dans la Figure 3-26). Cela permet de répartir les dislocations et de relaxer
une zone plus étendue. On peut d’ailleurs associer a cet étalement des dislocations le gradient
de contrainte perpendiculairement aux fissures. Cependant, I’¢loignement des dislocations par
rapport a la fissure ou elles sont ancrées colte de 1’énergie puisqu’elles doivent développer
des bras qui n’ont aucun effet sur la relaxation. A titre d’illustration, sur la Figure 3-31, seul le
segment (2) est efficace pour relaxer la contrainte d’épitaxie alors que les segments (1) et (3)
ont des effets opposés qui se compensent. Ceci explique que les demi-boucles de dislocations

ne sont observées que dans des régions relativement étroites (~10 um), le long des fissures.
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segment (3)
u

segment y
b

demi-boucle _,-
de dislocation

e

fissure

segment (1)

Figure 3-31 : schéma représentant 1’extension d’une demi-boucle de dislocation d’interface
nucléée a partir d’une fissure.

3.3.3.2. Relaxation induite par les dislocations courbes

La relaxation due aux demi-boucles de dislocations d’interface peut étre estimée par

b.sin \
Agp = , ou «a est I’angle entre leur vecteur de Burgers et la fissure, et J,

D

I’espacement entre segments de dislocations paralleles a la fissure.
Pour le film de 200nm d’Al20GagsoN, I’espacement entre dislocations paralleles est

d’environ 60nm au voisinage immédiat (moins d’un micrometre) d’une fissure. La relaxation
correspondante vaut 4,6 x10 avec a = 60°. Cette valeur est trés proche de la déformation

due a I’épitaxie de 1I’(Al,Ga)N sur le pseudo-substrat de GaN. Ainsi localement, le film
d’(Al,Ga)N est quasiment relaxé. Pourtant, les mesures par diffraction aux rayons X indiquent
que ce film est quasi-totalement contraint sur le GaN. En fait, les zones proches des fissures,
ou la relaxation est significative, ne couvrent qu'une faible surface. En moyenne, la relaxation
est donc faible. Par contre, le film subit un fort gradient de contrainte a proximité des fissures.

La densification des fissures observée lorsqu’on épaissit le film d’(ALGa)N ou lors
des recuits, permet d’augmenter la proportion des zones proches des fissures. L’introduction
de demi-boucles de dislocations a partir de ces nouvelles fissures permet alors de relaxer
totalement la contrainte d’épitaxie. Etant donné que les demi-boucles de dislocations
d’interface s’étendent jusqu’a environ 10 pm des fissures, il n’est d’ailleurs pas surprenant

que I’espacement entre fissures ne diminue pas en dessous de 15 pm.

3.3.3.3.  Nucléation de dislocations a partir de I'intersection de fissures

L’extension latérale des demi-boucles de dislocation a partir des flancs des fissures est

limitée. En effet, ’extension des bras de dislocation perpendiculaires a la fissure (L, )
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s’accompagne d’une augmentation de 1’énergie de ligne alors que ces bras n’ont aucun effet
sur la relaxation. Un mode de nucléation des demi-boucles beaucoup plus efficace peut
s’opérer au niveau de I’intersection de deux fissures. En effet, les dislocations peuvent alors
s’orienter de facon a ne présenter alors qu’un segment, comme il est illustré sur la Figure
3-32. Toute la ligne contribue alors a la relaxation des contraintes. La relaxation est maximale

lorsque la dislocation est pure coin (¢ = 90°).

fissure
™

dislocation —

fissure

Figure 3-32 : schéma représentant 1’extension d’une demi-boucle de dislocation a partir de
I’intersection de deux fissures

Ce mode de nucléation a partir de I’intersection des fissures pourrait donc expliquer la
présence de dislocations droites, étendues, pure coin, alignées selon les directions <1010>.
Cependant, la densité des dislocations droites n’est pas plus élevée pres de I’intersection de
fissures. Une autre possibilité pour la nucléation des dislocations droites est leur émission lors
de la propagation des fissures. En effet, il a été reporté que des dislocations peuvent étre
émises depuis la pointe des fissures. La contrainte est localement trés importante au niveau de
cette derniere. De ce fait, les dislocations pourraient y étre nucléées sur toute la longueur de la
fissure, avoir une €énergie importante et glisser sur le plan de base. Il faut tout de méme
signaler que les dislocations droites sont orientées suivant les directions <10 10> alors que les
fissures sont le long des directions <1120>. Cependant, avec 1’orientation <1010>, les
dislocations sont pures coins et relaxent donc le plus efficacement possible la contrainte

d’épitaxie.

3.3.3.4. Relaxation induite par les dislocations droites
Pour le film recuit d’(Al,Ga)N de 350 nm d’épaisseur, nous avons estimé la

déformation a 1,5x107°; ce qui correspond a une relaxation de Agy=1,5x10". En



99

considérant un réseau hexagonal de dislocations, 1’espacement entre dislocations parall¢les

_3bsing
Agy

peut s’exprimer en fonction de la relaxation par : o, ou b=a est la norme du

vecteur de Burgers des dislocations d’interface et ¢ =90° est I’angle entre le vecteur de
Burgers et la ligne de dislocation. La valeur de la distance entre dislocations ainsi déterminée
(i.e. 05=300 nm) est en accord avec les observations expérimentales (par MET et CL).

L’introduction de dislocations d’interface droites permet donc d’expliquer la relaxation de la
contrainte d’épitaxie.

Lors du recuit, nous avons observé suivant les endroits, une augmentation de la densité
de fissure ou de celle des dislocations droites. Ainsi, les deux types de dislocations, courbes et
droites, sont a priori équivalents du point de vue de la relaxation. Celle-ci peut donc se faire
soit par introduction de dislocations coin, rectilignes et étendues, soit par la densification du
réseau de fissures qui s’accompagne de la nucléation de demi-boucles de dislocations au

voisinage des fissures.

3.3.3.5. Estimation de I’énergie de nucléation des dislocations d’interface

Lorsque les dislocations d’interface forment un réseau, la déformation a 1’équilibre

peut s’exprimer en fonction de I’énergie par unité de longueur des dislocations (E, /L) et de

! Ep 1 + &y (equ. 3-1) ou M est le module biaxial, b

I’épaisseur du film (h): Eequ. = mT N
.M b.sin

la norme du vecteur de Burgers et ¢ 1’angle entre la ligne de dislocation et son vecteur de
Burgers, &, représente la déformation thermo-élastique. Cette expression est obtenue en

supposant que la relaxation fait intervenir exclusivement 1’introduction de dislocations droites
et que leur énergie ne dépend pas du taux de relaxation (pas de phénomeéne de durcissement).
Sur la Figure 3-33, on peut constater que la déformation des films minces recuits et des films
épais ne peut pas se décrire aussi simplement. La forme de la dépendance de la déformation
avec D’épaisseur s’apparente plutdét a une exponentielle décroissante. La relaxation des
contraintes sur les films présentés se fait essentiellement par nucléation de demi-boucles de
dislocations a partir des fissures. Le modele n’est donc probablement pas trés bien adapté.
Cependant les deux mécanismes de relaxation (dislocations droites et courbes) coexistent et
semblent équivalents pour la relaxation, leurs énergies doivent donc étre comparables. Sur la
Figure 3-33, nous avons tracé la déformation a 1’équilibre d’un réseau de dislocations

rectilignes pures coins pour des valeurs d’énergies par unité de longueur de dislocation de
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2x107 et 5x1077 L.m™". Cet intervalle permet d’estimer I’ordre de grandeur de I’énergie des
dislocations. L’énergie des dislocations ainsi estimée comprend I’énergie de ligne, 1’énergie
de Peierls et différentes formes d’énergie provenant de I’interaction avec les autres
dislocations et les surfaces libres. L’énergie de ligne est généralement le terme prépondérant.
Or, I’énergie de ligne calculée a partir de son expression théorique vaut environ

1,2x107 Jm' @ pour des dislocations d’interface. Cette valeur est largement inférieure a

celle estimée a partir des mesures de déformation. Cette différence peut provenir soit de
I’interaction entre dislocations, soit d’une résistance du cristal plus élevée que prévue, due par
exemple a I’ionicité des liaisons, soit plus probablement, du processus de nucléation des
dislocations lui-méme. Par ailleurs, le fait que I’énergie des dislocations soit plus importante
que I’estimation théorique peut expliquer qu’on n’observe pas la nucléation de demi-boucles

de dislocations a partir de la surface des films non-fissurés (cf §2.3.5).

0,004 r ——y
B non recuits
® recuits
----g exp(-hHy+e ~ (H= 900 nmj
. ——E=2x10"Jm" ]
DRI E,=5x10" Jm"

0,002 +

0,000

-0,002 ——e ——
10° 10° 10*

h (nm)

Figure 3-33 : déformation de I’(AL,Ga)N déterminée par DRX sur des films recuits ou épais ;
les courbes en trait plein et en pointillés sont obtenues a partir de 1’équation 3-1 en

considérant une énergie des dislocations de 2x107 et 5x1077 J.m™ respectivement.

"la longueur de dislocation qui intervient dans le terme logarithmique a été prise & environ 10um ; la dépendance
de I’énergie de ligne avec la longueur de la dislocation est toutefois faible.
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3.3.4. Conseéquences sur la croissance

La relaxation des films d’(Al,Ga)N fissurés est progressive. Elle dépend fortement de
I’épaisseur et peut €tre favorisée par des recuits. Ceci nous ameéne a émettre quelques
recommandations pour la croissance de I’(Al,Ga)N :

e la vitesse de croissance ne doit pas étre trop élevée afin de permettre I’introduction de
dislocations d’interface,

e une épaisseur relativement importante est nécessaire afin d’avoir un film relaxé,

e ¢t par conséquent, la croissance latérale ne doit étre favorisée qu’a partir d’une

certaine épaisseur d’(Al,Ga)N.

3.4. Limitations du procédé

Des films épais d’Aly20GapsoN avec une surface lisse et une densité de dislocations

traversantes relativement faible ont été obtenus. Nous pouvons désormais nous demander s’il
est possible d’appliquer cette méthode a d’autres compositions en Aluminium. La méthode de
croissance de films d’(Al,Ga)N que nous avons proposée, repose d’une part sur la relaxation
des contraintes grace a la fissuration du film et I’introduction de dislocations d’interface.
D’autre part, la croissance latérale de 1’(Al,Ga)N permet de recouvrer une surface lisse apres
la relaxation du film. La limitation du procédé peut donc provenir soit d’une relaxation
plastique insuffisante soit d’une faible croissance latérale.
Plus la composition en Aluminium est élevée, plus la croissance latérale devient difficile.
D’autre part, la contrainte d’épitaxie augmente avec la composition en Aluminium. De ce fait,
pour relaxer cette contrainte, il faut que beaucoup de dislocations soient introduites. On peut
alors craindre que I’interaction entre dislocations devienne importante et limite le taux de
relaxation.

Pour estimer la plage de composition en Aluminium ou notre méthode reste
applicable, nous avons procédé a la croissance de films d’(Al,Ga)N épais dont la composition
varie entre 16% et 40%. La Figure 3-34 présente la morphologie des films observée par
microscopie optique. Pour le film dont la composition en Aluminium est de 16%, les fissures
sont enterrées et le film présente une surface lisse. C’est la méme chose pour le film
d’Alp20Gag goN a I’exception de quelques trous émergeant en surface qui résultent d’un défaut
de coalescence. La densité de ces trous est faible. Lorsqu’on augmente la composition en

Aluminium, la densité des trous dus a un défaut de coalescence augmente. La plupart d’entre
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eux sont alignés le long de certaines fissures. Enfin, pour le film d’Alg40GageoN, de
nombreuses fissures émergent et d’autres zones sont parsemées de trous. Du fait de la faible
croissance latérale de I’(Al,Ga)N, une épaisseur importante est donc nécessaire afin d’obtenir

une surface lisse pour des films de composition en Aluminium supérieure a 30%.

W= 20 % ; h= 4 pm

®= 30 % ; h= 2 pm x= 40 % ; h= 2 pm

Figure 3-34 : microscopies optiques de films d’(Al,Ga)N ; x représente la composition en
Aluminium et h I’épaisseur du film d’(Al,Ga)N.

La déformation résiduelle de ces films est présentée dans la Figure 3-35, a la fois, pour
le GaN et I’(ALLGa)N. La déformation résiduelle a température de croissance est du méme
ordre pour 1’(Al,Ga)N que pour le GaN. La déformation du film d’Aly16Gagg:N est toutefois
un peu plus élevée que pour les autres films. Il est vraisemblable que la croissance latérale
relativement élevée pour les faibles compositions en Aluminium n’a pas permis 1’introduction
de suffisamment de dislocations pour relaxer totalement la contrainte d’épitaxie. Pour les
films d’(Al,Ga)N dont la composition est supérieure a 20%, la déformation résiduelle de
I’(Al,Ga)N semble légérement augmenter avec la composition (compression moindre a
température ambiante). Cependant, lorsqu’on calcule le taux de relaxation a partir de la
déformation mesurée, on s’apercoit que celui-ci reste supérieur a 90% pour tous les films dont

la composition excede 20% (cf Figure 3-36). Pour ces films, la compétition entre relaxation et
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croissance latérale va donc au profit de la relaxation des contraintes. De plus, nous
n’observons pas dans la gamme de composition ¢tudiée de phénomene de durcissement di a
I’interaction entre dislocations. Il faut noter que la relaxation du GaN sur saphir (désaccord de
maille de -13,8%) fait intervenir des dislocations d’interface trés proches sans que la
relaxation en soit affectée. La limitation du procédé pour les fortes compositions est donc

essentiellement due a la faible vitesse de croissance latérale.

L L L L |
. (AL,Ga)N |
() GaN
-1,0x10° [ .
T
[
. 1
-2,0x10° ~ 1 .
- - r1r . r . . 1T . r r T T T
10% 20% 30% 40%

Figure 3-35 : déformation a température ambiante du GaN et de I’(Al,Ga)N en fonction de la
composition en Aluminium pour des hétérostructures (Al,Ga)N / GaN dont 1’épaisseur des
films d’(Al,Ga)N est de 2 um (excepté pour celui de 20%, dont 1’épaisseur est de 4 um).
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Figure 3-36 : taux de relaxation estimé¢ a température de croissance en fonction de la
composition en Aluminium pour des hétérostructures (Al,Ga)N / GaN dont 1’épaisseur des
films d’(Al,Ga)N est de 2 um (excepté pour celui de 20%, dont 1’épaisseur est de 4 um).
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Pour les compositions en Aluminium inférieures a 20%, il est possible d’adopter des
conditions de croissance ou la vitesse de croissance latérale est suffisamment faible pour
permettre la relaxation des contraintes. Nous voudrions toutefois préciser que pour procéder a
la croissance de films d’(AL,Ga)N relaxés via notre méthode, la fissuration du film est un
préalable nécessaire a sa relaxation. Or, pour les compositions inférieures a 10%, 1’épaisseur
critique de fissuration devient importante : elle est supérieure a 1 pum. La structure finale sera
alors trés épaisse. Il vaut alors mieux essayer de réaliser des dispositifs dont 1’épaisseur
n’excede pas 1’épaisseur critique de fissuration.

Ainsi, la méthode de croissance que nous avons proposée ne semble adaptée qu’a une
gamme limitée de compositions en Aluminium, allant approximativement de 10% a 30%.
Pour les compositions plus élevées, la limitation provient essentiellement de la faible
croissance latérale. Il est donc possible d’appliquer notre méthode, mais cela se traduit par
une épaisseur de film importante, I'utilisation d’un débit élevé d’ammoniac et donc une

augmentation du prix de revient de la croissance.

3.5. Conclusion

Nous avons congu une méthode de croissance de pseudo-substrats d’(Al,Ga)N faisant
intervenir la fissuration du film, la relaxation par introduction de dislocations d’interface puis
la croissance latérale qui permet de recouvrir une surface lisse apres la relaxation des
contraintes. Nous avons ainsi obtenu des films épais d’(Al,Ga)N de treés bonne qualité (densité
de dislocations autour de 5x10° cm™), lisses et relaxés. Nous avons expliqué les mécanismes
de relaxation de I’(Al,Ga)N ¢épitaxié sur GaN. L’évolution de la relaxation a été étudiée en
fonction de 1’épaisseur du film d’(Al,Ga)N. La relaxation de 1I’(Al,Ga)N est influencée a la
fois par des facteurs cinétiques (efficacité des recuits) et dynamiques. Nous avons pu estimer
I’ordre de grandeur de 1’énergie des dislocations d’interface. Par ailleurs, nous avons spécifié
des recommandations pour la croissance et discuté du domaine d’application de notre

méthode.
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4. Miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN

Les structures a cavité verticale (diodes a cavité résonante et laser a cavité verticale)
suscitent un grand intérét du fait des perspectives en terme d’extraction externe, et de leur
sélectivité¢ en longueur d’onde et en émission angulaire [1]. Ces structures sont constituées
d’une diode électroluminescente insérée entre deux miroirs sélectifs. La réalisation de ces
structures peut se faire soit de maniére monolithique, soit en déposant des films diélectriques
ou métalliques de part et d’autre d’une diode électroluminescente.

Le dépot de miroirs diélectriques de part et d’autre de la diode é€lectroluminescente
permet d’aboutir a des réflectivités élevées et donc d’avoir une finesse de cavité élevée. Mais,
leur réalisation technologique est délicate et passe par I’¢limination totale du substrat
d’origine et par le report du film sur un substrat d’accueil. Le controle de I’épaisseur de la
cavité est particuliecrement difficile. De plus, 1’étape d’¢limination du substrat entraine
généralement une rugosité qui dégrade les propriétés de la structure résonante. Dans 1’optique
d’utiliser un substrat sacrificiel, I'utilisation du silicium qui se décape facilement par des
voies classiques serait la plus adaptée. Cependant, la puissance des diodes
¢lectroluminescentes épitaxi¢es sur silicium (111) reste un ordre de grandeur inférieure a
celles réalisées sur substrat de saphir [2,3].

