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Introduction

Les semiconducteurs I1I-V de la famille des nitrures (InN, GaN et AIN ainsi que leurs
alliages) ont connu un développement considérable depuis une dizaine d’années. Cet engouement
est di notamment aux propriétés optoélectroniques de ces matériaux a bande interdite directe
et aux applications qui en découlent. En effet, la bande interdite des nitrures d’éléments II1I
s’échelonne de 0.8 ¢V pour I'InN (proche Infrarouge) & 6.3 eV (proche UV) pour AIN (figure|l)),
ce qui grace a l'ingénierie de bande interdite et la réalisation d’alliages ternaires (In;Gaj_,N
ou Al;Gaj_,N) permet de réaliser des dispositifs émetteurs de lumiere, comme des Diodes
ElectroLuminescentes (DELs) [Nak94] ou des Diodes Lasers (DLs) [Nak97], couvrant toute cette
gamme spectrale.

Un bref historique

La premiere synthese des nitrures date de 1907 en ce qui concerne I’AIN [Fic07] et de 1932
en ce qui concerne le GaN [Joh32]. Il faut attendre les années 70 pour assister & un nouveau
regain d’intérét des scientifiques pour le GaN aprés la réalisation des premieres couches épaisses
de GaN sur des substrats de saphir [Pan71]. L’essor de ces matériaux a réellement débuté a
partir de la mise au point de lasers bleus par dépot chimique en phase vapeur d’organométalliques
(MOCVD pour Metal Organic Chemical Vapor Deposition) a base d’InGaN [Nak97] par la firme
Nichia. Pour s’en convaincre, il suffit de constater I’augmentation considérable du nombre de
publications en rapport avec le GaN [AkaO7] apres cette année charniere (figure .

Les applications potentielles, et les enjeux économiques ont bien entendu fortement motivé
la recherche sur ces matériaux. A ce stade, il est important de souligner que ces matériaux
n’existent pas a I’état naturel et que la maitrise de leur synthese a nécessité le développement
et 'amélioration de techniques de croissance poussées [Aka07].

Enjeux économiques

DELs

Les Nitrures sont en particulier utilisés dans la fabrication des DELs blanches des dispo-
sitifs d’éclairage portatifs de faible intensité, comme les lampes torche ou les lampes frontales.
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Leurs principaux avantages résident dans leur durée de vie qui peut atteindre 10000 heures
contre seulement 1000 pour les lampes incandescentes et environ 6000 pour les lampes fluo-
rescentes [Dup06, Nis06, Dam07]. Leur efficacité lumineuse, en constante progression, atteint
159 lumens/watt en recherche et développement, valeur nettement supérieure a celle des lampes
incandescentes, de l'ordre de 15 lumens/watt, et celle des lampes fluorescentes, d’environ 85 lu-
mens/watt. Motivés par la réduction de I’émission des gaz a effet de serre, par I'utilisation de dis-
positifs propres écologiquement parlant et peu gourmands en énergie pour leur fonctionnement,
les industriels et les gouvernements pourraient tres bientét envisager d’équiper les éclairages
publics de ces DELs blanches. L’amélioration constante des caractéristiques des diodes nitrures
devrait d’ailleurs permettre d’augmenter encore l'efficacité lumineuse des dispositifs dans les
prochaines années. Ces DELs blanches commencent également & équiper les phares de quelques
voitures haut de gamme (Lexus LS600H et Audi R8 [Sem07a]), mais il y a fort a parier que ce
type d’équipement devrait bientot se généraliser dans la plupart des véhicules. Les nitrures sont
également utilisés pour la fabrication de DELs de couleur. On les retrouve de plus en plus au
détour de chaque rue : la signalisation routiere (feu vert), l'affichage (panneaux publicitaires,
téléviseurs) voire méme a l'intérieur des véhicules (le bleu comme témoin lumineux dans des ta-
bleaux de bord de voitures) ou encore dans les appareils électroniques grand public (téléphones
portables). Pour finir, les DELs ultraviolettes peuvent étre utilisées comme détecteurs d’agents
biologiques ou chimiques [Raz96|, ou pour la stérilisation et la purification d’air ou d’eau (par
destruction de PADN des bactéries et des virus).

DLs

Un autre domaine d’expansion des nitrures est leur utilisation dans la mise au point de
DLs bleues. La réalisation de lasers rouges a base de semiconducteurs d’arséniures a permis dans
les années 80 la révolution du CD audio par Philips et Sony et 'amélioration du stockage de
I'information. La capacité de stockage des données sur CDs et DVDs dépend directement de la
longueur d’onde du laser utilisé pour les graver et les relire. Les CDs et les DVDs “classiques”
nécessitent I'utilisation d’un laser rouge de longueur d’onde 780 et 650nm. Le laser bleu (tech-
nologie Blu-ray ou HD-DVDs) a base de nitrures (le plus souvent constitué d’une zone active
d’InGaN dans GaN), a, quant a lui, une longueur d’onde de 405nm. Ceci permet la réduction
de la taille des domaines (0.15um contre 0.4um pour les DVDs) et entraine une densification de
Iinformation dans les nouveaux supports de stockage de données. Par rapport aux CDs audio
de 700Mo, les capacités de stockage ont ainsi été multipliées par 70 pour des Blu-ray d’environ
50Go, voire méme par 280 pour des Blu-ray expérimentaux de 200Go! D’aprés les prévisions,
le marché des DLs a base de GaN concernera & 97% le stockage de I'information en 2008 et
atteindra 1 billion de dollars d’ici 2011 (contre environ 34 millions de dollars en 2006). Un des
acteurs de la démocratisation de cette nouvelle technologie Blu-ray est la firme Sony. Elle a
choisi d’en équiper sa derniere console de jeux Playstation 3 et produit 1.7 million de lasers
bleus. .. par mois [Sem07b] !
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Autres domaines

Le champ d’applications des nitrures ne se restreint pas uniquement aux DELs blanches
pour I’éclairage ou aux DLs des consoles de jeux. Leurs autres applications potentielles sont
nombreuses : imprimantes laser, diminution de la taille minimale des domaines en photolitho-
graphie pour l'industrie et la recherche...D’autres particularités telles que leur grande sta-
bilité chimique, la bonne mobilité des porteurs, leur tension de claquage élevée, leur bonne
conductivité thermique, permettent de les envisager dans des dispositifs fonctionnant a haute
température [Mor94, Amb98]|, & haute fréquence [Raj07] ou encore & haute puissance [Ski05].

Limitations

Malgré cette expansion, de nombreux problémes persistent dans la réalisation de dispositifs
a base de nitrures.

Le probleme majeur est qu’il n’existe pas de substrats bon marché adaptés a leurs pa-
rametres de maille. Tous les composants & base de nitrures sont donc réalisés par hétéroépitaxie
en utilisant des substrats tels que le saphir, le SiC ou le Si. Le fort désaccord de maille entre
le substrat et la couche épitaxiée crée des contraintes qui vont se relaxer par introduction d’un

2 contre moins de 10% pour les

grand nombre de dislocations, typiquement de I’ordre de 10 em ™
diodes lasers a base d’arséniures ou de phosphures. Ces dislocations se révelent néfastes pour
I’émission des dispositifs car elles consituent des centres de recombinaison des porteurs non
radiatifs [Ros97, |Sug02, Hin00, |Alb02}, Kar02]. Pourtant, en dépit de la densité élevée de dislo-
cations dans les nitrures, les DELs a base de ces matériaux présentent une tres grande intensité
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Les puits d’InGaN et... les boites quantiques

La fabrication de ces DEIs nécessite la réalisation de zones actives (de plus faible gap) dans
des matériaux barrieres (de plus grand gap). Les porteurs sont confinés dans cette zone active
qui peut étre constituée soit de puits, soit de boites quantiques. Actuellement, la plus grande
partie des DELs commmercialisées est élaborée par MOCVD et est constituée d’un empilement
de puits quantiques d’InGaN dans GaN.

Néanmoins, il est fréquemment supposé que la grande efficacité radiative des dispositifs a
base de puits d’InGaN constituant la zone active, soit liée a la présence de centres de confinement
additionnels des porteurs dans la couche active. Ceux-ci agiraient comme des boites quantiques et
limiteraient leur diffusion dans le matériau, réduisant ainsi la probabilité de recombinaisons non-
radiatives sur les défauts structuraux. L’origine de cette localisation reste cependant a préciser
(ségrégation de phase avec clusters plus riches en InN, fluctuations d’épaisseur du puits. .. ) mais
constitue une premiere approche de I'importance et de I'intérét du confinement tridimensionnel
(3D) a base de boites quantiques.



La formation de ces nanoobjets (mode de croissance Stranski-Krastanow noté SK) résulte
d’un gain en énergie élastique relaxée par formation de surfaces supplémentaires. Ces boites
quantiques sont pour la plupart cohérentes, c’est-a-dire épitaxiées en accord de maille dans le
plan avec le substrat, ce sont des ilots “parfaits dans une matrice pleine de défauts”. L’intensité
de leur luminescence décroit peu avec la température (contrairement aux puits quantiques),
synonyme d’un confinement efficace des porteurs.

L’Epitaxie par Jets Moléculaires (EJM) est une technique de croissance parfaitement
adaptée a leur réalisation. L’utilisation de jets atomiques sous vide permet de controler la
quantité de matiere déposée a la monocouche pres (donc a priori leur taille), et de suivre leur
formation in situ grace a la technique de diffraction des électrons de haute énergie en incidence
rasante (RHEED pour Reflection High Energy Electron Diffraction). Toutefois, la distribution
de taille des boites quantiques et leur distribution aléatoire sur la surface sont deux freins a leur
utilisation comme zone active dans les dispositifs.

Le champ électrique interne

Jusqu’a ces dernieres années, les nitrures ont surtout été épitaxiés dans leur phase cris-
talline wurtzite (symétrie hexagonale), selon 'orientation la plus classique (0001) (dit plan c).
La présence d'un champ électrique interne géant, qui peut atteindre des valeurs de 9MV/em
dans le cas des boites quantiques GaN/AIN [Sim03] selon cet axe, induit une modification de
leurs propriétés optiques : un décalage de la luminescence des boites vers les plus basses énergies
(le rouge) et une réduction de efficacité radiative (effet Stark confiné quantique). Méme si ces
problemes n’ont pas empéché la commercialisation des dispositifs a base de nitrures plan c, il
serait profitable de s’en affranchir.

L’intérét des orientations non-polaires

L’une des solutions développée ces dernieres années pour pallier a ce probleme, est d’utiliser
des substrats d’orientation non-polaire en réalisant la croissance d’hétérostructures perpendicu-
lairement au champ électrique. Les puits quantiques de GaN/AlGaN selon I'orientation (1100)
(ou plan m) [Wal00] et selon (1120) (ou plan a) [Cra03|] présentent une forte réduction, voire
I’absence, d’effet Stark confiné quantique. Le méme résultat a été démontré dans le cas des boites
quantiques de GaN/AIN épitaxiées selon I'axe de croissance (1120) [Fou05, |Gar05b].

Le nombre de travaux effectués sur les nitrures plan m est aujourd’hui impressionnant,
mais concerne principalement les couches épaisses d’AIN |[Arm06], de GaN [Arm07, Che02], les
puits d'InGaN/GaN [Sun03a, Sun03b| et leur utilisation dans la réalisation de DELs |Gar05al
Nak07, Iso07), Liu07| ou de DLs [Oka07|. En dépit de leur énorme potentiel, aucun résultat dans
la littérature avant ce travail n’a porté sur la réalisation de boites quantiques de GaN (1100).
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Objectif

L’objectif de ce travail de these est d’étudier la croissance des nitrures plan m sur 6H-
SiC, dans le but de maitriser la croissance des boites quantiques de GaN/AIN et pouvoir, a
posteriori, comparer leurs propriétés optiques a celles des boites de GaN/AIN plan ¢ et plan a.
Pour ce faire, nous avons utilisé des méthodes de caractérisation relativement standard, telles
que la microscopie a force atomique (AFM pour Atomic Force Microscopy), pour déterminer
la morphologie de surface de nos échantillons, et la diffraction des Rayons X (XRD pour X
Ray Diffraction), pour évaluer leur qualité cristalline. Nous nous sommes également appuyés
ponctuellement sur d’autres méthodes de caractérisation, telles que la microscopie électronique
en transmission (TEM pour Transmission Electron Microscopy, études réalisées par C. Bougerol)
et la spectroscopie de PhotoLuminescence (PL, études menées par J. Renard).



Organisation du manuscrit

Chapitre 1

Dans ce chapitre, nous présentons les matériaux nitrures : apres avoir décrit leurs structures
cristallines et diverses autres propriétés, les limitations de ces matériaux lorsqu’ils sont épitaxiés
selon la direction standard (0001) sont évoquées. Des solutions alternatives sont proposées par
le biais des surfaces dites non-polaires.

Chapitre 2

Apres une description du principe de 1’épitaxie par jets moléculaires et du bati d’épitaxie,
le principe du RHEED, le premier outil de caractérisation de nos couches est expliqué. Nous
nous intéressons ensuite a la XRD : le diffractometre utilisé ainsi que les informations accessibles
sont décrits. Pour finir, le principe de ’AFM est rapidement présenté.

Chapitre 3

Le chapitre 3 traite des modes de croissance des couches épaisses d’AIN plan m. En premier
lieu, nous décrivons les propriétés des substrats de 6H-SiC plan m qui détermineront étroitement
la structure et la qualité cristalline de nos couches. La maitrise de la qualité des couches d’AIN
est une condition sine qua mon pour envisager par la suite la croissance d’hétérostructures
GaN/AIN. C’est pourquoi leur morphologie de surface et leur état de relaxation (en fonction de
leur épaisseur) sont caractérisés en détail (par AFM et XRD) et finalement discutés.

Chapitre 4

Le chapitre 4 est centré sur les modes de croissance du GaN plan m. La détermination
des conditions de croissance optimales des couches épaisses de GaN (par RHEED et AFM) est
suivie par une étude d’adsorption du Ga sur GaN plan m (par RHEED). Le chapitre se poursuit
sur I'étude de la relaxation des couches de GaN par XRD. La réalisation d’hétérostructures
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GaN/AIN et leur étude par AFM permet de déterminer rapidement les conditions de croissance
requises pour 'obtention de puits ou de nanoobjets quantiques (fils et boites).

Chapitre 5

Le chapitre 5 est consacré a la caractérisation des puits quantiques GaN/AIN plan m. Par
AFM, il est démontré que les puits présentent une rugosité de surface qui n’évolue pas avec la
quantité de GaN déposée. Des études complémentaires par TEM confirment leur nature de puits
quantiques. Des études optiques cloturent cette partie.

Chapitre 6

La chapitre 6 est focalisé sur les fils et boites de GaN plan m. A partir de leur ca-
ractérisation par AFM, les conditions requises pour obtenir un type de nanostructures plutot
qu'un autre sont déterminées et discutées. Une fois celles-ci maitrisées, la différence de morpho-
logie est mise & nouveau en évidence par TEM, MEB et AFM. La diffraction anomale multi-
longueurs d’onde des rayons X en incidence rasante (GI-MAD pour grazing incidence multiple
wavelength anomalous diffraction) couplée a des observations par TEM, permet de comparer
et de discuter des différences de relaxation entre ces deux objets. Le chapitre se conlut sur des
études optiques révélant 'intérét et le potentiel de ces nanobjets non-polaires.

Chapitre 7

Le dernier chapitre revient sur des méthodes alternatives permettant le controle de la
morphologie des nanostructures de GaN (1100). Dans un premier temps, les phénomenes phy-
siques pouvant expliquer ces transitions de forme sont discutés. L’étude sur la croissance de
SuperRéseaux (SR) de nanoobjets de GaN/AIN met en avant le role de la corrélation verticale
sur la morphologie de ces derniers.
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Chapitre 1

Présentation des nitrures
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1.1 Introduction

Nous allons, dans ce chapitre, rappeler les spécificités des nitrures d’éléments
ITI, telles que leurs phases cristallographiques, leurs parameétres de maille, les prin-
cipales surfaces de croissance et les substrats possibles pour leur synthése. Nous
évoquerons également leurs proriétés élastiques ainsi que le champ électrique in-
terne qui limite leurs propriétés optiques. Nous décrirons alors 1’intérét des surfaces

non polaires.
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Chapitre 1 Présentation des nitrures

1.2 Propriétés cristallographiques

1.2.1 Phases cristallines

Les Nitrures d’éléments III tels que le GaN, I’AIN, I'InN et leurs alliages, se présentent
sous deux phases cristallines : la phase wurtzite et la phase blende de zinc. La structure wurtzite
est une structure hexagonale, de groupe d’espace P6smc, et correspond a 2 réseaux hexagonaux
compacts décalés de (0;0;3/8¢) (figure (a)). Elle est formée d’un empilement de 2 couches
atomiques ABABA selon la direction [0001]. Cet empilement correspond & un polytype dit 2H.

(b)

Fig. 1.1: Maille des nitrures en phase wurtzite (a) et en phase cubique (b). Image
tirée de [Wri99).

Les positions atomiques dans la maille wurtzite sont les suivantes :

métal : 0, 0, 0
azote : 0, 0, u
métal : 2/3,1/3, 1/2
azote : 2/3, 1/3, u+1/2

avec uy; = 0.382 et ug, = 0.377 |Vil97].

La structure blende de zinc est cubique, de groupe d’espace F43m (figure (b)), et
correspond & deux réseaux cubiques faces centrées, décalés de (1/4;1/4; 1/4). Elle est formée par
un empilement ABCABC selon la direction [111]. La plupart des modeles théoriques concluent
a une plus grande stabilité de la phase wurtzite dans les nitrures [Yeh92|. La phase cubique est
obtenue soit par formation de défauts structuraux (fautes d’empilement) lors de la croissance de
la phase wurtzite, soit par épitaxie sur des substrats de symétrie cubique tels que le 3C-SiC(001)
[Dau9s8| ou le GaAs(001) [Sun9s].

Les deux phases sont tres proches : les différences dans I’environnement d’un atome donné
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ne se manifestent qu’au niveau des troisiemes voisins. Nous allons des lors nous concentrer sur
la phase wurtzite des nitrures (se rapporter a la these de S. Founta |[Fou07| pour plus de détails

sur les nitrures cubiques).

1.2.2 Parameétres de maille

Les parametres de maille des nitrures a 300 K ainsi que leur énergie de bande interdite
E¢ dans la phase wurtzite sont répertoriés dans le tableau (d’apres [Str92]). a représente le
parametre de maille selon la direction [1120] et ¢ le parametre de maille selon la direction [0001].
Ces parametres dépendent de la température du matériau. Leur évolution est quantifiée par les
coefficients de dilatation thermique 22 et % reportés dans le tableau

a

AIN GaN InN Réf.

a(A)a300K 3112 3.189 3.548

c(A)a300K 4982 5.185 5.760
Ega2K (eV) 628 350 0.7 [Str92] pour AIN et

Eca300K (eV) 62 339 065  GaN, [Wan04] pour InN

Tab. 1.1: Paramétres de maille et énergies de bande interdite des nitrures en
phase wurtzite (valeurs expérimentales).

[Str92]

Coeflicients de AIN GaN InN Réf.
dilatation thermique 208 K 1000 K 298 K 1000 K 298 K 600 K
3.0 6.5 4.3 5.3 3.0 3.7 [AmDb98|

A _ _
aa (1076 K1)

2.989 6497 3930 5454 ——  ——  [Ree00]
Ae (1076 K1) 2.2 5.5 3.8 4.6 4.0 57  |Ambog|
¢ 2.182 5507  3.52 4748 ——  ——  [Ree00]

Tab. 1.2: Coefficients de dilatation thermique des nitrures en phase wurtzite. Les
valeurs tirées de [Amb98] sont expérimentales. Celles tirées de [Ree00] sont le
résultat d’un modéle. Des courbes donnant l’évolution de ces coefficients avec la

température sont proposées dans ces deux références.

1.2.3 Stabilité chimique

Les nitrures d’éléments III se démarquent également des autres matériaux par leur tres
grande stabilité chimique. La cohésion du cristal se fait par des liaisons chimiques a caractere
ionique marqué. Plus I'énergie de la liaison est élevée et plus le cristal est stable chimiquement.
Les valeurs des énergies de liaison In-N, Ga-N et Al-N sont différentes (tableau [1.3)). Ceci se
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Chapitre 1 Présentation des nitrures

traduit expérimentalement par des températures de croissance par EJM différentes : 500°C
pour InN et 700 & 750°C pour le GaN. Au-dela de 750°C, la dissociation du GaN n’est plus
négligeable tandis que celle de ’AIN est quasi-nulle. Les températures de décomposition de ces
matériaux sous vide ont été évaluées plus précisément a 630°C, 850°C et 1040°C pour I'InN, le
GaN et PAIN . Ces valeurs fournissent une indication sur les températures limites de
fonctionnement des dispositifs & base de nitrures.

InN GaN AIN Réf.
Energie de cohésion [eV/liaison] 1.99 2.26 2.92  [Wri99

Température de
P 630 850 1040 [|Amb98§|

décomposition [°C]

Tab. 1.3: Energie de cohésion et températures de décomposition sous vide des
nitrures en phase wurtzite (valeurs expérimentales).

1.2.4 Polarité en phase wurtzite

La structure wurtzite n’est pas centro-symétrique. Les directions [0001] et [0001] ne sont
pas équivalentes. La direction de ’axe ¢ est définie comme positive lorsque le sens du vecteur
+C est orienté de I'atome de métal vers 'atome d’N (figure [1.2)). La polarité Ga (N) correspond
aux structures réalisées sur des surface (0001) ((0001)).

Fig. 1.2: Exemple de
structure wurtzite de GalN
polarité (a) Ga et (b) N.

Image tirée de .

Substrate Substrate
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1.3 Substrats disponibles pour la croissance des nitrures

Les nitrures peuvent étre obtenus par différentes méthodes de croissance et sur différents
substrats, d’orientations diverses, donnant lieu parfois a des couches d’orientations différentes
de celles des substrats. Le choix des substrats dépend de leur qualité, des cofits envisagés, de
Porientation souhaitée, des différences de parametre de maille avec les nitrures. Les substrats
adaptés a la croissance des nitrures plan ¢ et plan m ainsi que les relations d’épitaxie sont
répertoriés dans le tableau

plan ¢ plan m
AlyOs3 6H — SiC Si AIN/Al2O3 6H — SiC ~vLiAlO4
(0001) (111) (0001) (1100) (100)
Structure Orthorhombique Hexagonale Diamant Hexagonale Hexagonale Tétragonale
R3C P6smc Fd3m P63mc P63mc P4,2,2
Relation (1120) || (1010) (1120} || (1120)(1120) || (110)(1120) || (1120) (1120) || (1120) (001) || (1120)
d’épitaxie (0001) || {(0001) (010 || (0001)
alnm)] 0.4758 0.3080 0.3840 0.3112 0.308 0.51687
c[nm] 1.2991 1.51173 - 0.4982 1.51173 (¢/3 = 0.50391)  0.62679

Tab. 1.4: Structure cristallographique, relation d’épitarie, paramétres de maille
dans le plan et hors du plan, pour différents substrats utilisés pour la croissance
des nitrures plan c et plan m. Pour le 6 H-SiC plan m, le paramétre de maille
dans le plan ¢ a considérer est en réalité c/3.

Les substrats utilisés dans ce travail de thése sont des substrats de 6H — SiC' (1100). Le
SiC cristallise dans plus de 200 structures différentes appelées polytypes. Les plus utilisés sont le
SiC 3C, 2H, 4H et 6H. Une partie de ces polytypes est représentée sur la figure Le 6 H-SiC
correspond a un réseau de type hexagonal composé de la répétition périodique d’'un motif de
6 monocouches (Si+C) (ABCACB - ABCACB). Dans ce polytype, les positions atomiques des
atomes de Si et de C dans le SiC de polarité Si sont les suivantes [GAM67, K94] :

Si: 0,0, u(Si)
C:0,0,u(C)
Si:1/3,2/3, v(Si)
C:1/3,2/3, v(C)
Si:2/3,1/3, w(Si)
C:2/3,1/3, w(C)

avec u(Si)=0et 1/2; u(C)=1/8 et 5/8; v(Si)=1/6 et 5/6; v(C)= 7/24 et 23/24; w(Si) =
1/3 et 2/3; w(C)= 11/24 et 19/24.
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o

Si face
(0001)

C face
(000-1)
g Fig. 1.3: Polytypes 4H,

6H et 3C du SiC.

D’aprés .

1.4 Limitations de la phase wurtzite : le probleme du champ
électrique interne

La plupart des travaux sur les nitrures se sont jusqu’a maintenant portés sur la phase
wurtzite et sur le plan de croissance (0001), et ce, malgré la présence d’un champ électrique
interne selon ’axe ¢ dans les hétérostructures, qui vient limiter leurs propriétés optiques. Nous
allons détailler I'origine de ce champ et les moyens de le contourner.

Les atomes d’azote étant plus électronégatifs que ceux de Ga, la liaison Ga-N est par
conséquent fortement ionique. En outre, les barycentres des charges positives et négatives ne
coincident pas. Il en résulte alors la formation d’un ensemble de dipoles orientés selon la méme
direction, conduisant & ’apparition d’une polarisation macroscopique dans le matériau, portée
par 'axe ¢ . Cette polarisation ne se manifeste pas dans le volume mais aux interfaces du
matériau avec le vide ou avec un autre composé. Elle est appelée spontanée car elle est présente
dans le matériau a I’équilibre, en ’absence de toute contrainte.

A cette polarisation spontanée peut venir s’ajouter ou se soustraire une polarisation
piézoélectrique lorsque le matériau est soumis a une contrainte. L’hétéroépitaxie des nitrures
(0001) implique naturellement des contraintes dues aux désaccords de parameétre de maille.
Dans le cas de couches en compression, les contraintes vont éloigner les centres de gravité des
charges positives et négatives aboutissant a une polarisation piézoélectrique orientée dans le
méme sens que la polarisation spontanée. La polarisation piézoélectrique dépend de la valeur
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1.5 L’alternative : les nitrures non-polaires

des coefficients piézoélectriques du matériau. Ces coefficients ont été calculés ab initio par Ber-
nardini et al., et sont un ordre de grandeur supérieurs a ceux des autres semiconducteurs usuels,
typiquement plusieurs MV /cm [Ber97).

De plus, la polarisation a des valeurs différentes pour les trois nitrures. Lors de la croissance
d’hétérostructures selon l'orientation (0001), des discontinuités de polarisation se créent & chaque
interface. Elles se traduisent par la formation de plans de charges aux interfaces. Ces plans de
charges créent a leur tour un champ électrique dans les nanostructures [Ber98|.

C’est ce champ électrique qui est a l'origine de I'effet Stark confiné quantique (QCSE pour
Quantum Confined Stark Effect) qui va :

— séparer les fonctions d’onde de I’électron et du trou vers les deux interfaces opposées du
puits (ou vers le haut et le bas de la boite), entrainant une probabilité de recombinaison
radiative réduite qui se traduit par une diminution de l'intensité de luminescence de la
zone active

— induire une diminution de I’énergie d’émission. Plus les largeurs des puits [Fi099), |Ler9§]
ou les hauteurs des boites |[Sim03] (figure seront grandes et plus leurs énergies
d’émission se décaleront vers les faibles énergies.

1000 ‘ ZB IQD S Fig. 1.4: Décalage vers le rouge
— 500 ¢ e E@_‘ F=0 MV/cm E de l’énergie d’émission de boites
= ot A I TSR WK quantiques GaN/AIN (0001)
E e (noté WZ) di a la présence du
= -500 RN 1 champ électrique interne
el -1000 ¢ NI F=6 (d’apreés [Sim03]). Cette
LIIJJ 1500 Wz QD 3 F=7 évolution est comparée a celle de
o b F=8 7 boites zinc-blende (001) (noté

-2000 L L L L ZB), qui sont libres de

10 20 30 40 50 60 champ [MG02].

QD Height (A)

Ces deux conséquences sont génantes pour le fonctionnement des diodes a base de nitrures.
En effet, la moindre fluctuation d’épaisseur du puits ou I'inévitable distribution de hauteurs des
boites engendre une fluctuation de I’énergie d’émission qui élargit la raie. De plus, I’énergie
moyenne d’émission de la diode devient dépendante de l'intensité du courant, du fait d’un plus
ou moins grand écrantage du champ interne par les porteurs injectés [Tak97], Fi099).

1.5 L’alternative : les nitrures non-polaires

Les limitations décrites dans la section précédente sont inhérentes aux nitrures en phase
wurtzite (0001). Pour s’en affranchir, les deux solutions possibles sont de changer, soit de
symeétrie cristalline, soit de direction de croissance. Nous allons nous concentrer sur le dernier
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Chapitre 1 Présentation des nitrures

cas. En effet, en conservant la symétrie wurtzite mais en choisissant une direction de croissance
non-polaire (qui sera alors la direction de confinement), le vecteur polarisation bascule dans le
plan de croissance. Pour les puits quantiques, il est alors parallele a toutes les interfaces, ce qui en-
traine une absence de discontinuités de polarisation selon [0001], et une forte réduction voire I’ab-
sence de champ électrique interne. Ceci a été démontré dans des puits quantiques de GaN/AlGaN
pour l'orientation (1100) [Wal00] (figure et pour l'orientation (1120) [Cra03, |Ako05], mais
également dans des boites quantiques de GaN/AIN (1120) [Fou05].

0.4

(a) 021 (b) Fig. 1.5: Structures de
0.2r 0.1k Y bandes calculées dans

< oof = ool -—/_\-_ le cas d’un puits de
2 2 - GaN/AlGaN réalisé
? = 3.35eV = ? = = selon les orientations
a0 G g4l [349ev (a) (0001) et (b) (1100)
—3.2 ’ (d’aprés [Wal00]). Les
_aal -3.4F fonctions d’onde des
a5l ¥ :‘[ ‘F électrons et des trous

-3.6[ sont représentées.

10 -5 0 5 10 15 40 5 0 5 10 15
Depth (nm) Depth (nm)

La figure (a) (b) et (c) représente les plans de croissance (a) (0001) (ou plan c¢), (b)
(1100) (ou plan m) et (c) le plan (1120) (ou plan a). Tandis que la surface (0001) est soit
terminée par une couche d’atomes N soit par une couche d’atomes de métal, les surfaces de
nitrures plan m et a sont mixtes et présentent autant d’atomes de métal que d’N. De par la
différence de surface de la maille élémentaire et du nombre d’atomes de cette maille, leurs densités
atomiques sont différentes pour les trois orientations. Ceci implique des vitesses de croissance en
monocouche/seconde (MC/s) différentes pour chacun de ces trois plans. Le tableau présente
I’aire de la surface de la maille élémentaire de chaque plan de croissance pour le GaN, le nombre
d’atomes (métal+N) de cette maille, les rapports de vitesse de croissance entre plan ¢ et plans
non—polairesﬂ et les énergies de surface des surfaces non-polaires.

1.6 Propriétés élastiques

La réalisation d’une couche par hétéroépitaxie, qui entraine nécessairement une différence
de parametre de maille, va entralner des contraintes élastiques dans cette couche. Elle va alors
se déformer. Pour de faibles déformations, la loi de Hooke (équation [1.1)) permet de relier les

La calibration de la vitesse de croissance se fait par oscillations RHEED réalisées lors de la croissance de GaN
(0001).
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1.6 Propriétés élastiques

¢ [1-100]

R ) od©
2\ 2 vy, [0001] [11-20]

0001] - [0001]
[11-20]¢
(001 [1-100]

(b) i ‘ (c)

Fig. 1.6: Images représentant les différentes orientations possibles pour l’épitaxie
des nitrures : en (a) le plan de croissance (0001) ou plan ¢, en (b) le plan (1100)
ou plan m et en (c) le plan (1120) ou plan a. Les atomes de Ga (N) sont en rouge
(bleu). La maille hexagonale est représentée en gris clair sur chaque figure. La
mazille élémentaire de surface est représentée en pointillés noirs.
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Plan de croissance (0001) (1120) (1100)

Surface (maille élémentaire) [nm?] a® * 3v/3/2 = 0.2646 c*av/3 =0.2864 ax*c = 0.1654

Nombre d’atomes par maille

(Ga+N) 6 i !
7 : -
Densité atomique [at.cm™ 7] 5 979 1015 9.8 1015 5 49 1015
(Ga+N)
Vitesse de croissance[MC.s1] Ve Vex2.272/2.8  Vex2.272/2.42
Esgan [meV.A7? —— 123 118

Tab. 1.5: Densités atomiques des nitrures pour différentes orientations, et
énergies de surface du GaN (d’aprés [Nor01)]).

contraintes aux déformations.

oij = Zcijkl-ﬁkz (1.1)
Tl

ou oy est la contrainte dans le matériau, ey est la déformation et Cjj est le tenseur
de module élastique. Ce tenseur peut s’écrire sous forme d’une matrice 6x6, en remplagant les
indices {zx,yy,yz, zx,zy} par les indices {1,2,3,4,5,6}. Dans le cas d’un cristal a symétrie
hexagonale, cette matrice contient 5 coefficients élastiques indépendants :

Ci1 Ci2 Ci3 0 0

C2 Cnn Ci3 0 0

Ci3 Ci3 Cz3 0 0
0 0 0 Cyu O
0 0 0 0 Cu O
0 0 0 0 0 Cgs

C =

o O O O

(1.2)

avec CG6 = %(CH — 012).

On trouve une dispersion non négligeable des valeurs des coefficients élastiques. Quelques valeurs
de ces coefficients, obtenues par calcul et tirées de |[Wri97], ainsi que des moyennes de ces
coefficients (obtenues d’apres les valeurs données dans la référence |[Her99|) sont données dans
le tableau Dans cette these, nous utiliserons les valeurs correspondant a cette derniere
référence.

Si l'on considére par exemple la croissance de GaN sur AIN selon l'orientation (0001), le
GaN est contraint dans le plan de fagon isotrope (€; = €2). Ceci entraine une déformation dans
la direction de croissance, direction selon laquelle il est libre de relaxer (o3). Grace a la loi de
Hooke, cette déformation hors du plan peut étre reliée a la déformation dans le plan. Dans ce
cas, certaines composantes du tenseur des déformations et des contraintes vont se simplifier.
Nous avons alors : €1 = €3, 01 = 09, 03 = 0 = 04 = 05 = 0g,

o3 = 2C13€1 + C33€3 (1.3)
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1.7 Conclusion

Cuu Cip Ci3 C33 Oy RéL
367 135 103 405 95  [Wri97]

GaN
375 142 110 343 87  [Her99
396 137 108 373 116 [Wri97]
AIN
406 134 111 390 120 [Her99
223 115 92 224 48 [Wri97]
InN

231 104 90 217 44  [Her99)

Tab. 1.6: Coefficients élastiques C;; (en GPa) des matériaux nitrures d’éléments
III dans la phase wurtzite.

soit
Ci3
€8 =-"25"6€ (1.4)
Cs3
N o (aGaN_aGaNrelax) o (cGaN_CGaNrelam GaN GaN GaNrelaz GaNrelaz
ou €1 = qGaNrelaz , €3 = W, avec a 5 C et a s C ,

les parametres de maille a et ¢ du GaN contraint et relaxé.

Si cette fois nous considérons la croissance de GaN sur AIN selon l'orientation (1100),
le GaN va & nouveau étre contraint dans le plan, mais selon les directions (0001) et (1120), la
direction libre étant alors la direction (1100). En prenant pour axe 1, 2, et 3 les axes [1100], [1120]
et [0001], nous avons o1 = 0. De plus, les directions de déformation étant portées par les axes
principaux, les termes de cisaillement sont nuls o192 = 013 = 093 = €12 = €13 = €23 = 0 [Cra03].
Par conséquent, on obtient I’équation suivante :

C12 C13
€] = ———€9 — ——€3 (1.5)
Cu C11
. aGfaN_aGiaNrela:c) (aGcLN_aGtLNrelax) cGaN _ GaNrelaw
avec ici e =~ gl ) ey = um ) ot ¢p = (S ")
1100 1120

1.7 Conclusion

Nous nous sommes donc intéressés aux spécificités des nitrures. Dans un pre-
mier temps, nous avons décrit leur structure cristallographique, leurs parametres de
maille, leurs stabilités chimiques et la polarité de la structure wurtzite des nitrures.
Nous avons ensuite décrit les substrats disponibles pour leur réalisation en insistant
sur le 6H-SiC, qui sera le substrat utilisé tout au long de cette thése. L’utilisation
de substrats d’orientation non-polaires permet d’apporter des solutions alternatives
aux limitations dues a la présence du champ électrique interne. Nous avons finale-

ment rappelé la loi de Hooke sur la déformation élastique pour les nitrures plan ¢
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et plan m.
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Méthodes expérimentales
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2.1 Introduction

Dans ce chapitre sont décrites les principales méthodes expérimentales que
nous avons utilisées au cours de cette thése. Dans un premier temps, nous décrirons
I’épitaxie par jets moléculaires ainsi que la diffraction des électrons haute énergie en
incidence rasante (RHEED), ’outil de caractérisation in situ indispensable pour la
maitrise de la croissance des échantillons (épaisseurs, transition 2D /3D). Nous allons
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ensuite décrire la diffraction des rayons X (XRD) et les informations disponibles
grace a celle-ci sur la qualité cristalline de nos couches. Nous poursuivrons sur
la méthode de caractérisation des surfaces ex situ, a savoir la microscopie a force
atomique (AFM).

2.2 Epitaxie par Jets Moléculaires (EJM)

L’épitaxie est une technique de croissance orientée d’une couche sur un matériau initial
(appelé substrat), tous deux possédant des éléments de symétrie communs dans leurs réseaux
cristallins. Le mot épitaxie est une contraction de deux mots grecs, epi qui signifie déposée sur
et taxis qui signifie arrangement. 1l existe différents types d’épitaxie tels que 1’épitaxie en phase
vapeur, 1’épitaxie en phase liquide ou ’épitaxie par jets moléculaires.

2.2.1 Description

L’épitaxie par jets moléculaires permet de déposer des couches minces monocristallines,
d’orientation définie, sur un substrat choisi en fonction de ses parameétres cristallographiques et
de son orientation. Elle a été développée dans les années 70 par J. R. Arthur pour la réalisation de
couches de GaAs [Art68] et a tres vite été a méme d’étre utilisée pour la réalisation de dispositifs
[Cho75| (lire par exemple [Cra07| pour un bref historique). Cette technique est utilisée pour la
réalisation de dispositifs a base de puits quantiques, de boites quantiques, de nanofils. .. et ce
dans de nombreux systémes. C’est une technique de croissance sous ultra-vide (vide de I'ordre
de 107!° mbar). Les constituants du cristal & élaborer sont envoyés sous forme moléculaire ou
atomique et interagissent a la surface du substrat, lequel est chauffé pour favoriser I’organisation
du cristal. Le flux de chaque constituant est controlé par sa température. Ces flux sont de 'ordre
de 108 & 10%° atomes.m 2.5~ !, soit une pression équivalente de I’ordre de 10~7 mbar.

L’épaisseur et la composition des couches épitaxiées sont controlées par I'interruption du ou
des flux atomiques non désirés au moyen de caches. La vitesse de croissance typique des couches
réalisées par EJM est de l'ordre de la monocouche par seconde, ce qui permet le controle de la
composition a la monocouche pres, et permet de réaliser des interfaces abruptes entre différentes
couches. A noter que par EJM, la croissance se fait dans des conditions éloignées de 1’équilibre
thermodynamique et est, principalement, dominée par la cinétique des processus de surface. En
effet, pendant une croissance en EJM, les constituants atomiques ou moléculaires sont adsorbés
a la surface du substrat. Ils ont alors une certaine mobilité qui leur permet de diffuser sur cette
surface. Ils peuvent alors soit se désorber, soit trouver un site favorable pour une incorporation
dans le cristal. Dans ce cas, plusieurs types de nucléation sont possibles : les atomes peuvent
se condenser en agrégats sur la surface ou rejoindre un site de nucléation qui peut étre le bord
d’une marche atomique sur la surface. Ceci est schématisé sur la figure [2.1

Le rapport entre le nombre total d’atomes envoyés et le nombre total d’atomes incorporés
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Fig. 2.1: Adsorption des adatomes pendant la croissance par EJM

est défini comme le coefficient de collage. Dans la plupart des cas, il est inférieur a lF_-] et peut
étre nul au-dela d’un certain taux de couverture, ce qui permet de travailler en exces de I'un des
constituants, c’est-a-dire sans respecter la stoechiométrie [Ade03} |[MulO1]. Le matériau en exces
est évaporé, ce qui permet de régler le flux de maniere moins précise lors d’une croissance. 11
est a noter que ce flux dépend également de la température du substrat : plus celle-ci est élevée
plus les adatomes vont se désorber facilement.

2.2.2 Préparation des échantillons et transfert dans le bati

Avant introduction dans la chambre d’épitaxie, les substrats de 6H-SiC plan m, que nous
avons utilisés au cours de cette these, sont dégraissés chimiquement par des bains successifs
de trichloroéthyléene, d’acétone et de méthanol. Ils sont ensuite rincés a ’eau désionisée puis
désoxydés dans un bain d’acide fluorhydrique (HF). Les échantillons sont ensuite collés & I'Indium
sur des porte-échantillons en molybdéne appelés molyblocs.

La technologie ultravide demande de multiples précautions. Il est bien stir impensable de
casser le vide pour remettre le bati a I’air pour I'introduction des échantillons. Une succesion de
chambres permet donc l'introduction des échantillons en plusieurs étapes. Un schéma du bati
d’épitaxie utilisé au cours de cette these est donné en figure

Une boite a gants maintenue sous une surpression d’azote permet d’introduire les échantil-
lons a partir de I’atmosphere. Un sas d’introduction permet de passer d’'une atmosphere d’azote

'Pour ’Al le coefficient de collage est, aux températures de travail, trés proche de 1. La désorption de I'Al est
quasi-nulle.
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Fig. 2.2: Schéma du bdti d’épitaxie.

4 un vide de lordre de 10™° mbar au moyen d’une pompe turbomoléculaire. Un carroussel
constitué de quatre porte-échantillons permet de stocker les échantillons et d’éviter de répéter
cette procédure pour chacun d’entre eux. A cette valeur de vide de 10~® mbar dans le sas,
une pompe ionique, qui peut étre isolée du sas au moyen d’'une vanne de fermeture, assure
le pompage pour atteindre des vides de I'ordre de 10~® mbar. Une canne permet le transfert
des échantillons du sas de transfert vers la chambre d’épitaxie lorsque le vide dans la chambre
n’excede pas cette valeur de pression. L’échantillon peut aussi tourner sur lui-méme, ce qui
permet de l’aligner selon un axe cristallographique ou de faire tourner I’échantillon pendant la
croissance afin d’homogénéiser les flux sur toute la surface de I’échantillon.

La chambre de croissance est pompée par une pompe turbomoléculaire. Une circulation
d’azote liquide (77K) a l'intérieur de la double paroi de I’enceinte assure également un pompage
cryogénique. Le vide de base dans la chambre d’épitaxie doit étre d’environ 10719 mbar. Une
jauge a ionisation sert a mesurer le vide dans la chambre. Une seconde jauge, dite jauge de
flux, permet de mesurer les flux des cellules. Lorsque I’échantillon se trouve dans la chambre de
croissance, sa température est augmentée, a raison de 25° C par minute, jusqu’a atteindre sa
température de croissance comprise entre 700 et 750° C. Un arrét est effectué a 300° C lors de
la montée en température du substrat, afin d’assurer un meilleur collage des échantillons.

On dispose de trois cellules a effusion de type Knudsen pour les éléments 111 : Ga, Al, In,
et deux pour d’éventuels dopants, Si, Mg. Celles-ci sont constituées de creusets chauffés par un
filament de tungstene. Des thermocouples sont en contact avec les creusets afin de mesurer la
température de ceux-ci.

Une source plasma RadioFréquence de la société EPI fournit ’azote actif. Dans ce type de
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source, les molécules sont excitées et dissociées par une onde électromagnétique radiofréquence
de fréquence 13.56 MHz. La source fournit une puissance de 0 a 600 W, le débit d’azote pouvant
varier entre 0.2 et 1 scem (standard cubic centimeters per minute). Ces conditions nous donnent
acces & des vitesses de croissance comprises entre 0.2 et 1.26 monocouche/seconde (MC/s).
Toutefois, un des inconvénients de ce type de source d’N est qu’'une fois la cellule allumée, le
flux d’N dans la chambre n’est pas nul, méme cache fermé. Une “fuite” d’N résiduelle est a
prendre en compte avec plus ou moins de correction lors de la croissance d’échantillons. Cette
fuite est aisément quantifiable en étudiant les temps de consommation sous vide de I’Al accumulé
en surface lors de la croissance d’AIN en exces d’Al. Cette fuite est de ordre de 0.015 MC/s. La
chambre de croissance est munie d’un canon RHEED (couplé a un écran fluorescent) qui permet
la caractérisation in situ de la surface des couches épitaxiées.

2.2.3 Avantages et inconvénients de ’'EJM

Les avantages de ’'EJM par rapport aux autres techniques d’élaboration de couches minces
sont :
— une faible vitesse de croissance qui permet le controle précis de I’épaisseur et I’obtention
d’interfaces abruptes,
— une température de croissance suffisamment faible pour limiter I'interdiffusion des especes
aux interfaces,
— la présence de cellules de dopants sur le bati pour le dopage des couches épitaxiées,
— l'utilisation de moyens de caractérisations in situ de la surface (RHEED) et/ou de la
relaxation des couches (RHEED).
Cette technique n’est toutefois pas dénuée d’inconvénients majeurs qui sont :
— des cotts élevés dus a 'entretien des systemes ultra-vides,
— une faible vitesse de croissance, barriere technologique pour 'industrialisation,
— un controdle difficile de la composition des alliages ternaires.

2.2.4 Calibration de la température du substrat

La détermination de la température du substrat, voire méme de la surface du substrat,
est délicate malgré le thermocouple en contact avec l'arriere des molyblocs. La température
du substrat dépend en effet de la conductivité du molybloc, qui varie d’'un molybloc a I'autre,
du collage de V’échantillon, de la conductivité thermique du substrat (exemple SiC) ou des
pseudo-substrats (couche épaisse d’AIN sur AloOs3). La couleur du molybloc peut étre une bonne
indication de sa température, de méme la couleur de ’échantillon peut donner une idée sur la
qualité du collage. Le meilleur moyen de calibrer la température du substrat est d’utiliser une
mesure simple, reproductible d’un molybloc a I’autre, et qui concerne directement la température
de la surface et non celle du molybloc. Ceci peut étre envisagé par des mesures de temps de
désorption d’une quantité donnée de matiere, dans notre cas du Ga. En effet, plus la température
du substrat est élevée, plus le taux de collage du Ga diminue et plus il va désorber rapidement.
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Ne disposant pas de mesure absolue de la température de la surface, une calibration
préalable sur un substrat pour lequel on connait par exemple des caractéristiques de surface
(reconstructions dépendantes de la température) permet de calibrer la température d’autres
substrats en relatif. Un substrat de GaN utilisé pour la calibration de la vitesse de croissance et de
la stoechiométrie est utilisé comme référence. En effet, il a été montré par C. Adelamann [Ade02],
qu’a 700°C, une surface de GaN exposée a un flux d’N présente une reconstruction de surface de
type X2 visible sur les diagrammes RHEED. Ceci permet de calibrer le décalage en température
AT du molybloc utilisé. A partir de cette mesure, pour un autre substrat (SiC, AIN) collé sur
ce méme molybloc, on réalise alors des mesures de temps de désorption de Ga pour une quantité
de Ga a différentes températures de substrat.

A 700°C, comme la désorption du Ga est quasi-nulle, nous pouvons considérer que la
quantité de Ga déposée est égale au produit du flux de Ga utilisé (flux a la stoechiométrie) par
le temps de dépot. Les courbes de désorption de Ga sur SiC plan m sont représentées sur la
figure L’évolution de I'intensité de la tache spéculaire sous vide, apres exposition de la surface
de SiC plan m a un flux de Ga est représentée pour trois températures de substrat différentes. Les
temps de désorption t4 sont mesurés au point d’inflexion des courbes. Trois temps de désorption
différents de Ga sont obtenus pour trois températures de substrat différentes : t4; = 6s pour
Ts ="T735°C, tgo = 16s pour T's = 720°C et ty3 = 35s pour T's = 710°C.

Ga off| wuunmiineine
Fig. 2.3: Evolution de

PSR GRLEUD lintensité de la tache
S spéculaire en fonction
du temps pour trois
températures de
substrat différentes,
apreés exposition de la
T =710°C surface de SiC plan m
s a un flux de Ga de
0.23MC/s pendant 30s.

| [arb. unit]

Cette méthode nous a semblé la méthode la plus simple et la plus fiable pour déterminer
la température des substrats (& £5°C pres), parametre primordial lors de la réalisation de séries
d’échantillons.
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2.3 RHEED

Le RHEED (Reflection High Energy Electron Diffraction), est une technique de diffrac-
tion d’électrons (e”) de haute énergie en incidence rasante qui permet de caractériser I’état de
la surface de la couche en cours de croissance. L’utilisation des e~ n’est possible qu’en ultra-
vide afin d’éviter les interactions entre les molécules présentes entre le canon et les surfaces
étudiées. Un faisceau d’e™ accélérés par une haute tension (10 a 35 kV) vient frapper la surface
de I’échantillon avec un faible angle d’incidence (1 & 3°). Les e~ sont diffractés et recueillis sur un
écran fluorescent. Le canon RHEED et ’écran sont diposés de part et d’autre du substrat, ce qui
évite de perturber la croissance et de les exposer directement aux cellules a effusion (figure .
Du fait du faible angle d’incidence, le faisceau ne pénetre que dans une dizaine d’angstroms
environ sous la surface et seuls les premiers plans atomiques participent & la diffraction. Dans
le cas d’un faisceau RHEED idéal, le faisceau est monoénergétique de longueur d’onde A, par-
faitement collimaté, et I'angle d’incidence est égale a 6°. Le faisceau incident est défini par le
vecteur d’onde E, et le faisceau diffracté par le vecteur d’onde k. De méme que pour les lois de
la diffraction pour les rayons X, il y a diffraction lorsque

—

k—k=0Q (2.1)
ou Q est un vecteur du réseau réciproque de la surface, ou encore par la relation équivalente
Q.7 = m.2I1 (2.2)

avec 7 un vecteur du réseau direct et m € N.

Ceci peut se traduire graphiquement par la construction de la sphére d’Ewald centrée sur

—

k|| = 2II/A. 11 y a diffraction lorqu’un

I’échantillon et dont le rayon est égale a la norme de ’
d. Par définition, le diagramme de dif-

noeud du réseau réciproque intercepte la sphere d’Ewa
fraction d’un élément est l'intersection entre la transformée de Fourier (TF) de celui-ci et la
sphere d’Ewald décrite précédemment. La transformée d’une surface parfaite étant un réseau
bidimensionnel de tiges de diffraction (de coordonnées (hk)), le diagramme de diffraction d’une
surface parfaite est donc l'intersection entre une tige infiniment fine et la sphéere d’Ewald de
rayon 2II/\. Le diagramme de diffraction RHEED sera constitué de points tres fins, répartis
sous forme de cercles dits zone de Laue. La figure montre le principe de la diffraction d’une
surface par RHEED, avec en (a) une vue de coté et en (b) une vue du dessus. En pratique,
la surface présente une certaine rugosité, les tiges ont donc une certaine épaisseur, les points
s’étendent parallelement a la surface. Par ailleurs, le faisceau n’est pas monoénergétique. Cette
dispersion en énergie provoque un élargissement de la sphere d’Ewald. De plus, de par la faible
longueur d’onde associée aux électrons, le rayon de la sphere d’Ewald est tres grand par rapport
a la distance entre les tiges. L’intersection entre sphere d’Ewald et tiges, au niveau de la zone
de Laue d’ordre 0, correspond non plus & des points mais & des tiges de diffraction.

Chaque alignement du faisceau avec des rangées atomiques différentes va entrainer des
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diagrammes de diffraction RHEED différents. En pratique, lorsque le faisceau est parallele a une
direction cristallographique [hkil] (par exemple la direction [1120]), on dit que le diagramme
RHEED alors obtenu a été pris selon 'azimut < hkil > (I'azimut < 1120 >). Il ne faut pas
oublier que par RHEED, nous observons le réseau réciproque de notre surface. Sachant que
la distance entre les tiges de diffraction est inversement proportionnelle a la distance entre les
rangées d’atomes du réseau direct [Mah90], il est possible de remonter aux parametres de maille
de la couche épitaxiée mais seulement en relatif par rapport a ceux du substrat (on mesure
Qeouche_Bsubstral et NON Appyehe). Cest la raison pour laquelle le RHEED est une technique de

Asubstrat
caractérisation primordiale en EJM.

RHEED

reciprocol rods

Fig. 2.4: Schéma de principe du RHEED (d’aprés [HC83|).

2.3.0.1 Caractérisations disponibles grace au RHEED

La technique RHEED permet en effet :

d’avoir acces a la cristallinité de la couche (amorphe)

d’observer les reconstructions de surface [Lau04]

de mesurer la vitesse de croissance par oscillation RHEED |[Hau01]
de calibrer la température du substrat (section

de déterminer d’éventuels régimes auto-régulés (mesure d’adsorption/désorption) [Ade03]

S otk W=

de constater la vicinalité d’un substrat |Tak01, [Ebi07]
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7. d’évaluer I'évolution dans le plan et hors du plan des parameétres de maille des couches
épitaxiées [Han01} Cor07]

8. d’observer les transitions 2D /3D de type SK [Dau97|

9. de caractériser des modifications de forme [Ohl9§]

10. de calculer les angles des éventuelles facettes d’ilots [Pas01, Fel07]

2.4 Diffraction des Rayons X

Dans cette partie, nous allons détailler la diffraction des rayons X appliquée a 1’étude de
la qualité cristalline de nos couches de nitrures d’éléments I1I. Toutefois, nous ne reviendrons
pas sur la théorie de la diffraction. Avant toute chose, il est important de souligner que cette
technique de caractérisation est non destructive. Son intérét réside dans ’exploration fine du
réseau réciproque de 1’échantillon cristallin étudié. Nous détaillerons l'intérét de cette technique
en mode haute résolution pour les nitrures plan ¢ en décrivant dans un premier temps ’ap-
pareillage utilisé au cours de cette these ainsi que les méthodes de mesures. Nous parlerons
des différents défauts présents dans les couches épitaxiées et leurs effets sur les élargissements
des taches de diffraction. Pour finir, nous décrirons la méthode de Bond étendue, utilisée pour
déterminer les parametres de maille dans le plan de nos couches de nitrures plan m.

2.4.1 Pourquoi la haute résolution ?

La diffraction X classique, qui utilise des optiques simples, renseigne sur la structure
moyenne du cristal étudié et permet d’avoir acces a partir de la position et de l'aire des pics
de diffraction a la structure cristalline et a la position des atomes dans la maille. Lorsque 'on
s’intéresse aux empilements de couches minces, il est souhaitable d’avoir acces & une structure
moyenne de I’empilement mais également de chacune des couches.

Dans le cas des hétérostructures de semi-conducteurs dédiés a la microélectronique ou
a l'optoélectronique, la connaissance de ’état de relaxation de chacune des couches, de leur
composition et de leurs parametres de maille (dont dépend leur largeur de bande interdite) est
indispensable pour la maitrise de leurs propriétés optiques. Dans le cas des nitrures réalisés
par hétéroépitaxie, la différence de parametre de maille avec les substrats va entrainer des
contraintes qui vont se relaxer élastiquement ou plastiquement, suivant I’épaisseur de la couche.
Si 'on considere la relaxation élastique, la contrainte dans le plan va induire une déformation
dans la direction libre, donc une variation des parametres de maille hors du plan, comme ce que
nous avons décrit dans la section [L6l

La relaxation plastique caractérisée par l'introduction de défauts irréversibles dans la
couche (dislocations, fissures) va entrainer des variations locales de parametres de maille qui
vont se traduire par I’élargissement des pics de diffraction et la modification de leur forme. Il
est par exemple possible, a partir des largeurs a mi-hauteur de pics symétriques de remonter a
une densité de dislocations [Hey96].
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D’un point de vue expérimental, une variation du parametre de maille Ad/d de l'ordre
de 10~* pour un parametre d = 0.5nm, se traduit par une décalage de la position du pic de
Af = 0.002° . 11 est donc nécessaire de pouvoir mesurer ce décalage. De méme, si nous voulons
déterminer la composition d’un alliage donné, par exemple la composition & 1% pres d’une
couche d’AlGaN sur un substrat de GaN, en négligeant la contrainte dans ces couches pour une
premiere approximation, dans le cas du parametre hors du plan, nous devons pouvoir mesurer
des différences de parametre de maille Ac de I'ordre de 8 10~°nm, soit des décalages Af sur la
raie (0002) de 0.0075°.

L’observation de taches de diffraction peut directement nous renseigner sur la relaxation
des couches ou sur le type de défauts majoritairement présents.

Afin de pouvoir répondre a ces besoins, il nous faut :

— une grande dynamique (mesure du substrat ainsi que des couches de faibles épaisseurs)

— un faisceau de faible divergence angulaire et de faible dispersion en longueur d’onde.

Ceci nécessite un appareillage permettant de mettre en forme le faisceau de rayons X.

2.4.2 Description du diffractometre

Les études par rayons X ont été réalisées sur un Seifert XRD 3003 PTS. La longueur d’onde
des rayons X utilisée est de 0.154056nm et correspond a la ka; du cuivre. Une photographie du
diffractometre ainsi qu’un schéma le représentant sont disponibles sur la figure Il peut étre
décomposé en trois parties principales.

1. La premiere partie est contituée du tube de rayons X (Cu) et de 'optique de mise en forme
du faisceau.

— Le faisceau issu du tube est divergent. Il est donc premierement transformé en faisceau
parallele (divergence de 0.01°) par réflexion sur un miroir parabolique & gradient de
parametre (figure , ce qui permet également un gain d’'un facteur 10 en intensité.

— Deux monochromateurs constitués chacun de 2 monocristaux de Ge disposés selon
le montage 4 cristaux (-n, +n, +n, -n), dit montage de duMond-Hart-Bartels (figure
[Bow], permettent successivement de (a) réduire la divergence angulaire et (b) la
divergence en longueur d’ondes. C’est la diffraction du faisceau par les monochroma-
teurs (figure (c)) de Ge qui permet d’améliorer la résolution. Les monocristaux
doivent donc étre disposés de maniere a ce qu'une famille de plans soit en position
de diffraction. Cet alignement est délicat et nécessite un certain savoir-faire. Habi-
tuellement, les monochromateurs sont orientés de maniére a choisir la réflexion (220)
du Ge, ce qui donne acces a des valeurs de Af = 0.0033°et dA/A=1.4 107*. 11 est
possible de sélectionner la réflexion (440) du Ge pour encore augmenter la résolution
(A0 = 0.0014%t 6A/A=2.2 107°), mais ceci diminue I'intensité disponible. Chaque mo-
nochromateur fait perdre environ un facteur 5 a 10 sur I'intensité du faisceau incident.

2. Le goniometre permet de mettre une famille de plans (une seule a la fois) de 1’échantillon
en position de diffraction.
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Echantillon (,20,X,9) |

Monochromateur
4 x Ge (220)

Analyseur
2 x Ge (220)

Parabolique

\\

Détectaﬂ

Source de
Rayons X

Fig. 2.5: Photographie et schéma du diffractométre Seifert 3003 PTS utilisé au
cours de cette thése.
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— Il est dit 4 cercles car il permet des mouvements w, ¢, x, 20 indépendants (figure .
— Une téte goniométrique supplémentaire permet les mouvements selon x, y et z (indispen-

sable pour centrer ’échantillon), et possede également deux berceaux permettant des
mouvements X1 et y2 indépendants de ceux du goniometre. Ceux-ci permettent d’aligner
I’échantillon, c¢’est-a-dire de faire en sorte que la normale aux plans cristallins soit selon
la direction z sans utiliser I'angle x.

— Un laser disposé sur le bras détecteur peut étre utilisé pour régler la verticalité de la

surface de 1’échantillon.

3. Le détecteur est un détecteur ponctuel a scintillation de 2° d’acceptance. Il est utilisé sans

optique supplémentaire lors de I’alignement de I’échantillon. Des optiques disposées devant
ce détecteur permettent d’améliorer la résolution du faisceau diffracté.

— en mode haute résolution : un analyseur en sortie composé de deux monocristaux de Ge

(220) (figure permet une sélection en angle du faisceau émergent de 1’échantillon.
Nous avons alors une précision et une reproductibilité meilleures que 0.001°. On dispose
également d’'une grande dynamique qui s’étend sur pres de 6 décades, avec un faisceau
direct > 10° coups par seconde (cps), et un niveau du bruit de fond inférieur & 1 cps.
Ce mode est utilisé pour les nitrures plan ¢, les arséniures et les matériaux II/VI.
mode avec collimateur plan : lorsque 'intensité des maxima des pics de diffraction est
faible par rapport au substrat, il est possible de remplacer I’analyseur par un collimateur
plan qui est donc placé devant le détecteur. Son acceptance est de 'ordre de 0.2°. Ce
mode ne modifie pas la précision des mesures en w mais élargit les courbes en 260 et
0 — 20 La résolution angulaire est alors inférieure a celle de 'analyseur, nous disposons
tout de méme d’une précision de 0.001°. Le bruit de fonds est alors plus élevé (de 1'ordre
de la dizaine de cps). Le collage du substrat sur une plaque de de Si désorientée permet
de diminuer ce bruit de fond a environ 1 cps. C’est ce mode que nous avons employé au
cours de cette these pour les nitrures plan m.

mode basse résolution : pour des couches tres minces ou de qualité moindre, il est possible
de supprimer un monochromateur en amont (apreés le miroir parabolique et le premier
monochromateur) afin d’augmenter 'intensité disponible.

1 N
£ ‘)/_L
E . )y . .
= % P T Fig. 2.6: Schéma de principe de la
- aisceau sortant . X
Y ® paralléle mise en forme du faisceau des
s0r rayons X par un mairoir parabolique.
T T T T T T = 1
o{ 4'0 80 120 160 200
-
Tube d& rayons X X Inml
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2.4 Diffraction des Rayons X

arrangement +- non dispersif  arrangement ++ dispersif
(a) (b) Cristal de référence

Cristal de référence

Echantillon

Fig. 2.7: Schéma de principe de

* e R g l’arrangement (a) +- qui permet
bonne résolution angulaire  sélectivité en longueur d’onde une bonne résolution angulaire (b)
++ qut permet une sélectivité en

(¢) Montage -++- de'}%"" longueur d’onde et (c) -++- qui

4-reflection monochromator

combine ces deux effets.

X-ray tube

4 x Ge (022) or 4 x Ge (044)
Cu-Kay

goniometer

2.4.3 Angles de travail - alignement des échantillons

Nous allons nous intéresser a certaines familles de plans de 1’échantillon. Nous devrons
donc mettre I’échantillon dans différentes positions de diffraction correspondant a ces différentes
familles. Il est nécessaire tout d’abord d’aligner une famille de plans de référence. En pratique,
on recherche la famille de plans correspondant au plan de surface du substrat initial car, a priori,
on ne sait pas comment est orientée notre couche par rapport a ce substrat. Par exemple dans
le cas du 6H-SiC plan ¢, donc plan (0001), nous recherchons la raie (0006) tandis que pour le
SiC plan (1100), nous recherchons la raie (3300). Pour cet alignement nous disposons des angles
de travail décrits sur le schéma de la figure [2.§

L’échantillon peut étre déplacé selon trois axes x, y et z. Nous pouvons le faire pivoter
autour de la normale & sa surface (angle ¢), et autour de I'axe x (angle x). Les deux berceaux
de la téte goniométrique permettent d’aligner la normale aux plans de référence selon z, a partir
de rotations effectuées autour de y et autour de I'axe x. L’angle w correspond a I’angle entre le
faisceau incident et la surface de I’échantillon, tandis que I'angle 260 correspond & ’angle entre le
faisceau direct et le bras détecteur. Ainsi L’échantillon est d’abord placé au centre de la sphere
de confusion qui constitue le point fixe de 'appareillage, et ce grace aux mouvements permis
selon x, y et z. Nous recherchons une raie symétrique (26 fixe et balayage en w) et corrigeons
la désorientation de I’échantillon par rapport a sa position théorique w = 0p,qgy au moyen des
deux berceaux.

2.4.4 Détermination de la désorientation

Dans le cas idéal, la normale a la surface correspond a la normale aux plans de croissance
(substrat nominal). Dans la pratique, elles ne coincident que trés rarement : il existe toujours
une désorientation du substrat appelée miscut. Le substrat est dit vicinal. Cette désorientation
peut avoir des conséquences importantes sur les couches épitaxiées [Bra03), She05]. Pour mesurer
ce miscut, on aligne la surface verticalement griace a un faisceau laser dont la réflexion sur la
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Fig. 2.8: Schéma des angles de travail
disponibles dans le diffractométre.

surface de I’échantillon, lorsque ce dernier est en rotation autour de la normale & sa surface (scans
¢), doit étre fixe. Apres cet alignement, les plans correspondant théoriquement a la surface sont
mis en position de diffraction avec un détecteur fixe placé a 26. Nous réalisons des scans w
pour différentes valeurs de ¢. La désorientation de la couche est alors déterminée a partir d’une
équation du type [Bow]| :

y=wo*sin(¢p+p0)+w (2.3)

avec wy 'angle de désorientation entre la normale a la surface et la normale aux plans
de croissance, w la valeur moyenne d'w, et (3 le déphasage (permet de déterminer la direction
autour de laquelle se fait préférentiellement la désorientation).

2.4.5 Raies symétriques et asymétriques

La figure est un schéma des différentes configurations de travail. En (a), nous nous
intéressons aux familles de plans correspondant aux plans de croissance. Dans ce cas on parle
des raies symétriques. Celles-ci vont nous renseigner sur le parametre de maille hors du plan de
Péchantillon. En (b) et (c¢), les plans étudiés sont inclinés par rapport a la surface d’un angle «,
leur normale a donc une composante dans le plan et une composante hors du plan. Les raies sont
qualifiées de raies asymétriques et permettent de déterminer les parametres de maille dans le
plan, comme nous le verrons dans la section Dans cette configuration particuliere, comme
w défini 'angle entre la surface de ’échantillon et le faisceau incident, on a w,— = 0 — a, on
parle d’incidence rasante, et w,1 = 6 4+ «, on dit qu’on est en émergence rasante. Dans cette
formule, 6 est 'angle de Bragg.

Pour les nitrures (0001), les parametres a dans le plan sont espacés régulierement de 60°.
Dans le cas d’échantillons plan m, les parametres dans le plan ne sont pas les mémes : a,,3, et
¢, ils sont de plus & 90° 1'un de l'autre. Ce type d’orientation peut engendrer des anisotropies
de croissance [Wal00| (de méme que pour le plan a |[Ono02, Li04]). Il est donc indispensable
d’étudier les scans de raies symétriques avec tour a tour a,;3, puis ¢ dans le plan de diffraction.
La figure (a) (resp. (b)) schématise le cas d’un échantillon plan m pour lequel nous pouvons
réaliser des études sur une raie symétrique avec a5, (resp. ¢) dans le plan de diffraction. Il est
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: kf k Ki
o e ot AR ZQ NN
\/ RN B
(a) - (b) © |

a d\
Fig. 2.9: Schémas définissant l’orientation des échantillons pour observer des

raies (a) symétriques et (b) et (c) asymétriques, avec (b) en incidence rasante et
(c) en émergence rasante.
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Fig. 2.10: Différentes orientations d’un
échantillon plan m pour étudier la méme
®) A% raie de diffraction symétrique mais avec
! i (a) a,15, et (b) ¢ dans le plan de diffraction.

également indispensable d’orienter a;;3, ou c¢ lorsque l'on s’intéresse aux raies asymétriques
contenant ces parametres (par exemple pour étudier la raie (3306) du SiC, ¢ doit étre placé dans
le plan de diffraction).

2.4.6 Les défauts et leurs effets sur les taches de diffraction

Dans cette partie, nous allons décrire les différents types d’élargissement des taches de
diffraction rencontrés dans nos couches. Nous allons ensuite les relier a une relaxation, a une
contrainte ou encore a un type de défauts [ChiOl]. Dans un premier temps, nous allons nous
intéresser & la position des taches de diffraction de nos couches par rapport a celle du substrat
(figure . Pour ce faire nous nous plagons dans le repere (0, ¢z, q-). Dans ce repere, les
coordonnées des taches de diffraction sont données en fonction de 6 et w par

4

7” sin @ sin(w — 0) (2.4)
selon ¢, et par

T .

Y sin # cos(w — 0) (2.5)

selon ¢,. En (a), les raies de la couche sont parfaitement alignées selon ¢, avec celles du substrat,
la couche est pseudomorphe au substrat. En (b), les positions des raies de la couche correspondent
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(el
(a) QZE 0
= (@08 0 Couche -
e (M (15 @ ] »
=i contrainte
(224) (00d) '{2241
(k] (113)
(372 (002) (222) Substrat
. {-1-” (111} .
{220) ¢ {220)
— {000 ._Q -
X
{hho) N
. I
(226) .
.. ouche
(115) . .
relaxée
.f?’Zd]
{1133.
..{2223
(111)
(220)
Q
% Substrat

Fig. 2.11: Schéma des réseaux réciproques du substrat et des couches épitaxiées (a
gauche) mis en relation avec des cartographies de l’espace réciproque (au centre)
et avec l’état de la couche (schémas de droite), pour une couche (a)
pseudomorphe au substrat, (b) relaxée ou partiellement relarée et (c) désorientée
(tiltée). A gauche, les taches de diffraction noires sont celles du substrat, celles
rouges ou blanches sont celles de la couche. Sur les cartographies au centre, les
croix noires correspondent a la position attendue de la tache de diffraction de la
couche épitaxiée si elle n’était pas contrainte (cas (b)) ou si elle n’était pas
désorientée (cas (c)). Sur les schémas a droite, le substrat (la couche) est de
couleur grise (blanche). Les réseaur réciproques (figures de gauche) sont ceux
d’un substrat et d’une couche cubiques, mais cect ne change rien sur l'origine du

4 déplacement des taches de la couche par rapport a celles du substrat.



2.4 Diffraction des Rayons X

a celle d'une couche relaxée ou partiellement relaxée. En (c), les raies sont toutes décalées d’un
méme angle par rapport a celles du substrat, la couche est désorientée (ou tiltée) par rapport a
ce dernier.

Nous allons maintenant décrire les défauts qui peuvent entrainer des élargissements des
taches, et dans ce cas, sur quelles taches ces élargissements sont visibles.

On voit d’apres la figure m (a), que dans le cas d’'une couche présentant une mosaique,
I’élargissement se fait perpendiculairement au vecteur de diffraction. Il est facilement identifiable
sur les raies symétriques et asymétriques. L’élargissement est proportionnel au module du vec-
teur de diffraction. Sur la figure (b), la faible taille de domaines (quelques dizaines de nm)
dans le matériau va avoir une influence sur les raies symétriques et asymétriques, parallelement a
¢, pour une longueur de cohérence parallele et selon ¢, pour une longueur de cohérence perpen-
diculaire. L’élargissement est alors le méme pour toutes les raies. Pour finir, sur la figure (c),
I’élargissement des taches est lié¢ a la relaxation des parametres de maille de la couche. Selon
les raies symétriques qui ne correspondent qu’au parametre hors du plan, seul un élargissement
selon ¢, est visible. Sur les raies asymétriques, 1’élargissement se fait selon g, pour le parametre
hors du plan et selon ¢, pour le parametre dans le plan. De plus, 1’élargissement augmente avec
le vecteur de diffraction. Sur la figure (d), est schématisée une couche présentant une forte
mosaicité et les longueurs de cohérence latérales et perpendiculaires (tailles de domaines).

Il peut étre difficile d’attribuer ’élargissement d’une tache donnée a un effet particulier,
notamment dans le cas d’une couche relaxée ou d’une couche présentant une forte mosaicité,
les deux effets peuvent en effet étre présents. Il est par conséquent nécessaire d’observer plu-
sieurs taches de diffraction, symétriques et asymétriques, afin de pouvoir déterminer les défauts
dominant dans les couches réalisées.

2.4.7 Détermination des parametres de maille

Les parametres de maille de couches épitaxiées sont tres souvent déterminés en relatif
par rapport au substrat. Dans le cas des nitrures, nous disposons majoritairement de pseudo-
substrats (par exemple AIN/AlsO3) dont les parametres de maille ne sont pas tres bien controlés.
De plus, les couches peuvent étre désorientées par rapport au substrat, nous avons donc besoin
de déterminer indépendamment les parametres de maille de la couche et du substrat.

La méthode la plus répandue pour la mesure des parametres de maille en absolue, est la
méthode de Bond, utlisée depuis les années 60 pour les structures cubiques [Bon60]. Une variante
existe sous le nom de méthode de Bond étendue [Her02, |(Geh05] (ﬁgure (b)) pour les cristaux
non cubiques. Le principe réside sur le fait de mesurer plusieurs réflexions (hkil) appartenant a
la méme zone cristallographique sans alignement entre les mesures. Chaque réflexion est mesurée
deux fois pour s’affranchir d’éventuelles désorientations. Les raies symétriques sont mesurées a
+20 et & —260 (figure (a)) et les raies asymétriques (hkil) sont mesurées en incidence rasante
(hkil)** et en émergence rasante (hkil)*~ (figure[2.13|(b)). Ces raies asymétriques correspondent
a des familles de plan de méme dpg;; et de méme inclinaison « par rapport aux plans symétriques.
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Fig. 2.12: A gauche, Schéma des élargissements des raies de diffraction et a
droite, illustration de cet effet sur des cartographies de l’espace réciproque de
différentes taches de diffraction, avec en (a) une couche présentant une mosaicité
prononcée, en (b) une couche présentant des longueurs de cohérence latérales et
verticales, en (c) une couche qui présente des gradients de paramétre de maille et
en (d) un schéma de la mosaicité et des longueurs de cohérence. Les réseaux
réciproques sont ceux d’une couche cubique et non hexagonale, mais ceci ne
change rien sur l’origine de l’élargissement des taches. Pour une meilleure clarté,
les élargissements ne figurent pas sur toutes les raies des schémas.
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Cette méthode ne nécessite que deux précautions :
— L’ axe de zone du cristal étudié doit étre ajusté afin d’étre parallele a 'axe w du go-
niometre, avec une précision meilleure que 0.05°.
— Les mesures en scans w doivent avoir une précision de I'ordre de 0.001° sur une grande
distribution d’angles (jusqu’a 150°).
Ces deux exigences sont satisfaites avec I’appareillage utilisé.

2.4.7.1 La méthode de Bond étendue

Nous allons tout d’abord décrire cette technique dans le cas des nitrures plan ¢ puis
I'appliquer aux nitrures plan m. Dans notre cas, pour éviter de déplacer le bras détecteur de
I'autre coté de I’échantillon, nous avons déterminé les parametres de maille hors du plan a partir
de la loi de Bragg, en corrigeant le décalage éventuel en 20 par rapport au SiC. Dans le cas du
plan ¢), la détermination des parametres de maille se fait sur une famille de plans (0007) (plans
symétriques) :

2dhkl * sinf = \ (2.6)

Si 'on veut déterminer les parametres de maille dans le plan, nous devons considérer une famille
de type (hkil). Celle-ci fait un angle o avec la famille de plans (000!) (voir par exemple la
figure (b) et (c) ou la figure [2.13). En incidence rasante (figure (b)), nous avons

Wat = OBragg + @ + wo (2.7)
et en émergence rasante (figure (c)), on a

Wa— = OBragg — o + wo (2.8)
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avec wo qui correspond par exemple a une désorientation des plans étudiés par rapport au
substrat. Soit en soustrayant les équations [2.7] et [2.8] le terme en wy s’élimine et on a :

Wa+ — Wa—
_ 2.
o= (29)

Or l'angle « est directement relié au rapport entre les parametres de maille recherchés. Dans
le systéme hexagonal, 'angle o entre deux familles de plan (hkil) et (hkil) est donnée par le
produit scalaire de leur deux vecteurs directeurs :

hh! + kk' + hk’—i—h k ll'
cos(a) = 3a2( i ) Fe = (2.10)

Vot (B2 4 K2 4 k) + B[k (W2 4+ k2 + R +

Dans les cas les plus classiques, nous nous intéressons a ’angle entre les familles de plan
(0001) et (hkil), Péquation se simplifie alors en

1
cos(a) = \/1 Lac ((h2+k2+hk)) (2.11)

3a2 2

La mesure de I'angle a donne directement acces a la mesure de ¢.

Dans le cas ou les couches sont réalisées sur des plans non-polaires (h k& — (h + k) 0),
par exemple dans le cas de couches épitaxiées sur les plans (1100), 'angle o qui nous intéresse
correspond & I'angle entre les vecteurs directeurs des plans (1100) et des plans asymétriques
(h k — (h+ k) l). Les vecteurs directeurs de ces plans asymétriques ont une composante se-
lon [1100] et une composante selon [1120] et/ou [0001]. Il est plus simple de travailler dans un
repere orthogonal (O, normale & la surface, perpendiculaire dans le plan, c). Dans le cas des
nitrures plan m, nous avons donc un repere (O, @47y, @1130, C)- En effet, si 'hexagone n’est
pas déformé, a7, = “T\/g et aj;3p = § (avec le méme a dans les deux cas). Comme nous ne
connaissons pas la maniere dont est déformé I’hexagone, il est nécessaire de traiter les directions
1700 €t @130 indépendamment. Nous noterons a,1y0=d;700, @;130=41130 €t ¢=dooo1. On prend
donc M = (O, @149, @130, €) comme nouveau repere dans l'espace direct. Ses vecteljrs sont or-
thogonaux deux a deux, on peut en déduire une base réciproque simple donnée par : a*,750=x2

211 C_;‘ 2H
411320

1100

d
1100 1100
et exprimer les rapports - et en fonction des angles a5, et ac.

o
a7 1120= dooo

Le produit scalaire entre vecteurs directeurs des plans symétriques et asymétriques peut

alors s’exprimer directement en fonction des d,1, dy13, et dooor dans la base M*=(0, a* 1,
u

a*y150, @*o001). En notant | v | dans la base M*, les coordonnées des plans asymétriques pour
w
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lesquels nous recherchons 'angle avec les plans (1100), ’équation est la suivante :

1
cos(a) = (2.12)
v2d?_ w2d?_
e

1120

Cette équation peut s’exprimer plus simplement en fonction de tan(«)

U2d27 w2d27
\/ s+ 10 — tan(a) (2.13)
u2d? - u2d?
1120 0001

Si nous nous intéressons a des raies pour lesquelles w = 0, c’est-a-dire des raies ayant une

composante selon [1100] et une selon [1120], cette équation se simplifie de la maniére suivante :
dqi1 U

U0 — —tan(a) (2.14)
diizo v

Si nous nous intéressons & des raies pour lesquelles v = 0 (une composante selon [1100] et une
selon [0001]), I’équation obtenue est la suivante :
dizgo _ U

—= = —tan(«a 2.15
e (@) (2.15)

La technique de Bond est basée sur la mesure de la position en w du maximum des raies
en ayant placé le détecteur autour de la position attendue en 26. Il est délicat de déterminer w
en faisant seulement des scans w (car il est difficile de déterminer la position du maximum du pic
en 26) pour ce type d’orientation, principalement a cause de fortes désorientations des couches
par rapport au substrat, de fortes contraintes dans ces couches, de fortes mosaicités... Le plus
simple est de réaliser des cartographies de l'espace réciproque pour certaines raies données.
De plus, l'analyse qualitative des couches épitaxiées est immédiate grace aux cartographies
et a la résolution dont nous disposons sur 'appareillage. Ceci constitue le principal avantage
d’étudier des cartographies, I'inconvénient majeur étant le temps d’acquisition nécessaire, entre
2 et 15 heures selon la taille du scan & effectuer. A partir de ces cartographies, nous devons
déterminer le centre de chaque pic de diffraction.

Nous réalisons alors un fit bidimensionnel utilisant une gaussienne 2DP| Dans le cas ou
les taches de diffraction présentent une relaxation progressive (figure (c) et (d)), nous
avons utilisé un fit composé de deux Gaussiennes bidimensionnelles. Enfin, pour déterminer les
parametres de maille hors du plan, nous avons simplement couplé les mesures a partir de scans
20 — 0 et de cartographies de la réflexion (3300).

3Le logiciel utilisé pour cette analyse est IGOR. wavemetrics.
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Fig. 2.14: Schéma
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2.5 Microscopie a Force Atomique (AFM)

La microscopie a force atomique permet d’imager les surfaces, entre autres celles de
matériaux isolants. Le principe réside dans le déplacement d’une sonde fine et dans la me-
sure des interactions entre celle-ci et les atomes de la surface a étudier. Il a été mis au point en
1986 par C. Binnig et al [Bin86] comme prolongement du microscope a effet tunnel mais pour
des matériaux isolants. Dans ce cas, on mesure des forces d’interaction entre la surface et la
pointe au lieu du courant tunnel. Une pointe placée a ’extrémité d’une poutre souple, ou can-
tilever, balaye la surface a étudier, les forces d’interaction avec celle-ci provoque la deflexion du
levier. Un faisceau laser vient frapper le cantilever et est réfléchi par ce dernier sur un détecteur
photodiode. Les variations verticales du cantilever entrainent le déplacement du faisceau laser,
ce qui permet de mesurer les variations verticales de hauteur sur la surface étudiée.

La morphologie de surface des échantillons a été étudiée par AFM sur un Veeco Nanoscope
Dimension 3100 Controller en utilisant le mode tapping. Dans ce mode, le cantilever oscille en
surface de ’échantillon & une fréquence proche de sa fréquence de résonance et I’amplitude d’os-
cillation est choisie de maniere a traverser la couche de contamination habituellement présente
sur toute surface analysée. La pointe ne vient en contact avec I’échantillon que périodiquement,
ceci permet d’éviter les forces de friction et assure une plus longue durée de vie aux pointes en
Si utilisées. L’interaction avec la surface modifie la fréquence de résonance du cantilever et donc
son amplitude d’oscillation. La variation de I’amplitude d’oscillation par rapport a la valeur
initiale, avant toute interaction, est utilisée comme signal d’asservissement.

Dans cette thése, la majeure partie des images AFM a été réalisée avec des pointes stan-
dards. Leur rayon de courbure est de l'ordre de 5 a 10nm, ce qui est suffisant pour mesurer
les dimensions des nanostructures mais pas pour déterminer leur forme. Nous avons donc eu
recours & des “super-pointes AFM” dont le rayon de courbure est de 2nm. Notons enfin qu'un
logiciel de traitement des images est nécessaire pour réaliser des agrandissement, des profils des
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nanostructures. .. Notre choix s’est porté sur un logiciel libre : WSXM [Hor07].

2.6 Conclusion

Nous avons décrit les principales méthodes expérimentales utilisées au cours
de cette thése. Dans un premier temps nous avons détaillé ’EJM et son outil de
caractérisation in situ, le RHEED. Ce dernier nous donne accés a de précieuses in-
formations sur la surface des échantillons lors de leur croissance. Nous avons ensuite
décrit le diffractometre de rayons X utilisé dans cette thése pour la caractérisation
structurale de nos échantillons, ainsi que les principales informations que 1’on peut
tirer de ’analyse de la position et de la forme des pics de diffraction, par exemple
la relaxation, la désorientation ou la mosaicité des échantillons. Nous avons ensuite
expliqué la méthode de Bond étendue que nous avons employée pour déterminer
les parametres de maille de nos couches épaisses. Nous avons fini par décrire ’AFM
qui sera l’outil principal de caractérisation de la surface de nos couches.

51



Chapitre 2 Méthodes expérimentales

52



Bibliographie

[Ade02]

[Ade03]

[Art68]

[Bin&6]

[Bon60]
[Bow]
[Bra03]

[Chi01]

[ChoT5]
[Cor07]

[Cra07]

[Dau97]

H. C. ADELMANN, Growth and strain relazation mechanisms of group III nitride he-
terostructures. Ph.D. thesis, Université Joseph Fourier de Grenoble (2002).

C. ADELMANN, J. BrRAULT, G. MULA, and B. DAUDIN, Gallium adsorption on (0001)
GaN surfaces. Phys. Rev. B 67, 165419 (2003).

J. J. R. ARTHUR, Interaction of Ga and Asy molecular beams with GaAs surfaces. J.
Appl. Phys. 39(8), 4032 (1968).

G. BinNIG, C. F. QUATE, and C. GERBER, Atomic force microscope. Phys. Rev. Lett.
56(9), 930 (1986).

W. L. BOND, Precision lattice constant determination. Acta Cryst. 13, 814 (1960).
K. BoweN and B. K. TANNER, High Resolution X-ray Diffractometry and Topography.

J. Braurur, E. BELLET-AMALRIC, S. TANAKA, F. ENJALBERT, D. L. S. DANG,
E. SARIGIANNIDOU, J.-L. ROUVIERE, G. FEUILLET, and B. DAUDIN, Characteristics
of AIN growth on vicinal SiC(0001) substrates by molecular beam epitazy. Phys. Stat.
Sol. (b) 240(2), 314 (2003).

R. CHIERCHIA, T. BOTTCHER, S. FIGGE, M. DIESSELBERG, H. HEINKE, and D. HOM-
MEL, Mosaicity of GaN epitazial layers : simulation and experiment. Phys. Stat. Sol.
(b) 228(2), 403 (2001).

A. Y. CHO, Device fabrication by molecular-beam epitaxy. p. 429 (1975).

J. CorauX, V. FAVRENICOLIN, H. RENEVIER, M. G. PROIETTI, B. AMSTATT,
E. BELLET-AMALRIC, and B. DAUDIN, Quantitative structural characterization of GalN

quantum dots ripening using reflexion high energy electron diffraction. J. Appl. Phys.
101, 0556106 (2007).

W. P. M. CrAY, MBE deserves a place in the history book. Nature Nanotechnology
2, 259 (2007).

B. DaupIN, F. WIDMANN, G. FEUILLET, Y. SAMSON, M. ARLERY, and J. L.

ROUVIERE, Stranski-Krastanov growth mode during the molecular beam epitaxy of
highly strained GaN. Phys. Rev. B 56(12), R7069 (1997).

93



BIBLIOGRAPHIE

[Ebi07]

[Fel07]

[Geh05]

[HanO1]

[Hau01]

[HCS3]

[Her02]

[Hey96]

[Hor07]

[Lau04]

[Li04]

[Mah90]

[Mul01]

o4

M. EBIHARA, S. TANAKA, and I. SUEMUNE, Nucleation and growth mode of GaN on
vicial SiC surfaces. Jpn. J. Appl. Phys. 46(15), L348 (2007).

A. FELTRIN and A. FREUNDLICH, RHEED metrology of Stranski-Krastanov quantum
dots. J. Cryst. Growth 301-302, 38 (2007).

S. GeHRsITZ, H. SicG, N. HERRES, K. BAcHEM, K. KOHLER, and F. K. REIN-

HART, Compositional dependence of the elastic constants and the lattice parameter of
Al,Gay_,As. Phys. Rev. B 60, 11601 (2005).

T. HanaDpA, H. Totrsuka, and T. YAO, Strain relaxation of self-assembled

InAs/GaAs(001) quantum dots observed by reflection high energy electron diffraction.
Jpn. J. Appl. Phys. 40, 1878 (2001).

M. HAUBUCKEN and J. P. DEVILLE, Stress and strain in epitaxy : theoretical concepts,
measurements and applications (Elsevier, 2001).

I. HERNANDEZ-CALDERON and H. HOCHST, New method for the analysis of reflection
high-energy electron diffraction : a — Sn(001) and InSb(001) surfaces. Phys. Rev. B
27(8), 4961 (1983).

N. HERrrEs, L. KIRsSTE, H. OBLOH, K. KOHLER, J. WAGNER, and P. KoiDL, X-ray

determination of the composition of partially strained group-III nitride layers using the
Extended Bond Method. Mat. Sci. and Engineering B91-92, 425 (2002).

B. HEviNG, X. H. Wu, S. KELLER, Y. L1, D. KAPOLNEK, B. P. KELLER, S. P.
DENBAARS, and J. S. SPECK, Role of threading dislocation structure on the z-ray
diffraction peak widths in epitaxial GaN films. Appl. Phys. Lett. 68(5), 643 (1996).

1. Horcas, R. FERNANDEZ, J. M. GOMEZ-RODRIGUEZ, and J. COLCHERO, WSXM :

a software for scanming probe microscopy and a tool for manotechnology. Rev. Sci.
Instrum. 78, 013705 (2007).

P. LAUKKANEN, R. E. PERALA, R.-L. VAARrA, I. J. VAYRYNEN, M. KuzMIN, and
J. SADOWSKI, Electronic and structural analysis of Sb-induced GaAs(100)(2xz4) and
(228) surfaces. Phys. Rev. B 69(20), 205323 (2004).

D. S. L1, H. CHEN, H. B. Yu, X. H. ZHENG, Q. HUANG, and J. M. ZHOU, Anisotropy
of a-plane GaN grown on r-plane sapphire by metalorganic chemical vapor deposition.
J. cryst. growth 265, 107 (2004).

J. E. MaAHAN, K. M. GEIB, G. Y. ROBINSON, and R. G. LONG, A review of the
geometrical fundamentals of reflection high-energy electron diffraction with application
to silicon surfaces. J. Vac. Sci. Technol. A of Applied Physics 8(5), 3692 (1990).

G. MuLa, C. ADELMANN, S. MOEHL, J. OULLIER, and B. DAUDIN, Surfactant effect
of gallium during molecular-beam epitaxy of GaN on AIN (0001). Phys. Rev. B 64(19),
195406 (2001).



BIBLIOGRAPHIE

[Oh198]

[Ono02]

[Pas01]

[She05]

[Tak01]

[Wal00]

B. J. OHLSSON and M. S. MILLER, Growth of strained GaAs islands on (001) GaP :
a RHEED study of quantum wire formation. J. Cryst. Growth 188, 387 (1998).

N. ON0JIMA, J. SUDA, and H. MATSUNAMI, Growth of AIN (1120) on 6 H-SiC (1120)
by MBE. Jpn. J. Appl. Phys. 41, L1348 (2002).

D. W. PasHLEY, J. H. NEAVE, and B. A. JOYCE, A model for the appearance of
chevrons on RHEED patterns from InAs quantum dots. Surf. Sci. 476, 35 (2001).

X. Q. SHEN, H. MATSUHATA, and H. OKUMURA, Reduction of the threading dislo-

cation density in GaN films grown on vicinal sapphire (0001) substrates. Appl. Phys.
Lett. 86, 021912 (2005).

T. Takami, T. MINE, I. KUSUNOKI, M. NISHITANI-GAMO, and T. ANDO, Unusual
RHEED patterns of a homoepitazial diamond (001) surface explained by surface tilt.
Diamond and related materials 10, 1655 (2001).

P. WALTEREIT, O. BRANDT, M. RAMSTEINER, R. UECKER, P. REICHE, and K. H.
PLOOG, Growth of m-plane GaN (1100) on v — LiAlO. J. Cryst. Growth 218, 143
(2000).

95



BIBLIOGRAPHIE

56



Chapitre 3

Modes de croissance de ’AIN plan m
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3.1 Introduction

Afin de réaliser des hétérostructures, nous avons besoin de deux matériaux
de gaps différents, un matériau barriére de plus grand gap (AIN) que le matériau
servant de zone active a base de puits ou de boites quantiques (GaN). Or, les condi-
tions de croissance des couches de nitrures plan c et plan a de la phase hexagonale
réalisées par épitaxie par jets moléculaires assistée par plasma d’azote, influencent
directement leurs morphologies et leurs propriétés structurales. Dans le cas de la
croissance de couches épaisses d’AIN ou de GalN, le rapport des flux ®;;;/®x permet
de controler la rugosité de la surface des couches, qui est minimale en conditions
riche métal pour le plan ¢, et minimale en conditions riche N pour le plan a. De
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Chapitre 8 Modes de croissance de I’AIN plan m

plus, dans le cas des boites quantiques de GalN plan a, la morphologie de la couche
tampon d’AIN a un effet direct sur I’alignement des boites [Fou07]. C’est pourquoi,
il est important dans un premier temps de s’intéresser aux conditions de crois-
sance optimales de I’AIN plan m. La croissance d’AIN plan m a déja été réalisée
par différents groupes, mais il existe une certaine dispersion des résultats. En effet,
Stemmer et al. [Ste96] ont démontré la croissance d’AIN 2H sur 6H-SiC tandis que
d’autres groupes ont rapporté la réalisation d’AIN 4H sur 4H-SiC [ArmO06| ou en-
core la croissance d’AIN 6H sur 6H-SiC [Sch07].