La croissance monolithique de miroirs de Bragg est avantageuse dans la mesure ou elle
ne nécessite pas d’étapes technologiques supplémentaires par rapport a la réalisation des
contacts nécessaire a I’injection électrique dans la diode électroluminescente. De plus, la
réflectométrie in-situ permet de contrdler en cours de croissance les épaisseurs des alternances
du miroir et de la cavité. Afin d’éviter I’absorption de la lumiere émise par la diode
¢lectroluminescente, les matériaux constitutifs du miroir de Bragg doivent présenter des
énergies de bande interdite supérieures a 1’énergie de 1’émission lumineuse. Pour une
¢mission dans le visible, des miroirs (Al,Ga)N / GaN ont donc été naturellement adoptés.
Cependant, du fait de la faible différence d’indice optique et du fort désaccord de parametres
de maille entre I’AIN et le GaN, la croissance des miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN nécessite
une ingénierie des contraintes sans laquelle les miroirs peuvent se fissurer en cours de
croissance. C’est pourquoi nous avons insisté dans les premiers chapitres sur la relaxation des
contraintes dans le systeme (Al,Ga)N. La méthode présentée pour la croissance de pseudo-
substrats d’(Al,Ga)N n’a été congue que tardivement au cours de la préparation de cette these.

L’ensemble de miroirs de Bragg dont il est question ici, ont donc des caractéristiques tres
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diverses : certains sont fissurés, d’autres ont une densité de dislocations traversantes élevée et
enfin des miroirs épitaxiés sur pseudo-substrats d’(Al,Ga)N sont également présentés.

Dans ce chapitre, les spécifications des miroirs pour la réalisation de diodes
¢lectroluminescentes a cavité résonante seront présentées, puis leur croissance proprement
dite sera abordée. Enfin, nous détaillerons 1’état de contraintes de ces structures et nous

proposerons une méthode de mesure de leur conductivité €lectrique.
4.1. Spécifications

4.1.1. Intérét et spécifications optiques

Les miroirs de Bragg (DBR) sont des empilements périodiques de films d’indices
optiques différents permettant d’obtenir des réflexions constructives. Pour ce faire, les

épaisseurs des alternances doivent vérifier la condition: h=4/4n ou A est la longueur

d’onde visée dans le vide et n I’indice optique du matériau. La propriété essentielle d’une telle
structure est de présenter une réflectivité maximale dans une certaine gamme de longueur
d’onde, la bande d’arrét. En outre, les miroirs de Bragg présentent une sélectivité angulaire.
Les propriétés optiques des miroirs de Bragg dépendent essentiellement du contraste d’indice
et du nombre d’alternances [1,4,5].

L’objectif de ce chapitre est de présenter un apercu des propriétés optiques de miroirs de
Bragg (Al,Ga)N / GaN. Pour cela, nous présenterons le résultat de simulations de la
réflectivité de structures types, illustrées sur la Figure 4-1, dont nous avons réalis¢ la
transfert, détaillée dans la Réf. 4.

La Figure 4-2 illustre la courbe de réflectivité en incidence normale, calculée pour des
structures comprenant 50 paires Alg40GageoN / GaN. La structure DBR1 correspond a un
miroir de Bragg épitaxié¢ sur pseudo-substrat de GaN ; la structure DBR2 comprend une
couche d’AIN comme premiere alternance du miroir ; enfin le miroir DBR3 est épitaxié sur
un pseudo-substrat d’Alp20GagsoN. L’épaisseur optique des pseudo-substrats est un multiple

impair de la demi-longueur d’onde visée pour le miroir (n.h = (2k + l)ﬂ/ 2), nous avons pris

2k+1=41 ce qui correspond a une épaisseur de I’ordre de 2 um). Les indices optiques ont été
estimés a partir des formules de Sellmeier [6,7], en considérant la variation de 1’énergie de

bande interdite de 1’(Al,Ga)N en fonction de la composition'. Nous pouvons vérifier que la

" Se reporter a 1’annexe A1l. En toute rigueur, il faudrait aussi tenir compte de la contrainte.
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réflectivité de la structure dépend essentiellement des miroirs de Bragg. Le fait qu’ils soient
épitaxiés sur un pseudo-substrat de GaN, d’(Al,Ga)N ou sur une couche intermédiaire d’AIN,
n’influe pas sur leurs propriétés optiques. Le choix du pseudo-substrat sera donc
essentiellement guidé par 1’effet de la relaxation des contraintes sur les performances de la
zone active de la diode électroluminescente; c'est-a-dire la recherche de 1’absence de fissures

et d’une densité de dislocations traversantes relativement faible.

DBR_1 DBR 2 DBR_3 |

| AlGa, N
GaN

| AlxGa, N pseudo-substrat
Alg z9Gag goN

AlyGa, N AIN (BT)

pseudo-substrat
GaN

saphir N

Figure 4-1 : miroirs de Bragg (ALGa)N / GaN ¢épitaxiés sur pseudo-substrat de GaN
(DBR_1), avec un film intermédiaire d’AIN épitaxi¢ a basse température (DBR 2) et miroir
de Bragg (Al,Ga)N / GaN ¢épitaxié sur pseudo-substrat d’(Al,Ga)N (DBR_3).

pseudo-substrat

saphir

—
A\ tructure DBR1]

) structure DBR2 |
structure DBR34

100 ;

80 -
1 bande d'arrét

R (%)

—_— - e e
475 500 525 550
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Figure 4-2 : courbes de réflectivité calculées pour des miroirs de Bragg centrés a 510nm et
constitués de 50 paires (Alp40Gag N / GaN) correspondant aux trois structures types illustrée
sur la Figure 4-1 : le maximum de réflectivité et la largeur de la bande d’arrét du miroir sont
les mémes pour les trois structures.
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En fait, on peut penser que la maniére dont s’opere la croissance peut influencer la réflectivité
de la structure. Celle-ci devrait €tre notamment diminuée si il y a des phénoménes de
diffusion par des fissures, d’absorption optique par les dislocations par exemple, de rugosité
aux interfaces ou de ségrégation d’alliage. Néanmoins, les mesures de réflectivité des miroirs
de Bragg a base de nitrures reportées dans la littérature sont proches des valeurs théoriques. A
titre d’illustration, les miroirs épitaxiés par EPVOM directement sur saphir sont généralement
fissurés. C’est le cas des miroirs présentés dans la thése de David Schenk [4]. Il n’y est
pourtant reporté une diminution de réflectivité de seulement 2 a 4%. En outre, I’influence des
dislocations devrait pénaliser en premier lieu les miroirs épitaxiés par épitaxie par jets
moléculaires; or ces miroirs sont généralement de bonne qualité optique [5,8]. De méme, nous
avons obtenu de treés bonnes réflectivités sur les échantillons ou nous avons inséré une couche
d’AIN ou un super-réseau AIN/GaN et qui présentent donc une densité de dislocations
traversantes ¢élevée. De plus, malgré le faible contraste d’indice optique entre les nitrures, des
réflectivités supérieures a 98% ont été obtenues avec des miroirs (Al,Ga)N / GaN [9,10].

La valeur de la réflectivité du miroir que I’on recherche dépend du dispositif envisagé
[11] : diodes électroluminescentes a cavité résonante (DEL-CR) ou laser a cavité verticale. En
ce qui concerne la conception de diodes électroluminescentes a cavité résonante a base de
nitrures, il est intéressant d’utiliser en face avant un miroir métallique qui en plus de son
caracteére réfléchissant, fait office de contact €lectrique. L’émission lumineuse se fait alors a
travers le saphir. Le miroir de Bragg (Al,Ga)N / GaN n’a alors pas besoin de présenter une
réflectivité ¢élevée : une réflectivité de 1’ordre de 50% est tout a fait acceptable. Le miroir ne
requiert donc pas beaucoup d’alternances, entre 5 et 15 paires suivant la composition en
Aluminium et la largeur de 1’émission des puits quantiques [12].

Il faut toutefois signaler que lorsque le miroir est constitu¢ d’un faible nombre
d’alternances, le caractére « passe-bande » de la courbe de réflectivité avec une bande d’arrét

bien marquée tend a disparaitre (cf. Figure 4-3).
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Figure 4-3 : variation du spectre de réflectivité calculé en fonction du nombre d’alternances
pour un miroir de Bragg (Alp40GaosoN / GaN) épitaxié sur pseudo-substrat d’Alg20GaggoN
(structure DBR3): la bande d’arrét du miroir n’est bien définie que pour un nombre
conséquent d’alternances de Bragg.

D’autre part, la largeur de la bande d’arrét est proportionnelle au contraste d’indice et donc a

la composition des alternances d’(Al,Ga)N (cf Figure 4-4).
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Figure 4-4 : largeur de la bande d’arrét en fonction de la composition en Aluminium pour un
miroir (Al,Ga)N/GaN centré a 510nm.

Pour la réalisation d’une diode électroluminescente a cavité résonante, 1’accord entre
la longueur d’onde centrale du miroir et celle de I’émission des puits quantiques est donc

d’autant plus critique que la composition en Aluminium est faible ou que le nombre de paires

est petit.
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4.1.2. Spécifications structurales

Nous avons vu que la relaxation des contraintes est problématique dans les nitrures
d’¢léments III épitaxiés suivant I’axe [0001]. Elle s’accompagne soit d’une augmentation de
la densité de dislocations traversantes soit de la fissuration du film. La puissance des diodes
¢lectroluminescentes est alors diminuée ou leur réalisation devient carrément impossible.
Lorsque nous avons réalisé la croissance de miroirs de Bragg avec I’insertion d’une couche
d’AIN épitaxiée a basse température ou un super-réseau AIN/GaN, nous avons constaté que
ces structures ne fissuraient pas. Par contre, la densité de dislocations traversantes était
supérieure a 1x10'° cm™. La puissance des diodes électroluminescentes réalisées au-dessus de
ces miroirs était de ce fait sensiblement diminuée en comparaison des diodes classiques,
épitaxiées sur un pseudo-substrat de GaN sans miroir de Bragg. Ainsi, parmi les structures
présentées sur la Figure 4-1, nous ne nous intéresserons qu’aux miroirs épitaxiés directement
sur pseudo-substrat de GaN ou d’(Al,Ga)N (DBRI1 et DBR3). Pour que de tels miroirs
puissent servir a la réalisation de DEL-CRs, il faut éviter leur fissuration. Nous nous
attacherons donc a spécifier leurs épaisseurs critiques de fissuration.

Dans une structure multi-couche telle que les miroirs de Bragg, chaque alternance doit
étre inférieure a 1’épaisseur critique de relaxation, mais dans le méme temps, la structure
totale ne doit pas dépasser son épaisseur critique. L’épaisseur d’une alternance d’un miroir de

Bragg doit respecter le quart d’onde, soit h=4/4n. Si on note A et B les deux matériaux

o e e .. m.A Al 1 1 .
constitutifs du miroir, 1’épaisseur du miroir sera: hyz; = =M—|—+— | oumestle

*'DBR 4 nA nB
nombre de paires du miroir et Ny, ’indice effectif du miroir. Nous avons vu précédemment

que la fissuration intervient lorsque I’épaisseur d’un film en tension excéde une valeur

critique définie par hi™ = _r —.
ZM .

La Figure 4-5 illustre les épaisseurs critiques de fissuration pour un film d’(AlL,Ga)N
¢épitaxié sur pseudo-substrat de GaN ou d’Alp20GaggoN. Ces épaisseurs sont a comparer a
I’épaisseur correspondant au quart d’onde. Nous avons considéré ici un miroir centré sur
510nm. Il s’ensuit que sur un pseudo-substrat de GaN, la composition en Aluminium des
couches d’(ALGa)N constitutives du miroir doit étre inférieure a 35% ; cette valeur limite

devient 55% lorsqu’un pseudo-substrat d’Al,0GaggoN est utilisé. Ces compositions donnent

donc les limites pour la non-fissuration de la premiére alternance du miroir.
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Figure 4-5 : épaisseur d’une alternance quart d’onde correspondant a une longueur d’onde de
510nm (trait plein) et épaisseur critique de fissuration de films d’(Al,Ga)N épitaxiés sur
substrat de GaN (pointillé) ou pseudo-substrat Aly20Gag soN.

Pour un miroir constitué de plusieurs paires (ALLGa)N / GaN, il est logique de
s’attendre a des restrictions encore plus importantes. Le paramétre de maille a 1’équilibre d’un

miroir est donné par :

+ « Myhya; +Mghga,
Apgr = -85

(cf 2.2.4).

*

2 * \2
M A.hA.(aB) +M B.hB.(aA)
La déformation moyenne d’un miroir contraint sur un pseudo-substrat de paramétre de maille

a _ —a . .
vaut gpgy = —oowdo-Substat "DBR. [ e nombre maximal de paires permettant

a'DBR

a

Pseudo—Substrat

d’aboutir & un miroir non fissuré, peut alors étre déterminé en fonction de la composition de
I’(Al,Ga)N.

La Figure 4-6 présente le nombre maximal de paires d’un miroir (Al,Ga)N / GaN
centré a 510nm, épitaxié¢ sur un pseudo-substrat de GaN. Nous pouvons constater que pour
une composition en Aluminium supérieure a 20%, les miroirs doivent présenter moins de 5
paires pour ne pas étre fissurés. Si une réflectivité élevée est visée, il est préférable d’utiliser
une faible composition en Aluminium et un nombre ¢€levé d’alternances. Cependant dans ce

cas, la bande d’arrét du miroir sera réduite.
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Figure 4-6 : nombre maximal de paires (Al,Ga)N/GaN avant fissuration et maximum de
réflectivité correspondant pour un miroir (Al,Ga)N/GaN centré a 510nm, épitaxié sur pseudo-
substrat de GaN (structure DBR1).

Pour les miroirs épitaxiés sur pseudo-substrat (Al,Ga)N (DBR3), il est possible de
faire en sorte que la structure soit en accord de maille avec le substrat. Par exemple, un miroir
Alo336Gag 614N / GaN sera pseudomorphe sur un substrat d’Alp20Gag soN. Il ne sera donc pas a
priori sujet a la relaxation plastique (que ce soit par fissuration ou introduction de
dislocations). Ainsi, le nombre de paires ne sera pas limité et la réflectivité de la structure
pourra atteindre théoriquement les 100%. La Figure 4-7 illustre la réflectivité qu’on peut
attendre d’une telle structure en fonction du nombre de paires du miroir. La largeur de la
bande d’arrét pour ce miroir est de 28 nm. Elle est bien supérieure a celle que I’on pouvait

attendre d’un miroir non-fissuré épitaxié¢ sur pseudo-substrat de GaN.



115

10 ————F———7F———

R (%)

BT 7
10 20 30 40

Figure 4-7 : réflectivité d’un miroir Alg336GageiaN / GaN épitaxié sur pseudo-substrat de
Alp20GaggoN sur GaN sur saphir (structure DBR3), en fonction du nombre de paires du
miroir.

La croissance de pseudo-substrats d’(Al,Ga)N) relaxés et de bonne qualité présente
donc un avantage indéniable pour la réalisation de diodes électroluminescentes a cavité

résonante.

4.1.3. Spécifications électriques

La Figure 4-8 présente la structure d’une diode classique et celle d’une diode a cavité
résonante. Hormis I’insertion d’un miroir de Bragg (Al,Ga)N/GaN, la principale différence
réside dans I’épaisseur de la couche de GaN dopée n. En effet, afin d’avoir d’une part un gain
intégral raisonnable pour la DEL-CR et d’autre part une séparation conséquente des modes de

cavité, 1’épaisseur de la cavité¢ doit étre aussi fine que possible. Elle doit étre un multiple

entier de 4/2n. L’épaisseur de la couche de GaN dopé n inclus dans la cavité sera donc de
l’ordre de A/4n. Pour une résonance a 510 nm, A/4n vaut environ 55 nm. A titre de

comparaison, 1’épaisseur du film de GaN dopé n est d’environ 2 um pour les diodes

¢lectroluminescentes classiques.
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Figure 4-8 : structure d’une diode ¢lectroluminescente classique (a) et d’une diode
¢lectroluminescente a cavité résonante (b).

Guo et Schubert ont reporté une discussion sur 1’étalement des flux de courant dans
une structure de type mésa [13]. Cette structure est classiquement celle des diodes en nitrures
épitaxiées sur substrat saphir. La densité de courant varie latéralement. Elle est maximale au

bord de la structure mésa. Elle peut s’exprimer par: J(x)=J, xexp(—x/Lg), J, étant la

densit¢ de courant au bord de la mésa, L, =\/(pC + o)t /p, avec p, la résistance
spécifique de contact sur le GaN de type p, p, et t, la résistivité et I’épaisseur du film de

GaN de type p, p, et t, la résistivité et I’épaisseur du film de GaN de type n.

[a)
[— p-contact (b)
T B p-contact
n-contact - — : :
—, y p-type GaN [ 4, } Contact & p-layer
: J.' b ..._..__-___.--p,-,juncﬁm___.% resistance
j ]
__.-f<’_ Current  M-type GaN "'n/ 1 Voltage drop = V;
flow i
S Insulating Sl T
x=0 xdirection substrate w,( ity -l iy yer resistance
|

Figure 4-9 : (a) illustration de 1’étalement des flux de courant électrique dans une diode
¢lectroluminescente ; (b) schéma électrique équivalent, d’apres [1]

Pour obtenir 1’émission lumineuse la plus homogene possible sur la surface de la
diode, la longueur d’étalement du courant Lg doit étre maximisée. Cela passe par exemple par
une épaisseur importante et une résistivité faible du film dopé n. Or du fait de la structure a
cavité résonante, 1’épaisseur du GaN de type n est approximativement dix fois plus faible que

dans une diode classique. Dans la géométrie présentée sur la Figure 4-8b, il est donc
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prévisible que la luminescence ne se fasse que prés du contact n. Pour éviter que le courant
soit confiné preés du bord de la mésa, il est alors intéressant que le miroir de Bragg soit

conducteur.

4.2. Croissance des miroirs de Bragg

Les conditions de la croissance des miroirs de Bragg sont les mémes que celles
utilisées pour la croissance de I’(Al,Ga)N. La température est de 1100°C et la pression dans le
réacteur est de 300mbar. Le débit de triméthylgallium (TMGa) a été maintenu constant. Il en
est de méme pour I’ammoniac. Les alternances GaN/(Al,Ga)N sont alors controlées par le
passage ou non d’un flux de triméthyl-aluminium (TMALI), le précurseur de 1’Aluminium.
Selon qu’il s’agit de GaN ou d’(Al,Ga)N, le rapport V/III et la vitesse de croissance varient
donc légerement lors de I’épitaxie des alternances des miroirs de Bragg.