Nous allons quant a4 nous, nous intéresser a la croissance de I’AIN sur 6H-SiC.
Avant toute chose, nous allons caractériser les substrats de 6H-SiC disponibles.
Nous analyserons ensuite les conditions de croissance optimales des couches épaisses
d’AIN (par RHEED et AFM). Nous pourrons dés lors nous concentrer sur 1’évolution
de leur morphologie (par AFM et MEB) et sur celle de leur relaxation (par XRD)
et ce, en fonction de leur épaisseur, tout en essayant de déterminer (par TEM) les
principaux défauts présents dans ces couches.

3.2 Etude du SiC (1100)

Les études portant sur les nitrures non-polaires sont en majeure partie réalisées sur des
substrats de LiAlO2(001) [Wal00], de ZnO [Lee03] ou de SiC (1100) [Arm06] pour les nitrures
plan m, et des substrats de saphir plan r [Ng02] ou de SiC (1120) pour les nitrures plan a
[Ono02b|. Dans notre cas, le choix du substrat s’est porté sur le SiC plan m. Les raisons de ce
choix sont multiples. La premiere tient a la collaboration avec NOVASIiC dont le savoir-faire en
matiere de polissage du SiC est mondialement reconnu. La deuxiéme raison est que les différences
de parametre de maille, selon a et ¢ entre le SiC et les nitrures sont faibles, comme représenté
figure (a) (nous prenons en réalité ¢/3=0.50391nm et non 1.51173nm comme parameétre
de maille ¢ du 6H-SiC plan m). Rappelons que pour décrire la croissance sur SiC plan m et
les désaccords de parametre de maille entre couches épitaxiées et SiC plan m, nous devons
considérer les deux directions perpendiculaires [0001] et [1120]. La figure (b) représente
schématiquement les mailles élémentaires du SiC, du GaN et de I’AIN dans le plan (1100).
L’AIN est par conséquent en compression selon [1120] et en tension selon [0001], tandis que le
GaN est en compression dans les deux directions. Le tableau 3.1 donne les valeurs des désaccords
de parametre de maille.

Désaccord avec le SiC AIN GalN
Qo +1.01% +3.51%
Ac —-1.13% +2.90%

c

Tab. 3.1: Désaccords de maille entre le GaN ou I’AIN et le substrat de SiC plan m
dans les directions [1120] (42) et [0001] (4¢).
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Fig. 3.1: (a) Largeur de bande interdite en fonction des paramétres de maille pour
les nitrures et le SiC en phase wurtzite. (b) Représentation schématique des
paramétres de maille dans le plan (1100) du SiC, de I’AIN et du GaN. On note
’anisotropie du désaccord de maille entre I’AIN et le SiC.

La troisieme raison est que le SiC est un matériau au potentiel énorme. Il est, apres
le diamant, un des matériaux les plus durs et peut supporter des conditions extrémes de
fonctionnement (hautes températures), ce qui le rend particulierement intéressant pour des
applications dans les industries automobiles ou aérospatiales. Il est entre autre utilisé dans
Pélectronique de puissance ou comme substrat pour la réalisation de diodes bleues (90% de sa
production) |[Coo06, Dév05|. La croissance de nitrures sur ce matériau est de plus parfaitement
maitrisée dans le laboratoire selon les orientations (0001) [Gog04] et (1120) [Fou07]. Le SiC
permet également de distinguer et d’étudier les propriétés des couches d’AIN et celles de GaN
lors d’études par diffraction des rayons X en incidence rasante [Cor06|, ce qui serait impossible
a faire sur des pseudo-substrats d’AIN, ou le signal de GaN (pics de diffraction), dans le cas de
nanostructures, serait noyé dans celui de ’AIN. Il ne faut toutefois pas négliger les nombreux
inconvénients que présente le SiC, tels que son prix élevé du aux difficultés rencontrées pour
réaliser des barreaux de SiC aussi bons cristallographiquement que le Si ou le Ge, ou encore la
présence de nombreux grains cristallographiques dans un échantillon de 5z5mm? !

Des études AFM ont été réalisées sur certaines plaques afin de valider le polissage. La fi-
gure montre la surface du SiC apres polissage par NOVASIC. La rugosité obtenue sur I'image
de la figure [3.2] est inférieure & 0.1nm et des marches atomiques d’environ 20nm de large sont
visibles.

Des études par XRD nous permettent de déterminer la qualité cristalline au moyen de
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Fig. 3.2: Images AFM en 4x4um? de la surface polie du SiC (1100).

X[pm]

scans w. La figure représente un scan w en deux points d’'un wafer de 10x5cm? espacés
d’environ 5¢m, avec a chaque fois une mesure a ¢=0° et $p=90°. Cette figure nous montre le
nombre important de grains d’orientation (1100), qui sont des grains de bonne qualité cristalline
(largeur & mi hauteur de l'ordre de 0.02°) mais désorientés les uns par rapport aux autres.
Ceci pose un probleme pour la couche épitaxiée qui tend a reproduire la qualité du substrat,
ce qui laisse présager de nombreux défauts dans la couche. Si la vicinalité du substrat existe
(désorientation des plans (1100) par rapport a la surface), elle peut également étre déterminée
par XRD au moyen de scans w-¢ des lors que la surface a été alignée au moyen d’un laser
(section . La figure montre la courbe obtenue ainsi que le fit réalisé. D’apres I’équation
[2.3] la désorientation des substrats est inférieure & 1° et a lieu autour de la direction ¢. Ce sont
donc les plans contenant a5, qui sont susceptibles d’étre désorientés par rapport a la surface.
En fonction de la plaque analysée, nous avons trouvé que les désorientations pouvaient étre de
sens opposé autour de +¢.

Une étude par TEM de I'interface AIN/SiC selon ’axe de zone [0001] a permis de confirmer
la désorientation et la présence de marches d’environ 15nm, comme représenté sur la figure [3.5

Nous allons maintenant décrire les diagrammes RHEED du substrat de 6H-SiC plan m
pris selon les deux azimuts principaux, c’est-a-dire les azimuts < 1120 > (figure (a)) et ¢
(ou < 0001 >) (figure (c)). La surface des substrats de SiC plan m que nous avons uti-
lisés au cours de cette these présente toujours un diagramme RHEED différent entre I'azimut
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Fig. 3.3: Scans w pris en deux positions différentes A et B d’une plaque de SiC
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17

Fig. 3.5: Image TEM en azxe de zone [0001] de l’interface AIN/SiC révélant des
marches atomiques de SiC de 15nm.
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< 1120 > a 0° (figure (a)) et a 180° (figure (b)). Cette différence d’intensité peut étre
expliquée par la désorientation du substrat par rapport a sa surface [Tak01] lorsque le faisceau
RHEED pénetre dans le substrat et la couche épitaxiée, coté marches ou coté terrasses. Pour
I’étude de la croissance selon cette direction, nous avons choisi 'azimut < 1120 > le plus “in-
tense”['| (section pil46). En repérant 'orientation de +¢ de différentes plaques in situ par
la position du germe, il est aisé de le corréler & un azimut préférentiel < 1120 > ou < 1120 >.
Cependant, il a été trouvé que cette corrélation n’est pas systématique et que I'azimut < 1120 >
présentant le cliché RHEED le plus “intense” dépendait de la plaque étudiée.

Un autre point important réside dans la nature du polytype du SiC utilisé au cours de

| <1-100>
<0001>

-
-
-

| <1-100>
<11-20>

Fig. 3.6: Clichés RHEED des substrats de SiC plan m polis par NOVASiC. En (a)
lazimut < 1120 >, en (b) le méme azimut qu’en (a) mais avec l’échantillon tourné
de 180° autour de la normale a la surface, et en (c) selon l'azimut < 0001 >.

1Cette distinction sera également capitale lors de I’observation des nanostructures de GaN plan m selon la
direction [1120].
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cette these. Nous nous sommes intéressés au 6H-SiC et avons vérifié par diffraction des rayons
X, que le SiC utilisé présentait bien le polytype attendu. 1l est difficile de déterminer le polytype
d’un matériau par RHEED [Win04]. Toutefois, nous avons pu travailler sur du 4H et du 6H-SiC
plan m. Les diagrammes RHEED du SiC 4H ou 6H présentent une nette différence selon I'azimut
< 1120 > (ce dernier nous renseigne sur le parametre de maille c) (figure |3.7). Les distances
entre lignes, qui sont inversement proportionnelles au parametre de maille cx o=X.cop avec
X C [1;3] et cog = 0.5039nm, concordent pour 3 (6H) et 2 (4H) périodes, soit pour 3/csm et
2/cqm, ce qui est logiquement attendu pour des substrats de SiC 6H et 4H. Un autre moyen
de le vérifier consiste a calculer le parameétre ¢ en faisant le lien entre la distance entre tiges
correspondant a ce parametre et la distance entre tiges correspondant a un parametre connu.
Pour ce faire nous utilisons l'azimut < 0001 > qui nous renseigne sur af{% = 0.2667nm : la
distance entre deux lignes est égale a 144 pixels. Selon 'azimut < 1120 >, la distance entre deux
tiges est de 25 pixels, ce qui correspond a un parametre cg;c d’environ 1.53nm, soit ’ordre de
grandeur du parametre ¢ du 6H-SiC. Ces résultats suggerent que lorsque ’axe ¢ est dans le plan,
la technique RHEED est sensible au polytype du SiC, et par extension probablement sensible
au polytype des couches épitaxiées.

3.3 Croissance de couches épaisses d’AIN (1100)

3.3.1 Conditions de croissance optimales des couches épaisses d’AIN plan m

Nous allons maintenant nous concentrer sur la croissance des couches épaisses d’AIN et
dans un premier temps étudier leur croissance en fonction des rapports de flux Al/N.

3.3.1.1 Etude par RHEED

La premiere caractérisation des couches d’AIN plan m & laquelle nous avons acces est
celle faite in situ au moyen du RHEED. Par cette technique, il est aisé de déterminer quelle
condition, riche N ou riche Al, est adaptée pour la croissance de couches épaisses d’AIN plan
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m. Les échantillons on été réalisés a des températures de substrat de 730°C. Dans notre cas,
la figure montre les images prises selon les deux azimuts principaux en conditions riche N
(rapport Al/N de 0.55) ou riche Al (rapport Al/N de 1.27) et selon le temps de dépot (donc de
Iépaisseur de la couche).

<11-20> <0001> <11-20> <0001>
<1-100> (b

<11-20> =

Fig. 3.8: Clichés RHEED de couches épaisses d’AlN pris selon les azimuts
< 1120 > et < 0001 > en conditions riche N°*™% (a) (b) (aprés 12nm) (c) (d) (aprés
environ 240nm) et en conditions riche AIP**"" (e) (f) (aprés environ 24nm) (g) (h)
(aprés environ 420nm).

Les couches sont réalisées de la maniere suivante : une faible quantité d’Al est déposée sur
la surface avant ’allumage de la cellule d’N afin d’éviter toute nitruration du SiC. Une fois la
cellule d’N allumeée, les caches d’Al et d’N sont ouverts simultanément. Nous observons au pre-
mier stade de la croissance selon I'azimut < 1120 > une légeére rugosification avec apparition de
taches de diffraction en riche N et en riche Al, typique d’une croissance de type Volmer-Weber.
Suivant les conditions de croissance, cette rugosification va se développer ou s’atténuer.

Nous pouvons tout d’abord nettement distinguer qu’en conditions riche N, une rugosifi-
cation de la couche est observée des le début de la croissance sur les deux azimuts (figures
(a) et (b)). Apres 12nm, selon 'azimut < 1120 >, nous observons un diagramme RHEED avec
des taches de diffraction caractéristiques d’une surface rugueuse. Pour une épaisseur de 240nm,
figure (¢), le méme type de diagramme RHEED 3D est observé. Nous pouvons toutefois
distinguer que le nombre de lignes selon la direction ¢ est moins important, ce qui pourrait
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étre du & un changement de polytype en fonction de I’épaisseur de la couche. Nous reviendrons
sur ce point ultérieurement. En ce qui concerne ’azimut < 0001 > pour une faible épaisseur de
dépot (figure|3.8| (b)), nous pouvons distinguer sur ce dernier la présence de taches de diffraction
triangulaires étalées (type chevrons [Lee04]). A mesure que ’épaisseur de la couche augmente
(figure (b) et (d)), les taches sont de plus en plus nettes et présentent des chevrons ainsi
qu’une tige horizontale.

En ce qui concerne I’AIN réalisé en conditions riche Al, les diagrammes de diffraction
RHEED observés pour de faibles épaisseurs (figure (e) et (f)) sont parfaitement lisses. Des
anneaux sont observés selon I'azimut < 1120 > (figure (e)) mais correspondent aux cercles de
Laue [Mah90|, & noter que ceux-ci ont déja été observés pour le SiC (figure [3.6| (a)). Selon 1'azi-
mut < 0001 >, des tiges épaisses sont observées en accord avec le diagramme de diffraction d’une
surface 2D présentant une tres faible rugosité. Pour des couches plus épaisses (figure (2)),
lazimut [1120] ne présente plus que des tiges tandis que sur Pazimut < 0001 > (figure (h)),
une nette rugosité est visible a l'intérieur des tiges. De méme qu’en riche N, nous pouvons dis-
tinguer une réduction du nombre de tiges de diffraction selon 1’azimut < 1120 > en fonction de
Pépaisseur (figure (e) et (g)), ce qui pourrait étre également du & un changement de polytype
de ’AIN. Ce changement semble progressif avec ’épaisseur jusqu’a environ 250nm ou il se fait
trés net. Le diagramme RHEED obtenu en conditions riche Al va de pair avec une surface d’AIN
présentant une certaine rugosité selon 'azimut < 0001 > et une rugosité moindre, voire une
surface parfaitement 2D selon [1120]. Nous reviendrons sur ce point dans la section

Un point important est ’apparition d’une reconstruction de surface visible sur tous les
azimuts sauf sur 'azimut < 1120 >, & partir d’une épaisseur d’AIN estimée & environ 250nm a
300nm et liée & l'exces d’Al en surface (comme supposé dans la référence [Arm06| sur de 'AIN
plan m réalisé sur 4H-SiC). Cette reconstruction est visible sur les figures (h) et (a).
Nous avons représenté son profil d’intensité pris le long de la direction [1120] (figure (b)).
Cette reconstruction disparait progressivement lorsque la surface est exposée a un flux d’N. Afin
de vérifier si cette reconstruction est effectivement liée & ’accumulation d’Al en surface, nous
avons étudié le temps de sa disparition lorsque la surface est exposée au flux d’N.

Le temps de disparition de la reconstruction ¢2 en fonction du temps de dépdt d’AIN ¢4 est
représenté sur la figure (c). to est trouvé proportionnel & ¢4, donc a la quantité d’Al en exces.
Toutefois, cette reconstruction de surface peut étre liée a un taux de couverture de I’Al sur la
surface d’AIN (visible apres seulement 2 voire 3MC). 11 faut vérifier que le temps de disparition
de cette reconstruction correspond au temps nécessaire pour consommer ’exces d’Al attendu
en surface. D’apres le temps de dépot d’AIN en conditions riche Al et d’apres les flux utilisés,
il est aisé de déterminer la quantité d’Al en exces en surface (en terme de monocouches d’AlN,
sachant que ceci a été réalisé avec un rapport des flux Al/N de 1.27). Nous avons la relation sui-
vante entre la quantité d’Al accumulée en surface et le temps de dépot d’AIN : Q a;=(fa;-ve)*tq
avec fa; le flux d’Al et v, la vitesse de croissance (v.=fy). La quantité d’AIN formée pendant
larrét sous N est donnée par : ve.to=Q AiNgrown- Si le temps de disparition de la reconstruction
correspond parfaitement au temps nécessaire a la consommation de I’Al en surface nous devrions
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Fig. 3.9: (a) Image RHEED de la surface d’AIN selon l’azimut < 0001 > pour une
couche de plus de 300nm d’épaisseur et avec un excés d’Al en surface, (b) profil
d’intensité RHEED pris le long de la direction [1120], (¢) Temps de disparition t,
de la reconstruction de surface en fonction du temps de dépot d’AlIN t,, (d)
comparaison entre le nombre de monocouches d’AlN attendu suivant l’excés d’Al
en surface et suivant le temps de disparition de la reconstruction.

avoir : Q 41=Q AiNgrown : la quantité d’AIN formée pendant 'arrét sous N devrait étre égale a la
quantité attendue. Nous avons donc tracé ) 4; en fonction de @ 4;n. Ceci est représenté sur la
figure (d). Nous trouvons que les points sont alignés selon une droite d’équation y=x. Ceci
vient confirmer le fait que lors de 'arrét sous N, la reconstruction de surface disparait lorsque
tout I’Al accumulé est consommé. A ce niveau deux remarques concernant cette reconstruction
doivent étre faites.

La premiere est que lorsque tout I’Al a été consommé et que la reconstruction a disparu,
cette derniere réapparait sous vide. La seconde est que si on laisse la surface sous N apres avoir
consommé 'exces d’Al et que la reconstruction a bien disparu, lorsque le cache d’Al est réouvert
et que la croissance d’AIN reprend, il faut un temps non négligeable avant de commencer a
distinguer cette reconstruction, et lorsque celle-ci est visible, sa réapparition est progressive. Il
se peut que lors de la croissance d’AIN, lorsque le taux de couverture d’Al est fractionnaire et
inférieur & 1MC, I’Al présent en surface sur certaines zones participe a la reconstruction, mais en
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moindre proportion, entrainant une augmentation progressive de 'intensité de cette reconstruc-
tion jusqu’a ce que le taux de couverture optimal soit atteint. L’intensité de la reconstruction
peut ensuite étre constante sur une certaine plage de taux de couverture, et ce, jusqu’a un taux
de couverture maximal, au-deld duquel I’Al s’accumule sous forme de gouttes, entrainant la

diminution de l'intensité de cette reconstruction.
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Pour vérifier cette hypothese d’accumulation sous forme de gouttes, nous nous sommes
intéressés a I’évolution de 'intensité de la reconstruction en fonction du temps, lors du dépot
d’AIN en riche Al, lors de 'arrét sous azote (ASN) et lors de 'arrét sous vide (ASV). Ceci est
représenté sur la figure |3.10

Pendant la croissance de I’AIN, l'intensité de la reconstruction augmente, ce qui peut
étre assimilé au dépdt d’'une quantité donnée d’Al en surface, puis elle diminue, ce qui est di
probablement a I’accumulation d’Al sous forme de gouttes. L’ASN présente également plusieurs
phases. En I, l'intensité de la reconstruction augmente, en accord avec une quantité d’Al en
exces, puis diminue lors de I’étape II pour finalement étre constante au cours de I'étape I11. Ce
résultat est en accord avec une consommation préalable de I'exces d’Al, présent sous forme de
gouttes, permettant de mettre a nu la couverture optimale d’Al participant & la reconstruction de
surface. En effet, si cette reconstruction était due & un film continu d’Al en surface, 'intensité ne
devrait pas augmenter, mais resterait constante pendant un certain temps pour enfin diminuer
et étre constante une fois toute la quantité d’Al consommée. Durant ’étape II, la couche d’Al
entrainant cette reconstruction est consommée, 'intensité diminue pour étre ensuite constante,
la reconstruction n’est alors plus visible sous azote. Toutefois, d’apres la figure et d’apres ce
qui a été observé expérimentalement, I'intensité de la reconstruction réaugmente pendant ’ASV.
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A noter pour conclure, que la reconstruction sous vide n’est pas nécessairement de méme nature
que la reconstruction due & 'exces d’Al.
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Fig. 3.11: Clichés RHEED d’une couche épaisse d’AIN réalisée en riche Al
d’environ 20nm d’épaisseur®®™ (a) et 300nm d’épaisseur”**"" (b) pris selon ’azimut
< 1120 >. Les rectangles blancs représentent les zones utilisées pour déterminer les

profils d’intensité détaillés en (c) et (d).

Précédemment, nous avons émis I’hypothese que I’évolution du diagramme RHEED en
fonction de I’épaisseur suivant 'azimut < 1120 > pouvait étre due & un changement de polytype.
D’apres certains groupes [Arm06], [Sch07] ou [Ono02b] |[Ono02a], la croissance d’AIN non-polaire,
plan a ou m, entraine une réplication du polytype du substrat dans la couche déposée. Nous

avons démontré précédemment que nous étions bien sensibles au polytype du SiC par RHEED et
que ’espacement entre les lignes de diffraction était cohérent avec 'ordre de grandeur attendue
pour le parametre cgg_g;c. Nous avons donc étudié ’évolution de ’espacement entre les tiges
de diffraction du diagramme RHEED de I’AIN selon I'azimut < 1120 > pour deux épaisseurs
de couche différentes, comme représenté sur la figure (a) et (¢) pour une couche de 20nm
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et (b) et (d) pour une couche de 300nm. En prenant l’espacement des lignes visibles selon
lazimut < 0001 > (140 pixels)(figure (f) et (h)), nous avons accés a a3, AN (0.2695nm)
et pouvons en déduire 'espacement attendu pour un AIN de type 6H (cgg—any = 1.49448nm)
ou 2H (cog— iy = 0.49816nm), soit en pixels des espacements attendus de 25 et 75 pixels. Ces
distances sont celles trouvées entre les tiges de diffraction des figures (a),(c) et (b),(d)ﬂ
Ce résultat pourrait confirmer la réplication éventuelle du polytype 6H du SiC par ’AIN pour
des faibles épaisseurs de couche inférieures a 30nm pour lesquelles les clichés RHEED de I’AIN
sont semblables a ceux du SiC. Une évolution vers un polytype 2H de I’AIN pour des épaisseurs
comprises entre 30 et 250nm expliquerait pourquoi les tiges qui correspondent au polytype 2H
se renforcent au détriment de celles assimilables & un polytype 6H. Au-dela de 250nm, I’AIN
serait majoritairement 2H car son diagramme RHEED ne présente alors plus que des tiges dont
I’espacement correspond a un empilement 2H. Il semble donc que ’on observe une transition
progressive du polytype 6H au 2H. Des études par TEM nous permettrons ultérieurement de
discuter les résultats obtenus par RHEED.

Les premieres études par RHEED nous permettent de conclure sur certains points clés de

la croissance de couches épaisses d’AIN plan m :

— En riche N : Les diagrammes RHEED sont 3D sur les deux azimuts principaux. Des
taches de diffraction de forme triangulaires sont obervées, nous pouvons nous attendre
a observer des structures 3D avec des facettes bien déterminées.

— En riche Al : Le diagramme RHEED est 2D selon Pazimut < 1120 > et présente une
faible rugosité selon I'azimut < 0001 >. L’aspect du diagramme RHEED de I’AIN évolue
en fonction de son épaisseur. Un changement dans le nombre de tiges de diffraction selon
< 1120 > et Papparition d’une reconstruction de surface selon < 0001 > peuvent étre
la preuve d’une épaisseur critique (de relaxation, de changement de polytype) dans la
croissance des couches épaisses d’AIN.

3.3.1.2 Etude par AFM

Nous allons ensuite nous intéresser, par AFM, & la morphologie de la surface des couches
d’AIN obtenues dans les deux conditions de croissance (figure . Ces images révelent que,
dans les deux conditions de croissance (riche N (a) et riche Al (b)), une anisotropie de croissance
de 'AIN est présente dans le plan sous forme de bandes orientées parallelement a la direction
[1120]. En riche N (figure (a)), selon [1120] (profil de gauche), c’est-a-dire le long d’une
bande, nous pouvons distinguer des modulations d’amplitude de 'ordre de 15 a 20nm de haut.
Selon la direction [0001], les bandes ont une largeur d’environ 500nm (figure (a) et profil de
droite) avec des modulations d’amplitude de 1'ordre de 30nm. La rugosité RMS est de l'ordre de
11nm. Des formes 3D assimilables & des pyramides sont de plus observées entre les bandes d’AIN
(figure (c)), ce qui est une morphologie cohérente avec les diagrammes de diffraction ob-

2A noter que ces espacements sont également ceux trouvés pour des couches réalisées en conditions riche N

figure (a) et (c).
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3.8 Croissance de couches épaisses d’AIN (1100)

servés selon I'azimut < 0001 >. En riche Al (ﬁgure (b)), selon [1120], les bandes présentent
une faible modulation d’amplitude évaluée a 0.5nm (profil de gauche) alors que selon [0001], les
bandes ont des largeurs de 70nm pour des modulations d’amplitude de 3nm. La rugosité RMS
n’est que de 0.9nm.

Nous pouvons relier ce résultat & celui obtenu par RHEED. En conditions riche Al, la
surface d’AIN est semblable & celle obtenue pour ’AIN plan a . Nous observons une tole
ondulée avec pas ou peu de modulations d’amplitudes selon la direction [1120] tandis qu’elles
sont trés marquées selon la direction [0001] (figure[3.12] (d)). Ceci est parfaitement cohérent avec
les diagrammes de diffraction RHEED. En effet, le faisceau RHEED ne voit pas de modulation
d’amplitude lorsqu’il est parallele & [1120] (nous obtenons alors des tiges de diffraction) mais est
sensible aux ondulations équivalentes a un faible volume 3D qu’il traverse lorsqu’il est parallele
a ¢, ce qui donne lieu a des clichés RHEED présentant une certaine rugosité. Tous ces résultats
nous permettent de conclure sur le fait que lors de la croissance de couches épaisses d’AIN plan
m, il est préférable de croitre en conditions riche Al afin d’obtenir des couches dont la morpho-

Fig. 3.12: Images AFM 2x2;m? d’une couche d’AIN de 200nm réalisée en riche
N52703 (q) et en riche AI°*%? (b). Les mémes images, mais en 3D, des couches
sont représentées en (c) et en (d). Deux profils sont pris pour chaque figure, avec
& gauche, le profil selon [1120], et a droite, le profil selon [0001].
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logie de surface est la plus lisse.

3.3.2 Etude de la morphologie de surface de couches d’AIN plan m réalisées
en conditions riche Al

Pour obtenir des couches d’AIN plan m dont la surface présente la plus faible rugosité, nous
nous placerons donc en condition riche Al avec un rapport de flux Al/N de 1.27. La figure
montre les résultats obtenus sur des couches d’AIN de différentes épaisseurs. Selon la direction
[1120], les modulations d’amplitude sont négligeables pour toutes les épaisseurs inférieures &
600nm, comme représenté sur les profils des figures (b) et (f)(i) (ce dernier profil est
pris sur I'image AFM de ’échantillon de 300nm), et valent environ 0.5nm. Pour les épaisseurs
de 1um, de nettes ondulations d’environ 100nm de long et 3nm de haut sont visibles. Selon la
direction [0001], les ondulations sont peu visibles pour de faibles épaisseurs de 1'ordre de 70nm
(figure (a)), seulement 1nm de hauteur sur 40 a 50nm de large. Pour des épaisseurs de
lordre de 300nm, les ondulations se renforcent (figure (c)) et présentent alors une hauteur
de lordre de 3.5nm et des largeurs de 70nm (comme visibles sur le profil réalisé sur cette image
AFM et représenté sur la figure (f)(ii)). Pour une épaisseur de 1um, (figure (e)), les
ondulations ont une largeur de 100nm pour une hauteur de 3nm. Il est clair que pour cette
épaisseur de couche la surface se dégrade et semble se craqueler.

L’étude de I’évolution de la rugosité mesurée a partir des images de la figure [3.13| en fonc-
tion de I’épaisseur des couches, est représentée sur la figure (a). On peut voir que la rugosité
augmente pratiquement linéairement en fonction de 1’épaisseur. Elle est d’environ 0.5nm pour
des épaisseurs de 70nm et de 4nm pour une couche de 1um. Pour des couches dont I’épaisseur
est comprise entre 200 et 300nm, un léger accident dans 'augmentation de cette rugosité, qui
passe alors de 0.7nm a 2nm pour stagner a cette valeur jusqu’a une épaisseur de 600nm, semble
présent. Méme s’il est difficile de statuer sur sa réalité, il est a noter qu’il apparait a ’épaisseur
critique a partir de laquelle la reconstruction de surface (1x2) est visible sur les diagrammes
RHEED obtenus selon 'azimut < 0001 >. Ces résultats sont compatibles avec les observations
faites par RHEED. Il est & noter que pour des épaisseurs plus importantes (e = 1um), des points
supplémentaires apparaissent sur les diagrammes RHEED. Ils sont signes de défauts irréversibles
dans la couche et par conséquent, d’une diminution de sa qualité cristalline compatible avec la
morphologie de surface alors observée a ’AFM.

A partir des images AFM réalisées sur ces échantillons, nous pouvons déterminer 1’évolu-
tion de la longueur (selon [1120]), de la largeur (selon la direction [0001]) et de la hauteur (selon
[1100]) des ondulations au moyen d’une statistique. L’évolution des trois parametres étudiés est
représentée figure (b). La longeur des lignes est trouvée égale a 300nm pour des épaisseurs
de couche inférieures & 300nm. Au dela, la longueur des lignes augmente jusqu’a 1um, pour e
allant jusqu’a 600nm. Pour une couche épaisse de 1um, la qualité structurale de I’AIN se dégrade
et les lignes se craquellent selon la direction d’élongation. La largeur quant a elle, évolue lente-

72



3.8 Croissance de couches épaisses d’AIN (1100)
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Fig. 3.13: Images AFM 2a2um? de la surface de couches épaisses d’AIN pour des
épaisseurs de (a) T0nm>?*32 | (b) 200nm%52 | (¢) 300nm>%433 (d) 600nm 2561 | (e)
1umS?41 et (f) Profils pris sur ’image (c) selon les directions (i) [1120], (ii) et
(iit) [0001], ow (%ii) correspond a un agrandissement d’une ondulation de (ii).
Toutes les figures sont orientées de la méme maniére que sur la figure (a). Les

modulations d’amplitude se font toujours selon la direction [0001]. 73
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Fig. 8.14: (a) Evolution de la rugosité mesurée sur des images AFM 2x2um?, une
ligne en pointillés est tracée comme guide mais une droite peut tout aussi bien
étre tracée et (b) évolution de la longueur, de la hauteur et de la largeur des
ondulations des couches d’AIN en fonction de leur épaisseur.

ment entre des valeurs de 40nm (e = 70nm) et 100nm (e = 1um). A noter que les ondulations
peuvent étre approximées par des trapezes, comme ce qui est représenté sur la figure (f) (iii)
qui correspond a un agrandissement du profil réalisé sur la figure (c) sur une ondulation de
PAIN selon [0001]. Ce profil permet de dégager la présence grossiére d’un sommet plan d’environ
25 a 30nm pour une largeur totale de 'ondulation de 65nm. Quant a la hauteur des ondula-
tions, elle reste toujours inférieure a la dizaine de nm, elle augmente lentement de 1 (e = 70nm)
a 6nm (e = 300nm) et est stable jusqu’a e = 600nm. Pour 1um, elle semble rediminuer a
3 — 4nm. Les ordres de grandeur des ondulations de 'AIN plan m seront importantes lorsque
nous étudierons des nanostructures de GaN plan m car la morphologie des couches tampon (ou
des barrieres) peut avoir une influence sur leur orientation ou leur alignement, comme dans le
cas des boites de GaN plan a [Fou07|, de GaAs/InGaAs [Yam02|, d’'InAs/InP [Bra98, Gon00]
ou encore d’InAs/InGaAsP /InP [Sri07].

3.3.3 Etude par MEB et TEM des couches d’AIN plan m

Des analyses par MEB et TEM (figure ont permis également d’observer la présence
de défauts tels que des cracks, des fautes d’empilement dans les couches d’AIN plan m ou encore
leur désorientation par rapport au SiC. La figure (a) est une image MEB qui révele la
présence de cracks émergeant & la surface d’un échantillon et se propageant selon [1120]. Une
partie d’entre eux est indiquée au moyen de fleches blanches sur la figure (a). La distance
entre deux cracks est d’environ 1um (figure (a) et (b)), leur densité s’éleve donc & plus de
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10*em ™. Nous avons également vérifié par TEM D'origine de ces cracks. Ceux-ci ne partent pas
nécessairement de l'interface AIN/SiC (figure [3.15] (b)), il arrive méme parfois que ces cracks
séparent en deux des hétérostructures de GaN/AIN. L’image TEM de la figure (a) met ceci
en évidence et permet de supposer que ces cracks se produisent lors de la descente en température
de I’échantillon, probablement & cause de la différence de coefficients de dilatation thermique
entre I’AIN et le SiC. Leur présence est cohérente avec le fait que I’AIN est en tension le long
de la direction [0001]. Cette haute densité de cracks a également été observée pour I’AIN plan
a [Fou07], mis & part que dans ce cas les cracks se propagent selon [1100]. Nous les avons observés
pour des épaisseurs de couche d’AIN s’étalant de 70nm a lum. Ils peuvent étre un moyen de
relaxer la contrainte méme si nous verrons que pour les faibles épaisseurs d’AIN, les couches sont
toujours contraintes sur SiC.

[0001]

Y SR GaN/AIN
<[11-20]

YA AN B

[0001]

Fig. 3.15: Image MEB (a) de la surface d’un échantillon montrant I’émergence
des cracks en surface®®5'? et TEM (b) montrant les cracks partant de
Uinterface®**'* selon l’axze de zone [1120].

Nous allons maintenant nous intéresser aux fautes d’empilement présentes dans nos couches
d’AIN. Dans un premier temps, le TEM doit nous permettre de déterminer de maniere certaine la
nature du polytype de nos couches d’AIN, résultat abordé dans la section L’observation
par TEM de l'interface AIN/SiC permet d’affirmer que le polytype de UAIN plan m réalisé sur
des couches de 6H-SiC est bien majoritairement 2H (figure (b)). La présence de nombreuses
fautes d’empilement (fleches noires figure (a) et (b)), pour la plupart partant de l'interface
et se propageant dans la couche tout au long de la croissance, est également mise en avant.
Nous pouvons estimer la densité de fautes d’empilement & 10°cm~'. La méme densité de fautes
d’empilement a été reportée pour le GaN plan m [Liu04, Nag07]. Nous avons aussi observé par
TEM la présence de fautes d’empilement partant de l'interface mais qui ne se propageaient que
sur de faibles distances, environ 10 a 25nm. Des exemples de ce type de fautes sont indiqués par
des fleches blanches sur la figure (b). Ceci peut étre synonyme d’une diminution du nombre
de ces défauts avec 1’épaisseur de la couche d’AIN, ce qui pourrait alors expliquer I'évolution
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Chapitre 3 Modes de croissance de ’AIN plan m

du diagramme RHEED des couches d’AIN selon I’azimut [1120] qui, aux premiers stades de la
croissance, semble correspondre a celui d’une couche d’AIN 6H et qui évolue ensuite vers un
diagramme RHEED d’une couche 2H en fonction de 1’épaisseur de celle-ci. A ce jour, cette mo-
dification du diagramme RHEED de I’AIN selon I’azimut [1120] est un point qui nécessite des
études complémentaires.

(a) o)y [0l 11100

n4om%

[0001]

o

S$-2674 8-40Kbf

Fig. 3.16: Images TEM en axe de zone [1120] d’une couche d’AIN plan m>?°™
terminée par un superréseau de boites de GaN, (a) révélant la présence de
nombreuses fautes d’empilement partant de l'interface, traversant toute la couche
et montrant un exemple de cracks coupant les boites de GaN en deux et (b)
montrant Uinterface 2H-AIN/6H-SiC%%%4, la présence de fautes d’empilement
dans I’AIN mais également la présence de fautes d’empilement qui ne se
propagent que sur de faibles épaisseurs.

D’autres études par TEM ont permis de mettre en évidence une désorientation de la couche
d’AIN par rapport au SiC comme représenté sur la figure Nous pouvons nettement distin-
guer la désorientation de 2° de I’AIN par rapport au SiC en (a) alors qu’en (b) la couche n’est
pas désorientée. Ce type de désorientation autour d’une direction donnée est souvent observée
dans les couches épitaxiées sur des substrats présentant une vicinalité autour de cette méme
direction car ce phénomene permet d’accomoder la différence de parametre de maille
hors du plan. Néanmoins, nous avons déterminé précédemment par XRD que la vicinalité du
SiC n’était que d’environ £1° autour de ¢ (section p et non autour de [1120]. De plus,
sur la figure l'interface AIN/SiC ne révele pas non plus de vicinalité du substrat autour de
c.
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3.8 Croissance de couches épaisses d’AIN (1100)

Fig. 8.17: Images TEM de linterface AIN/SiC plan m réalisées en axe de zone
[1120] permettant l’observation de la frontiére entre deux couches d’AlIN (a)
désorientée de 2° par rapport au SiC et (b) non désorientée. A nouveau une fléche
blanche indique une faute d’empilement dans I’AIN qui ne se propage que sur une
dizaine de nm.

3.3.4 Etude par XRD de I’état de contrainte d’une couche d’AIN plan m de
lpum d’épaisseur

Dans un premier temps, une étude complete de I'état de contrainte d’une couche épaisse
d’AIN de 1pm d’épaisseur®254! a été réalisée. Cette couche a été choisie pour les études préliminaires
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car de par son épaisseur, nous allons bénéficier de taches de diffraction présentant des intensités
élevées. Ceci va nous permettre de dégager les éléments caractéristiques des taches de diffraction
de ’AIN plan m et surtout, de déterminer les raies qui vont nous renseigner au mieux sur sa
structure cristalline en un minimum de mesure (section [2.4.6)). Les raies étudiées sont présentées
dans le tableau Nous allons nous intéresser aux raies symétriques (3300) de AIN afin de
déterminer la présence d’une éventuelle désorientation de cette couche par rapport au substrat,
et s’il y a lieu, dans quelle direction cette désorientation est la plus importante. L’étude de raies
asymétriques va nous permettre également de visualiser une éventuelle relaxation de la couche.
Nous aurons également des informations sur la mosaicité ou la longueur de cohérence présente
dans cette couche.

Parametres = Raies  Type de scans Informations
de maille  de I’AIN supplémentaires
- scans 260-0 et désorientation par rapport
a1700 (3300) . s,
cartographies au substrat, mosaicité

désorientation, mosaicité

(3120) cartographies longueur de cohérence, relaxation

P
1120 d/ . . o o,
5T . esorientation, mosaicité
(3210) cartograhies L .
longueur de cohérence, relaxation
5 . désorientation, mosaicité
c (3302)  cartographies L .
longueur de cohérence, relaxation
G113 —= . désorientation, mosaicité
1120 (3123)  cartographies L .
c longueur de cohérence, relaxation

Tab. 3.2: Récapitulatifs des raies étudiées et des informations obtenues.

3.3.4.1 Etude avec a3, dans le plan de diffraction

La figure (a) présente la raie (3300) ainsi que les raies (3210) ((b) et (c)) et (3120)
((d) et (e)). Pour ces deux raies, le facteur de structure du SiC est quasi-nulle. La position de
I'AIN relaxé est indiquée au moyen d’une croix. Nous pouvons remarquer que la raie (3300) de
I’AIN est bien alignée avec celle du SiC (figure (a)), ce qui prouve que la désorientation de
la couche par rapport au substrat est négligeable dans cette direction. La largeur a mi-hauteur
(LMH) de la raie symétrique (3300) est seulement de 0.05°. Si 'on s’intéresse aux raies (3210) et
(3120), le maximum d’intensité ne correspond pas & la position relaxée. Une grande partie de la
couche semble donc contrainte sur SiC. Cependant, il est important de remarquer 1’élargissement
latéral de ces deux raies qui s’étalent vers la valeur relaxée de I’AIN.
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Fig. 3.18: Cartographies de l’espace réciproque des raies (a) (3300), (b) et (c)
(3210), (d) et (e) (3120) de I’AIN avec a,;5, dans le plan de diffraction. Les croiz
noires indiquent les positions de I’AIN relaxé.
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3.3.4.2 Etude avec a3, et ¢ dans le plan de diffraction

Sur la figure sont représentées la raie symétrique (3300) (a) et les raies asymétriques
(3123) (b) et (c) de I'AIN lorsque a;;5, et ¢ sont dans le plan de diffraction. Nous observons

75 @ o
— r— . ;64'@0 7 X,
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Fig. 3.19: Cartographies de l’espace réciproque des raies (a) (3300), (b) et (c)(3123)
de I’AIN avec [1121] dans le plan de diffraction. Les croix noires indiquent les
positions de I’AIN relaxé.

alors un élargissement de la LMH de la raie symétrique (3300) & une valeur de 1°. Elle semble de
plus légérement décalée horizontalement par rapport & celle du SiC, signe d’une désorientation
de la couche par rapport au substrat. Lorsque I'on compare la raie asymétrique (3123) aux raies
(3210) et (3120), celle-ci présente un élargissement significatif qui semble étre dominé par une
mosaicité de la couche.

3.3.4.3 Etude avec c dans le plan de diffraction

Sur la ﬁgure nous pouvons observer les raies (3300) (ﬁgure (a)) et (3302) (figure
3.20] (b) et (c)) de 'AIN. ¢ est alors dans le plan de diffraction. Dans ce cas, nous observons a
nouveau un élargissement de la LMH de la raie symétrique avec une valeur de 1.8°, le centre
est de plus décalé en gpoo1 par rapport au SiC, ce qui confirme une désorientation des plans de
I’AIN lorsque c est dans le plan de diffraction. Cette désorientation se retrouve également dans
les raies asymétriques (3302). Ces raies présentent un élargissement perpendiculaire au vecteur
de diffraction ce qui est signe d’une mosaicité importante de ces plans.

3.3.4.4 Comparaison de la raie (3300) pour différentes orientations

Si Pon compare les raies symétriques (3300) de I'AIN avec a5, (figure (a), a1139
et ¢ (figure (a)) et ¢ (figure (a)) successivement dans le plan de diffraction, la LMH
augmente de 0.05° a 1.8°. L’élargissement se fait dans la direction perpendiculaire au vecteur
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Fig. 3.20: Cartographies de l’espace réciproque des raies (a) (3300), (b) et (c)
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(3302) de I’AIN avec c dans le plan de diffraction. Les croix noires indiquent les
positions de I’AIN relaxé.
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de diffraction. La mosaicité domine cet élargissement lorsque ¢ est contenu dans le plan de
diffraction. Ce résultat est en accord avec 'aspect de tole ondulée constaté par AFM pour la
morphologie de ’AIN plan m. Les ondulations se font perpendiculairement & ¢. Nous avons donc
un tilt des plans contenant ¢ autour de la direction (1120), soit une distribution de valeurs d’w.
Lorsque a3, est dans le plan de diffraction, nous ne sommes plus sensibles a ce tilt et les raies
ont une LMH faible. Il est a noter qu’'une légere désorientation de la couche par rapport au SiC
est visible lorsque ¢ est dans le plan de diffraction.

3.3.5 Etude par XRD de la relaxation des couches épaisses d’AIN plan m en
fonction de leur épaisseur

Nous avons étudié par XRD la forme des taches de diffraction pour une épaisseur d’AIN
de 1um. Le méme type d’observations a été réalisé pour une couche de 100nm d’AIN plan
a [Fou07] sur 6H-SiC (1120). De plus, dans ce cas, 'AIN est pseudomorphe au SiC. Les groupes
qui ont étudié des couches épaisses de GaN ou d’AIN plan m rapportent que la couche est
toujours contrainte jusqu’a environ 250nm [Arm06]. Cette épaisseur est du méme ordre de
grandeur que celle qui correspond a l'apparition sur les clichés RHEED selon I'azimut [0001] de
la reconstruction de surface (1x2). Ce résultat permet de supposer l'existence d’un lien entre
relaxation de la couche d’AIN et apparition de la reconstruction. Nous allons donc nous intéresser
a I’évolution des parametres de maille des couches d’AIN plan m et a leur état de relaxation
en fonction de leur épaisseur. Les mesures ont été faites sur des échantillons dont les épaisseurs
varient entre 7T0nm et 1um. Lorsque ’épaisseur est supérieure ou égale a 150nm, le mode avec
collimateur plan est privilégié (section , car les raies ne sont pas suffisamment intenses
pour justifier 'utilisation de I’analyseur. Le mode basse résolution avec un seul monochromateur
(section [2.4.2]) est utilisé lorsque ’épaisseur des couches est de 'ordre de 50 a 70nm, afin de
bénéficier d’un flux plus élevé.

L’étude précédente sur la couche d’AIN avec e = 1pm nous permet de déterminer quelles
raies nous renseigneront au mieux sur la désorientation, la mosaicité, la longueur de cohérence,
la relaxation des couches et nous permettront de calculer leurs parametres de maille. Nous allons
ainsi nous intéresser aux raies suivantes de I’AIN :

1. Les raies (3300) avec successivement a3, et ¢ dans le plan de diffraction. Les raies seront

alors notées respectivement (3300) et (3300).. Dans un premier temps, nous étudierons

%1120
les scans 20-f pour déterminer la valeur de a;q,,, puis les cartographies de ces mémes
raies pour deux épaisseurs différentes et suffisamment significatives afin de comparer la
désorientation et la mosaicité des couches. Nous étudierons ensuite I’évolution de a1y, en

fonction de I’épaisseur.

2. Les raies (3302) en incidence et émergence rasantes avec ¢ dans le plan de diffraction, afin
de déterminer 1’évolution de c.

3. Les raies (3120) en incidence et émergence rasantes avec a5, dans le plan de diffraction.
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3.3 Croissance de couches épaisses d’AIN (1100)

Les facteurs de structure des raies (3120) et (3210) de ’AIN sont suffisamment intenses
contrairement a ceux du SiC.

Pour se situer, sur chacun des graphes des évolutions des parametres de maille en fonction de
I’épaisseur, nous avons tracé les parametres de maille de I’AIN et du SiC massifs, respectivement
en tirets gris et en tirets pointillés noirs.

3.3.5.1 Evolution des parameétres de maille des couches épaisses d’AIN en fonction
de leur épaisseur

L. ay799
»
o
o
N
=
77 B
2 S ‘
_,2 10 i 150 nm
- 1
10 T 70 nm
7 Position attendue
10'1 - pour I'AIN massif

116 17 118 119 120 121
2016 (°)

Fig. 3.21: Scans 20-0 de couches épaisses d’AIN plan m d’épaisseurs
différentes.

— Les scans 26-6 des raies (3300)4, .,
Sur ces scans sont également visibles les pics du SiC. La position attendue du pic

de ’AIN pour différents e sont représentés sur la figure

de ’AIN massif est indiquée par une fleche. Nous pouvons nettement voir I’évolution de
la position du pic vers les 20 plus faibles en fonction de e. Tandis que pour e = 70nm
le pic est au-dessus de sa position théorique, pour e = 150 a e = 300nm, le pic est a
la position attendue pour ’AIN massif. Au-dela de ces épaisseurs, le pic se déplace vers
les 20 plus faibles (donc une surrelaxation car des valeurs de a,1y, plus élevées) mais

83



Chapitre 3 Modes de croissance de ’AIN plan m

surtout présente un profil asymétrique de relaxation.
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Fig. 8.22: Cartographies de l’espace réciproque de la raie (3300) de I’AIN avec

ay13, dans le plan de diffraction et des épaisseurs de couche de (a) 150nm

52479 et

(b) 500nm 2477, et avec ¢ dans le plan de diffraction pour des épaisseurs de
couche de (c) 150nm et (d) 500nm. Les croix noires indiquent les positions de

I’AIN relazxé.

— Les cartographies réalisées sur la raie (3300)q, .,

de ’AIN nous permettent de vérifier

que "AIN n’est pas désorienté par rapport au substrat (figure pour une couche
d’AIN de 150nm (a) et 500nm (b). Dans ce cas, la raie de I’AIN est parfaitement alignée
avec le substrat, et ce quelle que soit ’épaisseur de la couche. Si la méme étude est
réalisée sur la raie (3300). (figure pour une couche d’AIN d’épaisseur 150nm (c)
ou 500nm (d), le pic correspondant a la couche d’AIN est décalé par rapport a celui du
substrat. Ce décalage est dii & une désorientation de la couche d’AIN par rapport au
SiC d’un angle estimé ainsi & +0.2°. La désorientation de I’AIN par rapport au SiC plan
a a également été mise en évidence . Pour les deux échantillons, nous observons
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une différence dans la valeur du décalage : vers les gooo1r négatifs (figure (c)) et
vers les qooo1 positifs (figure (d)). La couche se désoriente-t-elle toujous dans la
méme direction selon +¢ ou —¢7 Afin de déterminer cette désorientation, I’orientation
des échantillons a été notée lors de la croissance in situ. Nous obtenons que, lorsque
les échantillons sont orientés de la méme maniere dans le diffractometre tels que les
faisceaux incidents et diffractés soient dans le sens -c vers +c, cette désorientation a

alors le méme signe dans tous les cas : vers les qogo1 positifs, comme schématisé sur la
figure dans le cas de la raie symétrique de I’AIN.

Fig. 3.23: Schéma de la corrélation entre

l’observation de la désorientation de
AIN I’AIN par rapport au SiC par XRD et
Uorientation de l’échantillon dans le
SiC diffractométre.
Faiscea Faisceau
rd > : »>
incident diffracte

+C

— Si nous nous intéressons aux LMH de ces taches de diffraction, nous trouvons que les
LMH de la raie (3300)4,
tandis que les LMH de (3300). augmentent avec 1’épaisseur (de 0.5 & 1.4°), ce qui cor-

sont comparables (0.05°) en dépit de la différence d’épaisseur

respond a une augmentation de la mosaicité des plans contenant ¢ avec I’épaisseur de la
couche.

— Pour déterminer a,3,,, nous avons utilisé les valeurs obtenues a partir des scans 20-6
réalisés avec a5, dans le plan de diffraction. Son évolution est tracée sur la figure @
Pour des épaisseurs inférieures a 300nm, a,1,, est égal 0.269nm et est par conséquent
inférieur a la valeur de I’AIN massif. Au-dela de cette épaisseur, a;7,, augmente a
0.2693nm puis dépasse la valeur de I’AIN massif pour une épaisseur de 500nm. Il
vaut alors 0.2699nm. L’AIN est surrelaxé dans cette direction en adéquation avec le
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Fig. 3.24: Evolution de a,7,, en fonction de l’épaisseur de la couche d’AIN.

déplacement du maximum du pic de diffraction (3300) de I’AIN observé par les scans
20-6 de la figure Ce comportement sera étudié avec la déformation de I’AIN dans
le plan.

2. ¢
Les cartographies réalisées sur les raies de diffraction (3302) de I’ AIN sont représentées sur
la figure [3.25

— Comme précédemment observé pour la raie symétrique (3300), les pics de diffraction
de I’AIN ne sont pas alignés avec ceux du SiC en accord avec une désorientation des
couches d’AIN par rapport au SiC d’environ 0.2°.

— Pour des épaisseurs d’AIN inférieures a 300nm, la LMH de la tache de diffraction est
constante et égale a 0.2° (figure (a) et (b)). Pour des épaisseurs supérieures, cette
LMH augmente a 0.7° (figure (c) et (d)). Cette évolution de la forme de la tache de
diffraction de I’AIN, qui se fait perpendiculairement au vecteur de diffraction, est signe
d’une forte mosaicité continue des plans contenant c. En effet, I’élargissement des taches
parallelement & gooo1 (lié & une longueur de cohérence le long de ¢) est négligeable, ce
qui prouve que I’AIN est essentiellement constitué de larges domaines tiltés autour de
ay139- Ce résultat est en accord avec la morphologie de “tole ondulée” des couches d’AIN
observées par AFM.

— Pour finir, sur la figure[3.26|est tracée I’évolution de c en fonction de e. Cette évolution est
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Fig. 8.25: Cartographies de l’espace réciproque de la raie (3302) de I’AIN
réalisées sur une couche d’AIN de (a) et (b) 150nm>%'" et (c) et d)
500nm 2477, avec (a) et (c) en incidence et (b) et (d) en émergence rasantes.
Les croix noires indiquent les positions de I’AIN relaxé.

une nouvelle fois tres lente avec I'épaisseur. Jusqu’a e = 300nm, I’AIN est en tension. La
valeur de ¢ est de 0.504nm, soit celle du SiC. Ce qui surprend est le manque de relaxation
de ’AIN en fonction de ’épaisseur, comparé a I’AIN plan ¢ sur SiC , pour lequel
la relaxation est progressive en fonction de I’épaisseur et débute des les premiers nm.
La relaxation de ’AIN plan m pour le parametre de maille ¢ ne se produit qu’au-dela
de 300nm et s’accompagne d’'une augmentation de la mosaicité de la couche. A partir
de cette épaisseur critique, le parametre de maille commence a diminuer pour atteindre
la valeur de 0.5nm pour 1pum. La couche est alors encore partiellement contrainte.

3. ayy50
La détermination du parametre de maille dans le plan a5, de ’AIN, pour différentes

épaisseurs de couche, a été réalisée a partir des cartographies des raies (3120) qui sont
représentées sur la figure

— De méme que pour (3300) les taches de diffraction de ’AIN sont parfaitement

@1120°
alignées avec celles du SiC. La désorientation des plans contenant a5, et a;qqq est

négligeable.

4. Aucune mosaicité ni aucune longueur de cohérence ne transparaissent & partir de la visua-
lisation de ces cartographies. En-dessous de 300nm, seule une évolution de la tache selon
les plus petites valeurs de g1, est visible. L’AIN est donc contraint sur SiC selon [1120]

87



Chapitre 8 Modes de croissance de I’AIN plan m

5.06 . . . . .
7 1
5.04L4 4 to1oo oo
1 A
£ CAIN
= 5.02 ) - —cgic| ]
o A
“x 1 T
© 500} T
4.98 ]

200 400 600 800 1000
Epaisseur d'AIN [nm]

Fig. 3.26: FEvolution du paramétre de maille ¢ en fonction de l’épaisseur de la
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couche tampon d’AlN.

jusqu’a e = 300nm. Toutefois, au-dela de cette épaisseur, un élargissement de la raie en

direction de la position de I’AIN massif est visible. C’est cet élargissement qui est a prendre

en compte pour la relaxation de I’AIN dans le plan selon [1120]. Si cet élargissement était

dii & une augmentation de la mosaicité, nous devrions observer un élargissement symétrique

de la tache perpendiculairement a ¢;7,,, ce qui n’est pas le cas (voir section . Pour

déterminer les centres des taches de diffraction afin de pouvoir calculer les parametres de

maille de ’AIN, nous avons jusque la réalisé un fit en utilisant une gaussienne 2D. Mais

dans ce cas précis, comment déterminer la partie du pic qui correspond au début de la

relaxation dans le plan de 'AIN?

Pour fitter la forme du pic de diffraction, deux Gaussiennes 2D ont été utilisées :

— une centrée sur le pic de diffraction de I’AIN qui n’évolue que selon q,1,, en fonction de
I’épaisseur. Il correspond aux premiers 300nm d’AIN contraint sur SiC.

— une centrée sur I’élargissement du pic.

Sur la figure (c), est représentée la tache de diffraction (3120) en incidence rasante

pour une couche d’AIN de 1um d’épaisseur. La figure (d) représente le fit qui a été

réalisé avec les deux gaussiennes 2D sur la cartographie de la figure (c). La forme de

la tache obtenue par fit (figure (d)) épouse parfaitement celle de la mesure.

. L’évolution du parametre dans le plan a,,3,, correspondant a 1'élargissement du pic, est

représentée sur la figure Cette évolution est également tres lente. Pour des épaisseurs
inférieures & 300nm, la valeur est quasiment constante (0.154nm) et est égale a celle du
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Fig. 8.27: Cartographies de l’espace réciproque de la raie (3120) de I’AIN pour
(a) 150nm5?47 (b)) 500nm>2477, (c) 1umS%4, et (d) le fit réalisé sur la raie (c).
Les croix noires indiquent les positions de I’AIN relazé.

parametre de maille du SiC. Au-dela de cette épaisseur, le parametre de I’AIN augmente
a 0.10542nm pour une couche de 360nm et atteint la valeur de 0.1545nm pour une couche
de 1um d’épaisseur.

Le tableau [3.3] récapitule les parametres de maille obtenus lors de 1’étude par XRD de
I’AIN plan m selon I’épaisseur de la couche épitaxiée.

3.3.5.2 Déformation et relaxation de I’AIN plan m

Afin de comparer ’évolution des parametres de maille de PAIN plan m et vérifier si sa
déformation obéit aux lois de I’élasticité, nous avons calculé les déformations selon a7y, et celles
selon a3, et c. Les résultats obtenus sont représentés sur la figure Nous pouvons noter
que tandis que les déformations selon ¢ et a5, sont comparables (en valeur absolue) tant que
e < 300nm, pour e > 300nm, I’évolution de la déformation des couches selon ¢ est plus rapide
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Fig. 3.28: Evolution de a,5, des couches d’AIN en fonction de leur épaisseur.

que celle selon a,,5,. La déformation résultante selon [1100] est négligeable comparée a celles
des autres directions. Ceci peut s’expliquer simplement par le fait que la déformation dans les
directions [1120] (+1.06%) et ¢ (—1.14%) se compensent.

En considérant alors que nous n’avons que de faibles déformations, nous pouvons utiliser
la relation suivante (section équation [L.5)) :

theo __ 012 013

rr — —0711€yy — 0711622 (31)

avec comme valeur des rapports des Cj;

Ci2 Ci3
— =0.33 et — =0.28 3.2
Cn Cn (32)

ol nous avons pris les valeurs de C11, C1o et C13 données section Nous pouvons ainsi
comparer le résultat avec la valeur de la déformation selon [1100] calculée & partir des a;gq,

mesurés : ,
mesuré __ , AIN
cale __ 1100 1100
€2z = AN (3.3)
1100

Cette comparaison des déformations calculées (données par ’équation [3.1) et trouvées
expérimentalement (donnée par 1’équation [3.3)) pour 'espacement des plans (1100) est représen-
tée sur la figure Tandis que pour les faibles épaisseurs ’écart peut atteindre 0.2%, pour
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Parametres Epaisseur d’AIN [nm)] AIN SiC

de maille 7(5243277 5526181 552479352433 3652617552477 1 )5 2541 massif  massif

alI%O 0.2690 0.2690 0.2694 0.2693 0.2693 0.2699 0.2700 0.26957 0.26679
+5.10~°[nm]

algo 0.1540 0.154 0.1541 0.1541 0.1542 0.1.544 0.1545 0.15564 0.15403
+5.107°[nm]

Cc

4 0.5041 0.5043 0.5040 0.5046 0.5036 0.5011 0.5003 0.49816 0.50391
+5.10"*[nm]

Tab. 3.3: Paramétres de maille de I’AIN plan m pour différentes épaisseurs de
couche.

0 200 400 600 800 1000
Epaisseur d'AIN [nm]

Fig. 3.29: Déformation des paramétres de maille de I’AIN plan m.
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les couches d’épaisseur supérieure a 300nm, I’écart entre les valeurs est seulement de 0.02% a
0.04%. Cette étude prouve que la tension dans la direction ¢ et la compression dans la direction
[1120] que subit PAIN sur SiC se compensent, entrainant une faible déformation de I’AIN dans
la direction libre [1100].

0.4 . . . . .
0.3
0.2
0.1
0.0
-0.1
-0.2
-0.3
-0.4

€ (1-100) [%]
— D

——D>—
H—[D>—
—

A € (1.100) calc élasticité

mé (1-100) exp

0 200 400 600 800 1000
Epaisseur d'AIN [nm]

Fig. 3.80: Déformation selon [1100] calculée au moyen des lois de l’élasticité
(triangle) et calculée a partir des données expérimentales (carré plein).

Il est également possible de définir la relaxation de I’AIN en fonction de son épaisseur de

la facon suivante :
A AINmes — ASiC (3 4)

A AINbulk — ASiC

R =100 *

ol R =0 et R =100 correspondent a une couche contrainte et une couche relaxée.
La figure montre que, jusqu’a environ 300nm, I’AIN ne relaxe pas et est contraint sur
SiC. A partir de 360nm, la relaxation est nette surtout selon ¢ et on obtient une couche d’AIN

d’1um qui est relaxée a presque 60% selon [0001] et 30% selon [1120].

3.3.6 Discussion

Nous allons dans un premier temps récapituler tous les résultats obtenus sur les couches
d’AIN plan m en conditions riche Al en fonction des techniques de caractérisation utilisées.

1. Par RHEED, nous avons observé deux types de diagrammes différents.
— L’azimut < 1120 > présente des tiges de diffraction bien définies. Leur nombre semble
diminuer avec I’épaisseur comme si nous assistions a un changement de polytype 6H
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Fig. 3.31: Fvolution de la relaxation de I’AIN plan m en fonction de son
épaisseur. En tirets gris et tirets points alternés épais sont représentés les cas otu
la couche est complétement relaxée (relaxation de 100%) et complétement
contrainte (relaxation de 0% ).

vers 2H.

— L’azimut < 0001 > présente des tiges avec des renflements. A partir de 300nm d’AIN,
nous observons selon cet azimut et lors de la croissance d’AIN en exces d’Al, une re-
construction de surface (1x2) liée a I'exces d’Al. Comme le signal RHEED est sensible
a I’état de surface des couches, il est probable que 'apparition de cette reconstruction
soit liée au changement de contrainte des couches d’AIN et au début de leur relaxation.

2. Par AFM, nous constatons une morphologie anisotrope des couches épaisses d’AIN.
— Elles présentent des ondulations perpendiculaires a ¢, de période estimée a environ 70nm.
— Le long de la direction [1120], nous constatons peu, voire pas de modulations d’ampli-
tude.

3. Les études par TEM ont révélé :
— selon ¢, la présence de fautes d’empilement et de cracks espacés d’environ 40nm et 1um.
Nous avons également observé la désorientation de la couche d’AIN par rapport au SiC.
— selon [1120], une couche non désorientée par rapport au SiC alors que ce dernier présente
une vicinalité d’environ 1°.

4. Par XRD, nous avons caractérisé en détail les couches d’AIN. Celles-ci sont pseudomorphes
au SiC jusqu’a des épaisseurs d’environ 300nm.
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— Nous avons constaté la désorientation systématique des couches d’AIN selon +¢ d’un
angle non corrélé a I’épaisseur de la couche et variant entre 0.2 et 0.7°. Une forte mosaicité
des couches épaisses d’AIN est observée pour les plans contenant c¢. Cette mosaicité
est quasiment constante jusqu’a une épaisseur d’environ 300nm (0.2°), puis atteint des
valeurs de l'ordre de 2° pour des couches d’AIN d’1um d’épaisseur. La relaxation de ¢ ne
débute qu’apres 300nm de couche et évolue alors faiblement pour atteindre une valeur
de 60% pour une couche d’1um d’épaisseur.

— Selon [1120], aucune désorientation des couches d’AIN n’est constatée malgré la vicinalité
du substrat autour de c. La mosaicité des plans contenant a5, est tres faible (0.05°) et
n’évolue pas avec 'épaisseur de la couche d’AIN. La relaxation du parametre a3, ne
débute qu’apres une épaisseur de couche de 300nm et est plus lente que pour 'axe c,
elle n’atteint que 30% pour une couche de 1um.

A ce stade, nous allons tenter de relier ’aspect macroscopique a I’aspect plus microscopique

des couches épaisses d’AIN plan m en faisant le lien entre les résultats obtenus par les différentes

techniques. Nous allons nous intéresser a :
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1.

la morphologie de surface anisotrope de I’AIN,

2. au polytype (6H ou 2H),
3.
1

aux processus de relaxation de I’AIN.

. Les diagrammes RHEED sont compatibles avec la morphologie de surface anisotrope de

type “tole ondulée” des couches d’AIN plan m. Le méme type de croissance anisotrope
et de surface ondulée a déja été observé pour I’AIN sur SiC plan a [Fou07, |Ono02b]) et
sur SiC plan m [Arm06, [Sch07]. Ces ondulations sont cohérentes avec la grande mosaicité
des plans contenant ¢ mesurée par XRD. Quelle peut étre 'origine de cette morphologie
anisotrope ?

Dans le cas de I’AIN plan a, Onojima et al. [Ono02b| ont supposé que ces ondulations
étaient liées a la présence de fautes d’empilement selon la direction [0001] [Pot01]. Ces
fautes d’empilement seraient perpendiculaires a la surface et érmergeraient en créant une
rugosité anisotrope. Dans notre cas, il est difficile de relier de maniere certaine la période
des ondulations a celle des fautes d’empilement.

Asaro et Tiller [Asa72] ont montré qu’une ondulation de la surface peut permettre & une
couche épitaxiée de réduire son énergie élastique. La relaxation élastique des contraintes
par formation d’ondulations de surface se produit alors dans la direction suivant laquelle les
couches sont en tension. On rappelle que ’AIN plan m épitaxié sur SiC est en compression
selon [1120] (4+1.06%) et en tension selon ¢ (—1.14%). Dans notre cas, I’anisotropie de
la contrainte pourrait donc engendrer une croissance asymétrique caractérisée par des
ondulations périodiques de la surface dans la direction de la tension c. Cette hypothese est
d’autant plus valable que nous avons effectivement constaté que I’AIN était pseudomorphe
au SiC, donc que 'anisotropie de désaccord de parametre de maille était présente dans
nos couches jusqu’a des épaisseurs de plus de 300nm. Le méme type de morphologie de
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surface anisotrope a été observé pour ’AIN plan a [Ono02bl Fou05] et a été expliqué par
cette méme anisotropie de contrainte dans le plan [Fou05|, les différences de parametre de
maille AIN/SiC (1120) étant les mémes que pour I’AIN/SiC (1100).

2. En ce qui concerne la nature du polytype de I’AIN, la modification des clichés RHEED
pris selon I'azimut < 1120 > tend vers une évolution dun polytype 6H vers un polytype
2H en fonction de I’épaisseur. Par TEM, nous avons pu constater la présence de fautes
d’empilement selon [0001] se propageant seulement sur une vingtaine de nm. Cependant,
il est difficile d’affirmer que la proportion de fautes d’empilement ne se propageant que
sur de si faibles épaisseurs puisse, par rapport a la forte densité des fautes présentes dans
toute la couche, expliquer cette modification des diagrammes RHEED.

3. Nous avons quantifié par XRD la relaxation anisotrope de ’AIN déposé sur SiC plan m
en fonction de I’épaisseur de la couche. L’AIN est au départ en compression selon [1120]
et en tension selon ¢ jusqu’a des épaisseurs déposées de plus de 300nm. Ces deux effets se
compensent tout au long de la croissance et n’entrainent ainsi qu’une faible déformation
selon [1100] : il est intéressant de remarquer qu’une déformation nulle selon [1100] ne donne
donc aucune information sur 1’état de contrainte de la couche dans le plan. Nous avons
pu relier ’épaisseur critique de relaxation de 300nm déterminée par XRD a l’apparition
par RHEED, lors de la croissance de I’AIN plan m en exces d’Al, d’une reconstruction de
surface (1x2) selon 'azimuth < 0001 >.

Selon ¢, cette relaxation s’accompagne d’une augmentation significative de la mosaicité des
couches. La présence de cracks dans les couches d’AIN, observés par TEM et MEB, qui
sont signes d’une relaxation plastique de la couche selon ¢ [Ein02], peut expliquer pourquoi
la relaxation évolue plus vite selon cette direction que selon a,,5,. Nous avons également
constaté une désorientation de la couche d’AIN par rapport au SiC autour de ¢ par TEM
et XRD mais il semblerait qu’il n’y ait aucune corrélation entre sa valeur et ’épaisseur de
la couche. Dans le cas de substrats vicinaux, cette désorientation de la couche par rapport
au substrat peut étre un moyen d’accomoder hors du plan la différence de parametre de
maille [Bra03]. Dans notre cas nous n’avons pas a priori de vicinalité du substrat autour
de [1120].

En ce qui concerne le parametre a5, seule une relaxation tardive (comme ce qui a été
constaté par Armitage et al. [Arm07]) est observée et aucun phénomeéne probant ne permet
actuellement d’expliquer son évolution. Nous pouvons simplement mentionner la présence
de faibles ondulations supplémentaires selon [1120] observées par AFM pour une couche de
1pum d’épaisseur, mais qui ne sont pas accompagnées d’une augmentation de la mosaicité.

3.4 Conclusion

Nous avons étudié les conditions de croissance des couches épaisses d’AIN plan
m. La croissance riche Al implique des surfaces plus lisses qu’en riche N, méme si
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une morphologie de surface de type “toles ondulées” est observée. Ces ondulations
de la surface correspondent a une forte mosaicité de la couche d’AIN selon la direc-
tion ou la couche est en tension, c’est-a-dire selon c. Dans cette direction, la couche
est également désorientée par rapport au SiC. Nous avons de plus déterminé ’état
de relaxation de ’AIN plan m en fonction de son épaisseur : la couche est pseudo-
morphe au SiC jusqu’a une épaisseur d’environ 300nm. Les processus de relaxation
ne sont pas clairement établis, mais il est possible que la présence de cracks selon ¢
favorisent la relaxation dans cette direction. Cette épaisseur critique de relaxation
peut étre déterminée in situ grace a ’apparition d’une reconstruction de surface
(1x2) sur les clichés RHEED de I’AIN selon ’azimut < 0001 >, cette reconstruction
étant liée a I’exceés d’Al en surface. Pour finir, nous verrons par la suite, que cette
reconstruction de surface, et donc I’épaisseur d’AIN, sont deux parameétres capitaux
qui entrent en jeu dans le contréle de la morphologie des nanostructures de GalN
plan m.
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4.1 Introduction

Dans le but de réaliser des boites quantiques de GalN dans une matrice d’AIN,
nous nous sommes intéressés dans le chapitre précédent aux conditions de croissance
des couches épaisses d’AIN. Afin de mieux appréhender la réalisation de ces nano-
structures de GalN, il convient d’étudier les conditions de croissance du systéme le
plus simple a base de GalN plan m, a savoir les couches épaisses. Nous allons, dans un
premier temps, déterminer les conditions de croissance préférentielles des couches
2D de GalN plan m. Les caractérisations de surface seront menées par RHEED et
AFM. Une étude d’adsorption et de désorption du Ga sur GalN sera réalisée afin
de déterminer ’existence d’un régime auto-régulé lors de la croissance de GaNN et,
s’il existe, de quantifier le taux de couverture de Ga. La diffraction des rayons X
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permettra de déterminer 1I’état de contrainte du GalN plan m. Nous finirons par
une étude préliminaire des modes de croissance hétéroépitaxiale du GalN sur AIN
en fonction du rapport des flux Ga/N.

4.2 Etude par RHEED

Au méme titre que pour ’AIN plan m, I'observation par RHEED du diagramme de dif-
fraction de la surface de GaN en conditions riche N ou riche Ga permet de conclure rapidement
sur les conditions de croissance préférentielles des couches épaisses de GaN 2D. Les échantillons
sont réalisés & une température de substrat de 730°C pour différents rapports de flux Ga/N,
en conditions riche N avec un rapport d’environ 0.5, et en riche Ga avec un rapport d’environ
1.2. La figure nous montre 1’évolution du diagramme RHEED de couches épaisses de GaN
pour différentes conditions de croissance, différentes épaisseurs de couches et selon les deux azi-
muts principaux < 1120 > et < 0001 >. Avant d’exposer la surface au GaN, le cache de Ga est
préalablement ouvert pendant une dizaine de secondes suivi par I’ouverture du cache de la cellule
d’N. Dans les deux cas, la nucléation est de type Volmer-Weber avec I'observation immédiate
selon I'azimut < 1120 > de taches de diffraction.

Dans le cas d’une croissance riche N, la rugosification persiste et s’amplifie sous forme
de rangées de taches de diffraction. Des facettes sont également observées selon cet azimut
(figure (a)). Selon l'azimut < 0001 >, nous observons de méme une rugosification avec des
taches de diffraction de forme triangulaire. Ce diagramme RHEED est semblable a celui ob-
servé pour I’AIN plan m réalisé en riche N. Si la croissance se poursuit dans ces conditions
de croissance, nous observons des facettes dédoublées et pointées selon l'azimut < 1120 >
(figure [4.] (c)). Selon l'azimut < 0001 >, nous observons également un diagramme RHEED
rugueux avec un dédoublement des taches (figure (d)). Il est probable que ceci soit lié a la
présence de macles dans la couche [Hib00].

En conditions riche Ga, le diagramme RHEED redevient lisse selon I'azimut < 1120 >
apres seulement quelques nm (figure (e)) et les tiges de diffraction caractéristiques d’une
surface 2D réaparaissent. A noter que celles-ci semblent répliquer le diagramme RHEED du
6H-SiC. Des facettes sont également visibles selon cette orientation. L’intensité des tiges de dif-
fraction du GaN est souvent tres faible, ce qui semble di a 'exces de Ga en surface car un
arrét sous N permet de récupérer un diagramme RHEED brillant correspondant a une surface
lisse. Cet exces de Ga n’est visible que selon I'azimut < 1120 >. Selon l'azimut < 0001 >
(figure (f)), nous observons un diagramme RHEED semblable & celui de I’AIN plan m com-
posé de tiges de diffraction avec des renflements. Apres une épaisseur de 200nm, selon I'azimut
< 1120 > (figure (g)), un nombre de tiges de diffraction inférieur a celui de la figure (e)
est observé. A ce stade, nous pouvons le relier a un changement de polytype du GaN, de 6H a
2H. Selon l'azimut < 0001 >, apres 200nm de GaN (figure (h)), les renflements sont plus
marqués. D’apres les résultats obtenus sur I’AIN plan m, ces résultats sont synonymes d’une sur-
face ondulée selon la direction [0001] et “lisse” selon la direction [1120]. Les résultats obtenus dans
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cette étude sont concordants avec ceux obtenus par d’autres groupes [Arm07] [Wal00] [Che02]
et [Lee03].

<11-20> <0001> <11-20> <0001>
<1-100> ()

<11-20>
-

Fig. 4.1: Images RHEED prises lors de la croissance de GaN selon les deux

azimuts disponibles < 1120 > et < 0001 > en conditions riche N°?3*6 pour des

épaisseurs de couche de (a), (b) bnm, (c) et (d) 200nm et en conditions riche
Ga®% pour des dépéts de (e), (f) 25mm, (g) et (h) 200nm.

4.3 Adsorption et désorption du Ga sur GalN plan m

Lors de la croissance par épitaxie par jets moléculaires assistée par plasma d’azote, la
modification des conditions de croissance peut engendrer des couches de morphologie ou de
qualité structurale completement différentes. C’est le cas du GaN plan ¢ pour lequel les condi-
tions de croissance riche N ou riche Ga influencent directement la morphologie de surface. 11
est ainsi possible d’obtenir des surfaces rugueuses (riche N) ou lisses (riche Ga). Toutefois, un
exces de Ga trop important implique un régime d’accumulation du Ga en surface. Néanmoins,
il existe une fenétre de flux de Ga pour laquelle un taux de couverture constant de Ga sur GaN
peut étre obtenu quel que soit le temps d’adsorption de Ga. La largeur de cette fenétre dépend
de la température du substrat et est d’autant plus grande que la température du substrat est
élevée. Cette particularité du Ga sur GaN a d’importantes applications car, lors de la croissance
d’hétérostructures de GaN sur de ’AIN, en jouant sur le rapport Ga/N;, il est possible d’obtenir
des boites quantiques, conditions riche N, ou des puits quantiques, conditions riche Ga dans le
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régime de couverture stable. C’est notamment ce qui rend le GaN unique dans le domaine des
semiconducteurs. Cette couverture de Ga sur GaN joue le role d’un auto-surfactant qui stabi-
lise la surface de GaN, modifie ’énergie de surface du GaN et stabilise le mode de croissance
Frank-van der Merwe au détriment du mode de croissance Stranski-Krastanow. Ce taux de cou-
verture a été étudié en détail par Adelmann et al. [Ade02a] [Ade03] et a été évalué a 2.4 ou
2.5MC de Ga sur GaN, ce qui a été confirmé récemment |Cho06]. Ce régime est appelé régime
auto-régulé. Pour une température de substrat fixée et une fenétre de flux de Ga donnée, il cor-
respond a I’établissement d’une bicouche de Ga sur la surface du GaN (0001), indépendamment
du temps d’adsorption de Ga. Il a été montré par S. Founta [Fou07] qu'un régime stable de
couverture existe également pour le GaN (1120). Ce taux de couverture a été évalué & IMC de
Ga.

Dans la section précédente, nous avons déterminé par RHEED les conditions de croissance
adaptées a la réalisation de couches épaisses 2D de GaN plan m. Au méme titre que ce qui a
été observé pour le GaN plan ¢, nous pouvons nous demander s’il existe un taux de couverture
stable du Ga sur GaN lors de la croissance de couches en exces de Ga. Brandt et al. [Bra04] ont
déterminé des taux de couverture du Ga sur des couches de GaN plan m de 500nm réalisées sur
~v— LiAlOs. Pour ce faire, ils ont réalisé une analyse quantitative a partir des mesures des temps
d’adsorption, de désorption et des variations d’intensité correspondantes. En statique, le taux de
couverture est proche de 2MC tandis qu’en croissance, ce taux se rapproche de 3MC. D’autres
études ont également été menées sur la cinétique d’adsorption et de désorption du Ga sur une
couche de GaN de 1pm sur v— LiAlO2(100) et ont permis d’évaluer le taux de couverture stable
de Ga a 2.1MC [Cho07].

Néanmoins, Brandt et al. [Bra04] ont limité leur étude & une température de substrat de
740°C. Afin de déterminer les conditions de croissance optimales du GaN (1100) et 'existence
a différentes températures de substrat d’un régime auro-régulé de Ga lors de la croissance du
GaN plan m en riche Ga, nous avons réalisé une étude d’adsorption-désorption du Ga sur GaN
(1100) en statique et en croissance dans le but de comparer les taux de couverture dans ces deux
conditions. Des couches épaisses de GaN de 150nm d’épaisseur sont au préalable réalisées sur
des substrats de 6H-SiC plan m en conditions riche métal. Pour une température de substrat
donnée, le GaN est dans un premier temps exposé a différents flux de Ga, puis est dans un
second temps laissé sous vide. C’est ’évolution de l'intensité RHEED de la tache spéculaire
en fonction du temps lors de la désorption du Ga accumulé sur la surface qui est étudiée. Le
temps de désorption du Ga est ici défini comme le temps nécessaire pour que la tache spéculaire
recouvre son intensité initiale (avant exposition au Ga) comme défini sur la figure

Un exemple d’évolution de 'intensité RHEED apres exposition de la surface de GaN a
2 minutes de Ga en fonction du flux de Ga, et a une température de substrat de 730°C, est
montrée sur la figure (a). Si pour différents flux de Ga un méme temps de désorption est
mesuré, c’est qu'un régime de couverture dynamiquement stable est obtenu. Ceci peut étre
répété pour différentes températures de substrat. La figure (b) montre I’évolution du temps
de désorption t4.s pour différents flux de Ga a des températures de substrat de 710, 730 et 760°C.
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Intensité [unité arbitraire]

Cinq régimes distincts, notés A B C D et E, sont observables.

Intensité [unité arbitraire]

50 100
Temps [s]

9,=0.33MCIS
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Fig. 4.2: Evolution de l’intensité de
la tache spéculaire du diagramme
RHFEED d’une surface de couche
épaisse de GalN exposée a un flux

de Ga pendant 2 minutes, puis

latssée sous vide.

(c)

o 710°C
730°C
760°C

02 03 04 05
0 ., [MC/s]

Fig. 4.3: (a) Profil de désorption du Ga sur GaN (1100) aprés un temps
d’adsorption de 2min pour différents flur de Ga et une température de substrat de
Ts = 730°C5?%%6 (b) Isotherme de désorption du Ga & Ts=710, 730 et 760°C (5%°%),
En (a), un trait relie les temps de désorption mesurés pour différents flux de Ga,
et correspond a une isotherme de désorption.

Nous allons décrire les différents régimes obtenus pour une température de substrat de

730°C. Pour des flux inférieurs & 0.06MC/s de Ga (région A), t4.s augmente progressivement

pour se stabiliser (région B) a environ 22 secondes jusqu’a des flux de l'ordre de 0.085MC/s. Puis

t4es augmente & nouveau progressivement (région C) jusqu’a des flux de ordre de 0.12MC/s, et

reste constant a une valeur d’environ 33 secondes (région D) jusqu’a un flux de 0.18MC/s. La
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transition entre la région C et la région D est abrupte; t4.s passe en effet de 26 a 33 secondes.
Pour des flux de Ga supérieurs a 0.18MC/s, t4.s augmente ensuite de maniere exponentielle
(région E). Les régions B et D correspondant & des flux compris respectivement entre 0.06 et
0.085 et 0.12 et 0.18MC/s et se distinguent par un t4.s constant ; respectivement égal a 22 et
33 secondes. Ces valeurs de flux ne sont valables que pour une température de substrat donnée,
ici 730°C. Cependant, tandis que la région D est toujours bien visible (710°C< T's < 750°C), la
région B n’est vraiment observée que pour des températures de substrat élevées (T's > 730°C).
Nous pouvons a ce stade seulement assimiler sans ambiguité la région D a un régime autorégulé.
Dans la suite de cette étude, nous allons déterminer I’épaisseur du film de Ga dans le régime D.

I a été montré par Adelmann [Ade03| que le calcul de ’épaisseur du film de Ga (en MC)
surnageant & la surface de GaN dans la région auto-régulée pouvait étre fait a partir du temps
de désorption. Nous disposons des grandeurs suivantes : le temps de désorption tges, le flux de
Ga ¢qq a partir desquelles nous voulons déterminer le taux de couverture de Ga a 1’équilibre c.q.
Nous pouvons rajouter une inconnue ¢q.s, le flux de désorption du Ga. Dans un premier temps,
il est possible de relier la couverture ¢ au flux de désorption ¢q4.s par la formule suivante :

de

¢des = a (41)

Les conditions aux limites sont les suivantes : c(t = 0) = cq, l'origine des temps étant prises au
moment ou le cache de Ga est fermé et ou la surface est laissée sous vide, et ¢(t = t4e5) = 0. La
couverture a I’équilibre est donc donnée par :

Ldes

Ceq = ; Gdes|c(t)] dt (4.2)

ce qui permet de faire apparaitre t4.; et de le relier a cey. A partir de la, il est toujours
possible de prendre la différentielle de c.q, en effet @ges[c(t)] est inconnue. On a alors :

dceq = (dees [c(t = tdes)] - d)des [C(t = O)])dtdes - _¢des(ceq)dtdes (43)
Ce qui permet de faire intervenir le flux de Ga ¢gq, car a 1’équilibre, le flux de désorption
Gdes(Ceq) est compensé par le flux incident de Ga, s0it ¢ges(Ceq) = —¢Gq Ainsi, on a :
ot
deeg = b > daa (4.4)
a¢Ga

Cette formule donne la couverture a I’équilibre en fonction du flux de Ga en faisant intervenir
le temps de désorption. La formule suivante peut en étre déduite :

atdes
agb/G’a

®Ga
Ceq(¢Ga) = /0 dlGa ddlGa (4'5)

L’expression & U'intérieur de U'intégrale de 1’équation (4.5 peut étre approximée par
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dGadtyes, ce qui permet de la réécrire de la maniére suivante :

$Ga
Ceq(d)Ga) :/0 ¢/Gadtdes (46)

Cette expression permet le calcul simple du taux de couverture a partir des isothermes de
désorption. Il suffit d’approximer 1’élément d’intégration par ’écart entre les temps de désorption
mesurés entre deux flux de Ga consécutifs. La quantité de Ga déposée est alors calculée pour

chaque valeur de flux puis sommée sur tous les points de I'isotherme de désorption par la formule

).
Ceq((bGa,n) = Z (bGa,nAtdes,n (47)

i=0

Cette méthode sera d’autant plus fiable que les Atg.s seront proches. Des points resserrés sont
indispensables, ce qui peut étre problématique lors de I’évolution rapide du temps de désorption.
L’erreur commise dans les régions A,B,C induit une incertitude non négligeable sur le taux de
couverture. De plus, l'erreur sur les flux de Ga (de 'ordre de +/-0.01MC/s voire plus lorsque les
deux cellules de Ga sont utilisées) qui peuvent étre surestimés ou sousestimés, peut augmenter
ou diminuer la valeur du taux de couverture. Il ne faut pas oublier également que les erreurs
commises sur chaque ¢g,Atges s’ajoutent. Ceci peut engendrer des erreurs sur les taux de
couverture de l'ordre de quelques dixiemes de monocouches. L’étude a été faite en statique (¢aq
incident) et en croissance (¢g,+¢n incident) pour différentes températures de substrat et pour
des temps de dépot de GaN de 2min. Les résultats obtenus pour une température de substrat
de 730°C sont représentés sur la figure [4.4

—_ I ' —1mc |} I ' ' — 1mc |
LE’ 10 (a) --2Mc, & 10 (b) - - .2MC
s 8} 1 2 sl ]
5 ‘ o |
£ A |B|C D |Ev | 5 I ]
[ 6 1 k= 6 l
3 v g
& 4 18 Y S
) — s 3 11
------------ 22T EE - - - 4 T F - —_—
x A S st
ﬁ 0 | wve e vd ] E [1]8 # Sl ]
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
9 o [MCis] 0 ., [MC/s]

Fig. 4.4: Courbe de couverture du Ga sur GaN plan m a une température de
substrat de 730°C°?%% en statique (a) et en croissance (b).

Nous retrouvons sur ces diagrammes de couverture la forme observée sur la figure (b),
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il est possible d’identifier les mémes régions que celles décrites sur la figure Les régimes
stables de couverture B et D correspondent alors & 1 et 2MC (exprimée en MC de GaN (1100),
voir tableau . Des droites correspondant a ces taux de couverture sont tracées afin de mieux
visualiser les deux régimes.

Le résultat obtenu sur les taux de couverture est le méme en statique qu’en croissance.
Une légere différence peut étre observée et provient vraisemblablement de 'incertitude sur les
flux de Ga. Pour réaliser cette étude en croissance, nous utilisons deux cellules de Ga dont 1'une
est & une température proche de celle correspondant & la stoechiométrie (dans I'idéal, on se place
environ +5°C au-dessus de la température de Ga correspondant a la stoechiométrie afin d’éviter
une rugosification de la couche) tandis que la température de 'autre cellule varie sur une plage
raisonnable de flux. Ceci évite les éventuels débordement des cellules de Ga qui pourrait nuire
a leur bon fonctionnement.

Pour cette température de substrat, le régime stable de couverture est relié a des flux de
Ga compris entre 0.12MC/s et 0.18MC/s en statique et de 0.41 & 0.45MC/s en croissance. Il est &
noter que ces valeurs de flux de Ga ne sont pas espacées de la vitesse de croissance, ici 0.23MC/s,
comme observé dans le GaN plan ¢ [Ade02b]. Ce déplacement vers les flux de Ga plus élevés
lors de la croissance de GaN plan m est un phénomene qui a été observé dans les autres études
menées sur 'adsorption du Ga sur GaN plan m [Bra04, |Cho07]. Brandt et al. ont constaté que
la présence d’N (lors de la croissance du GaN) modifiait I’équilibre adsorption/désorption du
Ga, entrainant un déplacement des conditions de croissance des couches épaisses de GaN plan
m 2D vers des conditions plus riches Ga, par comparaison avec le GaN plan c.

Nous avons ensuite réitéré I’étude en croissance pour des températures de substrat variant
de 700 & 760°C afin de déterminer, sur chaque isotherme de désorption, la limite entre les régimes
C, D et E. Ceci permet de tracer un diagramme d’adsorption du Ga sur le GaN plan m comme
représenté sur la figure Une augmentation exponentielle des deux flux critiques de Ga,
délimitant la région de couverture stable, avec la température de substrat est observée. Ceci
peut correspondre a une augmentation activée thermiquement du coeflicient de désorption du
Ga sur GaN. Le méme type de diagramme a été observé pour le GaN plan ¢ [Ade02b| et le GaN
plan a [Fou07].

Nous avons ainsi démontré la présence d’'un régime autorégulé de 2MC de Ga lors de
I'adsorption de Ga sur une surface de GaN plan m en statique ou en croissance. Nous estimons
que lerreur sur cette valeur est au maximum de +0.3MC. Cette valeur est la méme que celle
trouvée dans les études menées par Brandt et al |[Bra04] et Choi et al. [Cho07] en statique
mais est sensiblement différente de celle trouvée en croissance |[Bra04]. Nous rappelons que leurs
études ont porté sur des couches de GaN réalisées sur v — LiAlO5y de respectivement 500nm et
1pm d’épaisseur. La morphologie de ces couches est semblable a celle d’un toit de tuiles mais les
rugosités trouvées dans leur cas (0.6nm) sont inférieures aux rugosités que nous avons mesurées
(4.3nm section pour nos couches réalisées sur 6H-SiC plan m.

D’autres études menées sur le GaN plan m sur 4H-SiC [Arm07] ou sur ZnO [Lee03| mettent
en évidence des résultats différents de ceux trouvés par Brandt et al. en ce qui concerne les
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0.7- Accumulation

Fig. 4.5: Diagramme
d’adsorption du Ga sur
GaN en croissance pour
T un flur d’N de 0.23MC/s.
Les carrés noirs
<2MC (triangles) correspondent

0.4 ] au début (a la fin) du
plateau de 2MC de Ga.
0.3} L . . . . . .
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reconstructions de surface. Les premiers ont émis I’hypothese que ceci pouvait étre di a une
rugosité plus importante de la surface du GaN ou a I’état de contrainte du GaN sous-jacent. Les
seconds ont observé une reconstruction (4x5) en exces de Ga qu'ils ont relié & une couverture de
Ga d’environ 2MC. La différence que nous observons en croissance pourrait ainsi s’expliquer par
la différence de rugosité des surfaces ou par la différence d’état de contrainte entre nos couches
de GaN réalisées sur 6H-SiC et celles réalisées sur v — LiAlOs. Nous avons donc réitéré les
expériences sur une couche de GaN de 700nm d’épaisseur et avons trouvé les mémes résultats
que précédemment. Comme nous le verrons par la suite, le GaN est toujours partiellement
contraint sur SiC méme pour cette épaisseur de couche. Des études complémentaires sur des
couches de GaN d’épaisseur supérieure sont a prévoir afin de vérifier 'influence de ’état de la
relaxation sur ’adsorption du Ga sur GaN plan m. De plus, sur toutes les expériences réalisées
a des températures de substrat comprises entre 700 et 760°C, nous n’avons observé aucune
reconstruction de surface lors de ’adsorption du Ga sur GaN. La présence de reconstructions
de surface & basse température suivant la quantité de Ga adsorbée sur la surface de GaN reste
a étre confirmée.
Les deux résultats marquants de cette étude sont :

— qu’il existe un régime de couverture stable du Ga sur GaN plan m lors de la croissance
de GaN plan m en exces de Ga, la plupart des résultats obtenus dans la littérature sur
les taux de couverture de Ga s’accordant sur une valeur de ce dernier de 2MC.

— que le début du plateau est déplacé vers les flux de Ga plus importants en présence
d’azote [Bra04, Cho07].
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4.4 Morphologie de la surface de GaN

Nous avons vu précédemment que la croissance en exces de Ga donne un diagramme
RHEED constitué de tiges de diffraction selon I'azimut < 1120 >, avec la présence éventuelle
de facettes, et un diagramme RHEED rugueux selon 'azimut < 0001 >. En exces d’N, le dia-
gramme RHEED est semblable a celui obtenu pour ’AIN plan m. Par conséquent il semble que
la croissance en exces de métal conduise a une surface plus lisse. C’est ce que nous allons vérifier
au moyen de I’étude faite par AFM sur des couches épaisses de GaN plan m. Deux couches de
GaN ont été réalisées en conditions riche N (rapport Ga/N de 0.5) ou riche Ga (rapport Ga/N
de 1.2) a des températures de substrat de 730°C. Les images AFM obtenues sur ces couches
sont présentées sur la figure |4.6] et révelent, dans les deux cas, des morphologies de surface
anisotropes.