L’épaisseur des films constituant les miroirs est contrdlée par réflectivité in-situ [14].
La Figure 4-10 illustre la réflectivité mesurée lors de la croissance d’un miroir de Bragg. La
réflectivité finale de la structure peut donc étre estimée lors de sa croissance. Dans le cas
présenté, elle est de 45% a température de croissance pour la longueur d’onde du laser (ici

A=543nm).

pseudo-substrat GaN miroir AlGaN / GaN
40
TMAI on
'
}
|
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® 20 .
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Figure 4-10 : courbe de réflectivité mesurée lors de la croissance d’un miroir de Bragg
Alp.10GagooN / GaN épitaxié sur pseudo-substrat de GaN.

Lors du refroidissement, 1’indice optique des films épitaxiés évolue. Nous avons

mesuré une diminution de 5% de 1’épaisseur optique du GaN (4,7% pour 1’Aly20GaggN)
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lorsque la température passe de 1100°C a la température ambiante. La contraction thermique
des films est de 'ordre de 0,6 % . La diminution de I’épaisseur optique est donc
essentiellement due a une diminution de 1’indice avec la température. La valeur du maximum
de réflectivité dépend en premier lieu du rapport des indices du GaN et de I’(Al,Ga)N. Les
indices optiques de ces matériaux ayant a peu pres la méme variation avec la température pour
les faibles compositions en Aluminium, la réflectivit¢ du miroir varie peu lors du
refroidissement. Par contre le refroidissement induit un décalage de la longueur d’onde
centrale du miroir (de I’ordre de 23 nm pour une longueur d’onde de 543 nm).

Il en est de méme lorsque les alternances de Bragg présentent un écart par rapport a
leur épaisseur nominale. La Figure 4-11 illustre les courbes de réflectivité calculées pour des
miroirs de Bragg 50x(Alp40Gao 0N / GaN) selon que I’épaisseur des alternances d’(Al,Ga)N a
été respectée (Avisee= 510 nm), ou varie de £10% par rapport a 1’épaisseur nominale (/1/ 4n).
On peut remarquer que le maximum de réflectivité n’est pas affecté par les variations
d’épaisseur. En fait, le principal effet consiste en un décalage de la longueur d’onde centrale
du miroir, celle-ci variant avec I’épaisseur optique d’une bicouche (Al,Ga)N/GaN. Ainsi, la

o N o n,.h, +ng.h
longueur d’onde centrale du miroir peut étre estimée par Apzs ~ % :

100 — J
] m | e Ah/h = -10% pour l'AIGaN
8 ] ‘ ; épaisseurs nominales

Ah/h = +10% pour I'AlGaN
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Figure 4-11 : courbes de réflectivité calculées pour un miroir 50x Alp40GagsoN/GaN dont les
alternances d’(Al,Ga)N présentent +/- 10% d’écart par rapport a la valeur nominale : on peut
noter un décalage de la longueur d’onde du maximum de réflectivité.

" a.AT avec Q. le coefficient d’expansion thermique des nitrures (cf. section 2.2.3) et AT 1a différence de

température entre la température de croissance et la température ambiante.
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L’¢épitaxie des miroirs de Bragg ne présente donc pas de difficulté particuliére. La
mesure de la réflectivité in-situ s’est avérée un outil de choix pour le contréle de leur
croissance. Elle permet d’apprécier correctement les propriétés optiques des miroirs lors de
leur croissance. Les spécifications optiques ne sont d’ailleurs pas trop contraignantes pour la
réalisation de diodes a cavité résonante. L’ingénierie des contraintes lors de la croissance des

miroirs est par contre indispensable.

4.3. Caractérisations

4.3.1. Reéflectivité

Comme nous I’avons déja mentionné, les courbes de réflectivité obtenues sur les
miroirs de Bragg (Al,Ga)N/GaN correspondent a celles qui peuvent étre calculées par la
méthode des matrices de transfert. A titre d’illustration, nous présentons ci-dessous la courbe
de réflectivité mesurée sur un miroir Alg30Gag70N / GaN dont la premiére alternance est

constituée d’un super-réseau AIN/GaN. La réflectivité de ce miroir est d’environ 52%.

60 -

R (%)

—————
450 500 550 600
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Figure 4-12 : réflectivité d’un miroir 10x (Alp30Gag70N/GaN) dont la premicre alternance est
constitué d’un super-réseau AIN/GaN (courbe en trait plein: réflectivité mesurée ; en
pointillés : réflectivité calculée par la méthode des matrices de transfert).

4.3.2. Caractérisations structurales

L’épitaxie de miroirs (Al,Ga)N / GaN sur un pseudo-substrat de GaN aboutit a la
fissuration du film pour un faible nombre d’alternances de Bragg. Entre les fissures, la qualité

structurale des miroirs est comparable a celle du pseudo-substrat de GaN. La densité de
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dislocations traversantes est généralement inférieure & 5x10° cm™. Des caractérisations par
microscopie €lectronique en transmission ont permis de vérifier que les interfaces (Al,Ga)N /
GaN ¢étaient abruptes [4]. Cependant, étant donné que les fissures sont incompatibles avec la
réalisation de diodes électroluminescentes a cavité résonante, nous ne détaillerons pas plus les
caractérisations structurales de ces miroirs.

L’insertion d’un film d’AIN épitaxi¢ a basse température ou d’un super-réseau
AIN/GaN a permis d’éviter la fissuration des miroirs de Bragg (cf. §2.5). Cependant, la
relaxation des contraintes s’accompagne, dans ce cas, d’une augmentation importante de la
densité de dislocations traversantes (cf. Figure 2-13). Ces dislocations sont majoritairement de
type a. Leur densité s’éléve a plus de 5x10° cm™. L’efficacité quantique interne des diodes
¢lectroluminescentes est fortement réduite lorsqu’elles sont épitaxiées sur un film dont la
densité¢ de dislocations traversantes est si ¢levée. Par conséquent, nous avons privilégi¢ la
croissance des miroirs de Bragg sur un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N.

L’utilisation d’un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N permet de réaliser la croissance d’un
miroir en accord de maille sur le pseudo-substrat. Aucun phénomene de relaxation plastique
des contraintes ne devrait donc altérer la qualité structurale des matériaux constitutifs du
miroir. L’état de contraintes des miroirs ainsi épitaxiés peut étre analysé par diffraction des
rayons X. La Figure 4-13 représente la cartographie du réseau réciproque obtenue autour des
pics (1015) et (1015) sur une structure de diode électroluminescente a cavité résonante
comprenant un miroir de Bragg 10x (Al,Ga)N / GaN et un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N
épitaxié sur GaN sur saphiri. Les pics du GaN et de 1I’(Al,Ga)N des alternances du miroir de
Bragg sont alignés verticalement avec le pic correspondant au pseudo-substrat d’(Al,Ga)N.
Ces différents matériaux ont donc le méme parameétre de maille dans le plan de base. La
croissance du miroir a été cohérente sur le pseudo-substrat d’(Al,Ga)N. En ce qui concerne le
GaN, il se trouve dans deux états de contraintes différents suivant qu’il constitue le pseudo-
substrat ou qu’il est inséré dans le miroir de Bragg : celui présent dans le miroir de Bragg
subit une compression plus importante. L’alignement des différents pics du GaN permet
d’ailleurs de vérifier que la contrainte est biaxiale avec un coefficient de Poisson biaxial

Viiax = —&c /€, proche de 0,5.

" La composition en Aluminium des différents films de cette structure est détaillée dans le Tableau 4-1 a la page
122.
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Figure 4-13 : cartographie par DRX du pic (1015) (a) et (1015) (b) pour la structure de

diode ¢électroluminescente a cavité résonante comprenant un miroir de Bragg 10x
(Alp27Gag 73N / GaN) et un pseudo-substrat d’Aly 16Gag s2N épitaxié¢ sur GaN sur saphir.

Une étude des différents pics asymétriques accessibles avec le diffractométre utilisé a
permis d’affiner la détermination de la composition et de la contrainte des différents films de
cette structure. Les résultats sont détaillés dans le Tableau 4-1. Les matériaux constituant les
pseudo-substrats sont en compression du fait de la contrainte thermo-¢lastique. La
compression du film d’Alp;6GagssN est plus faible que celle du GaN. Il semble donc que
1I’Alp16GagsaN n’ait pas été enticrement relaxé a température de croissance. Son taux de
relaxation estimé a température de croissance, est toutefois d’environ 84 %. Les films
d’(Al,Ga)N insérés dans le miroir subissent une contrainte en tension, la contrainte thermo-
¢lastique ne compensant pas la contrainte d’épitaxie. Leur déformation dans le plan de base,
estimée a température de croissance, vaut approximativement 3,8x10°. Le pic dd au pseudo-
substrat de GaN étant treés intense, la déformation du GaN des alternances du miroir n’a pu

étre déterminée directement. A partir de la carte du réseau réciproque, on peut toutefois
I’estimer approximativement a —3,2x10~ a température ambiante, soit environ —1,2x107

lors de la croissance du miroir (a 1100 °C).



122

film matériau X (%) 10* x g,
o (ALLGa)N 26,6 £0,5 16,9 £5
miroir de Bragg
GaN 0 -
pseudosubstrat (Al,Ga)N 16,0 £0,4 -12,6 £3
pseudosubstrat GaN 0 -18,1 £3

Tableau 4-1 : composition en Aluminium (x) et déformation dans le plan de croissance (&,, )

des alternances de Bragg d’un miroir de Bragg (Al,Ga)N/GaN et des pseudo-substrats
(ALGa)N et GaN sur lesquels ils ont été épitaxiés.

Les mesures de déformation que nous venons de détailler, mettent en évidence
qu’aussi bien le pseudo-substrat d’(Al,Ga)N et le miroir de Bragg sont en tension a
température de croissance. Cela montre que la croissance d’un miroir (ALLGa)N / GaN, relaxé
et en accord de maille sur un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N, n’est pas triviale. Elle suppose un
contrdle précis a la fois de la composition des alliages mais aussi des mécanismes de
relaxation et de la vitesse de croissance latérale de 1’(Al,Ga)N.

Néanmoins, les valeurs des déformations sont suffisamment faibles pour que la
structure ne soit pas fissurée. L’accord de maille révélé par la diffraction aux rayons X entre
les films du miroir et le pseudo-substrat d’(Al,Ga)N indique qu’aucune relaxation plastique
des contraintes n’est intervenue lors de la croissance du miroir.

En effet, la densité de dislocations traversantes n’augmente pas dans les miroirs de
Bragg comme I’atteste 1’image en champ clair par microscopie €lectronique en transmission
(Figure 4-14). Cette image montre en outre la présence d’interfaces planes dans les miroirs a
la verticale des fissures enterrées. L utilisation d’un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N s’est donc
révélée particulierement adaptée a la croissance de miroirs de Bragg de bonne qualité

structurale.



123

Figure 4-14 : images MET en section transverse d’une structure de diode a cavité résonante
épitaxiée sur un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N.

4.3.3. Conductivité électrique

L’¢énergie de bande interdite de 1’(Al,Ga)N varie de 3,4 a 6,2 eV en fonction de la
composition en Aluminium. La croissance de miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN fait donc
apparaitre au niveau des hétérojonctions, des sauts de potentiel qui peuvent étre importants.
Leur présence rend difficile le passage du courant électrique le long de 1’axe de croissance.
Pourtant, le report de 1’¢lectrode de type n au dessous du miroir de Bragg peut s’avérer
intéressant afin d’obtenir une émission de lumiére homogene sur toute la surface de la diode a
cavité résonante. Ainsi, pour optimiser la conception des diodes, il est important de pouvoir
prévoir la distribution du courant électrique a l’intérieur des miroirs. Pour ce faire, la
résistivité de miroirs de Bragg doit étre mesurée.

Du fait de leur structure, la résistivité des miroirs sera différente selon que le courant
circule le long de I’axe de croissance ou parallélement au plan de base. La résistivité verticale
sera a priori relativement élevée du fait des discontinuités de la bande de conduction induites
par les hétérojonctions GaN / (Al,Ga)N, alors que la résistivité dans le plan de croissance
devrait étre plutdt faible, les hétérojonctions pouvant induire un gaz d’électrons
bidimensionnel dans le GaN. De plus, I'utilisation d’un substrat isolant rend la mesure de leur
résistivité encore plus délicate. Une méthode a toutefois été¢ développée pour mesurer la

résistivité des miroirs de Bragg le long de 1’axe de croissance et dans le plan de base [15].
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Cette méthode consiste a effectuer des mesures I-V par la méthode de la ligne de
transmission (TLM) sur des structures ou le miroir de Bragg a été localement gravé entre deux
contacts pour que le courant ¢électrique soit contraint de passer verticalement au travers de ces
miroirs. Les valeurs extraites du tracé de la résistance mesurée en fonction de la distance entre
¢lectrodes de contact permettent alors de déterminer la résistivité du miroir le long de I’axe de
croissance. Ces valeurs sont ensuite comparées a celles obtenues sur une structure ou le miroir
n’est pas gravé. Des simulations de mesures TLM permettent ensuite de remonter a la
résistivité du miroir de Bragg dans le plan de croissance.

@ électrode de contact (b)
-~ R

iroi s
7, <a— ?;\TOG” ‘;S ?:gr‘j e ) I,
J=a a ] L]

- GaN —_—

B a— saphir —

Figure 4-15 : illustration de la mesure de résistivité de miroirs de Bragg : (a) structure non
gravée (#1), (b) structure ou les miroirs de Bragg ont été gravés (#2).

Afin de valider cette méthode, des mesures TLM ont été effectuées sur un miroir 10x
(Alp,10Gag 90N / GaN) dopé n. Ce miroir a été épitaxi¢ sur un film de GaN de 2 pm mais dont
le dopage a été réalis€¢ uniquement sur une €paisseur de 0,9 pm en dessous du miroir. La
densité de donneurs recherchée est de I’ordre de 3x10™ cm™.

Le Tableau 4-2 résume les résultats obtenus sur trois différentes structures. Les mesures TLM
ont été réalisées avant et apres la gravure du miroir de Bragg. Avant la gravure (structure #1),
la conduction électrique peut s’opérer a la fois perpendiculairement et dans le plan de
croissance. Apres la gravure, le miroir de Bragg est intégré aux plots de contact (structure #2).
La conduction ne peut donc se faire que le long de I’axe de croissance. Enfin la troisiéme
structure est obtenue en réalisant la gravure sur toute la surface de I’échantillon. Il ne reste
alors que le film de GaN qui était au dessous du miroir de Bragg. La mesure effectuée sur
cette structure permet alors de déterminer la résistivité du film de GaN et la résistivité

spécifique de contact.
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structure #1 #2 #3
miroirs non gravés miroirs gravés sans miroir
2.Rc (QY) 26 £35 344 +12 12,3 +3
R (Q) 63 +9 156 +26 126 +9
Lx (um) 83 +14 47 +21 19 +7

Tableau 4-2 : mesures TLM obtenues sur un miroir de Bragg (Al,Ga)N/GaN
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Figure 4-16 : illustration des mesures TLM sur un miroir de Bragg 10x(Aly,10GaggoN / GaN)
épitaxié sur GaN.

La résistivité de la couche de GaN sous-jacente obtenue sur la structure #3, est de

1,1x107 Q.cm. La résistance de contact permet d’estimer une résistivité spécifique de contact

de 1,3x10™* Q.cm? lorsqu’on reporte sur un abaque la formule théorique de R¢ en fonction de

la résistance spécifique de contact et de la résistance carré (cf Annexe AS).

La résistance de contact extraite par la méthode TLM sur 1’échantillon ou les miroirs
de Bragg sont incorporés aux plots de contact (#2), ne permet a priori pas de déterminer la
résistance verticale due au miroir de Bragg qui est confondue avec celle propre au contact.
Cependant, si I’on considére que toute la surface du contact est utilisée pour I’injection

¢lectrique et que les lignes de flux de courant demeurent verticales dans tout le plot de
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B pspC + pspDBR \

contact, la résistance de contact extraite vaut: R (#2), . aion = Wd » OU  Ogner

représente la résistance perpendiculaire au plan du miroir de Bragg ramenée a la surface de

contact, p.. la résistance spécifique de contact et W.d la surface des plots de contact. Si

I’on suppose, en plus, que la résistance spécifique de contact est la méme pour la couche sous-

jacente et pour le miroir de Bragg, on obtient une résistance de 15,9 Q pour les dix
alternances du miroir de Bragg, soitune résistance spécifiquede 1,6x10™* Q.cm® par

alternance.

La résistance carré mesurée sur la structure ou le miroir de Bragg a été gravé, devrait étre la
méme que sur la structure comprenant seulement le film de GaN (#3). La différence observée
peut provenir d’une inhomogénéité d’épaisseur ou d’une légere sur-gravure pres des contacts

comme le montre la Figure 4-17.

contact
/

— ¥ | miroir de Bragg
AlGaN/GaN

sur-gravure ST —— e—r.
e AR e st
= g T i)
S N T 8 R
T R
GaN dopé n

GaN non dopé

saphir

Figure 4-17 : microscopie ¢lectronique a balayage d’une structure comprenant un miroir de
Bragg 10x Aly,10Gag 90N / GaN inséré dans un plot de contact (structure #2).

Les mesures obtenues sans graver le miroir de Bragg (#1), ne sont pas directement
exploitables. En effet, la « résistivité apparente » que ’on peut calculer (1,2x107 Q.cm),

traduit I’empilement des différents films. La résistance de contact extraite par la méthode
TLM sur cette structure représente avant tout la courbure des flux de courant au-dessous du
contact sous I’effet des barrieres de potentiel dues aux hétérojonctions (Al,Ga)N / GaN. La
complexité de la structure oblige donc a effectuer des simulations afin de déterminer la
conductivité du miroir de Bragg parallélement au plan de croissance.

Etant donné que seulement quatre mesures ont été extraites par les régressions

linéaires TLM, a savoir la pente (R;) et I’abscisse (2.R¢) pour les structures ou le miroir de
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Bragg a été gravé ou non, il n’est possible d’introduire seulement quatre paramétres ajustables

pour les simulations. La résistance propre au contact (o, ) et la résistivité de la couche de

GaN au dessous du miroir de Bragg sont incontournables pour rendre compte de la
distribution du courant ¢lectrique dans la structure. Pour le miroir de Bragg, il ne reste donc
plus que deux parameétres a choisir pour exprimer a la fois la conduction dans le plan de
croissance et celle le long de I’axe de croissance. Pour une alternance (Al,Ga)N / GaN, nous
avons donc assimilé les barrieres de potentiel dues a la discontinuité de la bande de

conduction a une résistance spécifique g, (€n Q.cm®). La conduction dans le plan de
croissance est traduite par un terme de résistivité supposé identique pour I’(Al,Ga)N et le GaN
constitutifs des miroirs : ppgr (Q.cm). La Figure 4-18 illustre la modélisation du miroir de

Bragg que nous avons adoptée. Une justification de la modélisation résistive est reportée dans
les Annexes A6 et A7. D’autre part I’Annexe A8 détaille la démarche que nous avons suivi

pour simuler les mesures TLM sur les miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN.
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Figure 4-18 : (a) schéma représentant la structure d’un miroir de Bragg entre deux contacts
¢lectriques, la zone ombragée représente un ¢lément de volume du miroir de Bragg (Al,Ga)N
/ GaN ; cette zone est modélisée par le circuit €lectrique en (b) ; (b) modélisation électrique
d’une alternance (AlLGa)N/GaN d’un miroir de Bragg: pg g, représente la résistance
spécifique due aux discontinuités de la bande de conduction le long de I’axe de croissance; le
terme ppgg, homogene a une résistivité, permet de traduire la conduction des miroirs dans le
plan de croissance ; dx et dz désignent les longueurs élémentaires du maillage opéré
respectivement dans le plan de croissance et le long de 1’axe de croissance.

Le courant circulant dans le réseau de résistances correspondant aux structures #1 et

#2 est alors calculé en fonction de la distance entre les deux contacts. Les paramétres sont
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alors ajustés afin que la régression linéaire de la résistance de la structure simulée en fonction
de la longueur entre contacts corresponde a celle obtenue a partir des mesures expérimentales.
Pour le miroir de Bragg 10x (Alp,10GagoN / GaN) considéré, les résistivités suivantes
ont été obtenues :
e pour les barriéres de potentiel : pg ppr=5x10"" Q.cm” par alternance,
e pour la résistance spécifique de contact : pg,c=6x107" Q.cm’
e et pour la conduction dans le plan des miroirs : pppr=1,5 % 1072 Q.cm

La valeur de la résistivité parallélement au plan de croissance est du méme ordre de grandeur
que celle du GaN. Il est probable que le niveau de dopage relativement ¢élevé fasse chuter la
mobilité des €lectrons et empéche d’obtenir une conduction par gaz d’électrons. D’autre part,
le champ piézoélectrique induit un champ électrique qui a tendance a forcer le passage des
¢lectrons de I’(AL,Ga)N vers le GaN. La conduction dans le plan de croissance au niveau des
barrieres d’(Al,Ga)N est donc a priori faible. Cela peut expliquer qu’en moyennant sur une
alternance (Al,Ga)N / GaN, la résistivité dans le plan de croissance du miroir de Bragg soit
comparable a celle du pseudo-substrat de GaN.

Pour apprécier la valeur de la résistance spécifique des miroirs le long de 1’axe de
croissance, des simulations unidimensionnelles d’hétérostructures (AL,Ga)N / GaN ont été
effectuées pour différentes compositions d’alliage et différents niveaux de dopage. Les
parametres de ces simulations sont détaillés dans 1I’Annexe A7. Ceux-ci n’étant pas
précisément connus pour les nitrures et plus particuliérement pour les alliages (Al,Ga)N, les
résultats de ces simulations reflétent avant tout 1’ordre de grandeur de la résistivité des
hétérojonctions. Nous avons d’ailleurs négligé les effets dus a I’approfondissement du niveau
donneur lors de I’augmentation de la composition en Aluminium. Lors de ces simulations, la
structure de bande de la structure a d’abord été calculée sans polarisation. Puis la densité de
courant ¢lectrique a ¢été¢ estimée pour différentes polarisations appliquées. La régression
linéaire de la densité de courant en fonction de la tension appliquée a finalement permis
d’estimer la résistance spécifique de la structure. Les résultats de ces simulations sont
présentés sur la Figure 4-19. Pour une composition en Aluminium de 10% et un niveau de
dopage de 1x10" cm?, la résistivité obtenue est inférieure environ d’un facteur 10 par
rapport a la valeur expérimentale, ce qui est réaliste compte tenu des incertitudes sur les
parametres spécifiques aux matériaux.

On peut donc penser que la Figure 4-19 rend compte correctement de 1’évolution de la

résistivité des miroirs de Bragg en fonction du dopage et de la composition en Aluminium. On
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peut remarquer que la résistivité des hétérojonctions (Al,Ga)N / GaN augmente tres
rapidement avec la composition en Aluminium. Pour la réalisation de diodes a cavité
résonante ou le courant électrique serait amené a passer au travers d’hétérojonctions (Al,Ga)N

/ GaN, des compositions d’alliage supérieures a 10% sont donc a éviter.
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Figure 4-19 : résistance spécifique par alternance (Al,Ga)N / GaN en fonction de la
composition en Aluminium et du dopage ; I’axe des ordonnées s’étend sur 12 décades.

La résistivité des miroirs de Bragg dopés n provient essentiellement des discontinuités
de la bande de conduction. En premicre approximation, la résistivité des miroirs résulte donc
de la différence d’énergie de bande interdite entre les deux matériaux constitutifs du miroir.
La différence d’énergie de bande interdite entre (Al,Ga)N et GaN peut atteindre 2,8 eV. A
titre de comparaison, les valeurs correspondantes sont 1,8 eV pour les arséniures et 1,18 eV
pour les phosphures'. Cette différence permet d’apprécier la difficulté d’obtenir des miroirs de
Bragg conducteurs a base d’(Al,Ga)N. L’utilisation d’alliages graduels pourrait toutefois
permettre d’atténuer les barrieres de potentiels dues aux hétérojonctions.

Il reste que l’utilisation d’un substrat isolant (le saphir) implique la réalisation des

composants en technologie planaire. Or, si le contact n est déposé sur le film de GaN inclus

i Energies de bande interdite, d’aprés H. Matthieu, Physique des semi-conducteurs et composants €lectroniques,
5™ édition, Dunod, Paris (2001) :

matériau AlAs GaAs InAs AlP GaP InP

E, (eV) a 300K 2,16 1,43 0,36 2,45 2,25 1,27
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dans la cavité, le courant se propagera préférentiellement prés de la mésa du fait de la faible
épaisseur de la couche conductrice. La luminescence ne se fera donc que sur une surface peu
étendue, localisée preés du contact n. Si le contact n est déposé au niveau du miroir ou en
dessous, les hétérojonctions (Al,Ga)N / GaN permettront d’homogénéiser le courant
¢lectrique sur toute la surface de la diode. Mais dans le méme temps, les barri¢res de potentiel
induiront une forte résistance série, ce qui se traduira par une tension d’alimentation élevée,

des chutes ohmiques et un temps de commutation ¢élevé, ce qui est a éviter.

4.4. Conclusion

Ce chapitre a permis d’illustrer les problémes liés aux miroirs de Bragg a base de
nitrures. L’adéquation entre les spécifications optiques, structurales et électriques s’est avérée
délicate.

La faible différence d’indice optique entre AIN et GaN aboutit a des largeurs de bande
d’arrét des miroirs a base de nitrures relativement faibles : elle est inférieure a 50 nm pour des
miroirs centrés a 510 nm. Or une large bande d’arrét est souhaitable afin de faciliter 1’accord
en longueur d’onde entre les miroirs et la zone active des diodes a cavité résonante. De plus,
les spectres d’¢électroluminescence des diodes a base d’(In,Ga)N ont des largeurs a mi-hauteur
supérieures a 20 nm. Une composition en Aluminium relativement élevée doit donc étre
utilisée pour la croissance des miroirs de Bragg.

La relaxation plastique des miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN épitaxiés sur un film de
GaN conduit alors a la fissuration du film ou a une augmentation importante de la densité de
dislocations traversantes. Or, ces deux mécanismes sont incompatibles avec la réalisation de
diodes ¢lectroluminescentes performantes.

La croissance de pseudo-substrats d’(Al,Ga)N relaxés et de bonne qualité, a permis
d’obtenir des miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN en accord de maille sur le pseudo-substrat.
Les miroirs de Bragg ainsi épitaxiés présentent une trés bonne qualité structurale : pas de
fissure, interfaces planes et abruptes, densit¢ de dislocations traversantes autour de
5x10* cm®. La composition en Aluminium de ces miroirs peut étre comprise entre 25 et 40%,
en fonction de celle du pseudo-substrat. Afin de réaliser une diode électroluminescente a
cavité résonante, un miroir 10x (Alp27Gag73N / GaN) a ainsi été épitaxié sur un pseudo-
substrat d’Alp16Gaps4N sans qu’il ne fissure. La réflectivité attendue de ce miroir est de
I’ordre de 50%. Elle n’a pas été mesurée car la structure de diode a cavité résonante a été

¢épitaxiée directement a la suite du miroir. Il faut noter que la croissance des miroirs
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(Al,Ga)N/GaN étant cohérente sur le pseudo-substrat d’(Al,Ga)N, une réflectivité de 100%
est envisageable sans craindre de phénomene de relaxation plastique des contraintes.

La mesure de la résistivit¢ d’un miroir de Bragg Alp10GaogoN / GaN a permis
d’estimer la résistance spécifique le long de I’axe de croissance a 5x10~° Q.cm® par
alternance du miroir. Des simulations du diagramme de bandes sous polarisation électrique
ont révélé que la conduction au travers des miroirs de Bragg devient difficile pour des
compositions en Aluminium supérieures a 10%. L’utilisation d’un substrat isolant qui impose
le recours a une technologie planaire, aboutit alors a une dualité entre propriétés optiques et
conduction électrique. L’utilisation de substrats de GaN autosupporté pourrait lever ce
dilemme en permettant d’adopter une structure verticale. Une ingénierie de bandes
¢lectroniques serait toutefois indispensable afin de minimiser les discontinuités de la bande de

conduction et réduire ainsi la résistivité des miroirs de Bragg.
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5. Diodes électroluminescentes a cavité résonante

5.1. Intérét

Il a été montré depuis plusieurs années que la réalisation de cavités optiques du type
Fabry-Perot permettait d’obtenir une émission stimulée : c’est le principe des lasers. Cette
utilisation d’interférences constructives dans une cavité optique a €été adaptée aux diodes
¢lectroluminescentes a cavité résonante (DEL-CR) [1]. Dans ce cas, I’objectif n’est pas
I’obtention d’une émission stimulée mais un gain de I’émission spontanée. Pour ce faire, un
des miroirs délimitant la cavité doit présenter une réflectivité peu élevée afin que la
transmission de la lumiere au travers de ce miroir soit plus importante que 1’absorption
optique ayant lieu dans la cavité le long de I’axe de croissance.

Les principaux avantages d’une diode électroluminescente a cavité résonante sont :
e une émission le long de 1’axe de croissance amplifiée d’un facteur 2 a 10 par rapport a
une diode classique a la longueur d’onde de la résonance,
e un spectre d’émission plus fin : la largeur du spectre d’émission dépend
essentiellement de la finesse de la cavité,
e une émission plus directive que dans une diode classique.
La directivité¢ de I’émission et le gain sur I’intensité¢ lumineuse émise le long de 1’axe de
croissance permettent d’améliorer le couplage avec les fibres optiques et de transmettre sur de
plus longues distances. La finesse spectrale de 1’émission permet en outre de diminuer la

dispersion chromatique dans les fibres et d’augmenter le débit des communications.

5.1.1. Propriétés optiques des diodes ¢électroluminescentes a
base de nitrures

L’extraction de la lumiére émise est délicate pour les diodes électroluminescentes
réalisées avec des matériaux d’indices optiques élevés. C’est le cas pour les nitrures
d’¢léments III qui présentent des indices optiques supérieurs a 2 dans le visible. L’angle
critique qui définit la frontiere entre la réflexion totale et la transmission dans [’air de

I’émission lumineuse est alors faible. I vérifie ng.sin(g,)=n,, .sin(90°) avec ¢, I’angle

critique de I’émission a l’intérieur du matériau semi-conducteur par rapport a I’axe de

croissance (cf Figure 5-1), ng I’indice optique du semi-conducteur et n =1 celui de I’air ;
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soit ¢, = arcsin(nair /ng ) En considérant un indice optique de 2,41' pour le GaN a 510 nm,

I’angle critique est de 24,5°. Seuls les photons émis dans un cone de 24,5° par rapport a I’axe
de croissance a l’intérieur du matériau seront donc émis dans 1’air. Le rapport entre la

puissance lumineuse émise dans I’air par une diode électroluminescente classique (P, ) et

mise

celle générée au niveau de la zone active de la diode (P,.,) s’exprime par

P . . ) .
Peﬂ:%(l—cos%)z%% [1], soit 4,6% dans le cas du GaN, 3,8% si ’on considére la

source

réflexion de la lumiére & I’interface air / GaN". L’intensité émise suit un profil du type

. Prource Nai : ‘ -
Lambertien : |, (®)= —== —Zcos® avec r la distance par rapport a la source de lumiére

dzr? nl
et @ I’angle de réfraction (cf. Figure 5-1).

(@ )]

Nair V

ns

source de lumiere

Figure 5-1 : (a) représentation de la réfraction des faisceaux lumineux a I’interface air / semi-
conducteur ; (b) profil de I’intensité¢ lumineuse émise dans 1’air en fonction de 1’angle de
réfraction (profil du type Lambertien).

Par ailleurs, le couplage de la lumicre entre une diode électroluminescente et une fibre
optique ne se fait que sur une petite partie du rayonnement émis. L’angle limite qui peut étre
émis dans une fibre optique peut s’exprimer en fonction de son ouverture numérique (O.N.)

par @, =arcsin(O.N./n,, ). Pour une ouverture numérique de 0,5, cet angle vaut 30°. La

" Dans les nitrures, du fait de la structure wurtzite, 1’indice optique dépend de la direction. Les indices optiques
ordinaire et extraordinaire du GaN a 510nm sont respectivement 2,41 et 2,46 (communication interne de S.
Pezzagna, CRHEA). Etant donné que I’angle critique est faible et que 1’écart entre indice ordinaire et
extraordinaire n’est pas trés élevé, nous assimilerons dans notre discussion I’indice optique a celui purement
ordinaire.

" Pour une longueur d’onde de 510nm en incidence normale, la réflexion a I’interface air/GaN est d’environ
17%, celle a I’interface GaN/saphir est d’environ 1,4 % et celle a I’interface saphir/air 9,6%.
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puissance lumineuse transmise dans la fibre est alors
@lim P n2

Pransmis = _[ |, -27.r* sin®.dd :%i;(l—cos(ZQDHm ), soit la moiti¢ de la puissance
n
®=0° s

lumineuse émise dans lair (P, ). Il résulte que moins de 3% des photons générés au niveau

la diode électroluminescente sont transmis dans la fibre.

Les diodes ¢électroluminescentes a base de puits quantiques d’(In,Ga)N/GaN
présentent des spectres d’électroluminescence larges. Leur largeur a mi-hauteur, mesurée sur
des structures DEL que nous avons épitaxiées, est supérieure a la valeur théorique

AE =1,8kT [1] (correspondant a AA=9,4 nm pour une émission a 500 nm a température

ambiante). De plus, elle augmente avec la longueur d’onde d’émission (cf Figure 5-2). Pour

une émission a 500 nm, la largeur a mi-hauteur de 1’émission est de 1’ordre de 40 nm.
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Figure 5-2 : largeur a mi-hauteur des spectres d’électroluminescentes en fonction de la
longueur d’onde du maximum d’électroluminescence (courant d’injection [=20mA).

Plus I’émission est large, plus la dispersion chromatique dans les fibres optiques est
importante. Autrement dit, la durée entre le début et la fin d’'une impulsion optique augmente
lorsque le signal se propage dans la fibre optique. Il s’ensuit que pour augmenter le débit des

communications optiques, il faut que le spectre d’émission soit le plus fin possible.

5.1.2. Principe des DEL-CR

Contrairement aux lasers ou 1’on cherche a obtenir le maximum de trajets optiques a
I’intérieur de la cavité afin de stimuler I’émission, dans les diodes électroluminescentes a
cavité résonante, 1’objectif est d’extraire le maximum d’émission lumineuse spontanée. Pour

obtenir une transmission conséquente de la lumiére émise au travers d’un miroir, il faut que ce
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miroir présente une réflectivité bien inférieure par rapport au deuxiéme miroir. On désignera
par R; et R, respectivement les réflectivités du miroir peu réfléchissant et du miroir trés
réfléchissant : R, <R, (cf Figure 5-3). D’autre part, il faut que la probabilit¢ d’absorption
dans la cavité (en particulier au niveau de la zone active) d’un photon soit inféricure a la
probabilit¢ de son émission au travers du miroir de faible réflectivité. Un facteur de
transmission ¢élevé pour le miroir R;, c'est-a-dire une réflectivité faible, est donc a priori
souhaitable. Cependant, afin d’avoir un gain sur l’intensit¢é émise le long de I’axe de
croissance, une directivit¢ de I’émission et une sélectivité en longueur d’onde, il faut que la

structure présente une finesse de cavité ¢levée. Cela passe par une réflectivité R; importante.

(@ R, (b) Rs
GaNdopep — T A
zone active o L
puits quanitques (In,Ga)N cavite a
GaNdopen — & Y
R A
R ‘ émission d Lpen
lumineuse
Y
R1<R2

Figure 5-3 : schémas représentant une diode a cavité résonante : (a) la cavité est insérée entre
deux miroirs de réflectivité R; et Ry ; (b) lorsque le miroir bas (R;) est un miroir de Bragg, la
largeur effective de la cavité comprend en plus de la largeur physique de la cavité (Lcay) un
terme appelé « longueur de pénétration » traduisant la pénétration du champ ¢électrique dans le
miroir (Lye,) ; d’autre part, le miroir de Bragg doit se terminer par le matériau dont I’indice
optique est le plus faible, dans notre cas c’est I’(Al,Ga)N.