En conditions riche N, selon la direction [1120], nous observons des ondulations de 300nm
de long (environ 6 modulations sur 2um comme représenté figure (a) et (c)) pour des varia-
tions de hauteur de 10nm. Des ondulations supplémentaires sont visibles sur les profils réalisés
selon [0001] et ont une largeur d’environ 150nm (figure (a)) et une hauteur de 15nm. La
rugosité RMS déterminée sur une image 2x2pm? est de 4.8nm.

En riche Ga, la morphologie du GaN selon [1120] (figure (b) et (d)) est totalement
différente de celle observée en riche N (figure (a)). Nous distinguons des sortes de tuiles de
600nm & 1um de long, imbriquées les unes dans les autres selon [1120], et pour lesquelles les
modulations d’amplitude sont d’environ 5nm. Selon [0001], les ondulations ont une largeur de
100nm (figure (b)) pour des hauteurs de 15nm. La rugosité RMS est trouvée égale a 4.3nm
et est donc trés proche de la valeur trouvée pour les conditions riche N.

Les vues en 3D nous permettent d’observer la nette différence entre les deux types de
morphologie selon la direction [1120]. Tandis qu’en riche N nous observons distinctement des
modulations d’amplitude selon les 2 directions (figure (c)), en riche Ga les modulations
d’amplitude sont plus nombreuses et plus prononcées selon [0001] que selon [1120] (figure
(d)). Ce résultat est en accord avec ce que nous avons observé in situ : un diagramme RHEED
3D selon les deux azimuts en riche N, un diagramme RHEED lisse selon azimut < 1120 > et
rugueux selon < 0001 > en conditions riche Ga. Armitage et al. [Arm07] ont également vérifié
que, pour le GaN plan m, la coalescence selon la direction [0001] est favorisée en conditions
riche Ga. Il est intéressant de remarquer que ce résultat contraste avec celui obtenu sur 'autre
orientation de GalN non-polaire plan a, dont la croissance en conditions riche N implique la
réalisation de couches 2D tandis que la croissance en conditions riche Ga entraine une rugosifi-
cation de la couche [Fou05|, mais est semblable & celui obtenu pour les couches épaisses de GaN
plan ¢ [Wid01].
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Fig. 4.6: Images AFM en 2a2um?® de couches épaisses de GaN réalisées en
conditions (a) et (c) riche N°?*7 et, (b) et (d) riche Ga®*°%°. Les images (c) et
(d) sont des images 3D de la surface. Deux profils sont pris sur les images le long
des directions [1120] (profil de 2um a gauche) et [0001] (profil de 1um & droite). Ces
profils sont visibles au bas des figures.

4.5 FEtude de couches épaisses de GaN plan m par XRD

Afin de déterminer la qualité cristalline, la relaxation et les parametres de maille de couches
épaisses de GaN plan m, nous avons mené une étude par XRD de trois couches épaisses de GaN de
70nmS212, 200nmS52%% et 700nm 52669 d’épaisseur. D’apres les résultats obtenus sur I’AIN plan
m, des cartographies ont été réalisées sur les raies symétriques (3500)“11§O et (3300),, et sur les
raies asymétriques (3120), (3210), (4220) et (3302). Nous allons présenter en détail les résultats
obtenus sur la couche de GaN de 700nm d’épaisseur. La figure [£.7] présente les résultats obtenus
lorsque a3, est dans le plan de diffraction. Si I’on s’intéresse dans un premier temps a la raie
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Fig. 4.7: Cartographies de l’espace réciproque avec a5, dans le plan de
diffraction, pour la raie symétrique (a) (3300), g0 Pour les raies asymétriques en
incidence rasante (b) (4220), (d) (3210), (f) (3120), et pour les mémes raies
asymétriques en émergence rasante (c), (e) et (g). Une croix noire indique la
position du GalN massif.
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(3500)“1150 ’
pics de SiC, qui comme nous I’avons expliqué précédemment (section pi60)), correspondent a

nous pouvons distinguer sur la figure (a) que nous sommes en présence de trois

trois grains de SiC. Toutefois, la raie (3§00)alﬁo du GaN est parfaitement alignée avec la raie du
SiC dont 'intensité est maximale, le GaN n’est donc pas désorienté par rapport au SiC lorque
aq,30 est dans le plan de diffraction. Cette raie est déplacée vers les valeurs de g7, plus petites
donc vers les a;7y, plus grands. La couche de GaN est légerement surrelaxée selon [1100]. La
LMH de cette raie est dans ce cas de 0.17° (contre 0.05° pour 1’AIN).

Si nous nous intéressons aux raies asymétriques du GaN, il est clair que le pic du GaN
est, dans tous les cas, décalé par rapport a la position du GaN massif, vers les valeurs de ¢,;3,
plus grandes, donc vers les valeurs de a5, plus petites, et vers les valeurs de g;7,, plus petites,
donc vers les a;7,, plus grands. Par conséquent, le GaN plan m, apres une épaisseur de couche
de 700nm, semble toujours partiellement contraint selon [1120] et légerement surrelaxé selon la
direction libre [1100].

Si nous nous intéressons a la forme des taches asymétriques, en comparaison de I’AIN plan
m, nous n’observons pas d’épaulement di a la relaxation de la couche. Si nous observons plus
attentivement la raie (4220) (figure (b) et (c)), la présence d'un élargissement selon ¢35,
est visible, il témoigne de l'influence d’une longueur de cohérence dans le plan, (évaluée a une
vingtaine de nm), sur la forme de la tache, typique d’une croissance colonnaire. La LMH de
cette tache est de 0.16° selon w. En ce qui concerne les raies (3210) (figure|4.7](d) et (e)), (3120)
(figure (f) et (g)) cet élargissement selon ¢,,5, est moins marqué mais est bien présent. La
LMH de la raie (3120) du GaN est de 'ordre de 0.15° selon w, ce qui correspond a une faible
mosaicité.

Nous allons ensuite nous intéresser aux raies symétrique (3300), (figure (a)) et asymé-
triques (3302) du GaN (figure |4.8| en incidence (b) et émergence (c¢) rasante). Une nouvelle fois,
la raie symétrique est décalée d’environ 0.7° par rapport a celle du SiC, ceci s’expliquant par une
désorientation de la couche par rapport au substrat lorsque ¢ est dans le plan de diffractionlﬂ Ce
décalage se retrouve dans la position du pic de la raie (3302) du GaN. Les LMH de ces taches
du GaN sont de 'ordre de 0.26°, ce qui est inférieur a ce que nous avons obtenu pour ’AIN plan
m pour des couches d’épaisseur équivalente (0.7°). La tache asymétrique a une forme similaire
a celle de la raie (4220) avec un élargissement selon ggop1 qui témoigne & nouveau de I'influence
d’une longueur de cohérence évaluée a une vingtaine de nm.

A noter que nous n’avons pas représenté les cartographies obtenues sur les deux couches
de GaN d’épaisseur 70nm et 200nm, car nous n’observons pas d’évolution significative de la
forme des taches ou de leur LMH en fonction de 1’épaisseur de la couche.

Le tableau présente les valeurs des parametres de maille obtenues par la méthode de
Bond étendue pour les trois couches de GaN plan m de 70, 200 et 700nm d’épaisseur, ainsi que
le calcul des valeurs de leurs déformations.

Le parametre a;;3, semble atteindre tres vite une valeur de 0.1582nm pour 70nm et reste

!Contrairement & PAIN, pour le GaN, nous n’avons pas corrélé la direction de la désorientation avec axe +@.
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Fig. 4.8: Cartographies de l’espace réciproque avec ¢ dans le plan de diffraction,
des raies (3300). (a), et (3302) du GaN en incidence (b) et émergence (c) rasante.

Parametres Epaisseur de GaN [nm] GaN SiC

de maille 7052712 9052596 70052669 massif massif

1120
+/ = 5.10-%[nm] 0.1582  0.1583 0.1582 0.1595 0.154

eyyeap %] —0.82  —075  —0.82

c
+/ —5.10~4[nm) 0.5169  0.5197 0.5208 0.5185 0.5039

Exzeap |J0) -0.31 023 0.42

1700
+/ —5.10~%nm) 0.2771  0.2767  0.2766  0.2762 0.2669

€xzeap () 0.33 0.18 0.14

€amcate| %] 0.40 0.21 0.19

Tab. 4.1: Paramétres de maille et déformations de couches épaisses de GalN plan
m en fonction de leur épaisseur.
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4.6 Discussion

constant jusqu’a une épaisseur déposée de 700nm. Le GaN est encore contraint selon cette di-
rection pour des épaisseurs élevées de couche. Pour une faible épaisseur de couche de 70nm,
le parametre c est en-dessous de la valeur attendue mais augmente rapidement pour finale-
ment dépasser la valeur du GaN massif (avant 200nm). La couche de GaN est donc contrainte
puis surrelaxée selon c. Pour les faibles épaisseurs, la direction libre [1100] présente des valeurs
supérieures a celles du GaN massif, certainement afin d’accomoder la contrainte dans le plan,
puis tend a se rapprocher du parametre de maille du GaN massif pour des épaisseurs de 700nm.

De méme que pour ’AIN, afin de vérifier si la croissance de couches épaisses de GaN plan
m satisfait les lois de 1’élasticité, nous pouvons comparer (tableau les valeurs de déformation
obtenues grace aux lois de 1'élasticité, €;zcqic, & celles déterminées expérimentalement, €;zerp, €n
prenant comme rapport %:0.38 et %:0.29. Nous constatons alors leur bon accord. A partir
des résultats précédents sur ’évolution des parametres de maille, on remarque que la relaxation
du GaN semble facilitée selon la direction [0001] mais limitée selon la direction [1120].

4.6 Discussion

Nous avons donc au méme titre que ’AIN plan m, une anisotropie de croissance du GaN
plan m. Toutefois, dans le cas du GaN, nous obtenons une surface avec une morphologie de type
plus “toit de tuiles” que “téle ondulée”. Nous pouvons donc émettre globalement les mémes
hypotheses concernant les parametres gouvernant cette croissance anisotrope a une nuance pres.
Nous avons bien une anisotropie de la contrainte dans le plan dans le cas du GaN sur SiC plan m,
toutefois, ce dernier est en compression dans les deux directions principales alors que dans le cas
de I’AIN plan m nous avons une direction en compression et une en tension. De plus, la mor-
phologie de nos couches épaisses de GaN plan m obtenues sur 6H-SiC (section est similaire
a celle obtenue pour des couches de GaN réalisées sur des substrats de 4H-SiC [Arm07], de ZnO
plan m (différence de parametre de maille de 2% et 0.5% selon a et ¢ respectivement) [Lee03]
ou de LiAlO, [Wal00, [Liu07| (différence de parametre de maille de 1.7% selon [1120]g.n et
0.3% selon [0001]gqn). Dans tous les cas énumérés, une anisotropie de différence de parametre
de maille est présente dans le plan, le plus souvent plus élevée selon [1120] que selon [0001].
Nous avons alors une anisotropie de la croissance avec une croissance préférentielle du GaN
selon [1120]. On pourrait donc logiquement penser que cette anisotropie est le parametre clé de
la croissance de GaN plan m. Or, la surface de couches épaisses de GaN plan a sur 6H-SiC ne
présente pas ce type d’asymétrie malgré la méme anisotropie de contrainte dans le plan [Fou07].
Un autre phénomene est donc responsable de cette direction préférentielle de croissance selon
[1120]. Armitage et al. [Arm07] ont montré que la croissance de GaN plan m sur 4H-SiC selon
c était lente et que la coalescence dans cette direction n’était possible qu’avec un ratio Ga/N
supérieur a 1. Ceci est en accord avec I’hypothese d’une anisotropie de diffusion des adatomes
selon une direction préférentielle.

Une autre hypothese permet de justifier la morphologie de surface de GaN plan m. Elle
a été avancée par Lee et al. [Lee03] qui supposent que la formation de tuiles imbriquées pour
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des couches épaisses de GaN plan m peut étre liée au fait que ’énergie de formation des fa-
cettes de ces tuiles soit comparable ou inférieure a celle de ’énergie de formation de la surface
(1100). Une autre étude [Hir07| par croissance épitaxiale latérale (LEOG pour Lateral Epitaxial
OverGrowth) a montré un lien entre la période des fautes d’empilement et la largeur des tuiles
de GaN. La recroissance de GaN plan m par LEOG a alors permis de supprimer les fautes
d’empilement et d’obtenir une surface 2D avec des marches atomiques. La présence de fautes
d’empilement permettrait donc d’expliquer cette morphologie de tuiles et leur période selon
[0001], mais elle n’expliquerait pas pourquoi ces tuiles ont tendance & s’allonger selon [1120]
(600nm a 1um de long) et sont asymétriques selon cette direction.

Nous avons vu par XRD que les couches épaisses de GaN plan m étaient partiellement
relaxées selon [1120], surrelaxées selon ¢, et que les formes de leurs taches de diffraction étaient
influencées par des longueurs de cohérence. Ces dernieres sont liées a une taille moyenne des
grains de GaN, estimée dans notre cas & une vingtaine de nm selon [1120] et [0001], pour des
tuiles de 1um de long et 100nm de large. Il existe donc un fort contraste entre la morphologie
des tuiles et leur structure cristalline. Pour expliquer ce point, nous pouvons évoquer le cas
des couches épaisses de GaN plan a, pour lesquelles des études par TEM ont révélé la présence
de dislocations d’interface selon [0001], espacées d’environ 15nm, qui permettent de relaxer la
contrainte des les premiers nm. Nous pouvons donc supposer dans un premier temps que les
couches de GaN plan m présentent le méme type de dislocations d’interface selon ¢, ce qui
peut expliquer en partie la taille des grains de GaN et sa relaxation facilitée dans cette direc-
tion. Comme nous avons constaté que a,,3, atteignait tres rapidement une valeur maximale qui
n’évoluait plus pour des couches plus épaisses de GaN plan m, nous pouvons supposer également
que des dislocations d’interface sont présentes selon [1120]. Toutefois, d’autres processus de re-
laxation doivent étre envisagés car le GaN plan m semble compenser une relaxation limitée selon
[1120] par la possibilité de surrelaxer selon [0001]. Pour finir, nous n’avons pas pu déterminer la
nature du polytype du GaN plan m mais il est fort probable qu’il présente un polytype majo-
ritairement 2H avec des zones localement 6H comme ce qui a été mis en évidence pour le GaN
plan a [Fou07]. Des études complémentaires par TEM devraient permettre de mieux déterminer
les processus de relaxation et les défauts présents dans les couches épaisses de GaN plan m. A ce
stade de ’étude, nous émettons donc 'hypothese que la croissance de GaN plan m est gouvernée
par une diffusion de surface anisotrope favorisée par 'excés de Ga en surface.

4.7 Modes de croissance du GalN plan m sur AIN en fonction
du rapport de flux Ga/N

Nous allons maintenant nous intéresser a la croissance d’hétérostructures de nitrures
(1100). D’apres les résultats obtenus sur la croissance des boites de GaN/AIN plan ¢ [Dau97] en
conditions riche N, ou la croissance des boites de GaN plan a [Fou05| en conditions riche Ga, on
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constate que la transition 2D /3D est obtenue lorsque les conditions de croissance du GaN sont les
conditions opposées a celles permettant 'obtention de couches épaisses de GaN 2D (conditions
riche Ga pour le plan ¢ et conditions riche N pour le plan a). D’apres les calculs réalisés par
Neugebauer et Northrup [Nor96, |Nor01] et les résultats que nous avons obtenus précédemment
sur les couches épaisses de GaN (1100), la croissance 2D est préférentielle en riche Ga. Ainsi, le
mode de croissance SK des boites de GaN plan m devrait étre favorisé en conditions riche N.
Dans I’étude suivante, nous allons démontrer que la croissance de nanostructures de GaN plan
m est plus complexe. Dans un premier temps, nous allons nous intéresser a la croissance de GaN
sur une couche tampon d’AIN en faisant varier le rapport de flux Ga/N (noté r) et I’épaisseur
e (donc selon ’état de contrainte de I’AIN sur SiC comme vu section . Nous allons ainsi
caractériser la morphologie du GaN obtenu et étudier ses propriétés optiques afin de conclure
sur les conditions de croissance & préférer pour réaliser des boites quantiques (1100).

4.7.1 Croissance réalisée sur des couches tampon d’AIN de 70nm

Nous avons fait croitre trois échantillons constitués d’un plan de 5MC de GaN sur une
couche tampon d’AIN de 70nm (pseudomorphe au SiC) avec trois rapports de Ga/N différents
de 0.5, 0.9 et 1.2. Ce plan a ensuite été recouvert par un espaceur d’AIN de 25nm et pour
finir, un plan de GaN a été réalisé en surface de la méme maniere que le plan enterré pour
caractérisation structurale par AFM. Nous verrons dans la section que l'espaceur d’AIN de
25nm d’épaisseur permet d’éviter la corrélation verticale.

Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés aux clichés RHEED du plan de
surface (figure [4.9| (a), (b) et (c)) ainsi qu’a 'évolution du parametre de maille Ac/c obtenue a
partir de ’évolution de I'espacement entre les tiges de diffraction des diagrammes RHEED en
fonction du nombre de monocouches déposées (figure (d)). Tandis que pour des rapports
de flux Ga/N inférieurs a 1, des diagrammes RHEED quasi-2D avec la présence de nombreuses
facettes sont observés (figure (a) et (b)), pour I’échantillon avec un rapport de 1.2, le cliché
RHEED est simplifié (figure (c)). Seules les tiges principales sont observées et des facettes
trées marquées sont visibles. Il est alors tres difficile d’affirmer a partir de la seule observation
par RHEED qu’une transition 2D /3D a bien eu lieu lors du dépét car les diagrammes RHEED
sont quasi-2D. Une légere différence de relaxation du parametre ¢ en fonction de r peut étre
observée. Pour r = 0.5 et r = 0.9, nous obtenons une relaxation de l'ordre de 1.75% atteinte
progressivement apres un dépdt de 3MC. L’évolution de A(c)/c est nette lorsque r = 1.2. Nous
obtenons alors une brusque augmentation de Ac/c a partir de 2MC qui atteint une valeur de
2.5% pour 4MC de dépot. Cette valeur n’évolue plus pour des épaisseurs de dépot supérieures,
dans notre cas jusqu’a 5MC. Pour rappel, si PAIN est contraint sur SiC, alors la différence
de parametre de maille A(c)/c GaN/AIN est de 2.9%, tandis que si 'AIN est relaxé, alors
A(c)/c=4.08%. Les valeurs de relaxation obtenues sont donc cohérentes avec ce qui est attendu,
c’est-a-dire un AIN mince donc contraint. Toutefois, il est important de noter que dans tous les
cas, 'apparition de facettes peut venir perturber la mesure en déplagant légérement le maximum
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Fig. 4.9: Clichés RHEED (pris selon lazimut < 1120 >) d’un plan de 5MC de
GaN déposées sur une couche tampon d’AIN de 7T0nm en fonction de r, le rapport
des flux Ga/N, avec (a) r = 0.55263 (b) r = 0.92°22 (¢) r = 1.25%54) (d) Relaxation
du paramétre c (A(c)/c) obtenu par RHEED pour des échantillons réalisés sur des

couches d’AIN de 70nm, avec r = 0.5°2709, y = (0.952522 gt r = 1.252544,

des tiges de diffraction. Ce résultat sert surtout a démontrer qu’a ce stade il est difficile de
conclure sur les conditions de croissance de GaN plan m impliquant une éventuelle transition
2D/3D de type SK et donc la formation de boites quantiques.

Nous allons par conséquent nous intéresser a la morphologie du plan de surface correspon-
dant aux trois clichés RHEED présentés sur la figure (a), (b) et (c). Les images obtenues
par AFM sont représentées sur la figure [4.10] Dans les trois cas nous observons une rugosité de
surface assimilable & des nanostructures.

Dans le cas r = 0.5 (figure [4.10] (a)), les nanostructures ont une hauteur de l'ordre de
0.5nm et des dimensions selon [1120] et [0001] d’une vingtaine de nm. Le méme résultat est

obtenu pour un rapport de r = 0.9, excepté le fait que les nanostructures semblent s’allonger
dans la direction [1120] (figure (b)). En conditions riche Ga (r = 1.2) (figure (c)), les
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nanostructures sont bien plus marquées, avec des hauteurs de 2nm, des largeurs d’environ 40nm
selon [0001] mais surtout des longueurs de 100nm selon [1120] qui leur conferent un aspect fi-
laire. Cette nette anisotropie de forme n’est pas sans rappeler la morphologie de surface d’aspect
tuiles imbriquées des couches épaisses de GaN réalisées en conditions riche Ga.

k_' " \ _.- : -
E ’/\ﬁu

0 10 20
X[nm]

I Il Il I Il
0 20 40 = 050 150 5‘0
X[nm] X[nm] X[nm]

0 2‘0
X[nm]

0. 50
X[nm]

Fig. 4.10: Images AFM d’un plan de 5MC de GaN déposées sur une couche
tampon d’AIN de 7T0nm en fonction de r, le rapport de flux Ga/N, avec (a)
r=0.5263 (image AFM en 5002500nm?), (b) r = 0.952°22 et (c) r = 1.25%564 (toutes
deuzx en lxlum?). Les trois images sont orientées de la méme maniére. Pour
chaque image, l’inset de gauche (droite) représente un profil pris selon [1120]
(10001] ).

4.7.2 Croissance réalisée sur des couches tampon d’AIN de 300nm

Dans cette partie, nous avons réalisé les mémes échantillons que précédemment mais sur
des couches tampon d’épaisseur supérieure a 300nm, ce qui correspond a 1’épaisseur critique
de relaxation de I’AIN, qui peut étre déterminée simplement in situ grace a 'apparition de la
reconstruction de surface (1x2) sur le diagramme RHEED de I'AIN (section [3.3.1.1] p[66)). Les
clichés RHEED et la relaxation Ac/c en fonction du nombre de MC déposé sont représentés sur
la figure

Dans ce cas de figure, en utilisant les mémes conditions de croissance que précédemment
et en ne faisant varier que ’épaisseur de la couche tampon d’AIN, le diagramme RHEED obtenu
apres un dépot de 5SMC de GaN présente des légers renflements pour r = 0.5 (figure (a))
tandis que pour r = 0.9 le caractere 3D du cliché RHEED est renforcé (figure [4.11] (b)). Dans
ces deux cas, il est difficile & nouveau d’affirmer qu’une transition 2D /3D a bien eu lieu. La nette
différence intervient lorsque r = 1.2 (figure (c)), ou nous observons alors sans ambiguité
une transition 2D /3D avec sur le diagramme RHEED, la présence de taches de diffraction et de
facettes. Ce cliché RHEED est caractéristique de celui obtenu en présence de boites quantiques.
Si I’on s’intéresse alors a la relaxation du parametre ¢ (figure (d)), nous observons que jus-
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Fig. 4.11: Clichés RHEED (pris selon l’azimut < 1120 >) pour un dépét de 5MC
de GaN effectué sur une couche tampon d’AIN de 300nm d’épaisseur en fonction
de r, le rapport des flur Ga/N, avec (a) r = 0.55%°24, (b) r = 0.95%% et (c)
r=1.25246 et (d) relaxzation du paramétre c (A(c)/c) obtenu par RHEED en
fonction du nombre de MC de GaN pour les mémes échantillons.

qu’a 2 — 3MC de dépot, la méme évolution de A(c)/c est obtenue et ce, quel que soit le rapport
r, ce qui contraste nettement avec les études menées sur le GaN plan a [Fou07].

La principale différence intervient pour la valeur de saturation de la relaxation. Pour r» < 1,
A(c)/c sature & 2.5%, alors que pour r = 1.2, A(c)/c sature a environ 3.5%. Ce résultat a été
observé expérimentalement et confirmé a plusieurs reprises. Contrairement aux faibles épaisseurs
de couche tampon d’AIN ou il est difficile selon 1’azimut < 1120 > de donner une valeur quanti-
tative fiable, pour des couches tampon d’épaisseur supérieure a 300nm, ces résultats sont sans
ambiguité. En effet, les diagrammes RHEED présentent alors moins de lignes et de facettes, ce
qui permet de visualiser plus proprement I’évolution de A(c)/c. Cette différence d’évolution du
parametre c est comprise entre 2.5 et 3.5% ce qui est cohérent avec le fait que la couche tampon
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d’AIN a commencé a relaxer.

L’observation de la surface par AFM vient renforcer 1’idée que 'obtention de nanostruc-
tures de GaN plan m est favorisée en riche Ga. En effet, les figures (a) et (b) (avec r < 1)
témoignent d’une rugosité de surface avec des ilots de 40nm de diametre et de 1nm de haut,
tandis que la figure (c) présente des ilots plus symétriques avec des diametres de 40nm et
des hauteurs de plus de 2nm. A noter que nous obtenons également dans ce dernier cas, mais
en moindre proportion, des nanostructures allongées dans la direction [1120] semblables & celles
obtenues pour r = 1.2 et e = 70nm (figure [4.10] (c)). Deux observations peuvent étre tirées de

A\

0 50 0 50 5 . 0 20 40 020 40
X[nm] X[nm] - X[nm] X[nm] & 1 X[nm] X[nm]

Fig. 4.12: Images AFM (en 1xlpym?) d’un plan de 5MC de GaN déposées sur une
couche tampon d’AIN de 300nm en fonction de r, le rapport de flur Ga/N, avec
(a) r=0.55%2 | (b) r =0.95223 et (c) r = 1.252486,

ces résultats. La premiere est que la formation de nanostructures de GalN semble étre favorisée
en conditions riche Ga : seule une faible rugosité de surface est observée en conditions riche
N. La seconde réside dans le fait qu'une nette différence de morphologie est obtenue pour les
nanostructures de GaN plan m, selon qu’elles sont réalisées sur une couche tampon d’AIN de
e = 70nm (AIN pseudomorphe au SiC) ol nous obtenons des nanostructures de GaN assimi-
lables & des fils, ou sur une couche tampon de e = 300nm (AIN partiellement relaxé) ot nous
obtenons des nanostructures de GaN plus symétriques identifiées comme des boites.

4.7.3 Etude optique

Les échantillons réalisés précédemment en fonction de r, le rapport de flux Ga/N, et de
I’épaisseur de la couche tampon e, ont ensuite été étudiés simultanément par photoluminescence
a basse température (4K) afin de comparer I'influence de ces deux parametres sur les propriétés
optiques des plans de GaN réalisés. Il s’agit ici de déterminer quelles conditions de croissance
engendrent les nanostructures présentant la plus grande intensité d’émission.

Sur la figure [f.13] est représentée I'intensité d’émission du plan de GaN pour une excitation
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Fig. 4.13: Spectres de photoluminescence a basse température de plans de 5MC' de
GaN (1100) réalisés sur (a) 7T0nm d’AIN et (b) 300nm d’AIN avec différents
rapports de flur Ga/N, r =0.5, 0.9 et 1.2.

de ImW et une intégration sur une seconde. La figure (a) représente 1’émission des plans
de GaN réalisés sur une couche tampon d’AIN avec e = 70nm et la figure [4.13] (b) celle des
plans de GaN avec e = 300nm. Pour les deux épaisseurs e, les positions des pics d’émission
sont au-dessus du gap du GaN massif comme attendu pour des nanostructures non-polaires. Ce
qui frappe avant tout, est la différence d’intensité d’émission des différents plans en fonction
de e et r. Alors qu'avec e = 70nm nous obtenons des intensités comparables pour r = 0.9 ou
r = 1.2, 'intensité est 7 fois plus faible pour I’échantillon réalisé avec r = 0.5. Avec e = 300nm,
Pintensité d’émission est 20 fois supérieure en conditions riche Ga (r = 1.2) a celle obtenue
en conditions riche N (r < 1). Dans ce cas, aucune différence n’est observée pour r = 0.9 et
r = 0.5. Ce moins bon rendement peut s’interpréter par une quantité de défauts non radiatifs
plus importante dans les échantillons réalisés en conditions tres riche N.

4.8 Conclusion

Nous avons étudié la croissance de couches 2D de GalN plan m. De méme que
pour ’AIN (1100), les conditions riche N entrainent la rugosification progressive de
la surface de ces couches tandis que les conditions de croissance riche métal abou-
tissent a des surfaces que nous considérons comme 2D. En effet, loin de présenter
une surface parfaitement lisse, les couches épaisses de GalN plan m affichent des
morphologies anisotropes semblables a des tuiles imbriquées. Alors que la morpho-
logie de nos couches épaisses d’AIN plan m est comparable a celle de I’AIN plan a,
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4.8 Conclusion

la morphologie des couches de GalN plan m est totalement différente de celle des
couches de GaN plan a, les différences de parameétre de maille GalN/SiC étant les
mémes. A ce niveau, cette différence est attribuée a 1’influence prépondérante d’une
diffusion de surface anisotrope du Ga selon la direction [1120]. De méme que pour le
GaN plan ¢, nous avons démontré ’existence d’un régime auto-régulé (2 + 0.3)MC
de Ga en statique et en croissance de GalN plan m en conditions riche Ga et avons
finalement établi le diagramme de couverture du Ga sur GalN plan m. Ces résultats
ont permis de mettre en évidence que ce régime était déplacé vers les flux de Ga
plus élevés en présence d’azote, impliquant des conditions de croissance plus riche
Ga que dans le cas du GalN plan c. Les études par XRD ont montré que la relaxation
des couches épaisses de GaN était limitée selon [1120] et semblait étre favorisée selon
[0001]. Contrairement aux couches d’AlIN, la forme des taches n’est pas dominée par
la présence de mosaicité mais par celle d’une longueur de cohérence, et ce selon les
deux directions [0001] et [1120].

Nous nous sommes ensuite intéressés aux hétérostructures de GaN/AIN plan
m. Le GaN (1100) se démarque du GaN (0001) et du GaN (1120) car nous obte-
nons des couches 2D de GaN (GaN/SiC) et des nanostructures, donc du GaN 3D
(GalN/AIN/SiC), en utilisant les mémes conditions de croissance riche Ga.

D’autres faits marquants sont a dégager de cette étude.

— En conditions riche N, une rugosité de surface consituée d’ilots de petite
taille a été constatée lors de dépots de 5SMC de GalN. Mais comment évolue-
t-elle en fonction de la quantité de GalN déposée ? Ceci nous permettrait de
conclure quant a la nature des ilots, boites sur une couche de mouillage ou
ilots de croissance présents en surface de puits rugueux ? De plus, lorsque
e = 300nm, l’intensité d’émission des plans de GalN réalisés en riche N est
négligeable comparée a ceux réalisés sur e = 70nm.

— En conditions riche Ga, nous avons observé une nette différence de morpho-
logie entre des plans de nanostructures de GalN réalisés sur des épaisseurs
d’AIN de 70nm, qui présentent une élongation selon [1120] (fils), ou de 300nm,
qui présentent une forme plus symétrique (boites). A quoi sont dues ces
différences de morphologies 7 Comment évoluent-elles en fonction de la quan-
tité de GaN déposée ? Nous y reviendrons au chapitre [6
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Chapitre 5

Croissance de puits de GaN plan m
sur AIN
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5.1 Introduction

Nous allons dans un premier temps étudier plus en détail la croissance de GaN
en conditions riche N en faisant seulement varier la quantité de GaN déposée. De
par les résultats obtenus sur ’intensité d’émission lumineuse de ces plans de GalN,
nous allons borner 1’étude & des plans de GalN réalisés sur des couches tampon
d’AIN d’épaisseur e = 70nm. Tous les plans de GaN ici étudiés sont réalisés avec des
rapports de flux Ga/N (r) de 0.5, mais toutes les couches d’AIN (couches tampon
et espaceurs) ont été réalisées avec des rapports de flux Al/N de 1.27).

5.2 Etude par RHEED

Afin de vérifier que la croissance de GaN en conditions riche N ne donne pas lieu a la
formation de boites quantiques, une série d’échantillons a été réalisée a une température de
substrat de 730°C en déposant une quantité de GaN variant entre 3 et 75MC (avec un rapport
Ga/N r d’environ 0.5) sur une couche tampon d’AIN d’environ 70nm. Ce plan de GaN est
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laissé sous vide pendant 1 minute puis est recouvert par un espaceur d’AIN d’environ 25nm. Un
second plan est ensuite réalisé en surface dans les mémes conditions que le premier plan de GaN.
Nous ne nous intéressons ici qu’a I’évolution de la morphologie des plans de GaN en fonction
de la quantité déposée. Dans le but d’observer une rugosification significative des diagrammes
RHEED des plans de GaN, voire méme une transition 2D/3D, nous nous sommes concentrés
sur lazimut lisse < 1120 >.

La figure nous montre le diagramme RHEED obtenu apres le premier plan de GaN
de 5MC (a), 10MC (b), 15MC (c) et 30MC (d), ainsi qu’apres le second plan pour les mémes

dépéts (e), (), (g) et (h).

Fig. 5.1: Images RHEED prises selon l’azimut < 1120 > aprés dépét de GaN en
conditions riche N sur une couche tampon d’AIN de 7T0nm pour le plan enterré et
des quantités de dépét de GaN de (a) 5MC%3, (b) 10MC5*, (¢) 15MC5%6M! et
(d) 30MC°?°™, et pour le plan en surface (e), (f), (g) et (h) pour les mémes
dépots .

Les clichés RHEED, obtenus apres le premier plan de GaN, présentent des tiges de dif-
fraction rapprochées et des facettes sont visibles pour tous les dépots. Une légere rugosité est
observée a partir de 15MC (figure (¢)). Nous pouvons considérer que ce diagramme RHEED
est pseudo-2D.

128



5.2 Etude par RHEED

Concernant le plan en surface (figure (e) (f) (g) et (h)), pour 5MC, les facettes se
renforcent au détriment des tiges de diffraction. Pour des dépots supérieurs, nous obtenons des
clichés RHEED a nouveau pseudo-2D avec des renflements. Il est possible a partir des films
réalisés pendant le dépot de GaN de déterminer une relaxation du parametre de maille dans le
plan, mais la présence de facettes et de tiges rapprochées viennent perturber le signal. Nous nous
sommes donc intéressés a 1’échantillon présentant le premier plan en surface dénué de facettes
selon 'azimut < 1120 >, & savoir le dépot de 10MC, et en avons tiré ’évolution de Ac/c. Nous
avons également étudié I'évolution de Aa,,54/a,13, pour un dépot de 5SMC en nous plagant sur
Pazimut < 0001 >.

2-5 1 v 1 v %
L0 D m@ o &5
2.0} Dﬁ%% %%%Dmguu%%
A
15} o 1 Fig. 5.2: Relaxation
= DD des paramétres de
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Selon les courbes de la figure la relaxation du parametre de maille a3, est seulement
de 0.6% mais est treés progressive et s’arréte avec la quantité déposée. En ce qui concerne c,
la relaxation intervient apres 2-3MC de dépot et est tres brusque. Elle sature immédiatement
& une valeur de 2% puis n’évolue plus, méme pour des dépots plus importants. Il est toutefois
difficile de conclure quant au mode de croissance du GaN dans ces conditions de croissance.
Les diagrammes RHEED sont quasi-2D et la rugosification de la couche est tres lente. Si nous
obtenons bel et bien des nanostructures en conditions riche N, une évolution significative de leur
taille en fonction de la quantité de GaN déposée doit étre observée et la rugosification doit étre
plus marquée. Nous avons donc étudié la morphologie des couches de GaN d’épaisseur variant
entre SMC et 75MC déposées sur des couches tampon d’AIN d’environ 70nm.
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5.3 Etude par AFM

Les images AFM obtenues sur ces échantillons sont visibles sur la figure [5.3] Pour chaque
image, le profil d’une éventuelle nanostructure est pris selon la direction [1120] (profil de gauche)
et selon [0001] (profil de droite).

Jusqu’a des épaisseurs de GaN de 10MC, on observe des ilots alignés selon [1120] d’environ
20nm de diametre et 0.5nm de haut. A partir de 10MC, on distingue de plus la présence de
bandes qui présentent un coté lisse et un coté rugueux constitué d’ilots (figure (b), (c) et (d)).
Pour des épaisseurs de 75MC, la morphologie du GaN est modifiée et des rectangles imbriqués
de longueur 50nm, de largeur 100nm et de hauteur 4nm sont présents. On rejoint alors la
morphologie des couches épaisses de GaN plan m réalisées en conditions riche N. Les ilots
ne sont alors plus visibles. Malgré le changement de morphologie, la rugosité de surface reste
constante & environ 1nm pour des quantités de GaN allant de 5 & 30MC.

Une statistique sur la taille de ces ilots en fonction de la quantité de GaN déposée (pour
5MC, 10MC et 15MC) est représentée sur la figure Les longueur, largeur et hauteur sont
mesurées respectivement selon la direction [1120], [0001] et [1100]. La hauteur peut étre mesurée
de deux manieres selon que I’on s’intéresse au profil pris suivant [1120] ou [0001]. Les ilots étant
a “flanc de colline”, il nous a donc semblé plus judicieux de mesurer la hauteur des 1lots a partir
des profils pris selon [1120]. Nous avons également reporté les résultats obtenus sur des plans de
GaN réalisés en conditions riche Ga (r = 1.2) afin de montrer la différence de taille obtenue selon
les conditions de croissance. Ces résultats, en conditions riche Ga, seront justifiés et présentés
au chapitre

La longueur de ces 1lots reste la méme pour des quantités de GaN allant de 5 a 15MC et est
en moyenne de 22nm. En ce qui concerne la hauteur des ilots, celle-ci n’est que de 0.5nm (soit
environ 2MC) pour 5 et 10MC de dépot. Elle augmente légerement a 1.2nm pour des dépots
de GaN de 15MC, la hauteur de ces ilots est donc quasi constante. La largeur, quant a elle,
augmente faiblement de 15nm pour 5MC, a 18nm pour 15MC et peut étre également considérée
comme constante. Ainsi, en conditions riche N, la taille des ilots reste inchangée. Or, lorsque des
boites quantiques sont obtenues [Gog03} [Fou05], une évolution significative de leur taille en fonc-
tion de la quantité de GalN déposée est visible. C’est ce qui est notamment avéré en conditions
riche Ga pour le plan m (figure . Ces résultats sont donc cohérents avec I'obtention d’ilots
de croissance (resp. de boites quantiques) lorsque la croissance d’hétérostructures de GaN/AIN
plan m est réalisée en conditions riche N (resp. riche Ga).

Pour finir, nous nous sommes également intéressés a I’évolution de la largeur des bandes
de GaN que nous avons comparée a 1’évolution de la largeur des ilots et ce, en fonction de la
quantité déposée (figure (d)). Pour des dépdts allant jusqu’a 30MC de GaN, la largeur des
bandes augmente de 45nm pour 5MC de GaN a 90nm pour 30MC. Elle sature ensuite a cette
valeur et n’augmente plus pour des dépots supérieurs. La largeur constante des ilots de GaN par
rapport a 'augmentation de la largeur des bandes de GaN, et leur hauteur constante jusqu’a
des dépdts de plus de 10MC tendent a indiquer qu’il s’agit d’un front de croissance rugueux en
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Fig. 5.3: Images AFM de dépéts de GaN, effectués en conditions riche N sur des
couches tampon d’AIN de 70nm, de (a) 5MC5%6% (b) 10MC?™, (c) 15MC5?6!1!
(d) 30MC5%™ et (e) T5SMC%™. Les valeurs de rugosité RMS obtenues sur ces

images sont données en (f).
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Fig. 5.4: Evolution de la longueur (a), de la hauteur (b) et de la largeur (c) des
ilots de GaN en fonction du rapport r et comparaison de l’évolution des largeurs
des ilots et des bandes (d) de GaN en fonction de la quantité déposée en
conditions riche N sur une couche d’AIN de 7T0nm. Pour chaque grandeur, une
ligne correspondant a la valeur moyenne est tracée, ce qui permet de constater que
ces grandeurs sont quasi-constantes lorsque r = 0.5 contrairement au cas r = 1.2.
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5.4 Etude par TEM

conditions riche N. Signalons que ce type de morphologie est quelque peu similaire a ce qui a déja
été observé pour des couches de GaN plan a de 100 et 150nm d’épaisseur réalisées par MOCVD
sur des substrats de SiC (1120) [Cra04], ou des lignes de GaN présentant une asymétrie de forme
avec un flanc vertical (—c) et un flanc incliné (+c¢) sont observés. De plus, la présence d’ilots de
croissance a déja été observée apres la croissance de GaN plan a en conditions riche N [Fou07al.
Ceux-ci ne sont présents également que sur un “flanc de colline”. Leur taille n’augmente pas en
fonction de la quantité de GaN et, d’apres les résultats obtenus par TEM, sont absents apres
encapsulation par de ’AIN.

5.4 Etude par TEM

Des études par TEM en axe de zone [1120] et [0001] ont été réalisées afin de déterminer
la présence d’'une éventuelle couche de mouillage surmontée d’ilots. Un superréseau (SR) de
9 plans de GaN52614 Q’épaisseur 2, 3, 5MC, 8MC, 10MC, 17MC, 13MC, 5MC, 5MC (plan en
surface) et un SR de 6 plans de GaN“2612 de dpm d’épaisseur ont été réalisés en conditions riche
N (r = 0.5). Tous les plans sont séparés par des espaceurs d’AIN de 22nm d’épaisseur.

Les résultats obtenus par TEM sur ces échantillons sont représentés sur les figures [5.5)
(axe de zone [1120]) et (axe de zone [0001]). La figure (a) et (b), permet de vérifier que
les ondulations des espaceurs d’AIN selon [0001] sont de 30nm (section [3.3.2)), tandis que leurs
épaisseurs sont d’environ 20nm, conformément a ce qui est attendu. Cette figure met également
en avant l'existence d’une corrélation manifeste entre les ondulations de deux couches successives
d’AIN.

Fig. 5.5: Images TEM selon ’aze de zone [1120] d’un SR de 9 plans de GaN/AIN
réalisés en conditions riche N°201%, Ces deux images sont prises & deux endroits
différents de U’échantillon.
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Fig. 5.6: Image TEM d’un SR de plans de GaN (4nm>*'2 nominale) réalisés en
conditions riche N prises selon l’axe de zone [0001].
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5.5 Etude optique

Sur la figure[5.5], deux plans de GaN d’environ 2.6nm (10MC) et 4.2nm (17MC) de hauteur
sont visibles en (a), tandis qu’en (b) nous pouvons observer un plan d’environ 1.3nm (5MC)
d’épaisseur. Ces plans épousent et reproduisent parfaitement les ondulations de la couche d’AIN.
Pour ces épaisseurs de GaN déposées, aucune couche de mouillage et aucun ilot ne sont présents,
et ce méme pour le plan de GaN d’épaisseur 1.3nm (soit environ 5MC (figure (b))) pour
laquelle des boites quantiques peuvent étre attendues.

Si nous nous penchons sur la morphologie du GaN selon 'axe de zone [0001] (figure ,
nous pouvons distinguer des puits de GaN parfaitement lisses de 3.2nm de haut, ce qui va de
pair avec une croissance 2D de la couche de GaN en conditions riche N. Une nouvelle fois, nous
n’observons aucune couche de mouillage et aucun ilot de croissance. L’absence de ces ilots peut
s’expliquer par le fait que nous observons ici des plans encapsulés par AIN. Il est possible que
ceux-ci soient instables en présence d’AIN et que la matiere se redistribue lors de I’encapsulation.
Cette hypothese a été formulée dans le cas des ilots de croissance de GaN plan a obtenus lors
de la croissance en conditions riche N. Ils sont en effet observés en surface par AFM, mais leur
présence en surface des plans de GaN encapsulés n’a pas pu étre mise en évidence par des études
TEM [FouOT7b].

Les études par TEM permettent également de caractériser structuralement les plans de
GaN obtenus. Le résultat le plus évident concerne la densité de fautes d’empilement présentes
dans les couches de GaN/AIN lorsque les plans de GaN sont réalisés en conditions riche N.
Une petite partie de ces défauts est indiquée par des fleches blanches sur la figure [5.5l Nous
trouvons une densité de fautes d’empilement de I'ordre de 1 & 2 10%¢m ™! tandis que d’autres
groupes ont reporté que la densité de fautes d’empilement dans les couches de GaN plan m était
d’environ 10°em~! [Liu04, Hir07]. La densité de fautes d’empilement dans ces échantillons est
donc plus élevée, d’'un ordre de grandeur comparé & celle des couches d’AIN plan m qui est de
10°cm ! (section . Ce résultat est en accord avec une augmentation du nombre de défauts
dans les couches de GaN plan m lorsque celles-ci sont réalisées en conditions riche N. Ceci peut
expliquer en partie la différence d’intensité d’émission observée précédemment par les études
optiques menées sur des plans de GaN réalisés en conditions riche N ou riche Ga (section.
A ce stade, nous pouvons donc conclure que la croissance de GaN en conditions riche N sur AIN
permet 'obtention de puits quantiques de GaN plan m.

5.5 Etude optique

Les propriétés optiques de ces puits quantiques de GaN (échantillons caractérisés par
RHEED et AFM) ont été étudiées a basse température et sont représentées sur la figure
Les pics d’émission ont été normalisés a leur valeur d’intensité maximale. Cette normalisation
est justifiée par le fait que :

— Les échantillons n’ont pas été nécessairement étudiés simultanément (réglages du banc

optique différents, temps d’intégration différents, puissances d’excitation différentes).
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— Ce qui nous intéresse avant tout est la position du pic d’émission et non son intensité
maximale.

— Avec les mémes conditions d’étude, les échantillons ne présentent pas tous la méme
intensité d’émission (probable présence d’inhomogénéités dans les échantillons. .. ).

Il apparait que les pics d’émission du GaN sont au-dessus du gap du GaN pour des dépots allant
jusqu’a 75MC de GaN en accord avec un effet de confinement et une forte réduction du champ
électrique interne. Un affinement des spectres ainsi qu’un décalage vers les basses énergies lorsque
la quantité de GaN déposée augmente peuvent également étre observés. En effet, les largeurs
a mi-hauteur passent d’environ 400meV pour 5MC, a 200meV pour un dépot de 75MC. Ceci
s’explique par le fait que plus le confinement est grand, plus les variations relatives d’énergie
dues aux fluctuations d’épaisseur sont importantes. Le fait que les maxima des pics se déplacent
vers le gap du GalN a mesure que la quantité de GaN augmente est en adéquation avec une
augmentation de la taille du puits et une diminution du confinement.