La structure optimale est donc un compromis entre I’effet de cavité et I’extraction de
la lumiére. En plus de la réflectivité des miroirs, la largeur de la cavité et la largeur du spectre
d’émission des puits quantiques doivent étre considérées [2]. D’une manic¢re générale, il
faut que :

e la largeur de la cavité permette d’obtenir une résonance a la longueur d’onde visée. La
largeur d’une cavité formée entre deux miroirs diélectriques doit étre un multiple de la
demi-longueur d’onde de la résonance, soit L, =mA/2n avec L, la largeur de la
cavité, m un multiple entier, 4 la longueur d’onde visée dans le vide, n I’indice
optique du matériau inséré dans la cavité. Lorsqu’un miroir métallique est utilisé, il
faut tenir compte du déphasage qu’il introduit, ce qui aboutit a un décalage d’environ

A/4n sur la largeur de la cavité.



137

e la zone active (i.e. les puits quantiques) doit €tre positionnée sur un maximum
d’intensité du champ électrique pour obtenir un gain de I’émission.

¢ la zone active doit étre placée le plus pres possible du miroir de forte réflectivité,

e la cavité doit étre la plus fine possible. Pour ce faire, il faut que non seulement
I’épaisseur physique de la cavité soit petite mais aussi que la longueur de pénétration
du champ électrique dans le miroir de Bragg soit limitée. Ceci implique que les
matériaux constituant le miroir de Bragg doivent présenter un écart important d’indice
optique.

e et enfin, il faut que la longueur d’onde de 1’émission de la zone active corresponde a la
longueur d’onde amplifiée par I’effet de cavité.

La structure adoptée pour une diode électroluminescente a cavité résonante dépend des
caractéristiques que 1’on désire privilégier : puissance lumineuse extraite, finesse spectrale ou
directivité. Par exemple, si la puissance lumineuse extraite importe plus que la directivité de
I’émission, il faut que la résonance dans 1’axe de la cavité soit 1égeérement décalée par rapport
a la longueur d’onde d’émission des puits quantiques [2].

Pour le couplage avec des fibres optiques dont 1’ouverture numérique est petite, il faut
concentrer I’émission dans un cone angulaire limité. Dans le cadre du projet Agheta, Shaw et
al [3] ont modélisé 1’extraction d’une diode ¢€lectroluminescente a cavité résonante a base de
nitrures dont le miroir a forte réflectivité est un film métallique. L’émission lumineuse sur
cette structure s’opere au travers d’un miroir de Bragg (Al,Ga)N/GaN, d’un film de GaN et du
substrat de saphir. Pour le nombre optimal de paires du miroir (qui varie de 3 a 10 paires en
fonction de la composition de Aluminium et de la largeur du spectre d’émission des puits
quantiques), I’efficacité d’extraction dans une fibre optique d’ouverture numérique 0,5 varie
entre 3,4 et 5,7 fois celle d’'une diode classique (sans cavité) suivant la composition en
Aluminium du miroir de Bragg. Méme pour des faibles compositions en Aluminium, la

structure a cavité résonante présente donc un intérét notoire.

5.2. Démonstration de |'effet de cavité

Afin de réaliser une diode électroluminescente a cavité résonante (DEL-CR) a base de
nitrures pour les communications optiques via des fibres optiques plastiques, un miroir de
Bragg composé d’un film d’AIN d’environ 60 nm d’épaisseur (correspondant a A/4n a
1100°C pour une longueur d’onde dans le vide de 543nm) puis de 17 paires

(Alp20Gap soN/GaN) a été épitaxié sur un pseudo-substrat de GaN sur saphir. La croissance
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s’est poursuivie par une structure de diode électroluminescente, c’est a dire un film de GaN
dopé n, une série de trois puits quantiques (In,Ga)N/GaN et un film de GaN dopé p. La
réflectométrie in-situ avec un laser HeNe a été utilisée de sorte que la réflectivité du miroir
soit centrée a 543 nm a température de croissance. L’épaisseur optique de la cavité sans tenir
compte de la longueur de pénétration de I’onde dans le miroir de Bragg est de 34, les
épaisseurs des films de GaN dopés étant d’environ 290 nm.

La Figure 5-4 illustre les spectres de réflectivité et de photoluminescence a incidence
normale obtenus du co6té de la couche épitaxiale sur la structure brute de croissance (avant le
dépdt d’un miroir métallique). Le miroir de haute réflectivité¢ est alors le miroir de Bragg
(Rmax~ 63 %), I’autre miroir étant consistu¢ par I’interface GaN/air dont la réflectivité est
d’environ 16 % a 510 nm. Le minimum de réflectivité a 504 nm correspond a la résonance de
la cavité. Il coincide avec un pic de photoluminescence. L’écart entre la longueur d’onde de la
résonance et la longueur d’onde du laser utilisé lors de la croissance s’explique d’une part par
la diminution de I’indice optique des nitrures lors du refroidissement et d’autre part par un
gradient d’épaisseur du film ¢épitaxié. La large bande observée sur le spectre de
photoluminescence autour de 440 nm correspond a la luminescence associée a des domaines
d’inversion liés au dopage magnésium [4].

La structure a ensuite été processée afin de réaliser les contacts électriques. Afin
d’obtenir une réflectivité élevée, I’ Aluminium a été choisi pour le contact de type p. Pour que
le contact soit ohmique et que 1’ Aluminium puisse adhérer sur le film, un dépot de nickel puis
d’or (d’épaisseur 50 A chacun) a été réalisé : cette bicouche métallique est généralement
utilisée comme ¢€lectrode semi-transparente dans les diodes nitrures. La gravure de la structure
et le dépot du contact sur le GaN de type n ont été identiques a ceux effectués sur des diodes
classiques.

Le spectre d’électroluminescence présenté sur la Figure 5-4 a été obtenu en recueillant
la lumiére émise a travers le substrat. Comme pour la photoluminescence, un pic fin est
mesuré a 504 nm. On peut toutefois remarquer que le spectre d’électroluminescence présente
une large bande d’émission pour des longueurs d’onde comprises entre 530 et 560 nm, et dont
I’intensité est comparable a celle du pic obtenu a 504 nm. Il est probable que 1’émission des
puits quantiques soit centrée autour de 530 nm. La largeur du spectre d’émission des puits
quantiques (de I’ordre de 50 nm a cette longueur d’onde) a di permettre d’obtenir une
intensité encore relativement élevée a la longueur d’onde de la résonance (504 nm) : on peut
I’estimer a environ la moitié de I’intensité maximale de I’émission. Par ailleurs, la faible

largeur de la bande d’arrét du miroir (moins de 20 nm) résulte dans la transmission de
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I’¢électroluminescence pour les valeurs de longueurs d’onde supérieures a 530 nm, bien

qu’elles ne correspondent pas a la résonance de la cavité.

| I
400 250 G600 a0

Moinm)
Figure 5-4 : spectres de réflectivité (R), de photoluminescence (PL) et d’électroluminescence
(EL) d’une diode a cavité résonante : pour la longueur d’onde de 505 nm, il y a concordance

entre un minimum de réflectivité, un pic de photoluminescence et un pic
d’¢électroluminescence ; cette longueur d’onde correspond a la résonnance de la cavité.

Pour mettre plus en évidence I’effet de cavité, des spectres d’électroluminescences
ont été acquis pour différents angles. La Figure 5-5 présente les spectres obtenus pour des
angles variant entre 0 et 40°. Un décalage en longueur d’onde du pic correspondant a la cavité
y est observable. Il est souligné sur la figure par un trait en pointillé. De plus, I’intensité
relative du pic lié¢ a la résonance par rapport a celle de la bande d’émission autour de 540 nm
diminue rapidement lorsque 1’angle de réfraction dépasse 10°. La diminution de I’intensité
lumineuse avec 1’angle est caractéristique d’une émission directive, ce qui est attendu pour

une diode électroluminescente a cavité résonante.
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Figure 5-5 : spectres d’électroluminescence en fonction de I’angle de réfraction (@) d’une

diode a cavité résonante : on note un décalage en longueur d’onde du pic correspondant a la
cavité et la diminution de I’intensité de ce pic avec @.

La résonance est obtenue pour une longueur d’onde et un angle interne donnés

lorsqu’il existe un entier m tel que 2nL_, cos¢g=mA [2] ou n est I'indice optique de la
cavité, L, la longueur de la cavité, ¢ I’angle interne, A la longueur d’onde dans le vide et

m représente ’ordre de la cavité. D’autre part, I’angle de réfraction dans l’air et I’angle

interne sont liés par la relation: n, sin® =n_, sing. Il s’ensuit que I’évolution de la

longueur d’onde di a I’effet de cavité avec 1’angle de réfraction @ s’exprime pour un mode

2
n; .
de résonance fixé (m constant) par % =./1- [& sin @J (equ. 5-1). Le décalage du

cav

pic d’électroluminescence vers les basses longueurs d’onde lorsque 1’angle de réfraction est
augmenté constitue donc la signature de I’effet de cavité. La Figure 5-6 présente la longueur
d’onde des pics d’¢lectroluminescence correspondant a la résonance, ramenée a la valeur a
incidence normale. Les courbes en pointillés correspondent a 1’équation 5-1 avec des indices
optiques de 2,39 et 2,8. Les points expérimentaux sont compris entre ces deux courbes.
L’indice optique de la cavité serait donc a priori de ’ordre de 2,6. Or I’indice optique
ordinaire du GaN a 500 nm est d’environ 2,41 et I’indice extraordinaire de 1’ordre de 2,46. La

mesure de la longueur d’onde de résonance en fonction de I’angle de réfraction sur d’autres
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structures de DEL-CR a déja abouti a extraire un indice optique pour la cavité supérieur a
celui du GaN [5]. Cette surestimation de 1’indice du GaN dans la cavité peut venir du fait que
dans cette approche il ait été négligé la dépendance en fonction de ’angle interne du
déphasage du champ électrique induit par le miroir métallique. Quoiqu’il en soit, le décalage
observé de la longueur d’onde en fonction de I’angle réfracté met clairement en évidence

I’effet de cavité de la structure.
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Figure 5-6 : rapport de la longueur d’onde du pic d’électroluminescence correspondant a la
résonance sur la longueur d’onde du pic a incidence normale (4,) en fonction de I’angle de

réfraction (D).

La puissance optique mesurée sur cette diode ¢électroluminescente a cavité résonante
est de ’ordre de 5 pW pour un courant d’injection de 20 mA, ce qui est faible en comparaison
de la puissance des diodes classiques que nous avons réalisées (200 pW). Cette faible valeur
de la puissance optique sur cette structure de DEL-CR provient d’une part du fait que le
maximum de I’émission des puits quantiques ne coincide pas avec la résonance, et d’autre
part d’une densité de dislocations traversantes élevée (supérieure a 5x10° cm™) induite par la
couche d’adaptation d’AIN insérée sous le miroir de Bragg.

L’effet de cavité a toutefois été démontré. Nous avons pu vérifier que la résonance
s’accompagne d’un accroissement de la directivit¢ de I’émission. De plus, le pic
d’¢lectroluminescence 1i¢ a la résonance est fin. Néanmoins, la largeur spectrale de 1’émission

des puits quantiques (In,Ga)N et la faible largeur de la bande d’arrét du miroir (Al,Ga)N /
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GaN font également apparaitre des pics d’électroluminescence qui ne correspondent pas a la

résonance de la cavité.

5.3. Reéalisation d'une diode a cavité résonante sur
pseudo-substrat (Al,Ga)N

La croissance d’un film d’(AL,Ga)N épais, relaxé et de bonne qualité cristalline s’est
révélée particulicrement intéressante pour réaliser des miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN en
accord de maille sur le pseudo-substrat d’(Al,Ga)N. Cela permet d’éviter la relaxation
plastique des contraintes lors de la croissance des miroirs de Bragg. Nous avons donc réalisé
la croissance d’une diode électroluminescente a cavité résonante sur un pseudo-substrat
d’(AL,Ga)N. La structure comprend, en partant du substrat, :

e un film de GaN de 2 um d’épaisseur €pitaxié sur le substrat de saphir,

e un film d’Aly 16Gag g4N de 2 um d’épaisseur,

e un miroir de Bragg composé de 10 paires Alg,7Gag 73N / GaN et dont la réflectivité est
centrée a 458 nm a température de croissance. Cette longueur d’onde a été choisie car la
puissance des diodes a base d’(In,Ga)N est supérieure lorsque leur émission se produit dans le
bleu plutdt que dans le vert. Par ailleurs, un laser Ar monté sur le bati de croissance permet de
suivre la réflectivité in-situ a cette longueur d’onde.

e un film de GaN dopé Si,

e un puits quantique (In,Ga)N,

e ctun film de GaN dopé Mg.

L’¢épaisseur des couches de confinement optique qui sont des films de GaN dopés, insérés
dans la cavité de part et d’autre du puits quantique, est d’environ 180 nm, ce qui correspond a
une cavité optique de 24 pour une longueur d’onde de 458nm dans le vide.

La Figure 5-7 est une microsopie électronique en balayage en section transverse qui
illustre la structure de la DEL-CR une fois processée. On peut y voir une fissure enterrée qui
s’é¢tend dans le film de GaN. Les interfaces nettes montrent que le pseudo-substrat
d’Alp,16Gag s4N et le miroir de Bragg 10x(Alp27Gag 73N / GaN) sont lisses. La gravure ionique
réactive a permis de définir des ouvertures dans lesquelles les électrodes de type n ont été
déposées. Sa profondeur a été controlée par réflectometrie laser. Le contact de type n a ainsi

pl étre déposé juste en dessous du puits quantique.
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Figure 5-7 : image MEB en section transverse d’une diode électroluminescente a cavité
résonante épitaxiée sur un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N : une fissure enterrée s’étend dans le
film de GaN ; la gravure séche a permis de définir des ouvertures aboutissant au film de GaN
dopé Si (type n) et de déposer I’électrode de type n juste en dessous du puits quantique.

La caractérisation structurale du miroir de Bragg a été présentée au chapitre précédent
(cf Figure 4-13 et Figure 4-14). La diffraction des rayons X et la microscopie électronique en
transmission ont permis de vérifier qu’aucun mécanisme de relaxation plastique n’est
intervenu lors de la croissance du miroir de Bragg. Il en a ét¢é de méme lors de la croissance
du film de GaN dopé Si et du puits quantique d’(In,Ga)N. Néanmoins apres la couche
d’(In,Ga)N, des défauts en V se sont formés a la surface de 1’échantillon comme le montre la
Figure 5-8. Ils se propagent sur presque toute I’épaisseur du film de GaN dopé Mg. La

déformation du GaN épitaxié au dessus du miroir pour former la cavité optique a été estimée a
environ —1,2x107 & température de croissance. Cette contrainte compressive a probablement

contribué a la formation de ces défauts. De tels défauts ont en effet déja été reportés sur des

films épais d’(In,Ga)N en compression biaxiale [6].
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Figure 5-8 : image MET en section transverse d’une diode électroluminescente a cavité
résonante épitaxiée sur un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N. La densité de dislocations traversantes
est la méme dans le film épais d’(AL,Ga)N, le miroir de Bragg et la cavité optique. Par contre,
des défauts en V se sont formés dans la couche de GaN superficielle.

La Figure 5-9 présente un spectre de réflectivité obtenu en incidence normale du c6té
du film épitaxié. Un minimum de réflectivité autour de 465 nm est clairement observable. Le
léger décalage entre la longueur d’onde de ce minimum de réflectivité et celle du laser utilisé
lors de la croissance est dii au gradient d’épaisseur de 1’échantillon. La réflectivité n’a pas été
mesurée de fagon quantitative. Cependant, le spectre de réflectivité obtenu est tout a fait
comparable a celui que I’on peut calculer par la méthode des matrices de transfert pour une
telle structure. La réflectivité du miroir doit donc étre proche de la valeur théorique qui est

d’environ 50%.
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Figure 5-9 : spectre de réflectivit¢ d’une diode électroluminescente a cavité résonante
épitaxiée sur un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N: le minimum de réflectivit¢ a 465 nm
correspond a I’effet de cavité.

Testée sous pointe, I’¢électroluminescence de la structure était peu intense. Nous avons
donc opté pour une réalisation technologique identique a celle des diodes classiques. En
particulier, une €lectrode semi-transparente en Ni/Au a été déposée sur le film de GaN dopé p,
sans étre recouverte d’un miroir métallique. Le contact n a été déposé apres gravure sur le
film de GaN inséré dans la cavité. La Figure 5-10 montre le motif d’une diode
¢lectroluminescente ainsi réalisée dont la dimension est 500um x 500um. La luminescence
est faible. Elle n’est visible que lorsque la diode est soumise a un fort courant électrique, de
I’ordre de 100 mA. La luminescence n’a lieu que pres du contact n. Ceci est attribué au fait
que la composition en Aluminium relativement élevée des alternances du miroir de Bragg
(27%) induit des barri¢res de potentiel importantes. La conduction des électrons ne peut se
faire que dans le film de GaN dopé n dont 1’épaisseur est fine. Il était donc prévisible que

I¢lectroluminescence se produise essentiellement pres du bord de la mésa au voisinage du

contact n (cf. §4.1.3).
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Figure 5-10 : photographie d’'une DEL-CR épitaxiée sur un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N sous
injection ¢électrique de 100 mA : la luminescence n’est observée que pres du contact n.
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Figure 5-11 : spectre d’électroluminescence obtenu sur une diode électroluminescente a
cavité résonante épitaxiée sur un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N (injection [=100 mA).

Les spectres d’électroluminescence montrent un pic autour de 380 nm (cf Figure
5-11). Ce pic ne correspond pas du tout a longueur d’onde visée pour la résonance de la
cavité. Il est d’ailleurs trés proche du maximum d’¢lectroluminescence obtenu sur une
homojonction n-p de GaN (372 nm).

Les conditions de croissance adoptées pour la réalisation du puits quantique avaient

pourtant abouti a une émission a environ 460 nm pour des diodes classiques. Il est possible
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que lors de la croissance de la structure a cavité résonante, la contrainte en compression du
GaN ait réduit I’incorporation d’indium lors de la croissance du puits quantique. En effet,
’atome d’indium est relativement gros par rapport au gallium : rayon atomique de 1,666 A a
comparer a 1,351 A pour le Gallium. Lorsque la maille du GaN est en compression biaxiale, il
est prévisible que les adatomes d’indium soient plus difficilement incorporables, ce qui
conduit a un puits quantique plus fin et dont la composition en indium est plus faible que celle
visée. Or, si la composition en indium du puits quantique diminue, 1’énergie de 1’émission
augmente (décalage de 1’émission vers le bleu). D’autre part, le décalage vers le rouge da a
I’effet Stark confiné quantique est d’autant moins marqué que le puits d’(In,Ga)N est fin.

Par manque de temps, nous n’avons pu réaliser d’autres structures de diodes
¢lectroluminescentes a cavité résonante sur pseudo-substrat d’(Al,Ga)N.

Bien que la croissance de films épais et relaxés d’(Al,Ga)N ait permis d’obtenir des
miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN non fissurés et de bonne qualité structurale, la réalisation
d’une diode ¢€lectroluminescente a cavité résonante monolithique s’est avérée délicate dés lors
que la composition en Aluminium du miroir de Bragg dépasse 10%. Des interrogations
demeurent sur I’incorporation d’indium dans du GaN contraint, et sur la formation de défauts

en V lors de la croissance du film de GaN dopé Mg.

5.4. Conclusion

Nous avons réalis¢ plusieurs structures de diodes électroluminescentes a cavité
résonante (DEL-CR). Dans ce chapitre, des résultats sur deux structures particuliéres ont été
présentés.

L’effet de cavité a été démontré sur une DEL-CR de cavité 3 A et dont le miroir de
Bragg est constitué de 17 paires (Alp20GagsoN/GaN). La directivité de 1’émission lumineuse
relative a la résonance a été mise en évidence, ainsi que son affinement spectral. Néanmoins,
le spectre d’électroluminescence de cette DEL-CR fait apparaitre une bande d’émission
lumineuse qui ne correspond pas a la résonance. L’extraction de lumiere a des longueurs
d’onde différentes du mode de cavité provient de la largeur spectrale de I’émission des puits
quantiques d’(In,Ga)N ainsi que de la finesse de la bande d’arrét du miroir de Bragg. Pour
obtenir un bon couplage entre la diode électroluminescente et une fibre optique, un spectre
d’émission aussi fin que possible est recherché. Pour cela, il faudrait augmenter la
composition en Aluminium des films d’(Al,Ga)N du miroir de Bragg.

Par ailleurs, une couche d’adaptation d’AIN épitaxiée a basse température a été utilisée dans

cette structure afin de prévenir la fissuration du miroir de Bragg. Une densité ¢levée de
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dislocations traversantes en a résulté (supérieure & 2x10° cm™). Par conséquent, la puissance
optique délivrée par cette diode €lectroluminescente a cavité résonante est faible.

Pour diminuer la densité de dislocations traversantes tout en augmentant la largeur de
la bande d’arrét du miroir, un pseudo-substrat d’ Al 16GaggsN a été épitaxié¢ conformément a
la méthode décrite au chapitre 3 de ce mémoire. La croissance pseudomorphe d’un miroir de
Bragg 10x (Alp27Gag 73N / GaN) suivie par la réalisation d’une cavité 2 A a permis d’obtenir
une structure de DEL-CR dont la qualité cristalline est comparable a celle des films classiques
de GaN (densité de dislocations traversantes d’environ 5x10° cm™). On peut noter cependant
la formation de défauts en V prés de la surface du dispositif. Des problémes technologiques
liés a la croissance du puits quantique d’(In,Ga)N et a la géométrie des contacts électriques
n’ont pas permis d’obtenir des propriétés électriques convenables. Le travail de cette thése
n’étant pas centré sur 1’optimisation de cette structure, le temps nous a manqué pour réaliser
d’autres DEL-CR de ce type. Nous pouvons néanmoins signaler quelques voies qui devraient
apporter des améliorations a ce dispositif en terme de conductivité électrique. L’utilisation
d’un alliage graduel pour la réalisation du miroir de Bragg pourrait permettre de réduire les
barric¢res de potentiel liées aux discontinuités de la bande de conduction. Le dépot de contacts
¢lectriques interdigités en favorisant la distribution des lignes de courant, augmenterait
I’homogénéité de 1’émission lumineuse et diminuerait la résistance série de la diode. Enfin le
recours a des substrats auto-supportés de GaN rendrait possible la réalisation d’un contact en
face arriere. Ainsi la résistivité élevée des miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN que nous avons
mesurée, n’est pas en soi rédhibitoire pour la réalisation de diodes électroluminescentes a
cavité résonante. Il ne s’agit pas la de barriéres technologiques ardues et des solutions
devraient étre apportées rapidement pour qu’une telle structure puisse conduire a des
caractéristiques satisfaisantes.

Une troisieme approche plus classique pour réaliser une diode électroluminescente a
cavité résonante consiste a épitaxier le miroir de Bragg directement sur le film de GaN sans
recourir & une couche d’adaptation. Pour que la structure ne soit pas fissurée, la composition
en Aluminium des alternances d’(Al,Ga)N du miroir de Bragg doit étre faible. Une DEL-CR
comprenant un miroir 17x (Alp10GapooN / GaN) a ainsi été réalisée. Ses caractéristiques
¢lectriques sont détaillées dans le Tableau 5-1, et comparées a celles d’une diode
commerciale. On peut notamment noter un affinement de la largeur spectrale d’émission, un
taux de couplage dans une fibre optique (ouverture numérique de 0,5) de 25%. Les grandes

améliorations par rapport a la diode classique sont la faible dépendance de la longueur d’onde
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d’émission avec la température (0,05 nm.K™") et un temps de commutation trés court (5 ns).

Ces caractéristiques permettent d’apprécier le gain que 1’on peut attendre de ’effet de cavité.

La croissance d’un pseudo-substrat d’(Al,Ga)N, en combinant la relaxation plastique

des contraintes et la croissance latérale des nitrures, apparait donc trés prometteuse pour la

réalisation de diodes ¢électroluminescentes a cavité résonante. En effet, elle permet

d’augmenter la composition en Aluminium du miroir de Bragg tout en garantissant une bonne

qualité cristalline. L’effet de cavité devrait alors s’amplifier sans que la puissance optique des

puits quantiques d’(In,Ga)N ne soit altérée.

diode structure LED-CR
commerciale épitaxiée
tension en direct (en V) 3.9 49
pour un courant d’injection [=50mA ’ ’
longueur onde (m) 512 450
du maximum d’émission
largeur a mi-hauteur (en nm) 34 29
du spectre d’électroluminescence
temps de commutation (ns) 30 5
bande passante a -3dB (MHz) o5 90
pour un courant d’injection [=20mA
rendement d’extraction )5
couplée a une fibre optique plastique (%)
puissance optique (WW) transmise 120 122
dans une fibre optique plastique pour [=10mA
variation relative de la puissance optique émise en 0.9 0.6
fonction de la température (%K™ ’ ’
varation de la tension avec la température 4
(mV.K") )
variation de la longueur d 01_11de avec la température 0,26 0,05
(nm.K™)

Tableau 5-1 : comparaison entre les performances d’une diode commerciale et celles d’une
structure DEL-RC que nous avons épitaxi¢e ; la DEL-CR présente une cavité 31, 17 paires

(Alp10Gag 90N / GaN) épitaxiées sur GaN sur saphir.
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6. Conclusion générale

L’objectif de cette thése était d’explorer les potentialités des nitrures d’éléments III pour
la réalisation de diodes électroluminescentes a cavité résonante (DEL-CR).

Les nitrures d’éléments III présentent un important désaccord de paramétres de maille
entre eux, ce qui engendre des contraintes importantes lors de I’épitaxie d’hétérostructures
telles que les miroirs de Bragg.

Dans cette thése, la relaxation plastique des contraintes dans des hétérostructures
(Al,Ga)N / GaN a donc été étudi¢e. L’impossibilité de relaxer la contrainte d’épitaxie par le
glissement de dislocations traversantes a notamment été expliquée. La fissuration du film
intervient pour des épaisseurs et des compositions en Aluminium relativement faibles. Les
alternatives a la fissuration proposées dans la littérature aboutissent a une augmentation de la
densité de dislocations traversantes. Lors de la croissance de miroirs de Bragg (Al,Ga)N /
GaN, un dilemme se pose alors entre dislocations et fissures, ces deux manifestations de la
relaxation des contraintes étant dommageables pour la réalisation de DEL-CR.

En combinant la fissuration du film, la relaxation des contraintes par 1’introduction de
dislocations d’interface et la croissance latérale des nitrures, nous avons réalisé la croissance
de films épais d’AlxGa;.xN (avec une composition en Aluminium x = 20%) relaxés, lisses et

de bonne qualité structurale. La densité de dislocations traversantes de ces films est de 1’ordre

de 5x10%cm™, alors que les valeurs reportées dans la littérature pour des films d’(Al,Ga)N
non fissurés de méme composition sont supérieures d’une décade par rapport a ce résultat.

Le recours a différents outils de caractérisation structurale tels que la microscopie
¢lectronique en transmission et la diffraction des rayons X, a permis d’expliquer comment
s’opere la relaxation plastique dans les hétérostructures (Al,Ga)N / GaN fissurées. Il a été
notamment mis en évidence une coopération entre la fissuration et la relaxation ductile.
L’introduction de dislocations d’interface n’intervient qu’aprés la fissuration du film.
Cependant, la relaxation ductile est progressive : elle dépend fortement de 1’épaisseur du film.
Du fait de la contrainte résiduelle, des phases de fissuration successives peuvent se produire
lors de 1’épaississement du film. L’évolution du taux de relaxation avec 1’épaisseur du film
d’(Al,Ga)N a été corrélée a I’introduction de dislocations d’interface et a la densité de
fissures.

L’utilisation des films épais d’(Al,Ga)N, que nous avons appelés « pseudo-substrats », a

ensuite permis de faire croitre en accord de maille des miroirs de Bragg (Al,Ga)N / GaN. Il



152

faut noter que lorsqu’un miroir de Bragg est épitaxié directement sur un film de GaN, sa
composition en Aluminium et le nombre de paires qu’il comporte doivent étre limités afin
d’éviter sa fissuration. Par conséquent sa réflectivité est faible et sa bande d’arrét étroite. Pour
contourner ce probléme, la croissance de pseudo-substrats d’(Al,Ga)N s’est donc révélée étre
un atout majeur pour réaliser des DEL-CR. La caractérisation de telles structures a confirmé
qu’il était possible d’obtenir des miroirs de Bragg monolithiques non fissurés et comportant
une densité de dislocations traversantes relativement faible (comparable a celle obtenue sur
des films de bonne qualité¢ de GaN épitaxiés par EPVOM sur saphir).

Pour compléter les caractérisations structurales et optiques, la mesure de la résistivité
des miroirs de Bragg est apparue incontournable pour prévoir la distribution du courant
électrique dans une structure de DEL-CR. Le saphir étant isolant, la réalisation de DEL-CR ne
peut s’effectuer qu’en ayant recours a une technologie planaire. Il en est de méme pour
mesurer la résistivité d’un miroir de Bragg. Nous avons appliqué la méthode de la ligne de
transmission (TLM) qui permet de mesurer la résistance entre différents contacts électriques
puis de déduire du tracé de la résistance en fonction de la distance entre contacts la résistivité
d’un film. La gravure du miroir entre les contacts a permis de contraindre le courant
¢lectrique a passer au travers des hétérojonctions (Al,Ga)N / GaN du miroir de Bragg. Nous
avons ainsi pu déterminer la résistance spécifique liée aux discontinuités de la bande de
conduction sur un miroir Alg ;0GagoN / GaN. Une modélisation purement résistive pour le
miroir de Bragg a ensuite permis de déterminer sa résistivité dans le plan de croissance.
Finalement, une simulation de la structure de bande d’un miroir de Bragg (Al,Ga)N / GaN et
du courant électrique circulant le long de son axe a mis en évidence que la résistivité verticale
augmentait dramatiquement avec la composition en Aluminium du miroir.

A titre de démonstrateurs, nous avons réalisé des diodes électroluminescentes a cavité
résonante en insérant la zone active entre un miroir monolithique (Al,Ga)N / GaN et un miroir
métallique trés réfléchissant. La géométrie du dispositif est la méme que pour les diodes
¢lectroluminescentes classiques a base de nitrures, a 1’exception que 1’émission lumineuse
dans les DEL-CR que nous avons réalisées, s’opere au travers du saphir. Par I’acquisition de
spectres d’¢électroluminescence a différents angles de réfraction, nous avons pu mettre en
¢vidence un effet de cavité. L’affinement spectral de 1’électroluminescence et une
augmentation de la directivité de 1’émission lumineuse ont pu étre observés. Par manque de
temps, ces structures n’ont pu étre optimisées, néanmoins, les résultats préliminaires sont

encourageants. Par exemple, un rendement d’extraction de 25% d’une DEL-CR couplée a une



153

fibre optique plastique a été obtenu. Une bande passante a -3dB de 90 MHz a été mesurée. Il
est raisonnable d’espérer améliorer ces performances sur une structure optimisée.

En conclusion, la technique de cicatrisation des fissures ayant conduit a 1’obtention de
films d’(Al,Ga)N de bien meilleure qualité que ce qui est reporté dans la littérature, elle ouvre
la voie a la réalisation d’autres dispositifs pour lesquels la qualité structurale est essentielle.
Parmi ceux-ci, nous pouvons citer les diodes ¢lectroluminescentes UV, les détecteurs UV, les

transistors a double hétérojonction, etc...
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Al. Energie de bande interdite et indice optique de
I’(Al,Ga)N

L’énergie de bande interdite de [I’alliage (Al,Ga)N a ¢été exprimée par
E,(Al,Ga,_,N)=xE_(AIN)+(1-x)E,(GaN)-bx(1-x) ou b est un paraméire de

gauchissement. Nous avons utilisé b=0,9 eV [1]. Les énergies de bande interdite du GaN et de
I’AIN sont respectivement E (GaN )=3,43 eVet E, (AIN )=6,2 eV a température ambiante.

L’indice optique ordinaire de 1’(Al,Ga)N a été exprimé par le formalisme de

A
Sellmeier : n(x,4)> =1+ ;‘O_ pe avec A, =B, +B,.E, (X)+ B3.E;(X) et
0

A, =C, +C2.Eg(x)+ C3.E§(X). Les parameétres A, et A, dépendent de la composition de

I’ Aluminium via I’énergie de bande interdite.

Les valeurs reportées dans le tableau A-1 permettent d’estimer correctement dans le domaine
visible les valeurs d’indices optiques ordinaires que nous avons pu mesuré sur nos
échantillons.

Il faut noter que dans la littérature, les valeurs de l’indice optique varient suivant les
¢chantillons étudiés [2,3,4]. Il semblerait d’ailleurs que la densité de dislocations traversantes
ait un effet sur la mesure de I’indice optique [5].

Enfin il faut souligner que I’indice optique évolue avec la température. Des données ont été
reportées pour les basses températures [6], ou lors de chauffage jusqu’a 600K [7]. A
température de croissance (1100°C), aucune donnée n’est disponible dans la littérature. Pour
déterminer les indices optiques a température de croissance, nous avons comparé les indices
optiques aux différentes longueurs d’onde accessibles grace aux lasers instalés sur le bati de
croissance (633, 545 ou 468 nm) lors de la croissance a vitesse constante d’un film
d’(Al,Ga)N. Puis nous avons estimé la diminution de I’épaisseur optique du film lors du
refroidissement en suivant la réflectivité in-situ. Nous en avons déduit que I’augmentation de
I’indice optique est de 5% a 543nm pour le GaN et 4,7% pour 1’Aly20GaggoN lorsque la
température passe de ’ambiante a 1100°C. Pour 633nm, la varation relative de 1’indice avec
le refroidissement est la méme.

B, B, (eV") B; (eV?) C; (nm) C, (nm.eV") | C; (nm.eV™)

6,626 -0,934 0,0598 396,8 -84,12 6,758

Tableau A-1 : parameétres permettant de calculer I’indice optique ordinaire de I’(Al,Ga)N a
partir du formalisme de Sellmeier; 1’indice optique ainsi calculé n’est valable que pour des
longueurs d’onde supérieure a 360nm (au-dessus de I’énergie de bande interdite).

1 M. Leroux, AlxGa, xN, rapport interne au CRHEA (2002).

2 U. Ozgur et al., Appl. Phys. Lett. 79, 4103-4105 (2001).

3 N.A. Sanford et al., J. Appl. Phys. 94, 2980-2991 (2003).

4 D. Brunner et al., J. Appl. Phys. 82, 5090-5096 (1997).

5 F. Natali, Elaboration, étude et application d’hétérostructures (Al,Ga)N/GaN épitaxiées par jets moléculaires
sur Si(111), thése de doctorat, Université de Nice Sophia-Antipolis (2003).

6 L. Siozade et al. , Jpn. J. Appl. Phys. 39, 20-25 (2000).

7 U. Tisch et al., J. Appl. Phys. 89, 2676-2685 (2001).
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A2. Microscopie électroniqgue en transmission

Le microscope ¢électronique en transmission est 1’outil le mieux adapté a la
caractérisation des défauts cristallins dans les films minces. La particularit¢ du MET est qu’il
permet par un jeu de lentilles électromagnétiques d’obtenir une image du réseau direct (plan
image) ou du réseau réciproque du cristal (plan focal).

L'utilisation de diaphragmes pour sélectionner certaines taches de diffraction permet
d'observer les distorsions du réseau cristallin dans la famille de plans diffractants (hkil)
correspondants. Il est alors possible de déterminer les défauts responsables de ces distorsions,
notamment les dislocations. C'est le principe des images en champ sombre et en champ clair.
L'échantillon est orienté de telle sorte que le diagramme de diffraction fasse apparaitre deux
taches intenses : le faisceau transmis et un faisceau diffracté pour un plan (hkil) choisi,
communément notée ¢. Lorsque le diaphragme (au niveau du plan focal) est centré sur le
faisceau transmis, 1I’image obtenue est un champ clair (cf Figure A-1a). Une image en champ
sombre (hkil) est obtenue en centrant le diaphragme (au niveau du plan focal) sur une tache de
diffraction (cf Figure A-1b). Seul le faisceau diffracté par les plans (hkil) participe alors a la
formation de ’image.