1.0

0.8
o
‘3 Fig. 5.7: Spectres de
= 0.6 photoluminence a 4K
£ des échantillons
é 04 réalisés en conditions
—_ riche N sur des
_a couches tampon d’AIN

avec ¢ = T0nm. FEtude
menée par J. Renard.

3G

G;Ip GaN
massif 3.6

Energie [eV]

Un point important réside dans le fait que ’on pourrait s’attendre a la présence d’un second
pic di aux ilots de croissance accolés aux bandes de GaN et dont la position ne changerait pas
en fonction de la quantité de GaN déposée, tout du moins pour des épaisseurs inférieures ou
égales a 15MC ou ces ilots sont encore observés. Or aucun pic secondaire n’a pu étre observé
lors de cette étude, ce qui confirme leur statut d’ilots de croissance, décorant les bandes 2D de
GaN et disparaissant a ’encapsulation.
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5.6 Conclusion

Nous nous sommes intéressés a la croissance de GalN en conditions riche N
sur des couches d’AIN de faible épaisseur. La relaxation du GalN est observée et
est d’autant plus nette que I’épaisseur de la couche tampon d’AlIN est grande. Pour
des plans de GalN d’épaisseur inférieure & 10MC, nous obtenons des diagrammes
RHEED quasi-2D. Si les épaisseurs sont supérieures, une lente rugosification est
observée au RHEED selon ’azimut < 1120 >. Par AFM, nous observons des bandes
avec un flanc lisse et un c6té rugueux constitué d’ilots. L’observation par TEM de
plans de GalN réalisés en conditions riche N a démontré la présence de puits de
GaN parfaitement 2D selon ’axe de zone [0001]. Selon I’axe de zone [1120], les plans
de GalN reproduisent les ondulations des couches d’AIN et présentent des densités
de fautes d’empilement de ’ordre de 2 10°¢m~!. Ainsi, la croissance de GaN en
conditions riche N n’aboutit pas a une relaxation de type SK et ne permet pas la
formation de boites quantiques. La position des pics de luminescence de ces plans
est cohérente avec les quantités de GalN déposées. Par la suite, nous allons nous
focaliser sur la croissance en conditions riche Ga de nanostructures de GaN plan
m.
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6.1 Introduction

Nous avons étudié précédemment I’influence du rapport r des flux Ga/N et de
I’épaisseur e de la couche tampon d’AIN sur la morphologie des nanostructures de
GaN plan m et sur leurs propriétés optiques. La croissance de GalN en conditions
riche N permet de réaliser des puits de GalN plan m tandis que la croissance en
conditions riche Ga donne lieu a la formation de nanostructures. Nous avons alors
mis en avant ’influence de I’épaisseur de la couche tampon d’AIN sur la morphologie
des nanostructures de GalN obtenues. Pour de faibles épaisseurs d’AIN et des dépots
de GaN de 5MC, des fils de GaN ont été observés, tandis que pour des couches
tampon d’épaisseur supérieure a 300nm, des nanostructures plus symétriques et
circulaires, qui présentent davantage la forme de boites quantiques, ont été mises en
évidence. Nous pouvons donc légitimement nous interroger sur les points suivants :

— Quelle est I’influence exacte de e sur la formation de fils ou de boites quan-

tiques de GaN ?

— Est-ce I’état de relaxation de la couche tampon d’AIN qui influence cette

différence de morphologie 7

— Comment évoluent la morphologie de ces fils et de ces boites en fonction de

la quantité de GalN déposée ?

— D’autres parameétres peuvent-ils jouer un role dans la formation de fils ou

de boites ?

— Quel est la différence d’état de relaxation entre ces deux types de nanostruc-

tures ?

— Ces nanostructures présentent-elles une réduction du champ électrique in-

terne ?
Pour répondre a ces questions, nous allons nous intéresser a 1’évolution, par AFM,
de la forme des nanostructures de GalN plan m en fonction de e et de la quantité de
GaN déposée. Sauf cas contraire le rapport r des flux Ga/N, sera fixé a 1.2 tandis
que la rapport des flux Al/N sera fixé & 1.27 (pour les couches tampon et les espa-
ceurs d’AIN). Des études TEM, MEB et AFM super-pointe permettront également
d’étudier plus en détail la morphologie des fils et des boites. Nous étudierons ensuite
I’influence de la température du substrat et du rapport r (avec r >> 1) sur la crois-
sance de nanostructures de GalN plan m. Une étude par XRD en incidence rasante
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couplée a une étude TEM permettra de déterminer et d’expliquer la différence de
relaxation entre ces fils et ces boites. Pour finir, des études optiques compareront
I’émission des fils a celle des boites.

6.2 Influence de la relaxation de la couche tampon d’AIN

Les échantillons sont réalisés de la maniere suivante : une couche tampon d’AIN d’épaisseur
e est épitaxiée sur un substrat de 6H-SiC plan m. Un dépot de GaN est ensuite effectué. Il est
laissé une minute sous vide pour murissement puis est recouvert par un espaceur d’AIN de 25nm.
Pour finir, un plan de GaN est réalisé en surface selon le méme procédé que le plan enterré. Dans
cette premiere étude, la quantité de GaN déposée est fixée a 3MC alors que I’épaisseur de la
couche tampon varie entre 70 et 500nm.

6.2.1 Etude par RHEED

Comme nous 'avons justifié précédemment, pour observer la transition 2D/3D sur les
diagrammes RHEED du GaN, nous nous placons selon I'azimut < 1120 >. Pour des épaisseurs
d’AIN inférieures a 300nm, correspondant a un AIN pseudomorphe au SiC, aucune transition
2D/3D n’est observée. Un diagramme RHEED quasi-2D constitué de tiges de diffraction inter-
rompues selon la direction [1100] est observé (Figure[6.1](a)). Nous pouvons également distinguer
des tiges supplémentaires ayant une composante selon [0001] qui sont vraisemblablement dues
a la présence de facettes. Deux carrés blancs dénommés A et B délimitent deux associations
différentes de tige+facette qui, pour une meilleure visualisation, sont également schématisées en
blanc a gauche de ces carrés. Pour des épaisseurs de couche tampon supérieures a 300nm, qui
correspondent & un début de relaxation de la couche tampon d’AIN, une transition 2D /3D est
clairement visible et un diagramme RHEED composé de taches de diffraction est observé (figure
(b)). Les deux mémes types de facettes sont également observées dans ce cas. La présence
de la facette B n’est pas flagrante pour des faibles dépots de GaN (3MC) mais est évidente pour
des dépots de 5MC (figure (a) pour e = 70nm et (b) pour e = 300nm). Les angles de ces
deux types de facettes avec les tiges principales sont différents, ce qui révele leur asymétrie. Nous
détaillerons ce point dans la section

Selon azimut < 0001 >, il est difficile d’observer in situ une transition 2D/3D. Les
renflements des tiges des diagrammes RHEED sont observés lors de la croissance de la couche
tampon d’AIN (section , avant méme 'apparition de fils ou de boites. Toutefois, ceux-ci
sont nettement plus visibles lorsque 1’épaisseur de la couche tampon est supérieure a 300nm
(figure (d)).

De par I'anisotropie de contrainte que subit I’AIN et donc le GaN dans le plan, on s’attend a
une relaxation différente des deux parametres de maille du GaN. Afin de vérifier cette hypothese,
I’évolution de la relaxation des nanostructures de GaN a été étudiée par RHEED selon les deux
azimuts pour un dépot de 5MC de GaN sur 300nm d’AIN 52493 (figure|6.2)). Pour ¢, la transition
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Fig. 6.1: Clichés RHEED de nanostructures de GaN plan m pour un dépdét de
3MC de GaN sur des épaisseurs d’AIN de (a) T0nm>?*® (b) 300nm ' tous deux
pris selon Uazimut < 1120 >, et (¢) 70nm et (d) 300nm tous deux pris selon
Vazimut < 0001 >.
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se produit apreés un dépot de 2MC de GaN et la relaxation atteint une valeur de 3% apres
seulement 3MC (figure puis reste constante jusqu'a 5MC. Au-dela de cette valeur, nous
observons une légere décroissance qui correspond a l’arrét sous vide et a I’apparition de facettes
qui peuvent venir perturber la mesure. En ce qui concerne a,;5,, une relaxation de 1% est
observée (ﬁgure. Cette valeur est atteinte lentement et sature apres seulement 3MC de dépot.
Cette faible valeur explique pourquoi il est tres difficile de distinguer une relaxation selon I'azimut
< 0001 > meéme si 'on observe alors un RHEED légérement plus rugueux qu’auparavant.
Nous pouvons conclure que la relaxation du GaN est anisotrope et que la relaxation
du parametre ¢ du GaN est favorisée par rapport au parametre a,,3,. La comparaison de la
relaxation du GaN selon ces deux directions sera détaillée par la suite dans la section

RILE arrét de
0 R Eno . croissance
0 2 4 6
GaN [MC]

Fig. 6.2: FEvolution de A(c)/c (carrés) et de A(a)/a lors d’un dépét de 5MC de
GaN sur une couche tampon d’AIN de 300nm d’épaisseur?403,

6.2.2 Etude par AFM

La figure présente les résultats obtenus par AFM sur les plans de surface de 3MC de
GaN déposées sur différentes épaisseurs de couche tampon d’AIN. Le premier point important
réside dans l'alignement de ces nanostructures selon la direction [1120]. Le méme phénomeéne
d’alignement mais selon [1100] a été observé pour les boites de GaN plan a [Fou05| et a été
attribué & la morphologie de la couche tampon d’AIN sous-jacente. Nous pouvons émettre la
méme hypothese concernant I’alignement de nos nanostructures.

Pour de faibles épaisseurs de couche tampon d’AIN, inférieures a 300nm, des nanostruc-
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tures de GaN allongés dans la direction [1120] sont obtenues (ﬁgure (a) et (b)). Elles peuvent
étre assimilées a des fils de GaN. Leur longueur L (selon la direction [1120]), leur largeur 1 (selon
la direction [0001]) et leur hauteur h (prise & la hauteur maximale du profil réalisé selon la
direction [1120]) sont trouvées égales respectivement & 100nm, 20nm et 1.5nm. Il est & noter
que ces nanostructures sont également asymétriques selon [1120]. Vue de haut, elles présentent
une forme de fleche avec une partie arrondie et une extrémité effilée. Les profils de 100nm pris
selon la direction [1120] montrent la forme asymétrique de ces fils, semblables & des triangles
rectangles. Les dimensions des profils ne sont pas a 1’échelle et ces fils sont en réalité tres apla-
tis avec un rapport d’aspect h/L de 0.015. D’apres les clichés RHEED obtenus qui présentent
des facettes asymétriques, il est fort probable que les nanostructures présentent également une
asymétrie de forme selon c. Ceci sera étudié par TEM et par RHEED ultérieurement, section

Si le plan de GaN est réalisé sur des épaisseurs de couche tampon supérieures a 300nm
(figure (c) et (d)), les nanostructures de GaN obtenues ont une forme plus symétrique avec
une longueur et une largeur de 30nm et une hauteur de 2nm, donc un rapport d’aspect (h/L
et h/1) de 0.07, dont la forme est ainsi semblable a celle de boites quantiques . L’influence de
Pépaisseur de la couche tampon d’AIN (donc de sa relaxation) sur la morphologie des nano-
structures plan m a base de GaN est mise en évidence. Il est important de souligner que ce
type de résultats n’a, a notre connaissance, jamais été observé dans les nitrures mais a déja
été étudié pour d’autres matériaux. Des fils quantiques ou des boites d’'InAs et de GaAs sur
InP(001) [Rob98, (Gar01] ont déja été obtenus suivant la contrainte appliquée. Les auteurs de la
référence |Gon0Oa] ont mis en évidence 'influence de la couche tampon sur la morphologie des
nanostructures d’InAs obtenues : en fonction des conditions de croissance de la couche tampon,
des boites ou des fils sont observés. Omi et Ogino [Omi98| ont étudié la forme d’ilots de Ge sur
des substrats de Si a fort indice, les nanostructures de Ge ont la forme de boites quantiques sur
des substrats de Si (331) et celle de fils sur des substrats de Si (113). Dans notre cas, il est clair
que suivant ’épaisseur de la couche tampon d’AIN e, nous pouvons obtenir soit des fils soit des
boites de GaN. Par la suite, nous discuterons plus en détail de I'influence de la couche tampon
sur la forme des nanostructures de GaN plan m.

6.3 Influence de la quantité de GalN

6.3.1 Etude par RHEED

Afin de déterminer 'influence de la quantité de GaN déposée sur la forme des boites, le
méme type d’échantillon que précédemment est réalisé avec une couche tampon de 300nm et
des quantités de GaN allant de 5 a 20MC.

Les clichés RHEED de la figure montrent les résultats obtenus pour ces dépots de
GaN selon les deux azimuts. Les figures (a) et (f) correspondent a un diagramme RHEED
de fils de GaN obtenus aprées un dépot de 5MC de GaN sur une couche tampon d’AIN de
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A

0 50 100
X[nm]

Fig. 6.3: Images AFM en lzlum? d’un plan de nanostructures de GaN plan m
aprés dépét de 3SMC sur des épaisseurs d’AIN de (a) T0nm %78 (b) 150nm>%47, (c)
300nmS2480 et (d) 500nm 2477, Seuls les profils pris selon [1120] sont ici représentés.
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70nm et servent de témoin dans ’observation de ’évolution des clichés RHEED des boites de
GaN. Selon I'azimut < 1120 >, tandis que pour de faibles épaisseurs de GaN (inférieures a
10MC), les taches de diffraction sont prédominantes (figure (b)), pour des épaisseurs de
GaN égales ou supérieures, le diagramme RHEED redevient quasi-2D et des facettes marquées
apparaissent (ﬁgure (c), (d) et (e)). Nous pouvons donc supposer que le GaN déposé sur
une couche d’AIN plan m, relaxe la contrainte grace & une transition de type SK qui aboutit
a la formation de boites quantiques (figure (b)). Cette transition 2D/3D a lieu apreés un
dépot de GaN d’environ 2.5MC. En augmentant la quantité déposée, le diagramme RHEED
visible sur la figure (c), (d) et (e) se relisse. Il devient similaire & celui de la figure (a),
qui est caractéristique d’un diagramme RHEED obtenu en présence d’un plan de fils de GaN. A
partir de ces résultats obtenus in situ, nous pouvons supposer que les boites formées pour des
dépots inférieurs ou égaux a 5MC évoluent en fils pour des quantités déposées supérieures. Si le
dépot de GalN est supérieur a 20MC, nous obtenons un diagramme RHEED semblable a celui
observé pour des couches épaisses de GaN plan m (figure (e) et (g)) caractéristique de tuiles
imbriquées.

l—'<1-1op> (f)
<11-20>
| —

Fig. 6.4: Clichés RHEED de nanostructures de GaN pris selon l’azimut < 1120 >
et < 0001 > sur 70nm d’AIN pour un dépét de GaN de (a) et (f) 5MC? et sur
300nm d’AIN pour des dépéts de GaN de (b) et (g) 5MC°*%6 | (c) et (h)
10MCS?8L ) (d) et (i) 20MC?*82, (e) et (j) 40MCS?°7,

A partir des clichés RHEED obtenus selon I'azimut < 0001 >, il est impossible de
déterminer le type de nanostructures que nous avons alors, car les diagrammes RHEED pris
selon cet azimut évoluent tres peu avec la quantité de GaN déposée ou avec e (figure (f) (g)
(h) (i) et (j)). Nous ne pouvons toutefois pas le négliger car c’est a partir de I’observation selon
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cet azimut de la reconstruction de surface (1x2) lors de la croissance d’AIN plan m en conditions
riche Al, que nous savons que I’épaisseur critique de cette couche est atteinte et que des boites
de GaN peuvent étre obtenues.

6.3.2 Etude par AFM

Nous avons étudié ces échantillons par AFM afin de vérifier I’hypothese formulée sur la
transition boites-fils en fonction de la quantité de GaN déposée sur une couche tampon d’AIN
de 300nm. 11 est également important de vérifier que la morphologie des fils ne change pas
en fonction de I’épaisseur de GaN déposée sur des couches tampons d’AIN de 70 a 150nm
d’épaisseur.

Pour des épaisseurs de couche tampon inférieures a 300nm, la morphologie des nano-
structures n’évolue pas en fonction de la quantité de GaN déposée (figure [6.5{(a) et (b)). Nous
obtenons toujours des fils mais dont la longueur atteint pres de 300nm pour des dépdts de GaN
de 10MC contre 100nm pour des dépots de 3MC (figure (a) et (b)). Leur hauteur augmente
jusqu’a 3nm tandis que leur largeur est toujours d’environ 30nm.

Pour des épaisseurs de couche tampon d’AIN supérieures a 300nm, trois régimes de croissance
différents doivent étre distingués :

— Pour des dépots de GaN inférieurs ou égaux a 5SMC (figures (c) et (c)), des boites
sont obtenues. Elles présentent une forme symétrique, leur longueur et leur largeur
augmentent conjointement avec la quantité deposée. Pour 3MC, la longueur (largeur)
est de 25nm (25nm) pour une hauteur de 2nm, tandis que pour 5MC, la longueur
(largeur) peut atteindre la valeur de 40nm (40nm) et une hauteur de 3nm.

— Pour des dépots de 7 et 10MC (figure (d) et (e)), un mélange de boites et de fils est
alors obtenu avec des longueurs de 50nm pour les boites et 150nm a 200nm pour les
fils. Les largeurs et les hauteurs sont de 25 et 2.5nm dans les deux cas.

— Pour des quantités supérieures de l'ordre de 20MC (figure (f)), seuls des fils dont
la longueur est comprise entre 300 et 500nm pour une largeur de 40nm et une hauteur
de 3.5nm sont obtenus. On se rapproche alors de la morphologie de surface des couches
épaisses de GaN plan m comme constaté in situ par RHEED et ez situ par AFM.

Il est également intéressant de comparer la longueur des fils obtenus pour un méme dépot
de GaN de 10MC mais sur une couche tampon de 70nm (figure (a)) et 300nm (figure
(e)). Dans le premier cas, la longueur des fils est égale a 300nm tandis que dans le second cas
elle est de 'ordre de 150nm, ce qui met en évidence une nouvelle fois I'influence de la couche
d’AIN sur la morphologie des nanostructures de GaN plan m.

A partir de ces résultats, nous pouvons décrire la croissance de nanostructures de GaN plan m
réalisées en condition riche Ga (r = 1.2) de la maniére suivante :

— dépot cohérent jusqu’a une épaisseur d’environ 2, 5MC

— puis transition 2D /3D lorsque I’épaisseur critique est dépassée
Il existe alors deux sous-cas selon I’épaisseur e de la couche tampon d’AIN :
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Fig. 6.5: Images AFM en lzlum? de fils de GaN plan m pour un dépét de 10MC
sur des couches tampon d’AIN de (a) 70nm>%*8* (b) 150nm>?48> et images AFM en
1zlpum? de boites de GaN plan m obtenues sur des couches tampon d’AIN de
300nm et pour des quantités de GaN déposées de (c) 5MC°**36 (d) TMC5%67 (e)
10MCS?*8L et (f) 20MC5%'82, Seuls les profils pris selon [1120] sont ici représentés.
Sur les images (d) et (e), le profil de gauche correspond a une assemblée de boites
tandis que celui de droite correspond au profil d’un fil.
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6.4 Transition fils-boites

— Si e < 300nm, des fils quantiques sont obtenus, allongés dans la direction [1120].
— Sie>300nm :
— si la quantité de GaN déposée est inférieure ou égale a 5MC, des boites alignées selon
[1120] sont obtenues,
— si la quantité de GaN déposée est comprise entre 7 et 10MC, un mélange de fils et de
boites est observé.
— Au-dela de ces quantités déposées, (pour 20MC), seuls des fils sont obtenus. Compte-
tenu de I’épaisseur déposée, ce résultat est cohérent avec la morphologie en tuiles
imbriquées des couches épaisses de GaN plan m réalisées en conditions riche Ga.

6.4 Discussion sur les parametres commandant le passage fils-boites

La formation de fils quantiques a déja été observée pour différents types de matériaux et
a été expliquée au moyen de deux idées principales qui sont 'influence de la morphologie de la
couche tampon et la présence d’une anisotropie de contrainte dans le plan.

Le premier cas a été vérifié pour des fils d’InAs/InP, pour lesquels Gonzalez et al. |[Gon00b|
ont démontré 'influence de la morphologie de la couche tampon sur la formation des fils ou des
boites et ont supposé que la cinétique de diffusion de surface pouvait étre dominée par la morpho-
logie anisotrope de la couche tampon. De méme, Brault et al. [Bra9d8| ont étudié le role de la mor-
phologie de surface et des effets de ségrégation de différentes couches tampon (Ings3Gag.47As,
Ing 50Alg.48As et InP) sur les propriétés des nanostructures d’InAs sur InP. Plus récemment, il a
été montré par Sritirawisarn et al. [Sri07] que des boites ou des fils d’'InAs pouvaient étre obtenus
en fonction de la morphologie de surface de la couche tampon d’InGaAsP /InP(100). Dans notre
cas, nous avons vu par AFM (section p que les ondulations de surface de ’AIN étaient
présentes quelle que soit 1’épaisseur de la couche tampon, mis a part le fait que les ondulations
se renforcaient pour des couches de 300nm et 500nm d’épaisseur. Pour une méme morphologie
de couche tampon nous obtenons des fils ou des boites, ce qui prouve que ce parametre n’est pas
déterminant dans la formation préférentielle de I'une ou 'autre des nanostructures. Néanmoins,
les ondulations de I’AIN jouent certainement un role dans I'alignement des nanostructures selon
[1120], comme ce qui a été vu pour les boites de GaN plan a [FouO7a]. Nous pouvons évoquer
la largeur des ondulations de la surface d’AIN selon [0001] comme facteur limitant ’expansion
des nanostructures dans cette direction.

Dans d’autres matériaux comme le Ge sur Si (113) [Omi97, Sum02|, les silicates sur
Si (001) [Che01], I'InAs ou le GaAs et leurs alliages sur InP (001) [Rob98, [PG98|, la forma-
tion des fils a été expliquée par l’anisotropie de contrainte présente dans le plan de crois-
sance. La croissance se fait alors préférentiellement dans la direction présentant la différence
de parametre de maille la plus faible, impliquant la formation de fils le long de cette direc-
tion [Che01, [Ter93, |Pra04].

Dans notre cas, quelle est 'influence de la différence de parametre de maille GaN/AIN sur
la forme des nanostructures de GaN plan m ? A la section nous avons déterminé la re-
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laxation des couches épaisses d’AIN en fonction de leur épaisseur. Nous pouvons donc répondre
a cette question en calculant les différences de parametre de maille GaN/AIN & partir de la
formule suivante :

Qs — oy Aol 1
a/mes - mes (6 )
AIN AIN

avec & = ¢ ol 4,3, (noté a pour simplifier) et avec les exposants relax et mes qui correspondent

aux parametres relaxés et mesurés. Nous les comparerons aux différences de parametres de maille

4t 4 relax agi{zl\'lr’agellﬁm Aarceé?\?: :
des matériaux relaxés (GaN/AIN) (que nous noterons e = —Gall) et qui sont,
IR i

rappelons-le, de 2.45% selon [1120] et de 4.08% selon [0001], soit une différence de +1.65%
entre les deux directions. Les résultats sont représentés sur la figure Pour des épaisseurs
de couche tampon d’AIN inférieures a 300nm, une anisotropie de différence de parametre de

maille est présente dans le plan de croissance, avec des valeurs de 3.5% selon [1120] et 2.8%
selon [0001]1] soit une différence de —0.7%.
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Fig. 6.6: Evolution des différences de paramétre de maille entre le GaN massif et
A relazx
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les couches tampon d’AIN. L’évolution de —;i¢- est représentée en carrés tandis
AIN

relax

A ¢ . . :
que celle de —i¢™- est représentée en cercles. Dans les deur cas, une ligne pour

AIN
L. . . A a'relaz . . A C'r‘elaz
les yeux a été tracée en tirets pour a%(ljgf et en trait plein pour cg{ng .

Des fils allongés dans la direction qui présente la différence de parametre de maille maaxi-
male (c’est-a-dire selon [1120]) sont donc obtenus, et ce quelle que soit la quantité de GaN
déposée. A partir de I’épaisseur critique de 300nm, la différence de parametre de maille selon
[1120] diminue progressivement & 3.2% tandis que celle selon [0001] augmente jusqu’a 3.6%,

Le GaN est donc en compression selon les deux directions.
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6.5 Etude de la morphologie des fils et des boites de GaN plan m

soit une différence de +0.4%. On obtient donc des boites (pour des dépots de GaN inférieurs
a TMC) lorsque la différence de parametre de maille selon ¢ est maximale. La relaxation des
nanostructures de GaN plan m, pour un dépot de GaN inférieur ou égal a 5MC dépend donc
directement de l’état de relaxation de la couche tampon d’AIN .

Lorsque nous nous sommes intéressés a la morphologie des couches épaisses de GaN, nous
avons également émis I’hypothese d’une anisotropie de diffusion de surface avec une croissance
préférentielle selon [1120] (section p. A ce stade il est important de souligner que les
deux parametres que sont ’anisotropie de contrainte (parametre avancé pour expliquer le passage
fils-boites) et la diffusion de surface anisotrope (parametre qui explique en partie la morphologie
des couches épaisses de GaN plan m) peuvent également étre liés. Cette relation a notamment été
mise en évidence de maniere expérimentale [Bru95| et théorique [Rat97] pour des métaux, mais
aussi pour les semiconducteurs, expérimentalement pour le Si sur Si(001) [Mo91], par calculs
pour le Si sur Si(001) [Rol92| et pour le Ga sur GaAs(001) |Gha89]. Des études de la diffusion
de surface ont été réalisées pour le Ga sur GaAs par RHEED [Nea85| ou pour le Ga sur GaN
plan ¢ par [Zyw98], mais ce genre d’études est & notre connaissance, manquante pour le Ga sur
GaN non-polaire. Une hypothese possible serait que la diffusion de surface des adatomes de Ga
et d’N puisse également étre modifiée suivant 1’état de contrainte de la couche tampon et étre
tantot anisotrope (e = 70nm) donnant lieu & la croissance de fils, tantot isotrope (e = 300nm)
permettant 'obtention des boites. Toutefois, le fait que nous observions un régime de coexistence
des morphologies boites et fils lors de 'augmentation de la quantité de GaN déposée (7 a 20MC)
prouve que cette hypothese n’est pas valide. Le point concernant I’évolution des boites en fils
lorsque le dép6t de GaN sur une couche tampon d’AIN de plus de 300nm est supérieur a TMC
sera abordé dans le chapitre [7]

D’autres parametres, tels que la cinétique de croissance (ilots de Ge sur Si (113) [Sum02)),
peuvent également étre critiques dans la formation de fils ou de boites. Or toutes les études que
nous avons menées ont été réalisées avec la méme vitesse de croissance (0.23MC/S).

6.5 Etude de la morphologie des fils et des boites de GalN plan
m

6.5.1 Etude par TEM

Des mesures TEM ont été réalisées sur un superréseau (SR) de 25 plans de 5MC de GaN
plan m dans AIN dont le premier plan est déposé sur une couche tampon d’AIN de 70nm 5254,
Tous les plans sont séparés par un espaceur d’environ 20nm. Le choix de cette épaisseur sera jus-
tifié dans la section ou nous montrerons que cette épaisseur permet d’éviter toute corrélation
verticale. Le diagramme RHEED des premiers plans de nanostructures est caractéristique de ce-
lui de fils, mais il évolue a partir d’un certain nombre de plans. Pour une épaisseur de couche

d’AIN équivalente a environ 300nm, il devient caractéristique de celui obtenu en présence de
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Chapitre 6 Croissance de fils et de boites quantiques de GalN plan m

boites. Ce résultat laisse supposer qu'une transition fils-boites a eu lieu au cours de la croissance.
Nous allons pouvoir le vérifier grace a une étude de microscopie qui va permettre, a priori, ’'ob-
servation de fils et de boites en deux emplacements différents du méme échantillon. Les résultats
obtenus par TEM sont représentés figure

Selon l'axe de zone [1120] (figure (a) et (b)), les nanostructures (fils et boites) ont
toutes une forme d’ilots d’environ 30nm de large et 2.7nm de haut. Elles reposent de plus sur une
couche de mouillage dont I’épaisseur est estimée a 2MC comme dans le cas des boites de GaN
plan ¢ [Wid98] ou plan a [FouOT7c|. Des facettes trés marquées et asymétriques d’angle 15° et
50° avec le plan de base sont également visibles. Cette asymétrie des facettes est a rapprocher
de celle constatée in situ par RHEED (figure (a) et (b)).

Selon 'axe de zone [0001] (figure (c) et (d)), la distinction entre les deux types de
nanostructures est évidente. La figure (c) révele une sorte de puits de longueur supérieure a
70nm et de hauteur 2.8nm ce qui, vu le profil obtenu selon [0001], est cohérent avec une morpho-
logie de fil allongé dans la direction [1120]. En ce qui concerne la figure (d), un ilot de 27nm
de largeur selon la direction [1120] est visible. Des facettes asymétriques, dont les angles avec le
plan de base sont de 30° et 45°, sont également observées. Ce résultat contraste avec les clichés
RHEED obtenus selon 'azimut [0001] (figure (6.1 (d)) pour lequels aucune facette marquée n’est
visibleﬂ Il est & noter que, comme ce que nous attendions, I'épaisseur d’AIN entre chaque plan
est de 22nm et semble suffisante pour éviter la corrélation verticale entre deux plans de GaN
consécutifs.

Malgré ces résultats, U'information sur la forme des fils le long de [1120] est manquante.
Nous nous sommes donc intéressés & un autre échantillon?613 constitué de 6 plans de 15MC
de GaN séparés par des espaceurs d’AIN de 21nm. Le premier plan est réalisé sur une couche
tampon d’AIN de 70nm. Nous obtenons par conséquent des fils de GaN. L’observation par TEM
selon I'axe de zone [0001] d’un fil de surface permet de mieux distinguer sa forme selon [1120],
comme représenté sur la figure La hauteur du fil en surface est au maximum de 6nm et sa
longueur est de 95nm. On distingue nettement ses facettes qui font un angle avec le plan de
base de (40 £5) et (454 5)°. Le sommet du fil semble constitué de deux facettes notées A et B,
inclinées avec le plan de base d’un angle évalué respectivement au maximum a 1° et 4°. Ce type
de profils a déja été obtenu par AFM sur de nombreux fils de GaN plan m, toutefois, il est assez
difficile de le systématiser car de nombreux fils ont un sommet a priori constitué uniquement
de la facette a 1°. L’absence de couche de mouillage dans ce cas est flagrante alors que nous
l'avons nettement distinguée selon 'axe de zone [1120] sur la figure (a). Cette absence est
certainement due a la préparation de I’échantillon pour le TEM.

2Nous comparerons, dans la section les résultats obtenus par différentes techniques (TEM, MEB et
RHEED) sur les angles des facettes.
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6.5 Etude de la morphologie des fils et des boites de GaN plan m

Fig. 6.7: Images TEM d’un SR°%* de nanostructures de GaN/AIN plan m prises
selon les axes de zone (a) et (b) [1120], et (c) et (d) [0001]. Les images (a) et (c)
ont été prises proches de l'interface AIN/SiC (fils de GaN) tandis que les images

(b) et (d) correspondent a des plans proches de la surface (boites de GaN).
L’insert en (a) représente un profil des nanostructures vues selon l’axe de zone
[1120]. En (d), nous avons tracé le contour d’une boite de GaN. La fléche blanche

indique une autre boite dont la forme est bien visible.
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[1-100]

[11-20]

Fig. 6.8: Image TEM selon l’aze de zone [0001] d’un fil de GaN>?'3 en surface.
Son profil est tracé en blanc et a été translaté verticalement pour une meilleure
visualisation.

6.5.2 Détermination de la polarité des facettes des nanostructures de GalN
plan m

Les clichés RHEED pris selon I'azimut [1120] (voir par exemple les figure (a), (b))
présentent toujours une facette tres marquée et une autre moins visible. Nous avons vu par TEM
(selon l’axe de zone [1120]) que les facettes de nos fils et de nos boites étaient asymétriques. Nous
rappelons que dans la structure wurtzite, les directions [0001] et [0001] ne sont pas équivalentes.
Est-il ainsi possible de relier 'asymétrie des facettes selon ¢ a la polarité de la couche de GaN,
c’est & dire au sens +¢?

La microscopie électronique permet ce type d’étude, notamment par CBED (Convergent
Beam Electron Diffraction) [Rut05, FouO7b|. Or il a été montré par Mkhoyan et al.
qu’il était possible par la technique d’imagerie haute résolution en z-contraste (HR-STEM) de

déterminer directement la polarité du matériau sans avoir recours a une quelconque simulation.
L’utilisation de cette technique pour déterminer directement la polarité est encore peu répandue
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6.5 Etude de la morphologie des fils et des boites de GaN plan m

malgré la facilité avec laquelle le résultat est obtenu. Les résultats obtenus par CBED et par
cette technique sur l'orientation de +¢ dans des boites de GaN plan ¢ étant les mémes, nous
avons appliqué cette méme méthode pour déterminer la polarité des nanostructures de GaN
plan m.

Fig. 6.9: Polarité d’un fil de GaN plan m°*'® vu selon l’axe de zone [1120].

La figure est une image HR-TEM d’un échantillon de fils de GaN plan m, prises
selon l’axe de zone [1120], et qui atteste de leur forme asymétrique selon [0001]. La méme forme
asymétrique est obtenue pour les fils et les boites (comme vu précédemment sur la figure[6.7] (b)).
La ﬁgure (a) est un grossissement d’une image HR-STEM correspondant & une partie d’une
boite de GaN plan m. La figure (b) est le profil d’intensité obtenu selon la fleche blanche
tracée en (a). La séquence blanc-gris-noir observée peut étre directement liée a la séquence Ga-
N-trou de la figure (c) et permet d’affirmer que I’axe +¢ pointe comme indiqué par la fleche
blanche (figures et (a)), c’est-a-dire vers la facette dont I'angle avec le plan de base
est le plus faible (estimé ici & 15 + 5°). Ce résultat est similaire a celui obtenu dans le cas des
boites de GaN plan a qui présentent un profil asymétrique lorsqu’elles sont observées par TEM
selon I’axe de zone [1100]. Une étude par CBED sur ces boites plan a a démontré que +¢ pointe
également vers la facette dont ’angle avec le plan de base est le plus faible .

6.5.3 Observations par MEB et AFM super-pointe

Grace au TEM, nous avons pu déterminer la forme générale des fils et des boites de GaN
plan m. L’étude suivante par MEB et AFM super-pointe (section [2.5) va permettre de confirmer
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Fig. 6.10: (a) Image HR-STEM d’une boite de GaN plan m°?** prise selon l’axe

de zone [1120], (b) Profil d’intensité obtenu le long de la fléche blanche tracée en

(a), (c) Schéma de la structure de GaN vue en projection selon [1120] et lien avec
le profil d’intensité obtenu en (b).

ces résultats et compléter I’étude sur la forme de ces nanostructures. Les images MEB ont été
prises sur des échantillons constitués de 4.5MC de GaN“261® déposées sur une couche tampon
d’AIN d’épaisseur e = 75nm (figure (a)) et de TMC92672 de GaN déposées sur e = 300nm
d’AIN (figure (b)). Sur la figure (a), la morphologie des fils est homogene. Leur forme
peut étre assimilée a celle d’une étoile filante, avec une extrémité plus arrondie (notée d;) et une
plus pointue (notée fi). Ceci révele 'asymétrie de leur largeur le long de [0001], selon que I’on se
place en début ou en fin de fil. Ces fils ont une longueur de 190nm et une largeur maximale en
di de 25nm. L’amincissement ou 1’élargissement des fils correspond a un angle d’environ 5° avec
la direction [1120]. Cet angle sera important quand on s’intéressera aux facettes des fils et des
boites (section [6.6]). Si nous observons la figure (b), nous avons affaire principalement a
deux types de nanostructures. Nous pouvons en effet distinguer des fils dont la longueur est
d’environ 60nm et des boites d’environ 20nm de diametre. Dans ce cas, la largeur des fils est
constante (do=f2). Il est possible que cet amincissement soit présent mais moins visible car les
fils sont alors 3 fois moins longs que leurs homologues réalisés sur des couches tampon de plus
faible épaisseur.

Nous nous sommes également intéressés a un échantillon présentant un mélange fils-boites
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Fig. 6.11: Images MEB d’un plan de GaN de (a) 45MC (e = 75nm )%?5'8  (b) TMC
(e = 300nm )5?"2, Les deux images sont a la méme échelle. Un schéma des
nanostructures sous chaque image permet de mieux visualiser leur forme. (c)
Images AFM d’un plan de surface d’un SR de 5MC de GaN °?*3 et (d) idem
mais vue en 38D. Les profils des images AFM sont pris selon [1120] (a gauche) et
[0001] (a droite).
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que nous avons étudié avec une super-pointe AFM (figure (c) et (d)). Le profil du fil selon
[1120] est semblable & celui que nous avons observé en coupe transversale par TEM selon I'axe
de zone [0001] (figure [6.8). La facette A du sommet du fil est nettement visible. La facette B
est indiquée pour information mais ne ressort pas vraiment. Quant a la bolte observée, celle-ci
présente une forme symétrique, donc une longueur et une largeur équivalentes. Ces quelques
images permettent avant tout de mettre en évidence la dispersion de formes rencontrées pour
les nanostructures de GaN plan m. Dans la partie suivante, nous allons faire une étude sur les
facettes de ces nanostructures.

6.5.4 FEtude des facettes par RHEED

Les études par TEM nous ont permis d’avoir acces aux coupes des nanostructures, de
déterminer les angles des facettes et le sens de +¢. Les études par MEB et par AFM ont, quant
a elles, mis en évidence la forme en vue plane des nanostructures et I’asymétrie des fils selon la
direction [1120]. Ainsi, ’étude de clichés RHEED de plans de fils ou de boites de 5MC de GaN
devrait nous permettre également de confirmer les angles des facettes obtenus par TEM, mais
surtout d’orienter les fils selon la direction [1120].

6.5.4.1 Le cas des fils

Comme nous ’avons vu dans la section les diagrammes RHEED obtenus lorsque
la couche tampon d’AIN a une épaisseur e = 70nm sont dits quasi-2D, deux types de facettes
sont alors visibles selon azimut < 1120 > (figure . Ce genre de diagramme de diffraction
RHEED, combinaison d’une tige et de chevrons (en fait des facettes), a déja été observé de
nombreuses fois, notamment pour des boites d'InAs réalisées par EJM sur GaAs (001) [Lee04].

Dans notre cas, les chevrons sont présents mais ne sont pas symétriques par rapport a la
tige (figure (a) et (b)) et font un angle de (35+£5)° et (15+5)° avec les tiges de diffraction,
ce qui correspond & des plans d’inclinaison différente selon la direction [0001], comme ce qui
a été observé par TEM. Il est remarquable de constater que, dans les cas de fils quantiques,
les facettes sont particulierement marquées pour le premier plan réalisé (figure (a)) tandis
que pour le second plan de fils, le nombre de facettes visibles se réduit (figure (b)), méme
si nous avons démontré précédemment que nous obtenions toujours des fils (section . La
figure (c) est le cliché RHEED obtenu selon l'azimut < 1120 >. Seule la facette dont I'angle
est de (35£5)° avec la tige horizontale est identifiable.

Selon l'azimut < 0001 > (figure (d)), aucune facette vraiment marquée ne ressort
alors que nous sommes bien en présence de fils facettés, comme constaté précédemment par
TEM (figure . Ce résultat peut étre 1ié plus a une distribution de facettes [Mir95], qu’a une
réelle absence, ce qui serait d’ailleurs cohérent avec les observations faites précédemment par
TEM, MEB et AFM super-pointe dans le cas des fils.
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6.5 Etude de la morphologie des fils et des boites de GaN plan m

Fig. 6.12: Clichés RHEED de fils
quantiques de GaN (bMC et
e = 70nm) pris selon azimut
< 1120 > pour (a) le premier plan
réalisé>*'0 (b) pour le deuxiéme
plan®?® | (c) pris selon azimut
< 1120 >52%64 et (d)5?5%0 pris selon
Vazimut < 0001 >.

6.5.4.2 Le cas des boites

En ce qui concerne les boites quantiques de GaN plan m, selon l'azimut < 1120 >, les
mémes chevrons (figure (a)) que dans le cas des fils (figure (b)) sont observées sur le
diagramme RHEED. 1l est a noter cependant que la seconde facette, dont I'angle avec la tige
principale est de 15° (visible sur la figure (b)), n’est que tres peu visible a 1’écran dans le
cas des boites. Ceci peut s’expliquer par le fait qu’en présence de boites, les clichés RHEED pris
selon l'azimut < 1120 > présentent des taches de diffraction dans lesquelles sont noyées les tiges
des facettes dont I’angle est trop faible (ici 15°). On peut toutefois légitimement penser que nous
avons affaire aux mémes types de facettes pour les boites que pour les fils.

De méme, si nous observons le diagramme RHEED des boites quantiques selon 1’azimut
< 1120 >, la méme facette que celle obtenue dans le cas des fils est observée, mais I'intensité
des tiges du cliché est une nouvelle fois tres faible. Selon 'azimut < 0001 >, aucune facette
vraiment marquée ne ressort. Dans le cas des boites, il est ici plus difficile de justifier cette
absence de facettes sur les clichés RHEED pris selon 'azimut < 0001 >, car leur forme semble,
au prime abord, plus réguliere que celle des fils. Ceci viendrait confirmer le fait que, méme
pour les boites, nous avons une distribution de formes non négligeable selon la direction [1120].
Une autre hypothese peut étre avancée en considérant que la rugosité et que les modulations
d’amplitude des boites (et des fils) sont, vis & vis du RHEED, négligeables par rapport & celles
des couches d’AIN.

161



Chapitre 6 Croissance de fils et de boites quantiques de GalN plan m

Fig. 6.13: Clichés RHEED pris
selon les azimut (a) < 1120 >, (b)
< 1120 > et (¢) <0001 > pour des
boites quantiques de GaN (5bMC)
réalisées sur des couches tampon
d’AIN de 300nm 2186 d’épaisseur.

6.5.4.3 Détermination de ’origine de I’asymétrie des fils selon [1120]

Nous avons vu dans les sections précédentes, que les fils étaient allongés et asymétriques

selon la direction [1120], les fils ressemblant souvent en vue plane & des étoiles filantes avec une

partie arrondie et une partie effilée, et & une sorte de triangle rectangle lorsqu’ils sont observés

selon [0001] en vue transverse. Etant donné que cristallographiquement, il n’y a pas de différence

entre la direction [1120] et la direction [1120], la question se pose maintenant de comprendre

cette asymétrie des fils. Récapitulons brievement les résultats obtenus sur ’asymétrie des fils et

les différentes directions :

1.
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Les images TEM ont permis de déterminer l'orientation de I’axe polaire et de le corréler
avec un type de facettes donné : 4+ pointe en effet en direction de la facette dont I'angle
avec le plan de base est le plus faible (15°).

. Par RHEED, une différence d’intensité est toujours présente selon que I’on se place suivant

I'azimut [1120] ou [1120] du SiC. Cette différence est attribuée a la vicinalité des substrats,

qui dans notre cas, est toujours autour de c.

. Lors de la croissance de fils ou de boites de GaN, le méme type de différence d’intensité

est observé entre les deux azimuts [1120] et [1120]. Dans le cas des fils, Pazimut dont
Iintensité est la plus élevée correspond a un faisceau RHEED qui pénetre dans la partie
la plus effilée et ressort par la partie la plus large. Sur un méme échantillon, I’asymétrie
des fils est toujours dans la méme direction.

. Selon 'azimut < 1120 >, nous avons pu constater par RHEED que la facette la plus



6.6 Détermination des facettes possibles

marquée (35°) pouvait ére orientée de deux manieres différentes (figure (a) et (b)),
donc que les fils pouvaient s’allonger selon [1120] ou selon [1120], et ce, suivant le substrat
de SiC utilis?]

5. Il n’y a donc pas de corrélation entre la direction +c et la partie effilée.

Pour le vérifier, des études par XRD de la vicinalité du substrat de SiC ont été réalisées.
Elles ont permis de corréler le sens de cette vicinalité au sens d’allongement des fils. Les
figures[6.14] (a) et (b) schématisent le parcours du faisceau RHEED & travers les deux types
de fils et les clichés correspondants. Le schéma de la figure (c) présentant les deux types de
fils vus selon la direction ¢, fait le lien entre leur asymétrie et la vicinalité du substrat.

6.6 Détermination des facettes possibles

Pour terminer, a partir des données TEM, MEB et RHEED, nous pouvons établir une
liste non exaustive de facettes possibles pour les nanostructures de GaN plan m. Nous avons
schématisé sur la figure en (a) les fils (amincis) et en (b) les boites quantiques de GaN plan
m et avons indiqué les techniques permettant de déterminer les différentes facettes.

Dans le plus simple des cas, les facettes vues par RHEED selon I'azimut < 1120 > ont
seulement des composantes selon [0001] et [1100] et celles vues par TEM selon I'axe de zone
[0001] ont des composantes selon [1120] et [1100]. Ceci est notamment vrai dans le cas des boites
et peut en premiere approximation étre envisagé pour les fils (dits fils non amincis comme vus
par MEB figure (b)). Cependant, il nous manque vraisemblablement une composante de la
facette selon la direction [1120] dans le cas des fils qui s’amincissent (ou s’élargissent) perpen-
diculairement a c¢ (figure (a)). Nous pouvons donc envisager 1'existence d’une composante
selon [1120]. Nous avons trouvé précédemment que les fils s’élargissaient de 5° par rapport
a la direction [1120] (dans le sens [1120] vers [1120]), cependant nous devons considérer non
pas l'angle entre la facette et cette direction, mais 1’angle entre la normale aux plans (1120)
et la normale a cette facette. L’angle alors trouvé est de 90 + 5 = 95°, comme indiqué sur la
figure (c). Ainsi, avec les angles obtenus par TEM et RHEED, nous pouvons répertorier
les facettes possibles pour les fils et les boites (tableau , meéme si ces résultats doivent étre
complétés.