(@) (b)
faisceau incident —__

(c)

plans (hkil)

20 Q\\H
\

0000 [ 3g(hkil)

-g(hkil) 0000‘ g(hkil)

diaphragme /

Figure A-1 : schéma présentant la sélection des faisceaux permettant d’obtenir un champ clair
(a) ou un champ sombre (b) en condition 2 ondes ainsi qu’un champ sombre en condition
faisceau faible (c) : dans un champ clair, seul le faisceau transmis participe a la formation de
I’image alors que dans un champ sombre seul les faisceaux diffractés par une famille de plans
(hkil) sont récupérés dans le plan image.

-g(hkil) 0000 g(hkil) " 2g(hkil)

Les images en champs clairs et sombres permettent d'identifier les dislocations grace
aux extinctions intervenant pour des champs particuliers. Pour une dislocation de vecteur de
Burgers b et dont la ligne de dislocation a pour direction u, il y aura extinction sur une image
pour un champ sombre g si b.g = 0 et (bau).g = 0. Dans le cas contraire, une ligne de
dislocation fait apparaitre un contraste sur I’image : on détermine ainsi sa direction uU. La
microscopie électronique en transmission permet donc de caractériser entiérement les
dislocations.

A titre d’exemple, le Tableau A-2 illustre les extinctions des dislocations parfaites dans un

cristal hexagonal pour les vecteurs de diffraction g =<1120 > et g =< 0002 >.
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dislocation b=a=%<1120> b=c=<0001> |b=a+c=4%<1123>
g=<1 120 > allumée éteinte allumée
g =< 0002 > éteinte allumée allumée

Tableau A-2 : extinctions des dislocations parfaites dans les champs sombres g =<1120 > et

g =< 0002 > accessibles sur les sections transverses lorsque I’axe de zone est <1010 >;
nous avons considéré ici uniquement le critére b.g = 0.

Dans les vues planes (axe de zone <0001>), les dislocations comportant une composante
suivant 1’axe de croissance (i.e. b=c et b=a+tc) ne peuvent pas étre éteintes. Par contre, pour
les dislocations de type b=a, il est possible de déterminer la direction du vecteur de Burgers
(a1, a2 ou a3, cf. Tableau A-3) et donc son orientation par rapport a la ligne de la dislocation.

dislocation b=+a, =+ }%[1120] | b=+a, =+ 4[1210] | b=+a, =+ 4[21 10]
g= i[lOTO] allumée éteinte allumée

g ==l T()()] allumée allumée éteinte
g =40110] éteinte allumée allumée

Tableau A-3 : extinctions des dislocations parfaites de type b=a dans les trois champs sombres
g =<1010 > accessibles sur les vues planes.

(0.-1.1,0) (-1’-.1’2’0)

-

az=1/3[-1,2,-1,0]

az=1/3[-1,-1,2,0
1/2[1,0,-1,0]

a1=1/3[2,-1,-1,0]

Figure A-2 : schéma présentant la projection de la maille hexagonale dans le plan de
croissance (réseau direct) : les trois directions )4 <1120 > sont représentées ainsi que la

direction [1010].

Dans les conditions classiques permettant d’obtenir des champs sombres, a savoir les
conditions 2 ondes, le contraste dii aux dislocations est étalé. Dans les nitrures, du fait de la
forte densité de dislocations, on a recours a des champs sombres en faisceau faible (ou
« weak-beam »). Dans ce cas, 1’échantillon est incliné de telle facon a ce que la tache de
diffraction la plus intense corresponde a un multiple de g : 29, 30, ... (cf. Figure A-1c).
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La microscopie électronique en transmission permet également d'obtenir des images
en haute résolution qui permettent par exemple d’estimer 1’épaisseur des puits quantiques.
Pour ce faire, I’échantillon est orienté de telle facon a étre en axe de zone et plusieurs taches
de diffraction sont sélectionnées. La résolution du microscope étant de 1,9 A, il faut choisir
une direction dans laquelle les distances entre plans atomiques sont supérieures a cette limite.

C’est le cas de I’axe de zone <1120 > ou les distances inter-réticulaires sont d (ggp2) =2,593 A
et dy7,)=2,761 A pour le GaN.

Le microscope électronique en transmission du CRHEA (JEOL 2010) utilise un canon
a effet de champ. L’émission des électrons s’opere au niveau d’une pointe de tungsténe
orientée <100> chauffée a 1600K, sous un vide de 10” Torr. Une tension de 200 kV est
appliquée entre la pointe et I’anode.

Par ailleurs, le microscope est équipé d’un analyseur EDS Oxford. La spectroscopie
EDS (X energy dispersive spectroscopy) consiste a mesurer 1’énergie des photons X émis par
I’échantillon soumis a un faisceau électronique intense. Cette énergie est caractéristique des
atomes du matériau excité (transitions des niveaux atomiques du type K,). La composition
locale d’un film peut ainsi étre déterminée (cf Figure 3-10).
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A3. Diffraction de rayons X

La diffraction de rayons X donne des informations sur la structure cristalline des films
¢épitaxiés. La longueur d’onde des rayons X ayant le méme ordre de grandeur que les
distances interatomiques du cristal, il y a des phénomenes d’interférences dus aux réflexions
multiples sur les plans réticulaires d’une méme famille (hkil). La diffraction des rayons X
vérifie la loi de Bragg. On peut donc déduire les distances inter-réticulaires en mesurant les
angles de diffraction des rayons X, puis déterminer les parameétres de maille du cristal.

En condition de diffraction, 1’angle entre le faisceau incident et le celui diffracté¢ vaut 20.
L’angle entre le faisceau incident et la surface de I’échantillon est not¢ . Deux types de
balayages sont utilisés : les balayages en /20 et en .

Lors des balayages en /20, le déplacement angulaire du détecteur est le double de la
rotation de I’échantillon. Pour les plans paralleles a la surface de 1’échantillon (c'est-a-dire les
plans (0001) dans notre cas), I’angle d’incidence et 1’angle de sortie sont identiques (cf Figure
A-3a) : on parle alors de raies symétriques et de balayage 6/260.

Pour les balayages en o ( ou « rocking curve »), le détecteur est placé en condition de
diffraction a 1’angle 20 pour une famille de plans (hkil) choisie. On fait ensuite varier I’angle
entre le faisceau incident et la surface de 1’échantillon (w). La largeur de ces spectres est
caractéristique de la qualit¢ du matériau: si le film présente une mosaicité, les plans
diffractants des grains désorientés du cristal passent successivement en condition de
diffraction aboutissant a un spectre large.

Sur les films orientés [0001], les raies symétriques sont du type (0001). Par des
balayages 0/20, on peut donc déterminer le paramétre de maille le long de 1’axe de
croissance. Pour les plans inclinés (hkil)et (hkil), si I’angle entre la surface (0001) et les
plans considérés vaut a , I’angle d’incidence permettant d’étre en condition de diffraction sera
o =0+a et o =0-a (cf Figure A-3b et c). Les angles d’incidence et de diffraction
¢tant différents, on parle de raies asymétriques. Les spectres obtenus sur les raies
asymétriques (hkil), permettent de calculer les coordonnées des plans correspondants dans

I’espace réciproque puis de déterminer les deux parameétres de maille du cristal :

2vh? +hk +k? 2. . 1
Qg0 = = sin@.sin(w — ) et == sin & cos(w— 0
00 a\/g >\‘ CuKou ( ) Q - Y 7\‘ CuKou ( )
(a) faisceau faisceau (b) (C)
incident refléchi
B\ /@ O+a -0 8-0> 0+
\\/\/ — O 3 e____...-

—
__--"“"---___ A

Figure A-3 : schémas représentant la diffraction des rayons X pour les raies symétriques (a) et
asymétriques (b et c) ; pour les raies asymétriques, b correspond a une sortie rasante et ¢ a une
incidence rasante.
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Il est possible de combiner des séries de balayages en m et ®/20 autour d'une tache du
réseau réciproque pour obtenir une cartographie du réseau réciproque (cf Figure 4-13). La
position et la forme des taches permettent d’estimer la contrainte et la qualité des films. Ce
type de mesure est trés dispendieux en temps. Il est toutefois essentiel pour étudier 1'état de
contrainte dans des structures complexes (positions relatives des taches de chaque film de la
structure) : la cartographie du réseau réciproque des raies asymétriques permet en particulier
de discriminer les gradients de contraintes ou de composition.

Le diffractometre utilisé est de marque Bede Scientific. Il est composé :

- d’un tube a rayons X a anode de cuivre.

- d’un monochromateur avant de type Bartels constitué¢ d’un cristal de Si(220) qui permet
de sélectionner uniquement la longueur d’onde correspondant a la transition K,; du
cuivre. La divergence du faisceau est de 12 arcsec.

- d’un ensemble goniométrique permettant le déplacement de 1’échantillon suivant 3 axes et
sa rotation autour de 3 axes.

- et d’un détecteur a scintillation Bede EDR,

Avant le détecteur, il est possible d’utiliser des fentes amovibles pour sélectionner les

faisceaux réfractés selon leur angle de réfraction (sélection en 20). Un analyseur de type

« tripe axe » en silicium peut également étre placé devant le détecteur de telle fagon que 4

réflexions s’opeérent sur ses facettes de type (220). La largeur de I’angle 20 analysé est alors

réduit a 5 arcsec.
ensemble
goniométrigue
{/ echantillon \

J source de
monochromateur rayons X

\ fentes amovibles

detecteur

Figure A-4 : schéma représentant le diffractomeétre utilisé pour la diffraction aux rayons X.
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A4. Réalisation technologique de diodes
électroluminescentes

La réalisation des diodes électroluminescentes en technologie planaire passe par un certain
nombre d’étapes indispensables (cf Figure A-5) qui sont :
e une ¢tape de lithographie permettant de définir des ouvertures correspondant aux
contacts de type p (résine AZ5214 de Hoechst, épaisseur = 1um),
o le dépdt des électrodes de type p apres la désoxydation de la surface de 1’échantillon a
I’aide d’une solution tamponée de HF,
e une ¢tape de lithographie permettant de protéger les €électrodes de type p de la gravure
qui va suivre,
e la gravure du film de GaN de type p permettant de définir des ouvertures aboutissant
au film de GaN de type n sur lequel des contacts électriques pourront étre déposés.
e une étape de lithographie permettant de définir les ouvertures correspondant aux
contacts de type n,
e le dépot de I’¢lectrode de contact de type n aprés désoxydation de la surface.
Pour les diodes électroluminescentes dont 1’émission est recueillie par la face avant, une
¢lectrode semi-transparente est utilisée au niveau du contact p. Une autre étape de
lithographie et un dépdt métallique additionnel sont alors nécessaires afin de réaliser un
contact p épais.
Les étapes de lithographie que nous avons évoquées précédemment, comprennent 1’épandage
de la résine, I’insolation sous UV et le développement de la résine. Aprés le dépot métallique
ou la gravure, la résine doit étre enlevée de 1’échantillon. La figure A-6 illustre les procédures
nécessaires au dépdt d’un film métallique.
Au CRHEA, nous disposons d’une salle banche de classe 10000 a 100 (pour la
lithographie) équipée
e d’un bati de gravure ionique réactive par résonance cyclotron et radiofréquence
(Oxford System 100 avec ECR 180). La gravure des films en nitrures s’effectue dans
un plasma haute densité Cl,/CH4/Ar a 3 mTorr. Elle est controlée par réflectométrie
laser.
e d’aligneurs / insolateurs UV qui permettent d’atteindre la résolution micrométrique.
e d’un évaporateur par effet Joule, et depuis peu, d’un évaporateur par canon
d’¢électrons.
Le choix des métaux de contact répond a plusieurs exigences. D’une part, le métal doit
adhérer sur le film. D’autre part, le contact doit étre ohmique et la résistance de contact doit
étre la plus faible possible, pour ce faire il faut que le travail de sortie du métal soit proche de
I’affinité électronique du GaN pour les films de type n ou il doit étre comparable a la somme
de I’affinité électronique et de la largeur de la bande interdite pour les films de type p. Une
revue des différents contacts ohmiques utilisés sur les films de GaN peut étre trouvée dans la
Référence 1.



164

(@)

(c)

puits quantiques

F - substrat

GaN dopé p _(PL EEEEEEEEe———— contactp

(In,Ga)N

——  GaNdopén — "

(d)

contact n

Figure A-5: schéma illustrant la réalisation d’une diode électroluminescente en technologie
planaire : dépot de I’électrode de type p (de (a) a (b)), gravure (de (b) a (c)) et dépdt de
I¢lectrode de type n (de (c) a (d)).

(@)

(c)

Figure A-6: schéma illustrant la réalisation d’un contact électrique :

(b)

film épitaxie

. métal
% ,L e (d)

résine _—

. ———— substrat ——

¢pandage de la résine

(a) ; insolation UV et développement, ce qui permet de définir des ouvertures dans le film de
résine (b); dépdt du métal de contact par évaporation (c); retrait de la résine; le film
métallique ne reste alors qu’au niveau des ouvertures définies par le masque d’insolation (d).

1 P.J. Hartlieb, R.F. Davis et R.J. Nemanich, Ohmic contacts to GaN, dans Nitride Semiconductors Handbook on
Materials and Devices (Wiley-VCH, Weinheim, 2003).
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A5. Méthode de la lignhe de transmission (TLM)

La méthode TLM ou Transmission Line Model [1] correspond a 1’exploitation de
mesures « 2 pointes » effectuées pour différentes longueurs entre contacts.
Sur une couche homogene, la résistance mesurée entre deux contacts est proportionnelle a la

distance qui les sépare : R(L)z R ]WL+2'RC + R, ou L représente la distance entre les

contacts et W la largeur de ceux-ci. Les différentes résistances sont la résistance carré de la
couche semi-conductrice (Rr;), la resistance de contact (R.) et la résistance due a

I’appareillage notamment aux cables de connexion (R, ). Cette derniére est déterminée grace
a une connexion sur le méme contact. Nous avons vérifiée qu’elle est tres faible devant les
autres termes et nous I’avons donc négligé par la suite.
Le tracé de la résistance en fonction de la distance entre contacts et son extrapolation linéaire
permettent donc de déterminer la résistance carré (par la pente) et la résistance de contact
(ordonnée a I’origine).

@

électrodes ) R A

v/

Figure A-7 : schémas représentant les motifs TLM (a) et le tracé de la résistance en fonction
de la distance entre contacts (b): W représente la largeur des motifs, d la longueur des
électrodes, L la distance entre contacts consécutifs, R la résistance mesurée entre deux
contacts, 2.R¢ et -Lx sont les intersections de 1’extrapolation linéaire de la résistance en
fonction de la distance entre contacts avec les axes portant respectivement la résistance et la
longueur.

2.RC/—F
4 L
_LX

~——substrat

Dans notre cas, les longueurs entre contacts (L) varient entre 20 et 200um alors que les
contacts ont une longueur (d) de 50um et une largeur (W) de 200pum.

La résistance carré et la résistance de contact qui sont mesurées par la méthode TLM
dépendent des dimensions du film et des contacts. Afin d’obtenir des caractéristiques
intrinséques aux matériaux, il est plus commode d’introduire la résistivité du film et la
résistance spécifique de contact.

La résistivité du film s’obtient simplement en multipliant la valeur de résistance carré par
’épaisseur du film: p = R j.h avec h I’épaisseur du film.

Par contre, la résistance de contact mesurée dépend a la fois de la résistance spécifique de

o iy , RUPs e R(j
contact mais aussi de la résistance carré du film : R, = —————coth| |—-.d |[2]. Pour
P sp
déterminer la résistance spécifique de contact, il faut donc avoir recours a des abaques ou se
psp C

servir de tableurs. Toutefois, lorsque la longueur électrique de contact L; = R—* [3] est
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plus importante que la longueur physique des contacts (L, >2d), la résistance spécifique de
contact ( oy, ) peut alors étre approximée par p,, . =R, W.d ou W.d représente la surface

des contacts. A I’inverse, si la longueur effective (ou électrique) du contact est trés faible par
rapport a la longueur physique (L; <%d), la résistance spécifique de contact peut étre
(R W)’

R()

La méthode TLM classique repose sur des hypothéses simplificatrices. Il faut
notamment considérer que la couche sous le contact a la méme résistivité que celle entre les
contacts, malgré la diffusion des atomes métalliques du contact lors du recuit. De plus, il est
supposé que la résistance de contact est due a la résistance du barreau sous le contact et non a
la courbure des flux de courants ou a la résistance spécifique du contact métal/semi-
conducteur. De ce fait, il s’est avéré que la méthode TLM ne pouvait pas s’appliquer a tous
les cas. Certains auteurs ont propos¢ des extensions ou évalué¢ les domaines de validité des
théories présentées. Nous en présentons un florilége dans la suite de ce chapitre. Ainsi,
I’extrapolation de la longueur correspondant a une résistance nulle L, = L(R)FHO permet

approchée par: pg, ¢ =

d’évaluer I’écart entre la résistivité de la couche alliée sous le contact (Rgk) et celle de la
(R W)’
R(J
2d (avec d la longueur physique du contact), la résistance spécifique de contact peut étre
déterminée par pc=R. .L1’, sous I"hypothése de non modification de la résistivité de la couche
semi-conductrice sous le contact i.e. Lx=2L. Lorsque Lx#2.Lr, une mesure supplémentaire,
la résistance de fin de contact ou « contact end resistance » [4], a été proposée pour
déterminer la résistance carré sous le contact. Une mesure de tension se fait a 1’aide d’un
troisiéme contact : R¢ correspond alors au rapport entre la chute de potentiel a I’extrémité du
contact et le courant passant a travers le contact, et Rg entre la chute de potentiel a 1’autre

extrémité du contact et du courant. La détermination de Rg permet alors de calculer Lt puis
-1

Rsk-Ps [R
Py ¢ Re =N KTPC Isinh| [—X-.d || . Une autre fagon de voir le probléme a été
- W pspr

¢tudiée par Overmeyer [5] qui calcule la variation du potentiel le long du contact pour des
contacts longs (d>>h ou h représente [’épaisseur du film) avec pc=0 et obtient:

V(x)= I‘p%c{exp(%)j - 1}_”2 .