6.7 Discussion sur la morphologie des nanostructures de GalN
plan m

Dans cette partie, nous allons tenter de clarifier :

3et plus précisément en fonction du wafer

163
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Faisceau

diffragté (a) [1-100]
q\\ [11-20]

Faisceau
incident

=20Q°

[0001]

Faisceau

®) 10001
diffracté 4

=35°

[11-20]

o -
i [1-100]
~20° Faisceau
incident
Ecran
(c) Cas (a) Cas (b)
[1-100]
[11-20] & [0001] [11-20] [0001]

Fig. 6.14: Schéma simplifié (non a l’échelle) de l’orientation des fils par rapport
au faisceau RHEED et des diagrammes RHEED alors observés selon ’azimut
< 1120 >, en fonction du sens de la vicinalité du substrat autour de c avec en (a)
le sens trigonométrique®®® et en (b) le sens horaire®?". En (c) sont représentés
les cas (a) et (b) dans le méme repére.
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6.7 Discussion sur la morphologie des nanostructures de GaN plan m

TEM
(a) (b)
[11-20]
TEM TEM
RHEED RHEED
[1-100]
[0001]
[11 -20]A TEM
TEM TEM Plan (1-100)
MEB MEB (c) (surface)
RHEED RHEED
Intersection
facettes - plan (1-100)
I
I
HI
[%01] 90°
e R » Projection de
(I:I1a _23) —r e la normale a la facette
TEM | sur le plan (1-100)

Fig. 6.15: Schéma (non a lUéchelle) (a) des fils, et (b) des boites quantiques de
GaN plan m. En (c) est représenté l’angle que font les facettes des fils avec les
plans (1120). La zone quadrillée représente le plan de surface (1100) sur lequel sont
obtenues les nanostructures. Nous avons de plus indiqué quelle technique avait été
utilisée pour déterminer chaque facette.
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Chapitre 6 Croissance de fils et de boites quantiques de GaN plan m

Type de Facettes Angles [°]
Nanostructures  possibles 700 Q130 Q0001

Technique

RHEED

azimut < 1120 > (35+5) 90 (55 +£5)

GAM TEM

axe de zone [1120] (45 £5) 90 (45 £5)

MEB —— 95 ——

{1101} 28 90 62
Boites {1102} 46.8 90 43.2
{2203} 38.6 90 51.4
{3304} 35.4 90 54.6
Fils {89112} 372 94.6 53.2
RHEED
azimut < 1120 > (20£5) %0 (70+5)
PAM
TEM
axe de zone [1120] (20+5) %0 (70+5)
{2201} 15 90 75
Bodtes {3302} 19.6 90 70.4
' {4403} 21.8 90 68.2
{5504} 23 90 67
Fils {8914} 151 95.6 75.9
GAM TEM (45+5) (45+5) 90
PAM axe de zone [0001] (30£5) (60+5) 90
{3120} 409 49.1 90
Boites/Fils
{2110} 30 60 90

Tab. 6.1: Liste des facetltes possibles pour les fils et les boites de GaN plan m,
établie a partir des angles déterminés par RHEED, TEM et MEB. api
correspond a l’angle trouvé entre la facette et le plan (hkil). Les angles donnés
ci-dessus pour chaque facette correspondent aux angles d’un GaN relaxé. GAM
(PAM) correspond au Grand Angle Mesuré (Petit Angle Mesuré).
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6.7 Discussion sur la morphologie des nanostructures de GaN plan m

1. la nature des facettes traversées par 1’axe [0001], puis en déduire et tracer la forme des
boites vue selon [1120]

2. la forme des boites vue selon [0001]

3. l'origine de I'asymétrie des fils selon [1120]. Nous I’avons attribuée en premier lieu & la vici-
nalité du substrat mais cette vicinalité peut-elle justifier a elle seule 'asymétrie constatée ?

La formation des facettes des fils ou des boites de GaN lors de leur nucléation résulte de
la compétition entre : le gain en énergie élastique emmagasinée dans les ilots par relaxation des
contraintes grace a la formation de surfaces libres, et le colit en énergie de surface de la formation
de ces facettes. Dans des systemes tels que les boites d'InAS/GaAs (001), des facettes de bas
indices {101} ou de plus forts indices {136} [KaiO3| sont obtenues en fonction des conditions
de croissance. Par microscopie électronique a effet tunnel, Suzuki et al. ont déterminé pour les
boites d'InAs/GaAs (112)A des facettes d’indices tres élevés de type {5 2 11} [Suz05|. Pour
les nitrures, les facettes correspondent dans la plupart des cas, a des plans de bas indices, de
haute symétrie et de faible énergie de surface : des plans {1103} pour les boites GaN/AIN
hexagonales [Dau97|, des plans {111} pour les boites GaN/AIN cubiques [MGO02], ou des plans
{1121}, {1122} et {2021} dans le cas des boites GaN (1120) [FouO7b|. Nous ne disposons pas des
énergies des différentes facettes que nous avons précédemment listées. Dans notre cas, si nous
nous intéressons uniquement aux boites, et si nous considérons que seules les facettes de bas
indices ({h, k,i,l} < 3) et de haute symétrie sont envisageables :

1. Selon I’axe de zone [0001] :

— Pour la facette de type {hki — [}, il ne reste plus que deux possibilités : les facettes
{1701} et {1702} (tableau [6.1). Le choix de ces facettes & bas indices est conforté par
deux études :

— La premiere concerne la croissance latérale (LEOG) de GaN plan a [Cra02] par
MOCVD. Les auteurs obtiennent la formation de bandes de GaN facettées :
e asymétriquement le long de la direction [1101], avec entre autre la présence de plans
(1102) et (1102)
e symétriquement selon la direction [1100], avec des plans (0001).
— La seconde étude menée par Lee et al. [Lee03] considere que les plans (1101) et (1101)
constituent les tuiles de GaN plan m.

— Pour la facette de type {hki + [}, et toujours avec les considérations en faveur des bas
indices, seule la facette {2201} demeure.

Pour conclure sur les facettes (dont une des composantes est [0001]) les plus probables,

nous avons tracé sur la figure (a), un cristal de GaN vu selon la direction (a) [1120],

y avons ajouté les quatre facettes de plus bas indices (deux selon —¢ et deux selon +¢)

et avons indiqué en (a) les liaisons pendantes qui découlent de leur formation. Les fleches

noire fine et bleue épaisse indiquent une et deux liaisons pendantes respectivement. Pour
une méme hauteur de boites, la facette {1101} présente plus de liaisons pendantes (5) que

{1102} (4). Par cette simple considération, nous pouvons estimer que la facette {1102}
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(@)

Plan (1-10-2 r—

Forme de
boite A

~Halg¥s
.‘ﬁigg_‘g Plan (2-201)

R —

Forme de
boite B

+C

(b)

Plan (3-1-20)
N

Fig. 6.16: Schéma du cristal de GaN et des boites quantiques de GalN vus selon la
direction (a) [1120] et (b) [0001]. Pour chaque schéma, nous avons tracé l’hexagone
de la structure wurtzite vue selon les deux orientations. En (i) et (j) est tracée la
structure wurtzite en légére perspective afin de mieux visualiser les liaisons. Les
fléches noires (bleues) indiquent une (deux) liaisons. Les atomes rouges et bleus
sont les atomes de Ga et d’N. En (a), 4 types de facettes sont représentés et
aboutissent a deux formes de boite possibles A et B.
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6.7 Discussion sur la morphologie des nanostructures de GaN plan m

est la facette privilégiée selon la direction —c. Selon +¢ le nombre de liaisons pendantes
(figure (a)) est le méme pour la facette {2201} que pour la facette {3302} ce qui ne
permet pas de conclure. A noter que dans le cas des fils qui s’amincissent ou s’élargissent
perpendiculairement a c, il est impossible de raisonner sur les bas indices, nous conservons
par conséquent pour les fils les facettes évoquées dans le tableau

Le schéma des formes de boites obtenues (figure (a)) en fonction des différentes facettes
considérées et leur confrontation avec ce que nous avons visualisé par TEM selon 1’axe de
zone [1120] (section nous laisse penser que la forme de boite A est la plus probable,
ce qui correspond aux facettes {1102} et {2201}.

. Selon la direction [1120], nous n’avons que peu d’ambiguité sur les facettes possibles. La
forme de boite obtenue sur la figure (b) en utilisant les facettes {3120} et {1210}
déterminées précédemment, est similaire a celle observée par TEM selon ’axe de zone

[0001] (section [6.5.1]).

. La principale question réside dans l'origine de ’asymétrie des fils. Nous rappelons qu’il
existe deux asymétries. La premiere qui donne lieu & des fils présentant une forme d’étoile
filante (observation en vue plane par MEB figure (a)) et la seconde qui entraine
une distribution de hauteur le long des fils. Lorsque ces deux asymétries sont observées,
Pextrémité la plus fine du fil correspond également a la partie dont la hauteur est la plus
faible. Il est a noter que la premiere asymétrie n’est pas systématique et que des formes
plus rectangulaires observées en vue plane par MEB sont présentes (figure (b)), mais
nous avons considéré que ceci était en partie di a la faible longueur des fils alors étudiés.
Le sens d’élongation des fils de GaN plan m sur différentes zones d’un méme échantillon
est toujours le méme et n’est pas corrélé au sens de +¢. C’est pourquoi nous avons attribué
lasymétrie des fils et leur sens d’élongation selon [1120] & la vicinalité du substrat autour
de c.

A ce niveau, pour conforter ce résultat, nous pouvons nous intéresser aux couches épaisses
de GaN plan m qui présentent également la méme morphologie asymétrique selon [1120].
Est-il ainsi possible de relier la morphologie de surface des couches épaisses de GaN plan
m & celle des fils 7 Il est clair que toutes les couches épaisses de GaN plan m, épitaxiées
sur une grande quantité de substrats, aussi divers que le v — LiAlOy [Wal00] ou le ZnO
(1100) [Lee03], présentent la méme morphologie. De maniére générale, dans toutes ces
études, la morphologie de surface du GaN plan m est attribuée a une anisotropie de
diffusion de surface avec une croissance préférentielle du GaN dans la direction [1120]. Il
semble en effet difficile de justifier cette asymétrie par la présence seule d’une vicinalité,
étant donné le nombre de substrats utilisés. Il se peut que la plus petite vicinalité des
substrats autour de ¢, combinée a une anisotropie de diffusion de surface, soit responsable
de cette morphologie de tuiles imbriquées. Il est donc difficile de conclure sur la raison
profonde de ’asymétrie des fils ou des couches épaisses de GalN méme si la vicinalité du
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Chapitre 6 Croissance de fils et de boites quantiques de GaN plan m

substrat semble corrélée au sens de leur élongation.

6.8 Influence de la température du substrat sur la formation
des boites

La température de croissance des nanostructures est un parametre critique qui gouverne
entre autre les taux de collage, de désorption, le coeflicient de diffusion des adatomes, l'inter-
diffusion mais aussi la décomposition du matériau épitaxié. Dans des matériaux comme I'InAs
[Hog06], 'augmentation de la température de croissance favorise ’lhomogénéisation et 'augmen-
tation de la taille des boites tandis que leur densité diminue. Pour les boites de PbSe/PbTe,
la densité des boites diminue exponentiellement avec la température [Raa02]. Dans le cas des
boites de GaN plan ¢, une augmentation de la température du substrat de 700 a 750° C implique
I’augmentation de la mobilité des atomes de Ga en surface, ce qui permet de réduire la densité de
boites et d’augmenter leur taille [Wid98]. Il a méme été montré qu’a des températures de 620°C,
un mode de croissance pseudo-2D remplace la transition SK qui est alors inhibée [Dau97]. Quant
aux boites quantiques de GaN plan a, leur densité est trois fois plus faible lorsque la croissance
est réalisée a haute température et leur taille augmente sensiblement.

Jusqu’a maintenant, les études menées sur les fils ou les boites de GaN plan m ont été
réalisées a des températures de substrat de 730°C. En ce qui concerne les boites quantiques, nous
obtenons des densités élevées de boites dont les diametres (les hauteurs) n’exceédent pas 40nm
(3nm). Quelle est I'influence de la température du substrat sur leur morphologie ? Pouvons nous
jouer sur leur densité et leur taille en augmentant la température du substrat a 750°C 7 Afin de
vérifier 'influence de ce parameétre sur la taille ou la densité des boites de GaN plan m, deux
échantillons ont été réalisés sur des couches tampon d’AIN de 300nm avec des dépots de GaN
de 5MC pour deux températures de substrat de 700 et 750°C. Les images AFM réalisées sur ces
deux échantillons sont visibles sur la figure [6.17]

Dans les deux cas, les densités sont de I'ordre de 1.5 10''boites.cm™2. Les tailles de na-
nostructures sont également similaires méme si la taille des boites semble plus homogene dans
le cas de I’échantillon réalisé a haute température. Pour celui réalisé a basse température, un
mélange de boites et de nanostructures pouvant étre assimilées a des fils est visible, mais ces
derniers sont en trés nette minorité. Dans le cas de boites de GaN plan m, une température de
croissance élevée ne semble donc pas jouer un réle déterminant dans la densité des boites ou dans
leur taille. Or nous verrons dans le chapitre [7|qu'une augmentation de la taille des boites au-dela
d’un volume critique induit une transition boites-fils. Etant donné que nous n’observons pas de
fils malgré 'augmentation de la température, nous pouvons supposer que la forme “boite” est,
dans certaines conditions (quantité de GaN déposée, épaisseur de la couche tampon), la forme
énergétiquement privilégiée comparée a la forme “fils”.
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Fig. 6.17: Images AFM de boites de GalN plan m réalisées a deux températures de
substrat différentes (a) 700°C°?*18 et (b) 750°C°?"17. Pour chaque image, deux
profils d’une boite ont été pris selon la direction [1120] (a4 gauche) et selon [0001] (G
droite).

6.9 Influence de 'exces de Ga

Dans la plupart des systemes binaires de semiconducteurs, le ratio entre les deux especes
joue un role sur le type de croissance. Dans le cas d’hétérostructures plan ¢ a base de GaN, un
exces d’N va induire une transition SK et des boites vont se former tandis qu’une croissance en
riche Ga, dans le régime de la bicouche, va permettre I'inhibition de cette transition et 1’obten-
tion de puits de GaN. Il existe toutefois une méthode de croissance des boites de GaN plan ¢ en
conditions riche Ga dite croissance MSK (Modified Stranski-Krastanow) [Gog03]. Une quantité
de GaN est déposée en riche Ga sur de I’AIN. Les premiers stades de la croissance sont 2D, la
bicouche de Ga agit comme surfactant et minimise I’énergie de formation de la surface (0001).
L’arrét sous vide de la croissance lorsque la quantité de GaN désirée a été déposée permet la
désorption de cette bicouche. Ceci entraine une modification de 1’énergie de surface du GaN
sous-jacent, la formation de facettes va alors étre énergétiquement plus favorable et une transi-
tion de type SK va se produire.

Nous avons vu que la croissance de couches épaisses de GaN sur SiC est favorisée en
conditions riche Ga. Cependant, ces conditions de croissance ne permettent pas l’obtention
d’une surface parfaitement 2D, mais aboutissent plutot a des surfaces facettées quasi-2D. Para-
doxalement, la croissance de boites et de fils quantiques de GaN (1100) sur AIN est également
réalisée en conditions riche Ga. Toutefois, nous nous sommes contentés de les réaliser avec un
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ratio r Ga/N de 1.2. Que se passe-t-il si le ratio Ga/N est augmenté ? Pouvons-nous inhiber la
transition 2D /3D 7 Le régime stable avec un taux de couverture de 2MC que nous avons observé
pour les couches de GaN permet-il de réaliser une croissance de nanostructures de type MSK?

Afin d’augmenter r a une valeur proche de 2, nous avons utilisé les deux cellules de Ga
disponibles en se placant & des températures telles que le flux de Ga soit égal & 0.55. Avec ce
ratio utilisé et en nous plagant a une température de substrat de 730° C, nous sommes dans
le régime d’accumulation du Ga sous forme de gouttes (section [4.3)). Si le Ga se comporte
également comme un surfactant pour le GaN plan m, nous devrions inhiber la transition des
que le régime de couverture stable est atteint, soit apres environ 2/0.55 = 3s!!. Pourtant, une
relaxation du parametre ¢ dans le plan est observée par RHEED aprés environ 2 & 3MC de GaN
déposé (figure (a)). Les images AFM obtenues sur cet échantillon montrent effectivement
la présence de boites de GaN en surface (figure (b)).

12.17 nm

-_—
T

A clc [%]

—0— Ga/N=2

GaN [MC]

0 30 0 50
X[nm] X[nm]

Fig. 6.18: (a) Relaxation du paramétre ¢ déterminée a partir des films RHEED et

(b) image AFM en 5002500nm? obtenue sur le plan de surface de GaN réalisé avec
r = 25239

Une transition de type SK résulte de la compétition entre ’énergie élastique emmagasinée
dans le matériau épitaxié et la formation de surfaces libres pour minimiser cette énergie élastique.
Dans le cas du GaN plan ¢ et en utilisant les résultats obtenus par la méthode MSK, il a été
possible de déterminer un ordre de grandeur de ’énergie des facettes {1T03} |\ Dans le
cas du GaN plan m, d’apres les résultats obtenus sur la croissance de nanostructures en tres
riche Ga, il semble donc qu’avant toute chose, la couverture de Ga en exces ne permette pas
de stabiliser la surface (1100) et d’inhiber la transition 2D/3D. Ceci peut s’expliquer soit par le
fait que l’exceés de Ga ne minimise pas ou pas assez I’énergie de surface (1100) et la formation

172



6.10 Etude de la relaxation des nanostructures de GalN plan m

de surfaces libres est alors plus favorable pour relaxer la contrainte, soit par le fait que I’énergie
de formation de ces surfaces est proche de 1'énergie de surface (1100) (comme supposé dans
la référence [Lee03]). Ceci est d’autant plus probable que comme nous ’avons vu lors de la
croissance de couches épaisses de GaN plan m, la croissance en exces de Ga favorise I'obtention
de couches épaisses quasi-2D dont la morphologie est semblable a celle d'un “toit de tuiles
imbriquées” qui présentent sensiblement le méme type de facettes que les nanostructures. Ainsi,
dans les conditions habituelles de croissance, v. = 0.23MC'/s, T's = 730°C, et avec 1.2 < r < 2,
c’est-a-dire en large exces de Ga, il semble impossible d’inhiber la transition 2D/3D lors de la
réalisation d’hétérostructures de GaN plan m.

6.10 Etude de la relaxation des nanostructures de GaN plan m
par diffraction anomale des RX et TEM

Jusqu’a maintenant, nous nous sommes intéressés a la relaxation des couches épaisses
d’AIN et de GaN plan m, a la formation de nanostructures de GaN plan m par le mode de
croissance SK et a la différence de morphologie fils-boites. Nous avons expliqué cette transition
fils-boites par I’évolution de la différence de parametre de maille anisotrope GaN/AIN en fonc-
tion de I'état de contrainte de la couche tampon d’AIN. Il est donc probable que la différence
de morphologie fils-boites aboutisse ou soit liée a des relaxations différentes. C’est pourquoi,
afin de mieux comprendre les mécanismes a la base de cette transition fils-boites, nous avons
déterminé les états de relaxation d’un plan unique de fils et de boites en combinant des études
de Diffraction Anomale Multi-longueurs d’onde des Rayons X (MAD) (en incidence rasante) et
de HRTEM. L’utilisation du MAD est justifiée par le fait que lors de I’étude par diffraction des
rayons X en incidence rasante de nanostructures épitaxiées sur une couche, 'amplitude diffusée
par ces objets est tres étalée dans l’espace réciproque et peut recouvrir celle de la couche sous-
jacente. Or il est difficile de séparer les contributions provenant des nanostructures de celles
provenant de la couche. Le principe des études par MAD repose sur le fait que le facteur de dif-
fusion atomique dépend de la longueur d’onde utilisée et qu’il existe des variations importantes
de ce facteur a certaines énergies (seuils d’absorption). La mesure de l'intensité en fonction de
différentes longueurs d’onde autour du seuil d’absorption d’un atome donné (Ga dans notre cas)
permet d’extraire 'amplitude de diffusion associée a cet élément et donc de séparer les différentes
contributions (séparation des contributions des atomes de Ga et de celles des atomes d’Al+N
dans notre cas) ﬂ Ces expériences nécessitent de disposer d’une source de rayons X de longueur
d’onde ajustable tel que le rayonnement synchrotron.

“Pour une description plus détaillée du principe voir [Cor06a).
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6.10.1 Etude de la relaxation par MAD

Ces techniques ont déja été utilisées en incidence rasante pour étudier a la fois I'état de
déformation et la composition chimique des boites de GaN plan ¢ et de fils quantiques
d’InAs/InP [Gre02, Lét04, Maz06].

Coraux et al. ont démontré que toute réencapsulation par I’AIN modifiait I’état de contrain-
te des boites de GaN plan ¢ . C’est pourquoi, deux échantillons constitués d’un plan de
fils (couche tampon d’AIN de 70nm) ou de boites (couche tampon d’AIN de 360nm) de 4,5 MC
de GaN non encapsulé, ont été réalisés spécialement pour cette étude. La figure présente

les images MEB prises sur les deux échantillons, sur lesquelles nous pouvons distinguer en (a)
la présence de fils de 160nm de long (dans la direction [1120]) (e = 75nm), et en (b) la présence
de boites d'une vingtaine de nm de diametre (e = 360nm).

[0001]

[11-20]

Fig. 6.19: Images MEB d’un plan de fils°*°'8 (a) et d’un plan de boites®**'7 (b) de
4.5MC de GaN plan m.

Afin de déterminer au mieux 1’état de relaxation des nanostructures, il est indispensable
de connaitre les parametres de maille des deux couches tampon d’AIN. Les résultats obtenus par
XRD sur les parametres de maille de ces deux couches sont présentés dans le tableau La
figure [6.20] représente 'intensité diffractée ainsi que amplitude extraite pour les atomes de Ga
et pour les atomes d’Al+N obtenue en effectuant des scans des raies (1122) et (0004) du GaN le
long des directions (a) [1120] et (b) [0001]. A partir de la position du maximum d’intensité du
pic correspondant au Ga, nous avons pu déterminer les parametres de maille dans le plan des
fils et des boites de GaN plan m.

Nous trouvons alors que le parametre de maille a,;5, des fils (boites) de GaN est égal a
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épaisseur d’AIN

70nm  360nm

ay30 [nm] 0154 0.1542  0.15565 0.154
¢ [nm] 0.5040 0.5036 0.49816 0.50391

Tab. 6.2: Paramétres de maille, déterminés par XRD, des couches tampon d’AIN
de e = 75nm et e = 360nm des deux échantillons étudiés par MAD.

AIN relaxé SiC massif
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Fig. 6.20: Données de diffraction anomale de boites de GalN plan m avec des
scans effectués (a) le long de la direction [1120] sur la raie (1122) et (b) le long de
la direction [0001] sur la raie (0004). Les cercles, les traits et les carrés
représentent ’amplitude de l’intensité diffractée, I’amplitude extraite pour les
atomes de Ga, et celle extraite pour les atomes d’Al+N. Les abscisses sont
graduées en unités du réseau réciproque du SiC, les courbes sont corrigées du
décalage éventuel de la position du SiC.
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aryg ] S Guy (K] Sisan (R clom] 2Pgay (K] o (%)

AQAIN C CAIN
Fils 0.1565 1.85 1.62 0.5155 0.57 2.28
Boites  0.15573 2.3 1 0.5155 0.57 2.36

Tab. 6.3: Paramétres de maille, déformation et relaxation des fils**%18 et des
boites %617 de GaN calculés par rapport aux paramétres de maille des couches
tampon d’AIN donnés dans le tableau .

0.1565nm (0.15573nm) tandis que le parametre ¢ vaut 0.5155nm (0.5155nm). A partir de ces

rel

A : : Aa aRes —a
valeurs nous pouvons déterminer la contrainte dans les nanostructures %Ga N = —Gall_—GaN of

rel

QGaN —QAIN O aN ~ AN Fean
. . oN— _ age o 4
leur état de relaxation N = e (avec a=a,,3, (noté a) ou c, et les exposants mes

et rel correspondent aux parametres mesurés et relaxés) en utilisant les valeurs des parametres
de maille des deux couches tampon donnés dans le tableau (6.2

D’apres les résultats présentés dans le tableau les fils et les boites présentent une forte
relaxation selon ¢ (environ 2.3%) et une faible relaxation selon [1120] (1.6% pour les fils et 1%
pour les boites). Nous observons donc une anisotropie de relaxation des fils et des boites selon
ces deux directions, la direction ¢ étant la direction préférentielle de relaxation. Selon cette di-
rection, les déformation et relaxation des fils et des boites sont comparables, ce qui est cohérent
avec le fait que les nanostructures présentent le méme type de morphologie selon c.

Les différences majeures de morphologie et de relaxation entre fils et boites, interviennent
selon [1120], qui semble étre la direction suivant laquelle il est le plus difficile pour les nano-
structures de relaxer. Nous trouvons alors que les fils sont moins déformés et plus relaxés que les
boites. Ce résultat est au prime abord déroutant car il est légitime de penser que I'allongement
en fil (qui correspond & une augmentation de l'interface GaN/AIN accompagnée d’une limitation
de la surface libre selon [1120], donc une augmentation de I'énergie élastique emmagasinée) ne
permet pas de diminuer efficacement I’énergie élastique emmagasinée. Il est donc probable que
d’autres phénomenes entrent en jeu dans la relaxation des fils et des boites. C’est ce que nous
allons tenter de confirmer par HR-TEM.

6.10.2 Etude par HR-TEM

Afin de déterminer les processus de relaxation des fils et des boites de GaN plan m, des
analyses par HR-TEM ont été réalisées sur un échantillon de fils de GaN de 15MC52613 encapsulés
par de 'AIN (description de I’échantillon section pl154). L’image HR-TEM obtenue selon
I’axe de zone [1120] (ﬁgure sur un fil encapsulé, révele la présence d’une faute d’empilement
dans la couche d’AlIN, située sous le fil de GaN, et qui se termine a l'interface GaN/AIN par une
dislocation partielle dont le vecteur de Burgers est égal & 1/6< 2203 >. Une autre dislocation
visible a l'interface AIN/GaN au sommet de la boite, permet vraisemblablement d’accomoder la
différence de parametre de maille AIN/GaN lors de la réencapsulation. Ces résultats suggerent
que la relaxation élastique aboutissant a la formation de surface libre supplémentaire lors de
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rrm R

Fig. 6.21: Image HR-TEM en azxe de zone [1120] d’un fil (e = 7T0nm) de 15MC5?613
de GaN encapsulé dans AIN.
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Fig. 6.22: Image HR-TEM d’un fil encapsulé (e = T0nm) de 15MC°?°'3 de GaN,
selon ’axze de zone [0001].

la transition 2D/3D s’accompagne également d’une relaxation plastique par la formation de
dislocations de désaccord de parametre, qui peuvent entrainer une relaxation plus efficace selon
[0001]. Comme la forme des fils et des boites vue selon I'axe de la zone [1120] est la méme
(section pi154)), il est raisonnable de penser que la formation de dislocations sera similaire
dans les deux cas, pour aboutir finalement au méme état de relaxation selon [0001]. Ainsi, la
relaxation selon ¢ pour les fils et les boites de GaN plan m semble étre la combinaison d’une
relaxation élastique, par la formation de facettes, et plastique, par la formation de dislocations.
La formation de ces dernieres selon [0001] est vraisemblablement favorisée par la présence de
fautes d’empilement dans nos couches.

Une autre image HR-TEM obtenue selon 'axe de zone [0001] (figure sur un fil de
GaN de 15MC52613 | yévele la présence d’une dislocation & l'interface GaN/AIN de vecteur de
burgers 1/3< 1120 > et laisse & nouveau supposer que la relaxation plastique par formation de
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dislocations & l'interface GaN/AIN est le meilleur moyen de relaxer la contrainte le long de [1120]
dans le cas des fils. Pour les boites, cette information est actuellement manquante. A noter que
nous n’avons pas observé de dislocations traversantes dans nos fils ou nos boites et que ce type
de dislocations a l'interface boites quantiques/couche tampon a déja été observé dans le cas des
boites d’InN/GaN [Loz06|, Loz07].

6.10.3 Discussion sur la relaxation des fils et des boites

Les résultats obtenus par MAD sur la relaxation des fils et des boites sont comparables &
ceux obtenus par RHEED (section figure . Comme nous ’avons vu précédemment, dans
le cas des fils, il est difficile d’obtenir par RHEED des résultats satisfaisants sur la relaxation
des fils selon ¢, nous avons toutefois trouvé une valeur de lordre de 2.5% (figure proche de
celle trouvée par MAD (2.3%)|ﬂ Dans le cas des boites, nous trouvons, par les deux techniques
utilisées, la méme valeur de relaxation de 1% selon [1120] et des valeurs du méme ordre de
grandeur selon ¢, méme si une légere différence est observée selon la technique employée. Par
RHEED, nous obtenons une valeur de 3.5% alors que par MAD la valeur est d’environ 2.4%.
Cette différence peut étre due, en partie, au fait que par MAD les parameétres de maille du GaN
sont déterminés a partir de la position du maximum du pic de diffraction et correspondent donc
a une valeur moyenne des parametres de maille ¢ des boites alors que le RHEED nous renseigne
plus localement sur la relaxation au sommet des boites (4 & 5MC sondées).

Le point marquant de cette étude par MAD et RHEED est que ’on retrouve cette relaxa-
tion anisotrope selon les deux directions [0001] et [1120]. Les résultats obtenus par HR-TEM
permettent de mettre en avant la présence d’une relaxation plastique de nos fils. Etant donné
la similitude de morphologie et de relaxation entre fils et boites selon ¢, nous avons donc sup-
posé qu’une relaxation plastique est également présente dans les boites selon c. Il faut toutefois
remarquer que les études MAD et HR-TEM n’ont pas été réalisées sur les mémes quantités de
GaN déposées. Il est possible que la formation de dislocations n’intervienne qu’apres une taille
critique de nos nanostructures. D’autres études sur des fils obtenus pour des dépots plus faibles
seraient nécessaires afin de confirmer la présence de dislocations des les premiers stades de la
croissance.

Pour finir, lorsque nous nous sommes intéressés a la transition fils-boites, nous avons mis
en avant l'influence de la relaxation de la couche tampon et de la différence de parametre de
maille GaN/AIN sur la forme d’équilibre des nanostructures. Par conséquent, en prenant en
compte les résultats sur la relaxation de nos nanostructures, nous pouvons supposer que la di-
minution de I’énergie élastique emmagasinée dans les fils se fait plus efficacement par relaxation
plastique que par relaxation élastique, méme si ces deux types de relaxation sont observées. Il
est donc probable que I’énergie de formation des facettes ayant une composante selon [1100]
et [1120] (type {3120} ou {2110}) soit plus élevée que I'énergie de formation des dislocations.

°Le résultat sur la relaxation des fils selon [1120] obtenue par RHEED est d’environ 1% mais n’a pas été
présenté précédemment.
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Néanmoins, lorsque le GaN est épitaxié sur des couches tampon d’AIN plus épaisses, la relaxa-
tion élastique par formation de ce type de facettes semble étre préférée car des boites présentant
davantage de surface libre que les fils selon [1120] se forment. Ceci démontre I'importance de la
différence de parametre de maille GaN/AIN sur I’énergie élastique emmagasinée et donc sur la
nature de la relaxation qui en découle.

6.11 Propriétés optiques des fils et des boites quantiques de
GaN plan m

6.11.1 Mise en évidence de la forte réduction du champ électrique interne

Nous avons étudié en détail la formation des nanostructures de GaN plan m. Mais qu’en
est-il de leurs propriétés optiques, qui, a priori, justifient 'intérét porté aux nitrures non-polaires ?
De nombreux travaux réalisés sur 'orientation (1120) dans le cas de puits quantiques de GaN/AIN
((1120) [Ng03] ou GaN/AlGaN [Cra03, Koi04] ou de boites quantiques [Fou05|, et d’autres
travaux réalisés selon l'orientation (1100) sur des puits de GaN/AlGaN [Wal00, Bha03] ont
démontré la forte réduction, voire ’absence du champ électrique interne. Des premieres études
sur des ensembles de boites devraient nous permettre de le confirmer :

1. En augmentant la puissance d’excitation, la position du pic d’émission devrait rester la
méme quelle que soit lexcitation (contrairement au plan ¢ ou le pic de luminescence
des boites se déplace vers le bleu avec la puissance d’excitation, en raison de 1’écrantage
progressif du champ par les porteurs photo-créés [Tak97, [Fi099]).

2. Quelle que soit la taille des boites, la luminescence doit se trouver au-dessus du gap du
GaN [Fou05|. Pour des boites de GaN plan ¢, le champ électrique interne déplace ’énergie
d’émission vers le rouge et la luminescence se situe en-dessous du gap pour des boites d’une
hauteur supérieure a 2nm [Sim03].

3. Par la technique de PhotoLuminescence résolue en temps, nous pouvons nous intéresser
au temps de déclin des nanostructures de GaN plan m. Celui-ci est le meilleur indicateur
d’un effet Stark confiné quantique dans ces nanostructures. En effet, un champ électrique
diminue la probabilité de recombinaison radiative en séparant spatialement les fonctions
d’onde des électrons et des trous. Cela se traduit expérimentalement par une augmentation
du temps de déclin, pouvant aller jusqu’a la centaine de microsecondes & basse température
(BT) pour les boites GaN plan ¢ [Sim03|, Bre06].

Chaque échantillon de cette étude est constitué d’un plan enterré et d’un plan en surface
de nanostructures de GaN plan m. Les dépots de GaN varient entre 3 et 20MC tandis que
I’épaisseur de la couche tampon d’AIN est de 70 ou 300nm.

Tout d’abord, une étude en puissance (a 4K) a été réalisée sur un échantillon de fils de
3MC. Les résultats sont présentés sur la figure Les courbes ont été décalées verticalement
et normalisées. Elles sont parfaitement superposables quelle que soit la puissance d’excitation.
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Ce résultat permet de conclure que, sur les gammes de puissance d’excitation utilisées, aucun
écrantage du champ ne se produit dans ces fils. Les résultats obtenus sur la luminescence des

200Pp .
100P,
45P

Fig. 6.23: Spectres de
photoluminescence a
BT d’un plan enterré
de fils de GaN de
3MCS*'™8 en fonction
de la densité de
puissance d’excitation
Py =8mWem™2. Les
courbes sont
normalisées a
lintensité d’émission.

I, normalisée (u. a.)

32 34 36 38 40 42 44
E (eV)

nanostructures (en fonction de la quantité de GaN déposée) a basse température sont représentés
sur la figure Pour les fils (figure [6.24](a)) et les boites (figure (b)), nous obtenons des
spectres d’émission qui sont au-dessus (en énergie) du gap du GaN massif. Tous les spectres ont
été normalisés a 'intensité du pic d’émission.

Un point important est la différence dans la position d’émission des pics des nanostruc-
tures pour des quantités de GaN déposées de 3 et 5MC, dans le cas des fils (3.8¢V et 3.65e¢V)
et dans celui des boites (4eV et 3.75eV). La hauteur de ces nanostructures est trouvée égale a
(0.75 £ 0.25)nm et (1.5 £ 0.5)nm pour les fils (dans la partie la plus haute) et (0.8 £ 0.25)nm
et (1.1 & 0.25)nm pour les boites. Pour des dépots de GaN de 10MC, dans les deux cas, nous
obtenons des fils dont la hauteur principale est de (2.5 + 1)nm et de (1.5 £ 1)nm, tandis que
le pic d’émission est a 3.6eV. Or, il est important de rappeler que les fils présentent un profil
asymétrique selon [1120] et une distribution de hauteurs dans cette direction. Nous pouvions
donc nous attendre a observer un élargissement des pics d’émission des fils correspondant a
une distribution de hauteurs de confinement dans les fils, ce qui n’est toutefois pas le cas. La
différence entre la position du pic d’émission des fils et des boites peut donc s’expliquer par le fait
que c’est la hauteur maximale du fil qui correspond a la dimension de confinement des porteurs,
ce qui laisse supposer une forte localisation dans les fils a leur extrémité la plus haute. Pour finir,
nous rappelons que, de méme que pour les puits, plus le confinement est grand (faible épaisseur),
plus les variations relatives d’énergie dues aux fluctuations d’épaisseur sont importantes, plus
les pics d’émission sont larges. Par conséquent, pour de faibles dépots, la hauteur des fils (LMH
de 200meV) serait plus homogene que celle des boites (300meV).
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De plus, le spectre de PL résolue en temps d’un échantillon de fils (figure (c)) présente
une décroissance non-monoexponentielle et un temps de déclin d’environ 180ps ce qui est com-
parable a ce qui a été mesuré sur les boites de GaN plan a et qui est un ordre de grandeur
inférieur a celui des boites de GaN plan ¢ de hauteur équivalente. Nous avons vérifié également
que cette valeur du temps de vie se conservait jusqu’a des températures de l'ordre de 70 — 80K,

ce qui prouve que ce temps correspond bien a un temps de vie radiatif.
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Fig. 6.24: (a) Spectres de photoluminescence a BT d’échantillons de fils de GaN
(1100), réalisés sur une couche tampon d’AIN de 70nm d’épaisseur pour des
quantités de GaN déposées de 352478, 552500 et 105244 M C, (b) Spectres de PL (a
BT) d’échantillons de boites de GalN (1100) réalisés sur une couche tampon d’AIN
de 300nm pour des quantités de GaN déposées de 352480, 552486 52483 = 1()S2481
2092482 MC, (c) PL résolue en temps d’un échantillon de fils de GaN°*" (5MC de
GaN sur une couche tampon de 7T0nm d’AlN).

Ces résultats de PL ont mis en évidence ’absence marquée d’effet Stark confiné quantique
dans les nanostructures de GaN plan m. Toutefois, nous n’avons pas encore étudié 'influence de
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la forme des nanostructures sur leurs propriétés optiques.

6.11.2 Spectres de fils uniques de GaN plan m

Les résultats présentés précédemment ont été obtenus sur des assemblées de fils ou de
boites. Une meilleure compréhension des propriétés optiques des nanostructures de GaN plan m
nécessite que nous nous intéressions a la luminescence de fils ou de boites uniques. Nous nous
sommes naturellement focalisés sur les fils uniques car leur densité est plus faible (3 10!0.cm=2)
que celle des boites (9 10*0.cm~2) & dépots égaux de GaN (pour 3MC). Cette densité est toutefois
encore trop élevée pour permettre d’isoler de maniere satisfaisante des nanostructures uniques
car la taille du spot laser utilisé pour ce type de caractérisation est d’environ 1 a 2um. Il
excite par conséquent environ 1000 boites simultanément. Ce probleme peut étre contourné
en gravant nos échantillons avec des motifs de différente taille. Ces derniers sont obtenus en
combinant lithographie électronique, dépot d’un masque de Ni et ICP choré |[Rol07a]. Cette
technique de gravure a déja permis d’isoler des boites uniques de GaN plan a pour I’étude en
microPL [Rol07b.

La figure présente un spectre de fil unique obtenu & 4K sur un mésa de 250x250nm?,
pour une puissance d’excitation de 160uW (avec un spot de 1pum de diametre) et une intégration
sur 60 secondes. Nous pouvons observer une luminescence de ce fil & une énergie élevée de 4.26eV,
avec une largeur a mi-hauteur d’environ 2.4meV, soit trois ordres de grandeur au-dessus de
celle obtenue dans le cas des boites InAs/GaAs [Mar94) Bay(02|, mais comparable aux résultats
obtenus dans le cas des boites uniques de GaN plan a [FouO7a]. Ces données préliminaires
permettent avant tout d’envisager des études plus poussées sur la luminescence des fils ou des

boites uniques de GaN plan m.

3000} 1
° 2000 ] Fig. 6.25: Spectre de
< luminescence d’un fil
Q .
~ unique de
— 1000} . GaN plan m°%°%,

4.225 4.250 4.275 4.300
Energie (eV)
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6.12 Conclusion

Dans cette partie, nous nous sommes intéressés a la croissance des nanostruc-
tures de GalN plan m en conditions riche Ga. Il a été trouvé que, suivant 1’état de
contrainte de la couche tampon d’AIN et la quantité de GalN déposée, des fils ou
des boites de GaN plan m pouvaient étre obtenus. Sur des couches tampon d’AIN
d’épaisseur inférieure a 300nm, des fils sont obtenus quelle que soit la quantité de
GalN déposée tandis que pour des couches d’AIN dont 1’épaisseur est légérement
supérieure a 1’épaisseur critique de 300nm, des boites sont obtenues pour des quan-
tités de GalN déposées inférieures & TMC. Au-dela de cette quantité déposée, un
“mélange” de nanostructures de type fils et boites est constaté, en accord avec
P’existence d’une transition de forme boites-fils. L’épaisseur critique de I’AIN est
déterminée in situ par RHEED selon Pazimut < 0001 > grace a la reconstruction
de surface (1x2) de la couche tampon d’AIN. La transition de forme fils-boites
des nanostructures est reliée a 1’état de contrainte des couches tampon d’AIN. La
morphologie des fils et des boites a été étudiée en détail. A partir de ces informa-
tions, la nature des principales facettes de ces nanostructures a été proposée. Cette
différence de morphologie est peu dépendante de parametres tels que la température
du substat ou le rapport r de flux Ga/N (lorsqu’il est supérieur a 1). Nous avons
ensuite comparé la relaxation des fils et des boites par MAD et TEM. Il est possible
de relier la morphologie a la différence de relaxation : selon ¢, les relaxations des
fils et des boites sont comparables, de méme que leur morphologie, alors que selon
[1120], les relaxations et les morphologies des fils et des boites sont différentes, les
fils étant plus relaxés et plus longs que les boites. Cette différence de relaxation
entre fils et boites a été expliquée par la présence de dislocations d’interface selon
cette direction dans le cas des fils. Finalement, nous avons démontré que ces fils
et que ces boites quantiques non-polaires de GalN plan m présentaient une forte
réduction du champ électrique interne, comme les boites de GaN plan a.
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Chapitre 7

Etude quantitative de la transition
boites-fils de GaN plan m et son
controle par croissance de
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Chapitre 7 Transition Boites-Fils

7.1 introduction

Dans le chapitre précédent, nous avons étudié la transition de forme fils-boites
en fonction de I’épaisseur de la couche tampon d’AIN. Dans cette partie, nous allons
nous intéresser a la transition de forme boites-fils que nous avons seulement évoquée
précédemment, et essayer de déterminer les parametres clés qui la gouvernent. Cette
étude va se diviser en trois sections. Dans la premiere, nous allons nous concentrer
sur I’évolution de la morphologie d’un plan de nanostructures de GalN plan m en
fonction de la quantité de GalN déposée, au moyen de statistiques AFM réalisées sur
les échantillons dont la croissance a été détaillée dans le chapitre précédent. Dans
un deuxiéme temps, nous réaliserons des superréseaux (SR) de nanostructures de
GaNN en faisant varier ’épaisseur de la couche tampon d’AIN et/ou I’épaisseur de
I’espaceur d’AIN, pour déterminer leur influence respective sur la forme des objets
obtenus. Pour finir, nous allons étudier l’effet de la corrélation verticale sur la
transition boites-fils.

7.2 Etude quantitative de I’évolution de la morphologie des na-
nostructures de GalN plan m en fonction de la quantité de
matiere déposée

7.2.1 Statistiques AFM

Afin de comparer I’évolution de la taille des fils et des boites de GaN plan m et de mieux
comprendre la transition boites-fils, une statistique AFM a été faite sur deux séries d’échantillons,
en déposant des quantités nominales de GaN (notées 6) de 3, 5, 7, 10, 15, 20, 25 et 40M(ﬂ sur des
couches tampon d’AIN de 70 ou 300nm d’épaisseur. Les parametres ont été choisis a partir des
résultats obtenus précédemment sur les fils ou les boites de GaN plan m. A partir d’images AFM
réalisées sur ces échantillons (dérites section et [6.3.2]), en prenant en compte une centaine
de nanostructures pour chacun, la longueur des fils et des boites (L selon [1120]), leur largeur (1
selon [0001]), leur hauteur (h selon [1100]), les rapports d’aspect (h/L, h/1) et I’évolution de 1 en
fonction de L sont étudiés. Afin de faire la distinction entre les différentes grandeurs
obtenues en fonction de l’épaisseur de la couche tampon, nous les noterons L._,,
le—n €t he_p, avec e = 70nm ou e = 300nm et n=f (n=b) pour les fils (pour les boites).
Nous rappelons que la hauteur est mesurée d’apres les profils pris suivant la direction [1120]
et que les fils ont une forme quasi-triangulaire selon cette direction. Leur hauteur est définie

'Pour des dépéts de 40MC, les morphologies de surface des plans de GaN sont trés proches de celles observées
pour les couches épaisses de GaN plan m.
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7.2 En fonction de la quantité de GalN déposée

comme la valeur mesurée la plus élevée. Nous avons de plus considéré que nous pouvions parler
de boites tant que le rapport L/1 était strictement inférieur a 2 ﬂ
Dans un premier temps, nous allons nous intéresser aux fils de GaN réalisés sur des couches

tampon d’AIN d’épaisseur 70nm (figures (a), et (a) pour 3 et 10MC de GaN déposées).

1. L’évolution de Lro_ ¢ est représentée sur la figure (a). Pour 6 compris entre 3 et 25MC,
Lro_f évolue linéairement de 50 a 250nm, avec un rapport de 11 entre la longueur et la
quantité de GaN déposée. Pour des dépots supérieurs (§ = 40MC), Lzo_s se stabilise a
300nm. Comme nous ’avons vu dans les chapitres précédents, la morphologie du plan de
GaN (figure[6.5](f)) est alors semblable & celle d'une couche épaisse de GaN (figure (b)).