Dans la méme problématique, Schuldt [6], calcula I’étalement du courant sous le contact a
partir de I’équation de Laplace [7]. Une expérience [8] a permis de visualiser les
équipotentielles dans un barreau uniforme suivant le rapport longueur de contact sur épaisseur
de la couche : d/h. Elle confirme que sous le contact, il n’y a pas de surface équipotentielle
(en accord avec [5] et [9]), que la détermination de la résistance carré peut en étre affectée.
Pour des contacts courts, la mesure du potentiel a I’extrémité opposée du contact (contact end
resistance) est également affectée par cette variation de potentiel sous le contact. Deux
critéres sont proposés pour établir la validité du modéele : (1) le rapport entre résistance
spécifique de contact et le produit de la résistance carré et de 1’épaisseur de la couche

couche entre contacts (R.)). Dans le cas du modéle « classique », lorsque L, = <<

pspic
7 -

[]

épitaxiée: 77 = Si n>2, la mesure TLM est valable ; pour n<I, elle devient critique ;
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(2) le rapport de la longueur du contact et de I’épaisseur de la couche : 7 =% qui doit étre

¢levée (n>10).
Pour étendre le domaine de validité du modele TLM, Berger [10] proposa une modification de
la résistance de contact pour 1>0.2 connu sous le nom d’ «extented TLM » (ETLM) :

P +0.2 T
=——.C

th) ———
0 A +0.2

Dans une autre optique, des études ont porté sur 1I’extension de la méthode TLM a deux
couches afin de I’appliquer aux transistors a modulation de canal MODFET [11, 12]. Une
extension supplémentaire pour déterminer la résistance de la couche sous le contact a été
présentée sous 1’appellation magneto-TLM (MTLM) [13, 14]. Un champ magnétique est alors
appliqué permettant d’en déduire la mobilité des porteurs dans les différentes zones.

Rc

Néanmoins, il s’est avéré qu’aucune ne pouvait s’appliquer pour mesurer la résistivité
des miroirs de Bragg, les modélisations multicouches étant, par exemple, limitées a seulement
deux couches. C’est pourquoi nous avons eu recours d’une part, a un protocole expérimental
assez lourd avec plusieurs gravures, et d’autre part, nous avons développé un programme
permettant de simuler une mesure TLM sur une structure multicouche.
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A6. Mesures (I-V) sur un miroir de Bragg (Al,Ga)N/GaN

Dans le quatrieme chapitre de ce mémoire, nous avons décrit une méthode de mesure de la
résistivité de miroirs de Bragg (Al,Ga)N/GaN dopé Si. Pour ce faire, nous avons assimilé les
barrieres de potentiel dues aux discontinuités de la bande de conduction, a des barrieres
purement résistives. Deux ¢léments nous permettent d’appuyer cette supposition :

e d’une part, la simulation de la densité de courant passant au travers de ces structures le
long de I’axe de croissance, ce que nous présenterons dans la partie suivante des
Annexes.

e d’autre part, le caractére quasiment ohmique des mesures [-V effectuées sur des motifs
TLM d’un miroir de Bragg 10x(Aly,10Gag90N/GaN).

La Figure A-8 présente, a titre d’exemple, la caractéristique I-V obtenue sur un motif TLM ou
le miroir de Bragg a été gravé entre les plots de contact. Dans toute la gamme de distances
entre contacts (L allant de 20pm a 150um), la caractéristique I-V est quasiment linéaire. Il en
est de méme lorsque le miroir de Bragg n’est pas graveé.

La pente des courbes I-V permet donc de déterminer la résistance de ces structures pour
chaque distance entre contacts. Le tracé de la résistance en fonction de la distance entre
contacts rend alors possible ’extraction de la résistance carré et de la résistance de contact
apparente (cf. méthode TLM).

100 —
1——L=20 um
1----L=40pum |
- L= 60 pm ]

50 —---=- L= 100 um 7

504 L

o S —
-4 -2 0 2 4

V (V)

Figure A-8: caractéristique I-V obtenue sur une structure TLM ou un miroir de Bragg
10x(Alp,10Gag,90N / GaN) a été inséré par gravure RIE aux plots de contacts ; L est la distance
entre contacts.
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A7. Modélisation de I'injection électrique le long de lI'axe
des miroirs de Bragg (Al,Ga)N/GaN

Pour la structure TLM #2 présentée dans le quatrieme chapitre de ce mémoire, ou le
miroir de Bragg a été gravé sauf sous les contacts, le courant ¢électrique est contraint de passer
verticalement et rencontre donc une série d’hétérojonctions (Al,Ga)N / GaN. Pour vérifier si
I’on peut assimiler les hétérojonctions a une succession de barriéres résistives, nous avons
utilisé le logiciel SimWindows développé a I’Universit¢ du Colorado [1] qui permet de
modéliser le comportement optique et électrique de dispositifs semiconducteurs
unidirectionnels comprenant des hétérojonctions. Les données sur le GaN et les alliages
(AL,Ga)N ne sont pas parfaitement connues. De plus, nous n’avons pas pu faire intervenir le
champ piezo-¢électrique. Ces simulations sont donc une approche assez rudimentaire dont
I’objectif est seulement de vérifier si I’on peut modéliser les hétérojonctions GaN / (Al,Ga)N
par des barricres résistives et estimer leur ordre de grandeur.

Pour les électrons (respectivement les trous), nous avons considéré une mobilité de
200 em>V's' (4 cm®. Vs, une masse effective de 0,2m, (my). La profondeur du niveau
donneur est de 20meV a la fois pour le GaN et 1’(Al,Ga)N. Nous avons tenu compte de la
dégénérescence du niveau donneur.

Lorsque la structure est soumise a une polarisation ¢lectrique, les densités de courants
peuvent étre calculées. Pour ce faire, les courants de dérive-diffusion, thermo-ionique et par
effet tunnel ont été considérés ainsi que les recombinaisons Shockley-Hall-Read (durée de vie
de 1x107 s), bande a bande (constante de recombinaison radiative 1,5x10™'° cm’.s™) et Auger
(coefficient Auger 2x10™' cm®s™). Nous avons supposé que la mobilité des porteurs ne
dépendait pas du dopage.

La Figure A-9 représente le schéma de bandes obtenu pour un miroir de Bragg
compos¢ de 10 alternances Aly 10GagooN/GaN lorsque la structure est soumise a une tension
électrique de 1V. La concentration de donneurs est de 5x10'7 cm™. Ep, représente le pseudo-
niveau de Fermi pour les €lectrons.

E. E,. E,, (€V)
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00 0,2 04 0,6 08 1,0
position (um)

Figure A-9 : diagramme de bandes d’un miroir de Bragg 10x (Alp10GagN / GaN) dont la
densité de donneurs est de 5x10'7 cm™ lorsque la structure est soumise a une tension de 1V.

I1 est possible d’obtenir la densité de courant en fonction du potentiel appliqué, comme
représenté en Figure A-10. Pour ce faire, nous avons supposé que les contacts électriques
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¢taient parfaitement ohmiques. Nous pouvons remarquer que la densité de courant en fonction
du potentiel appliqué est linéaire a basse tension. La modélisation des barriéres de potentiels
des alternances de miroirs de Bragg par des résistances est donc justifiée. Cette modélisation
n’est toutefois valide que si la concentration de donneurs est élevée et que la composition en
Aluminium est relativement faible.
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Figure A-10 : densité de courant électrique (J) en fonction de la tension appliquée (V) sur un
miroir de Bragg 10x(Aly,10Gag9oN/GaN) dont la densité de donneurs est 5x10" em™ : lorsque
le courant est faible, il est linéraire avec la tension appliquée. La structure a donc un caractére
ohmique. L’inverse de la pente de la courbe J-V a faible courant permet de déterminer la
résistance spécifique de la structure.

Il faut signaler que la résistance extraite est essentiellement due aux hétérojonctions
GaN / (ALGa)N lorsque celles-ci sont polarisées en inverse, c'est-a-dire quand les porteurs
vont du matériau ayant une énergie de bande interdite plus faible (dans notre cas le GaN) a
celui de plus grande largeur de bande interdite (i.e. I’(ALGa)N).

1 D.W.Winston, Physical Simulation of optoelectronic semiconductor devices, thése de doctorat, Université du
Colorado (1996). Le logiciel SimWindows est disponible sur internet a 1’adresse :
http://www-ocs.colorado.edu/SimWindows/simwin.html
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A8. Simulation de mesures TLM sur des miroirs de Bragg

Nous avons modélisé le miroir de Bragg par un réseau de résistances, comme I’illustre
la Figure A-11. Le courant circulant dans le circuit électrique correspondant a ensuite été
calculé en fonction de la tension appliquée grice au logiciel WinSpice [1]. La résistance
équivalente de la structure a ainsi été déduite par le rapport tension sur intensité électrique.
Nous avons d’ailleurs pu visualiser les flux de courants dans toute la structure.
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Figure A-11 : (a) schéma représentant un miroir de Bragg entre deux contacts €lectriques d’un
motif TLM; la tension appliquée entre les contacts vaut Vu ; les zones ombragées représente
deux ¢lément de volume du miroir de Bragg (Al,Ga)N / GaN qui sont modélisées par les
circuits électriques en (b)et (c); (b) modélisation électrique de la premiére alternance
(Al,Ga)N/GaN au dessous d’un contact ; (¢) modélisation ¢électrique de la derniere alternance
(ALLGa)N/GaN juste au dessus du pseudo-substrat de GaN : pg,, représente la résistivité du
GaN; p,, . représente la résistance specifique de contact ; pg, g represente la résistance
spécifique par alternance (Al,Ga)N/GaN, celle-ci est due aux discontinuités de la bande de
conduction le long de 1’axe de croissance; le terme ppgs, homogeéne a une résistivité, permet
de traduire la conduction des miroirs dans le plan de croissance ; dx, dz et dz" désignent les
longueurs ¢lémentaires du maillage opéré respectivement dans le plan de croissance et le long
de I’axe de croissance ; pour ne pas alourdir le schéma, nous n’avons pas fait figurer la
largeur des contacts W, toutes les résistances faisant intervenir ce terme dans leur
dénominateur.
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L’objectif de cette modélisation électrique d’un miroir de Bragg est avant tout de
determiner le jeu de valeurs de résistivités caractéristiques ( Oy, pgr» Ppsr> Peans Psp c) QUi
permet de retrouver les résistances mesurées expérimentalement sur les échantillons gravé

(#2) et non gravé (#1). Ces valeurs cibles pour le miroir 10x(Aly 10Gag9oN/GaN) étudié sont
indiquées dans le tableau ci-dessous.

structure Rc (©Y) R (Q.1)
non gravée (#1) 13 63
gravée (#2) 17,2 (156)

Tableau A-4 : valeurs de la résistance de contact (R¢) et de la résistance carré (R) obtenues
par la méthode TLM sur un miroir de Bragg 10x(Alp 10Gag00N/GaN) dopé silicium ; pour la
structure #2, le miroir de Bragg a été gravé entre les plots de contacts.

La résistance de la structure a donc été estimée pour différentes distances entre contacts
correspondant a celles utilisées pour les mesures TLM. Puis par une extrapolation linéaire de
la résistance en fonction de la distance entre contacts, la résistance carré et la résistance de
contact ont ét¢ extraites pour différents jeux de valeur de résistivités.

Dans un premier temps, nous avons simulé¢ des mesures TLM sur la structure ou le

miroir de Bragg n’est pas gravé. Les valeurs initiales des résistivités utilisées sont celles
déterminées grossi¢rement a partir des valeurs expérimentales (cf. §4.3.3), puis chacun des
parametres a été modifié¢ afin de voir son effet sur les résistances extraites.
A titre d’exemple, la Figure A-12 illustre I’effet de la résistance spécifique des barric¢res de
potentiel sur les courbes TLM. Nous pouvons noter que pour des barriéres relativement peu
résistives, I’augmentation de la résistance de barriére se traduit par une translation des courbes
soit une augmentation uniquement de la résistance de contact. Pour des résistances spécifiques
de barriére plus importante, I’extraction TLM s’avere plus délicate. En effet, on observe une
courbure a faible longueur. Ceci est dii au passage préférentiel du courant électrique pres de la
surface.
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Figure A-12: tracé de la résistance équivalente calculée pour la structure ou le miroir de
Bragg n’a pas été gravé, en fonction de la distance entre contacts ( ,ODBRZI,OXIO'2 Q.cm,

Pean=1.0x107 Q.em, p,; =1,0x10" Q.cm®).
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Pour la structure ou le miroir de Bragg a été gravé, la résistance carré dépend
essentiellement de la résistivité du film de GaN au dessous du miroir. Nous avons donc
supposé qu’elle valait 1,1x10 Q.cm. La résistance de contact extraite par la régression TLM,
quand a elle, dépend des trois autres parameétres. La Figure A-13 illustre la condition sur
Psp per €t Py, ¢ pour que la résistance de contact soit de 17,2Q2 lorsque la resistivite dans le

plan de croissance du miroir de Bragg est fixée a 1,1x107 Q.cm.

1,2x10™* T T T T T T
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Figure A-13 : tracé des résistances spécifiques de contact et de barriéres compatibles avec les
mesures TLM de la structure gravée (avec ppgs =1,1x107 Q.cm et Psan =1,1x107 Q.cm).

En fait, pour pouvoir aboutir aux résultats des mesures TLM sur les deux structures,
une approche itérative est indispensable. Pour chaque couple de valeurs ( oy, pgr»> P25 )
estimées sur la structure gravée, nous avons déterminer la résistivité du miroir de Bragg
parallélement au plan de croissance ( ppgg ) permettant de retomber sur les valeurs de Rcet R
de la structure non gravée (cf Figure A-14).
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Figure A-14 : tracé des valeurs de ppgr €t psp ppr Vérifiant une extraction de la résistance de
contact de 13Q) (courbe en trait plein) et une résistance carré de 63Q.[1 (courbe en
pointillés) pour la structure non-gravée; la résistivité du GaN a été prise & 1,1x107 Q.cm et la
résistance spécifique de contact est ajustée pour chaque valeur de couple de valeurs ( oy, pgg

Poer) de telle facon a obtenir une résistance de contact extraite de 13QQ sur la structure
gravée.

Ainsi, pour le miroir de Bragg 10x(Alp,10Gag9N/GaN) étudié, les résistivités suivantes ont
¢été obtenues :

* pour les barrieres de potentiel du miroir : p, pgq =5x107 Q.cm’ par alternance,
 pour la résistance specifique de contact : pg, ¢ =6x10™ Q.cm’

e pour la conduction dans le plan du miroir : ppg =1,5x107 Q.cm,

e ctpour la résistivité du GaN sous le miroir de Bragg pg,, =1,1x1010 Q.cm.

Ces parametres permettent d’obtenir une résistance carré de 69 (2 et une résistance de contact
de 13,1 Q, tout en satisfaisant la résistance de contact pour la structure gravée de 17,2C2.

1 logiciel développé par Mike Smith a I’Université de Berkeley, une version gratuite est disponible sur
internet : http://cmosedu.com/cmos1/winSPICE/winSPICE .htm







Relaxation des contraintes dans les hétérostructures épaisses (Al,Ga)N : une piste

originale pour la réalisation de diodes électroluminescentes a cavité résonante

L’étude des différents modes de relaxation des contraintes a montré que dans les nitrures d’éléments
IIT orientés suivant 1’axe [0001], celle-ci ne peut pas s’opérer par le glissement de dislocations
traversantes. Pour les films soumis a une contrainte extensive, la relaxation des contraintes fait
intervenir la fissuration du film puis I’introduction de dislocations d’interface a partir des bords des
fissures. La caractérisation d’hétérostructures fissurées (Al,Ga)N / GaN par microscopie électronique
en transmission (MET) et diffraction des rayons X (DRX), a mis en évidence un mécanisme coopératif
entre la fissuration et la relaxation ductile. Une forte dépendance du taux de relaxation avec 1’épaisseur
du film d’(Al,Ga)N a été mise en évidence. Les propriétés de croissance latérale de 1’épitaxie en phase
vapeur a base d’organométalliques (EPVOM), permettent dans certaines conditions de croissance de
cicatriser les fissures. Nous avons ainsi obtenu des films d’Aly20GaggN €pais, relaxés et de bonne
qualité cristalline. Ces pseudo-substrats d’(Al,Ga)N ont été utilisés pour effectuer la croissance
pseudomorphe de miroirs de Bragg (Al,Ga)N/GaN. La caractérisation de ces structures a été réalisée
aussi bien en ce qui concerne 1’état de contraintes que les propriétés optiques et €lectriques. Une
méthode de mesure de la résistivité des miroirs de Bragg compatible avec une technologie planaire a
notamment été développée. Enfin, des diodes électroluminescentes a cavité résonante (DEL-CR) ont

été réalisées afin de valider la méthode proposée pour la croissance de films épais d’(Al,Ga)N.

Stress relaxation in thick (Al,Ga)N heterostructures: an innovative way to grow

resonant cavity light emitting diodes

In [0001]-oriented Ill-nitrides, the glide of threading dislocations is inefficient to relax the misfit
stress. When films are grown under tensile stress, the plastic relaxation occurs through the film
cracking and the introduction of misfit dislocations from the crack edges. Transmission electron
microscopy (TEM) and X-ray diffraction (XRD) have been used in order to characterize cracked
(Al,Ga)N/GaN heterostructures. A cooperative mechanism between cracking and ductile relaxation
has been outlined. The relaxation rate strongly depends on the (Al,Ga)N film thickness. By combining
the lateral growth of (Al,Ga)N and the stress relaxation, cracks have been healed and high quality
(Al,Ga)N films have been grown by metal-organic vapor phase epitaxy (MOVPE). Coherent growth
of (Al,Ga)N/GaN Bragg mirrors has been carried out on those thick relaxed (Al,Ga)N films. Their
optical and electrical properties as well as their stress have been investigated. A resistivity
measurement method has been developed to comply with the planar technology. Resonant cavity light
emitting diodes (RCLED) have been realized to demonstrate the benefit of this new (Al,Ga)N growth
method.

Mots-clés : nitrures d’éléments III, (Al,Ga)N, épitaxie, contraintes, relaxation plastique, dislocations,
fissures, diodes électroluminescentes a cavité résonante, miroirs de Bragg, microscopie électronique
en transmission, diffraction des rayons X.
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