2. L’évolution de l7g_ est trouvée linéaire jusqu’a des quantités de GaN déposées de 40MC
(figure(7.1] (b)). La largeur est de 22nm pour §=3MC et atteint 75nm pour §=40MC, ceci
nous donne un rapport de 1.4 entre la largeur et 6.

3. L’évolution de h7o_s est représentée sur la figure (c). La pente de la droite décrivant
cette évolution est de 0.28nm/MC et ne concerne que des quantités de GaN déposées
inférieures ou égales a 10MC. Au-dela de cette quantité, la hauteur semble atteindre au
maximum 3.5nm (0 = 25MC) pour rediminuer a 2.5nm (§ = 40MC). Nous pouvons
remarquer qu’il semble donc exister une saturation de la hauteur moyenne des fils & une
valeur proche de 2.5nm.

Si nous nous intéressons aux résultats obtenus sur des couches tampon d’AIN de 300nm
d’épaisseur, nous devons avant toute chose rappeler qu’il existe trois régimes a distinguer suivant
9 (voir section[6.3.2)). Pour §<7MC (régime A), seules des boites quantiques sont obtenues. Une
bimodalité (une distribution de boites et une distribution de fils) est observée lorsque 6 est
compris entre 7 et 15MC (régime B), et pour finir lorsque 6>20MC, seuls des fils sont obtenus
(régime C).

1. L’évolution de la longueur des nanostructures obtenues est représentée sur la figure (d).
Pour les deux types de nanostructures, nous obtenons une évolution linéaire de la longueur
en fonction de la quantité de GaN déposée avec la seule différence que les pentes sont de
2.5nm /MC pour les boites, et de 6nm/MC pour les fils. La longueur des boites est comprise
entre 22.5nm (#=3MC) et 52.5nm (6=15MC) tandis que celle des fils est comprise entre
79nm (0=TMC) et 300nm (§=40MC).

2. L’évolution de la largeur des boites et des fils est représentée sur la figure (e). Dans le
régime A, I300_p est comprise entre 20 et 25nm et évolue linéairement avec 4, la pente de
cette droite est égale a 1.88nm/MC. Dans le régime B, l399_p reste constante & cette valeur
de 25nm qui est également obtenue pour l3go—; dans le méme régime. Dans le régime C,
l300— augmente linéairement en fonction de ¢ et la pente obtenue est la méme que celle
trouvée pour les boites dans le régime A.

2Compte tenu des morphologies observées, nous nous sommes davantage concentrés sur 1’évolution de la forme
des boites que celle des fils, ce qui explique pourquoi les courbes correspondant a e = 70nm présentent moins de
points que pour e = 300nm.
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Chapitre 7 Transition Boites-Fils

3. L’évolution de la hauteur des nanostructures est représentée sur la figure (f). hsoo—b
augmente dans les régimes A et B de 0.9nm (0 = 3MC) a 2.1nm (6 = 15MC), elle est
linéaire en fonction de 6 et la pente de cette droite est de 0.1nm/MC. Dans le régime B,
I’évolution de h3po— s est identique a hzpo—p. Dans le régime C, nous trouvons une saturation
de la hauteur des fils & une valeur de 3nm (0 = 20MC), qui rediminue ensuite & 2.5nm.
Comme dans le cas h7g—y, nous pouvons considérer que la hauteur des nanostructures
sature a environ 2.5nm.

Afin de comparer les pentes obtenues, nous noterons p._,_, la pente obtenue pour
l’épaisseur de couche e (70 ou 300nm ), la grandeur g (L, l ou h), et la nanostructure
n (n = f pour un fil, n = b pour une boite, n = b — f si nous avons des boites
et des fils). Les évolutions des longueurs des nanostructures dans le cas de couches tampon
d’épaisseur 70nm et dans le cas de couches tampon de 300nm d’épaisseur sont toutes deux
linéaires, mais présentent des pentes différentes. p7g_;_; est presque le double de p3gg_r—y
tandis qu’elle est presque 4 fois plus élevée que p3go_1_p. Par conséquent, ces résultats montrent
que L7q_ s est supérieure a L3go—p— f jusqu’a des dépots de 40MC ot les deux valeurs se rejoignent.
Ceci permet de mettre en évidence la différence de vitesse de croissance et d’élongation
des nanostructures en fonction de 0 et de e.

En ce qui concerne I'évolution de la largeur, nous trouvons que pro—;— s est du méme ordre
de grandeur que p3gg—;—f et que p3po—;—p- Toutefois, pour e = 300nm, nous observons une cassure
dans I’évolution de la largeur qui stagne a 25nm. Cette valeur correspond a la largeur estimée
du sommet plat des ondulations d’AIN. De méme, il est possible que l7o_ ¢ sature aux environs
de 30nm dans le cas e = 70nm. Un point & 15MC est manquant et permettrait de mettre en
évidence cette rupture de pente dans I’évolution de la largeur des nanostructures dans tous les
cas. Si ’on considére que la largeur maximale des fils est donnée par celle trouvée pour les tuiles
des couches épaisses de GaN et qui vaut 100nm (section p{110), alors pour § = 40MC, les
largeurs des fils (l79—¢ et I3p0—f = 75nm) n’ont pas encore atteint leur valeur maximale.

Le point important repose surtout dans notre cas sur la comparaison entre I’évolution
de la longueur des nanostructures par rapport a celle de leur largeur. p7o_r—y est presque 8
fois plus grande que p7o—;—¢, tandis que p3po—r—p et p3po—r—s sont respectivement 1.3 et 3.2
fois plus grandes que p3go—;—p—f. Ceci met en évidence que la direction [1120] est une direction
de croissance préférentielle comparée a la direction [0001] dans les deux cas suivants : lorsque
e = 70nm (quelque soit 6) ou lorsque e = 300nm et § > 5MC. Toutefois, pour e = 300nm
et dans les régimes A et B, p3o0_r_p est comparable & p3go_;_p, ce qui, au contraire, montre
que dans ce cas de figure les deux directions sont équivalentes, entrainant une croissance plus
isotrope des nanostructures.

En ce qui concerne la hauteur des nanostructures, nous trouvons que pro_p—s est deux a
trois fois plus élevée que p3po—p—p—f. Dans les deux cas, la hauteur sature environ a 2.5nm a
des quantités de dépot de GaN de 10MC (e = 70nm) et 20MC (e = 300nm). Par conséquent,
le régime de coexistence B boites-fils (e = 300nm) présente des nanostructures dont la hauteur
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Fig. 7.1: Variation de la longueur (a) et (d), de la largeur (b) et (e) et de la
hauteur (c) et (f) des nanostructures de GaN plan m en fonction de la quantité
nominale de GalN déposée et de l’épaisseur e de la couche tampon d’AIN. Les
barres d’erreur correspondent a la largeur a mi-hauteur des gaussiennes utilisées
pour déterminer les distributions de taille. Pour plus de clarté, les régimes A,B,
et C (e =300nm) ne sont représentés qu’en (d). En tirets (traits pleins) sont
représentées les évolutions des différentes grandeurs des fils (des boites). En
pointillés sur (c) et (f), est représentée la hauteur moyenne mazximale des
nanostructures. En (e), sont indiquées en points-tirets gras horizontaux les bornes
inférieure et supérieure de la largeur des ondulations de la surface des couches
épaisses d’AIN. La limite basse correspond au sommet plat de l’ondulation,

comme décrit section .
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plan m suivant la quantité nominale de GalN déposée et de l’épaisseur de la
couche tampon d’AIN. Les abscisses de (c) et (f) sont en logip.
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est inférieure a celle des fils (e = 7T0nm).

Nous allons maintenant étudier 1’évolution des rapports d’aspect de ces nanostructures en

fonction de € et de e. Dans le cas d’une couche tampon d’AIN d’épaisseur e = 70nm,

1.

Le rapport d’aspect h/L des fils est représenté sur la figure (a). Il est constant de
0 = 3MC a 0 = 10MC, sa valeur est alors de 0.015. Il diminue ensuite faiblement & 0.005
pour 6 = 40MC.

. Le rapport d’aspect h/l est représenté sur la figure (b). Pour 6 compris entre 3 et

10MC, il augmente de 0.015 a 0.07 puis diminue a 0.03 pour § = 40MC.

. Sur la figure (c) est représentée I’évolution de la largeur en fonction de la longueur des

fils. Nous pouvons voir que tandis que Lzo_y augmente de 40 a 150nm, l7o—; augmente
seulement de 25 a 32nm. Cette courbe permet de mettre en évidence le fait que les fils
s’allongent préférentiellement selon [1120] plutét que selon [0001]. Toutefois, lorsque les
fils ont atteint une longueur de 300nm, cette derniere reste constante tandis que leur
largeur augmente. La morphologie de surface tend alors vers celle d’une couche épaisse de
GaN plan m.

Si nous nous intéressons maintenant au cas e = 300nm :

. Le rapport d’aspect h/L des boites et des fils est représenté sur la figure (d). Pour les

boites, ce rapport est quasiment constant a une valeur de 0.04 tandis que pour les fils, il
diminue de 0.03 pour 8 = 7MC a 0.0075 pour 6 = 40MC.

. Le rapport d’aspect h/l des boites et des fils (figure (e)) augmente faiblement de 0.04

(0 = 3MC) & 0.07 (f = 15MC). Ce rapport est confondu avec celui des fils pour des dépots
de GaN égaux ou supérieurs a TMC. Il semble atteindre une valeur maximale de 0.08 pour
0 = 20MC et rediminue ensuite & 0.03 pour 40MC.

. Sur la figure|7.2| () est représentée ’évolution de la largeur des boites et des fils en fonction

de leur longueur. On voit clairement que l3g9_p augmente continiiment avec L3gg_p. En ce
qui concerne les fils, l300— ¢ reste quasiment constante a 25nm alors que L3po—y augmente
de 80 (8 = TMC) a 140nm (0 = 15MC). Pour des longueurs de fils supérieures, comprises
entre 110 et 300nm, la largeur augmente significativement de 25 a 75nm.

Selon Kern et Miiller [Ker97], en premiére approximation, la relaxation élastique est pro-

portionnelle au rapport d’aspect des boites quantiques. Les résultats obtenus précédemment

sur les rapports d’aspect h/L et h/l permettent donc de comparer la relaxation des boites (ou

des fils) selon les deux directions [0001] et [1120], en supposant que cette relaxation n’est que

d’origine élastique. Afin de simplifier l’écriture, nous noterons les rapports d’aspect
(h/L)e—r, €t (h/l)e—rn, avec e =70 ou 300, n=f (n=>b) dans le cas d’un fil (d’une boite).
Dans le régime de coexistence boites-fils (régime B), nous noterons le rapport d’as-
pect des fils (h/L)so0—5 et (h/l)300—¢-

Si nous comparons (h/L)7o—f & (h/l)70—¢, la relaxation des fils serait plus élevée selon

[0001] que selon [1120]. Si nous nous intéressons aux boites, (h/L)300_p est légerement inférieur
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a (h/1)300—p, ce qui tendrait & prouver que la relaxation est légérement plus élevée selon [0001]
que selon [1120] (en accord avec les résultats de la section . Si 'on compare ces rapports
d’aspect entre fils et boites, (h/L)3po—p est presque trois fois plus élevé que (h/L)7o—s. Les
boites seraient plus relaxées que les fils selon [1120], ce qui est contraire & ce que nous avons
trouvé précédemment (section et peut donc traduire le fait que dans ce cas, la relaxa-
tion élastique ne doit pas étre considérée comme le seul processus de relaxation. Ce résultat est
cohérent avec la relaxation plastique constatée pour les fils (avec la présence de dislocations d’in-
terface) dans la section En ce qui concerne le rapport h/l, (h/1)300—p (0.04) est supérieur
a (h/l)70—y (0.015) pour § = 3MC, mais pour des dépots supérieurs, les valeurs se rejoignent.
Ce résultat est en accord avec une relaxation comparable entre fils et boites selon ¢, comme
constaté précédemment (section . Si maintenant, nous comparons les rapports d’aspect
pour les boites et fils lorsque e = 300nm, (h/L)300—p reste toujours supérieur a (h/L)szg— ¢ alors
que (h/l)s00—p et (h/l)300—f sont comparables. Une fois de plus ceci tendrait & démontrer que
les processus de relaxation des fils sont différents de ceux des boites selon [1120], mais sont

comparables selon [0001].

7.2.2 Evolution de la densité des nanostructures en fonction de 6

Avant de nous intéresser plus en détail a la transition boites-fils, nous devons dans un
premier temps vérifier que cette différence de morphologie boites-fils n’est pas due a des quantités
de GaN déposées différentes. Nous devons donc déterminer la densité des nanostructures et leur
volume. Or en comparant les dimensions des fils a celles des boites, il apparait que la différence
majeure entre ces deux types de structures se situe au niveau de leur longueur, définie selon la
direction [1120].

10109 ———————————————
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_ * » Fils e=70nm
‘e 1T o Fils e=300nm]
g 6f . Fig. 7.3: Fvolution de la densité des
5 5} i fils (triangles pour e = 70nm et
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Leur largeur et leur hauteur sont en effet semblables pour les mémes dépots de GaN
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(section [[.2.1] et figure . Compte tenu de ce résultat, pour les mémes dépots de GaN, et
lorsque la distinction fils-boites est évidente (§ = 3MC a 15M C), la densité de fils (notée d7o—y)
devrait étre inférieure a celle des boites (dzpo—p) ou du mélange boites-fils (dzpo—p+dso0—f), et
la densité de nanostructures devrait étre inversement proportionnelle a leur longueur.

Les résultats obtenus sur la densité des nanostructures en fonction du nombre de mo-
nocouches de GaN déposé et suivant 1’épaisseur de la couche tampon sont représentés sur
la figure [7.3] Pour des dépots de 3MC & 40MC, la densité des fils diminue de 3.5 10'%.cm =2
A 6 10%.em™2. La densité des boites est égale a 7.5 101%.em=2 (0 = 3 et 5MC), puis dimi-
nue a 5 101%.cm=2 (§ = TMC) parallelement avec I'apparition de fils dont la densité est de
1.9 10'%.ecm™2. Pour 6 = 10MC, dsgg_p diminue toujours tandis que d3po—y augmente. Les deux
densités sont ensuite comparables pour § = 15MC avec une valeur de 1.5 10'%.cm=2. Pour des
dépots supérieurs, nous n’avons plus que des fils et dy est indépendante de e (d7o—f et dgoo—y
sont quasiment égales).

Nous avons ensuite comparé les rapports dro—f/d3oo—s & L3oo—s/Lr70—¢. Pour cette étude,
pour 6 = 10MC, nous avons pris une valeur moyenne de L3gg—j, en pondérant Lzgg—p et Lzgo—y
par leur densité respective. Les résultats sont représentés sur la figure Pour les dépodts de
GaN ne donnant lieu qu’a la croissance de fils ou qu’a la croissance de boites, les deux rap-
ports sont remarquablement proches voire méme confondus. Seuls les rapports obtenus pour
0 = 10MC sont éloignés, ce qui s’explique par le fait que la valeur retenue pour Lsgg_p soit
une valeur pondérée. Ce résultat permet de vérifier que nous avons bien conservation du bilan
de matiére dans nos résultats et que la différence de forme observée fils-boites, pour § = 3 ou
5MC, ne dépend pas d’une éventuelle différence de quantité déposée. Ceci permet également de
confirmer que la différence fils-boites se situe au niveau de leur longueur comme nous ’avons
implicitement supposé lorsque nous avons défini nos nanostructures de GaN plan m au moyen
des termes de fils et boites.
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7.2.3 Discussion sur la transition boites-fils

Les résultats déja obtenus, a la fois sur les couches épaisses et les fils de GaN plan m,

permettent de mettre en avant trois parametres clés qui peuvent induire ou favoriser I’évolution

des boites en fils. Celle-ci peut étre due a :

1.
2.

Nous

200

I’anisotropie de la morphologie de la couche tampon d’AIN,

une diffusion de surface anisotrope du GaN plan m, favorisant sa croissance voire la coa-
lescence des boites dans une direction donnée,

. une taille limite de boites correspondant & une forme d’équilibre au-dela de laquelle il est

plus favorable énergétiquement parlant d’évoluer en fils.

allons commenter ces trois points successivement.

. Il se peut effectivement que I’AIN, de par son ondulation, favorise la croissance des boites

dans une direction donnée. Lors de dépots de GaN, les boites verraient leur longueur et
leur largeur augmenter jusqu'a ce que la limite latérale selon [0001] déterminée par le
sommet de l'ondulation de ’AIN, qui est d’environ 30nm (section , soit atteinte.
Le GaN préférerait ensuite croitre selon la direction [1120] ne présentant pas ou peu de
modulations d’amplitude.

. La différence de parametre de maille dans le plan GaN/AIN est anisotrope. Son évolution

a permis d’expliquer précédemment la transition fils-boites tandis que ’anisotropie de dif-
fusion de surface a été avancée pour justifier la morphologie de surface des couches épaisses
de GaN. Si seule la diffusion de surface anisotrope dominait la forme des nanostructures de
GaN, celles-ci s’allongeraient selon la direction [1120] sans voir nécessairement leur largeur
augmenter, ou alors la longueur évoluerait bien plus vite que la largeur. C’est ce que nous
observons notamment pour les fils (e = 70nm) pour lesquels une nette différence entre
la vitesse d’élongation et la vitesse d’élargissement est visible, tandis que cette différence
s’amenuise nettement dans le cas des boites. L’anisotropie de diffusion de surface ou la
coalescence des boites permettent d’expliquer une élongation mais ne permettent pas d’ex-
pliquer pourquoi la morphologie de type boite perdure pour des dépdts de GaN de plus de
15MC, et ce malgré la formation simultanée de fils et la densité élevée de ces nanostruc-
tures.

. Nous avons démontré précédemment (section [6.10.1]) que, d’une part, la forme d’équilibre,

pour un dép6t de GaN donné dépendait de ’état de contrainte de la couche tampon et
que, d’autre part, la relaxation des boites (e = 300nm) était semblable a celle des fils
(e = 70nm) selon ¢, tandis que selon [1120], les boites étaient moins relaxées que les fils.
Cette différence a été attribuée notamment a la présence de dislocations a 'interface (fils de
GaN)/AIN selon [1120]. Ce résultat n’est valable que pour la comparaison fils (e = 70nm)
et boites (e = 300nm), car nous ne connaissons pas la différence de relaxation des boites
et des fils obtenus sur une couche tampon d’épaisseur supérieure a 300nm lors du régime
de bimodalité (5 < 8 < 20MC). On peut donc supposer dans un premier temps, que dans
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le cas e = 300nm, la formation de surfaces libres (formation de boites) est plus favorable
énergétiquement que I'introduction de dislocations (fils). A priori, I'allongement des boites
en fils ne permettrait pas de diminuer efficacement 1’énergie élastique emmagasinée car
cette transition de forme irait de pair avec une limitation de la surface libre dans une
direction. De plus, nous n’assistons pas a une transition brusque boites-fils, mais nous
observons plutot une bimodalité constituée de ces deux types de nanostructures. Si la
forme fil était la forme d’équilibre, il n’y aurait aucune raison a priori pour que les boites
formées au départ (§ = 3MC) n’évoluent pas tout de suite en fils a partir de dépots plus
élevés (# = 5MC) pour ne présenter que ce type de morphologie. Ceci nous pousse a
supposer qu’il existe bien des parametres limites au-dela desquels la transition boites-fils
a lieu, comme par exemple, un volume critique des boites, qui peut éventuellement étre
la frontiere entre deux régimes de relaxation différents, majoritairement élastique (boites)
ou majoritairement plastique (fils). On peut donc a ce niveau légitimement se demander :

(a) Existe-t-il une taille limite des boites de GaN plan m au-dessus de laquelle des fils se
forment ?

(b) Qu’implique cette taille critique ? Cette taille limite correspond-elle & des processus
de relaxation différents entre boites et fils ?

Des études théoriques concernant les transitions de forme en fonction du volume des nano-
structures ont été menées par Tersoff et Tromp [Ter93|. Ces auteurs montrent qu’apres
formation de boites (nanostructures symétriques) par le mode de croissance SK pour
relaxer la contrainte lors du dépot d’'une quantité donnée de matiere, il peut étre plus
favorable énergétiquement pour la boite, dont le volume augmente pour des quantités
déposées supérieures, de modifier sa forme et de ne grossir que dans une direction donnée
(et aboutir & des formes asymétriques), & condition bien sir que la diffusion des adatomes
en surface le permette. Ceci a été observé expérimentalement par Mo et al. [Mo90| pour
la croissance de Ge sur Si (001). Il est & noter que U'inverse a également été observé pour
du ErSis/Si(001) |Zhu06|, c’est-a-dire que des fils se forment pour une épaisseur donnée
puis évoluent en boites pour des quantités déposées supérieures. Tersoff et Tromp [Ter93|
ont étudié ’énergie volumique d’un ilot (de largeur 1, hauteur h et longueur L) avec des
facettes symétriques présentant un angle 8 avec le plan de base. L’énergie par unité de
volume de 'llot dépend des énergies de surface et d’interface ainsi que de la différence
d’énergie élastique entre celle d’une surface 2D et celle de I'llot. Dans ce modele, seule la
relaxation élastique est prise en compte. Les auteurs trouvent que ’énergie volumique est
minimisée lorsque [ = L = ap. Cette grandeur dépend entre autre du rapport entre un
terme correspondant a ’énergie de surface et un terme correspondant a 1’état de contrainte
de 'llot, en supposant que la contrainte subie par I'llot dans le plan soit isotropeE| Cette
taille représente le meilleur compromis énergétique entre énergie de formation de sur-
face et minimisation de I’énergie élastique emmagasinée dans '1lot. Si ’énergie de surface

3 Aucune anisotropie de contrainte n’est introduite dans ce modele.
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est supérieure au terme d’énergie élastique, alors g devient trés grand tandis que si le
phénomene inverse se produit, le minimum d’énergie est obtenu avec la formation de nom-
breux petits ilots. Le modele développé par les auteurs permet d’expliquer, entre autre,
la différence de forme observée entre les fils obtenus sur des couches tampon d’épaisseur
70nm et les boites obtenues sur des couches tampon de 300nm d’épaisseur et d’expliquer
pourquoi la croissance de boites quantiques de GaN plan m a toujours abouti a des plans
de boites relativement petites et trés denses. Ceci vient étayer la discussion entamée dans
le chapitre précédent sur la transition fils-boites et confirme que I’état de relaxation des
couches d’AIN plan m influence directement la morphologie des nanostructures de GaN.

L’étude se poursuit sur le fait que ag = I = L est une taille optimale et qu’au-dela, une
transition vers une forme rectangulaire est privilégiée. Celle-ci se produirait dés que le
diametre de 'ilot dépasserait oy d’un facteur e = 2.71. Au-dela, [ reprendrait une valeur
de ag tandis que L augmenterait. La plupart des groupes observant une transition de
forme ont vérifié ces résultats [Bro98, Li00]. Nous avons donc tracé 1'évolution de L et [
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Fig. 7.5: FEvolution de la longueur et de la largeur des nanostructures de
GaN plan m en fonction de leur aire, pour une couche tampon de 300nm
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d’épaisseur et des dépots de GaN variant de 3 a 40MC.



7.2 En fonction de la quantité de GalN déposée

en fonction de 'aire des nanostructures (pour e = 300nm) sur la figure La transition
de forme est visible a partir de la bifurcation de L et [ en deux branches distinctes et
correspond & une aire A de 1490nm?. Les nanostructures dont 'aire est inférieure & cette
valeur sont assimilées & des boites. Au-dela de cette aire, un saut dans la longueur, qui
atteint une valeur de 81nm, est observé, tandis que la largeur des nanostructures reste a
25nm. L’aire obtenue pour ces valeurs est de 2000nm? et correspond & une forme fils.

A partir de ces valeurs, nous constatons qu’un saut dans l'aire des nanostructures est
présent et correspond bien a une différence de morphologie. Nous pouvons conclure que la
forme boites est favorisée jusqu’a une aire de 1500nm?, et que, si celle-ci est dépassée,
la forme fils dont l'aire est au minimum de 2000nm? est privilégiée. Le modele pro-
posé suppose que 'angle 3 est le méme pour les quatre facettes et que la hauteur h
est constante. Or nos nanotructures présentent des facettes asymétriques marquées (3
différents) (section [6.6]), et h évolue légerement avec la quantité de GaN déposée. Toute-
fois, les travaux menés par Tersoff et Tromp sont cohérents avec les observations que nous
avons faites sur les nanostructures de GaN plan m et permettent d’expliquer simplement la
transition boites-fils en considérant uniquement les énergies de surface et ’énergie élastique
emmagasinée dans les boites. Ceci permet de répondre a la question #a et d’établir que
la taille limite des boites est d’environ 1500nm?.

Toutefois, ce modele ne s’applique que dans le cas de relaxation purement élastique des
boites. Or nous avons mis en évidence la présence éventuelle de dislocations d’interface dans
nos fils obtenus pour des dépots de GaN de 15MC (section . Il est donc également
probable que cette modification de forme soit liée a une modification du processus de re-
laxation.

Un autre modele développé par Miiller et Kern [Mul00] étudie les évolutions de la forme
d’équilibre de nanostructures en fonction des énergies de surface, des énergies élastique
et plastique. Ce modele n’est développé que dans le cas d’une croissance Volmer-Weber
et pour des 1lots symétriques mais certaines idées clés peuvent étayer la discussion. Selon
eux, la forme d’équilibre d’un ilot change continiment avec I’augmentation de son vo-
lume. La formation de facettes, donc la création de surfaces libres, permet de diminuer
I’énergie élastique emmagasinée dans les ilots. Cependant, I’augmentation du volume peut
s’accompagner d’une accumulation d’énergie élastique qui, a partir d’'une taille critique,
peut devenir trop importante. L’introduction de dislocations dans le systeme serait alors
plus favorable. Chaque nouvelle dislocation diminue le désaccord de parametre de maille
entrainant une diminution du rapport h/L, donc un aplanissement des nanostructures. La
relaxation plastique peut donc également expliquer la modification brutale de la forme
d’équilibre de nos boites de GaN plan m. Les rapports d’aspect obtenus précédemment
(figure|7.2| (d) et (e)) ainsi que leur évolution, devraient nous permettre de déterminer une
éventuelle quantité de GaN a partir de laquelle se produit une modification des processus
de relaxation.

Ainsi, les diminutions de (h/L)7o—s et de (h/L)300— tendraient a prouver que nous avons
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formation de dislocations & I'interface selon [1120] dans les fils & partir de dépots de 1'ordre
de 7 & 20MC. Au contraire, pour les boites, nous avons trouvé que (h/L)3p0—p était quasi-
constant, nous pouvons supposer que celles-ci sont exemptes de dislocations d’interface
selon [1120]. En ce qui concerne h/l, dans tous les cas, ce rapport augmente jusqu’a des
dépots de GaN de 15MC, en accord avec une augmentation de la relaxation élastique, mais
au-dela de ces 15MC, le rapport diminue ce qui peut étre signe de formation de dislocations
selon [0001].

Cette description de la transition boites-fils par une relaxation plastique au-dela d’une
aire critique des boites entrainant un aplanissement de ces dernieres et leur évolution en
fils, permettrait de répondre a la question #b. Toutefois, comme expliqué précédemment,
les dislocations n’ont été observées que pour des fils obtenus pour des quantités de GaN
déposées de 15MC. Il est donc difficile d’affirmer que cette transition est bien due a l'in-
troduction seule de dislocations. Ce dernier point nécessite de plus amples études.

Les deux approches proposées par Tersoff et Tromp [Ter93| et Miiller et Kern [Mil0OO0]

semblent donc complémentaires.

— En effet, nous avons bien observé une bifurcation de 1’évolution de la largeur et de la
longueur des nanostructures en fonction de leur taille comme supposé par Tersoff et
Tromp en ne considérant que la relaxation élastique.

— La diminution du rapport d’aspect des fils h/L alors que celui des boites reste constant
est compatible avec une relaxation plastique facilitée dans les fils selon [1120].

A partir de toutes les données recueillies sur la transition de forme boites-fils, nous pouvons
supposer que ces deux modeles de modification de la morphologie des nanostructures
s’appliquent pour notre systéme & base de GaN/AIN plan m, a savoir :

(a) Sur une couche tampon de 300nm d’épaisseur et pour des dépots de GaN 6 < TMC,
une transition SK aboutit & la formation de boites quantiques. Cette forme boite est
la forme d’équilibre permettant au mieux de relaxer la contrainte de maniere élastique
selon [1120] et ce jusqu’a une aire de 'ordre de 1500nm?.

(b) Au-dela de cette aire, la formation de facettes supplémentaires (relaxation élastique)
ne permet pas de diminuer suffisamment I’énergie élastique emmagasinée dans les
boites contrairement & la relaxation plastique par formation de dislocations selon
[1120], qui serait moins coiiteuse en énergie et serait donc plus favorable.

(c) Cette relaxation plastique s’accompagne d’un changement de forme boite-fil, et per-
mettrait d’obtenir des fils de GaN plan m plus relaxés que les boites.



7.3 Etude de superréseauxr de GaN/AIN plan m

7.3 Etude de superréseaux de nanostructures de GalN plan m
et controle de la transition boites-fils.

Nous avons étudié précédemment le role de ’épaisseur de la couche tampon d’AIN et le
role de la quantité de GaN déposée sur la morphologie des nanostructures de GaN plan m. La
relaxation de la couche tampon influence directement la morphologie des nanostructures, il est
donc raisonnable de penser que ’état de contrainte de I’espaceur d’AIN entre deux plans de na-
nostructures puisse également influencer la morphologie de celles-ci. Il a été montré dans le cas
des boites de GaN plan ¢ que la recroissance d’AIN sur des boites entraine une recontrainte des
nanostructures dans le plan de croissance, contrairement & ce qu’on onserve pour le plan en sur-
face qui est presque complétement relaxé [Sar04]. De plus, ce recouvrement par de I’AIN entraine
une diminution de la taille des boites [Gog04b], ceci étant du a 1’échange entre une monocouche
d’atomes de Ga et d’Al lors du recouvrement. La liaison Al-N est en effet plus stable thermo-
dynamiquement que la liaison Ga-N. L’AIN entre deux plans de boites (pour des épaisseurs de
Pordre de 9nm) est contraint entre le sommet et le bas de boites et est presque complétement
relaxé entre deux couches de mouillage. Lorsque I’épaisseur de ’espaceur est inférieure a 8nm, les
boites s’alignent verticalement d’un plan a ’autre : les boites sont dites corrélées verticalement.
Un champ de déformation est induit dans I'espaceur situé au-dessus des boites du plan n, et
constitue une zone privilégiée pour la nucléation des boites du plan n+1. Il a été montré, pour
les boites plan ¢ corrélées, qu'il existe un régime stationnaire (apres environ 10 plans) a partir
duquel la distribution en taille des boites et leur densité s’homogénéisent |Gog04a]. Ce type de
résultats a également été mis en évidence pour les fils de InAs/InAlAs/InP(001) [Bra00, [Sun04]
ou 'épaisseur de 'espaceur joue un roéle sur la morphologie des fils et leurs dimensions.

Il est important de noter que la corrélation de ce type d’objets n’est pas nécessairement
verticale mais peut étre inclinée d’un angle arbitraire par rapport a la verticale. Cet angle dépend
du systeme étudié [Hol99| : la corrélation d’un plan de boites & l'autre se fait verticalement dans
le cas des boites de Ge/Si [Gor98|, LT99, |Sch97] ainsi que dans le cas d’ilots d’InAs/GaAs [Sol96],
mais dans le cas des fils InAs/InAlAs/InP(001) [Bra00|, la corrélation se fait environ & 45° et est
attribuée aux fluctuations de composition de ’espaceur d’InAlAs [Pri01] qui entrainent des zones
riche In en forme de V au-dessus des boites. Dans le cas de SR de boites de PbSe/Pby_,Eu,Te,
il est possible d’obtenir un réseau trigonal face centrée de boites en fonction de la taille de I'es-
paceur [Spr98, [Pin99, Spr00]. Il existe également des cas pour lesquels 1’angle de la corrélation
est lié & la forme des objets réalisés. Gutierrez et al. [Gut03| se sont intéressés & 1’empilement
de plans de fils d’InAs dans InP, présentant des formes symétriques et asymétriques. Lorsque le
premier plan du SR est un fil symétrique (asymétrique) et que ’épaisseur de l'espaceur d’InP
est de 5 a 10nm, lalignement des plans dévie d’'un maximum de 5° (35°) de la verticale. Les
auteurs ont relié cette différence d’alignement & la différence de forme des fils d’InAs, estimant
que la contrainte maximale de I’espaceur d’InP se trouve au-dessus de la hauteur maximale du
fil, qui constitue un site de nucléation préférentiel.

Cette liste non exhaustive de résultats obtenus sur des SR de boites ou de fils de différents

205



Chapitre 7 Transition Boites-Fils

matériaux, justifie a elle seule 'intérét que nous allons porter par la suite sur les SR de nano-
structures de GaN plan m. L’étude de ces SR devrait nous permettre de confirmer les hypotheses
formulées sur les transitions fils-boites et boites-fils. Nous allons ainsi nous intéresser aux trois

points suivants :

1. En modifiant la taille de ’espaceur d’AIN, pouvons nous contréler la morphologie des
nanostructures et maitriser les transitions fils-boites et inversement ?

2. Si le premier point est avéré, a partir de quel plan la morphologie change-t-elle 7 Ce chan-
gement est-il progressif ?

3. L’angle d’alignement des nanostructures est-il influencé par la forme asymétrique (symé-
trique) des fils (boites) ?

A partir des résultats obtenus sur les SR de boites de GaN plan c¢; pour lesquels on
observe une corrélation verticale et une sélection de la taille de boites pour des tailles de spa-
cers inférieures a 8nm [Wid98| |Gog0O4al, et d’apres les résultats obtenus sur d’autres systemes
présentant des SR de fils quantiques [Bra00|, deux séries d’échantillons de SR de 25 empile-
ments de GaN/AIN (41 plan en surfacede GaN), avec des dépots de 5MC de GaN espacés par
4 a 20nm d’AIN ont été réalisées a des températures de substrat de 730°C. Ces deux séries se
distinguent par 1’épaisseur de la couche tampon d’AIN sur laquelle est réalisée le premier plan :
70 ou 300nm.

7.3.1 Détermination de la période des SR

Avant toute chose, il est important de caractériser la période de ces SR. Nous les avons
donc étudiés par XRD au moyen de scans 20/6 effectués sur la raie (3300) du SiC et de PAIN.
Un exemple de deux scans 26/6 réalisés sur deux échantillons comparables en terme de période,
et dont la seule différence se situe au niveau de I’épaisseur de leur couche tampon, est représenté
sur la figure [7.6] Sur celle-ci sont indiqués les pics correspondant au SiC, a la couche tampon
d’AIN, et aux SR d’ordre +1, 0, -1, -2 et -3, ce qui permet de vérifier que la différence entre ces
deux échantillons se situe principalement au niveau du signal de la couche tampon d’AIN.

Le tableau récapitule les périodes des SR (psg) ainsi que les épaisseurs p ;v et paan
(avec pAIN+ PGaN=PSR)- PSr est obtenu en mesurant l’espacement entre les pics d’ordre -1,
-2, -3 etc... A partir des résultats TEM obtenus sur un SR de fils-boites®2%4%, nous avons pu
estimer les épaisseurs de GaN et de l'espaceur d’AIN & environ 1.1nm et 22nm. Ces résultats
sont cohérents avec les mesures de période effectuées par XRD. Nous avons donc supposé que
cette épaisseur de GaN était la méme pour tous les SR, ce qui nous a permis de déterminé p 4 n
pour tous les échantillons.
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Fig. 7.6: Scans 20-0 réalisés sur deux SR de nanostructures de GaN/AIN plan m
dont U’espaceur d’AIN est d’environ 10nm mais réalisés sur une couche tampon de

e = T0nm5%39 et e = 300nm5?°*2, Les scans sont corrigés du décalage éventuel de la
raie du SiC.
Couche tampon SR Morphologie
psr (£1) [nm] pan [nm] pgen [nm] ler plan  plan surface
4.45254 3.3 1.1 fils fils
70nm 11.35%39 10.2 1.1 fils fils+boites
2252510 20.9 1.1 fils boites
4,152653 3 1.1 boites fils
300nm 11.15%%2 10 1.1 boites  fils+boites
20.5°2652 19.4 1.1 boites boites

Tab. 7.1: Périodes des SR de GaN/AIN plan m et morphologies des
nanostructures obtenues pour le premier plan du SR et le 26éme plan (en surface)
en fonction des épaisseurs de la couche tampon et des espaceurs d’AIN.
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7.3.2 Transition fils-boites : SR débuté sur une couche tampon d’AIN de
70nm d’épaisseur

Lorsque le SR est commencé sur une couche d’AIN avec e = 70nm, le premier plan obtenu
est un plan de fils de GaN comme nous l'avons vu précédemment (section et comme
constaté in situ par RHEED. Lorsque la taille de I'espaceur d’AIN est inférieure ou égale a
10nm, tous les plans réalisés ont un diagramme RHEED similaire & ceux visualisés en présence
de fils de GaN plan m. Ce résultat est confirmé par I'observation par AFM de fils en surface
apres 25 empilements (figure[7.7) (a) et (b)). Comparé aux résultats obtenus sur des plans uniques
de 5MC de GaN épitaxiés sur des couches tampon d’AIN de 70nm pour lesquels la longueur
(hauteur ;largeur) des fils est trouvée égale a 100nm (1.5nm ;25nm), dans le cas de SR, cette
longueur est égale a 250nm pour payy = 3.5nm (4.5nm ;50nm) et 200nm pour pan = 10nm
(3nm ;40nm). La densité des fils est trouvée respectivement égale & 7 10%.cm=2 et 6 10%.cm =2
pour les SR contre 3.5 10'°.cm ™2 pour le plan unique.

Lorsque la taille de 'espaceur est de 20nm, nous obtenons une transition fils-boites pour
un nombre de périodes correspondant a une épaisseur de couche de 300nm. Au-dela de cette
épaisseur, la morphologie type boite est observée (ﬁgure (c)). Ces boites quantiques ont
des longueur et largeur de 30nm, et des hauteurs de 1.5nm. La densité est trouvée égale a
6.6 10'°.cm =2, soit l'ordre de grandeur d’un plan unique de boites pour un dépét de 5MC de
GaN sur e = 300nm.

Par conséquent, nous constatons que pour des espaceurs d’AIN d’épaisseur inférieure ou
égale a 10nm, une augmentation de la taille des fils liée & une baisse de leur densité d’un facteur
5 par rapport a un plan unique a lieu. Nous pouvons remarquer également qu’en diminuant la
taille de I’espaceur de 10 & 3.5nm, la longueur des fils semble augmenter. Ceci peut s’expliquer
de la méme maniere que ce qui a déja été vu pour des SR plan ¢, a savoir que la diminution de
la taille de I'espaceur d’AIN va de pair avec un état de contrainte de ’espaceur d’AIN au-dessus
des objets qui favorise leur nucléation et permet une sélection en taille.

7.3.3 Transition boites-fils : SR débuté sur une couche tampon de 300nm
d’épaisseur

De la méme manieére que précédemment, des SR de nanostructures de GaN dans AIN
ont été réalisés en débutant le premier plan de GaN sur une couche tampon d’AIN de 300nm
d’épaisseur. Dans tous les cas, le diagramme RHEED du premier plan correspond bien a celui
observé en présence de boites de GaN comme nous I'avons vu section Lorsque pan est
égale a 3nm, nous obtenons rapidement un diagramme RHEED de fils apres environ 4 a 10
empilements. L’observation a AFM du plan de surface (figure (a)) révele la présence de
fils de 200nm de long, 2.7nm de haut et 40nm de large. Si pan est augmentée a 10nm, nous
obtenons a nouveau des fils (figure (b)) d’environ 150nm de long, 5nm de haut et 50nm
de large. Cependant, lorsque pan est égale a 19.4nm, le plan en surface ne contient que des
boites (figure (¢)). Celles-ci ont un diametre de 30nm et des hauteurs de 2nm. Pour ces trois
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Fig. 7.7: Images AFM en lxlym? du plan de surface des SR (26 plans) avec une

couche tampon d’AIN de départ de l’ordre de 7T0nm et des plans séparés par des

épaisseurs d’AIN de (a) 3.3nm5%* (RMS 2.3nm), (b) 10.2nm°?*9 (RMS 2.5nm) et

(c) 19.4nm5%% (RMS 3.5nm). Pour chaque figure, un profil d’une nanostructure
est pris selon [1120] (a gauche) et selon [0001] (& droite).

valeurs de pa;n (3, 10 et 19.4nm), la densité des nanostructures est trouvée respectivement égale
21.6 10"9.¢m=2, 1.1 10%.¢m™2, et 6 10'9.cm 2.

7.3.4 Discussion

Les résultats obtenus ci-dessus mettent en évidence le role de l'espaceur d’AIN sur la
morphologie des nanostructures formées et sur le controle des transitions de forme boites-fils et
fils-boites.

1. Transition boites-fils : lorsque la taille de I’espaceur est inférieure & 10nm, la croissance
de fils est favorisée. Dans le cas ou e = 70nm, ’épaisseur totale du SR n’atteint pas
I’épaisseur critique de 300nm. On pourrait donc supposer que la raison pour laquelle nous
n’observons pas de boites est que ’épaisseur totale de la couche est inférieure a I’épaisseur
critique permettant d’induire la transition fils-boites. Toutefois, le SR réalisé sur une couche
tampon d’AIN d’épaisseur e = 300nm et avec un espaceur pny = 3nm présente bien des
fils de GaN ce qui permet de confirmer que méme si nous avions réalisé un nombre supérieur
de plans et donc dépassé I'épaisseur critique, des fils auraient été obtenus. Pour ces faibles
épaisseurs d’espaceur d’AIN, nous constatons donc une transition boites-fils qui peut étre
liée a 'augmentation de la taille des boites par corrélation verticale jusqu’a leur taille
critique au-dessus de laquelle des fils sont préférentiellement formés (section .

2. Transition fils-boites : pour finir, lorsque p4n est de l'ordre de 20nm ou plus, et apres
26 empilements, nous obtenons des boites de GaN dans tous les cas. L’épaisseur du SR
joue un role déterminant au méme titre que I’épaisseur de la couche tampon d’AIN car un
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Fig. 7.8: Images AFM en lxluym? du plan de surface des SR (26 plans)
commencés sur des couches tampon d’AIN de 300nm avec des dépdts de GaN de
5MC et pour des espaceurs d’AIN de (a)3nm>?%3 (RMS 2.3nm), (b) 10nm>?42
(RMS 2nm) et (c) 20.5nm52652 (RMS 2.5nm). L’échelle en z est la méme pour (a)
et (c), 16.5nm tandis qu’en (b) ’échelle en z est de 8.16nm. Pour chaque figure, un
profil d’une nanostructure est pris selon [1120] (& gauche) et selon [0001] (& droite).

diagramme RHEED de boites n’est observé qu’apres un nombre de périodes correspondant
a une épaisseur de couche d’environ 300nm (cas ou e = 70nm). Ce résultat est cohérent
avec le fait que lorsque ’espaceur est suffisamment épais (pa;n > 20nm), la morphologie et
la nucléation des nanostructures du plan n+1 ne sont pas influencées par celles du plan n.
Comme nous avons démontré précédemment que la transition fils-boites dépendait de I’état
de relaxation des couches tampon d’AlN, ceci démontre que le champ de déformation induit
par les boites dans les espaceurs d’AIN est quasi-nul au-dela d’une vingtaine de nm d’AIN.

7.4 [Etude de la transition boites-fils dans les SR GaN/AIN
plan m pour un espaceur de 4nm d’épaisseur

D’apres les résultats précédents, la transition boites-fils peut étre controlée par la taille de
I'espaceur séparant les différents plans. Nous pouvons donc nous poser les questions suivantes :

1. Lorsque la taille de ’espaceur permet une corrélation verticale,la transition boites-fils
s’établit-elle progressivement ou est-elle abrupte ?

2. La corrélation permet, a priori, la sélection en taille et un regroupement de matiere en-
trainant un grossissement des boites. Pouvons-nous vérifier pour une quantité donnée de
GaN que cette augmentation de la taille a bien lieu? Retrouve-t-on une taille critique des
boites au-dessus de laquelle des fils sont obtenus ? Est-ce la méme taille critique que celle
trouvée section [.2.3]7

Afin de répondre & ces questions, une série de 5 échantillons constitués d’l & 5 plans
corrélés de GaN a été réalisée sur des couches tampon d’AIN de 300nm d’épaisseur, pour une
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quantité nominale de GaN déposée de 5MC, et des espaceurs d’AIN de 4nm d’épaisseur.

7.4.1 Statistique AFM

La figure montre ’évolution de la morphologie des boites en fonction du nombre de
plans de GaN réalisés. Les échantillons constitués d’un seul plan ou de deux plans de nano-
structures corrélées présentent des boites. A partir du troisieme plan nous observons des boites
dont la taille semble augmenter aussi bien selon [1120] que selon [0001], ainsi que la présence
de quelques fils. Pour 4 plans, I’évolution est encore plus nette, les boites grossissent mais nous
pouvons également distinguer la présence de fils. Pour 5 plans une nette bimodalité est obtenue,
consituée de grosses boites et de fils, tandis que pour 26 plans, seuls des fils sont visibles.

Une statistique sur ces images AFM (sur environ 100 nanostuctures) permet d’étudier
I’évolution de la longueur L, de la largeur 1 et de la hauteur h de ces nanostructures en fonction du
nombre de plans corrélés. Les résultats obtenus sont présentés sur la figure[7.10]et permettent de
constater une nouvelle fois que ’évolution de la morphologie des nanostructures de GaN plan m
est, avant toute chose, parfaitement définie par I’évolution de leur longueur (figure (a)).
Jusqu’a trois plans corrélés, L est constante a une valeur d’environ 25nm puis augmente a 40nm
pour 4 plans corrélés. Pour 5 plans corrélés, nous obtenons une bimodalité avec des boites et
des fils de 50 et 100nm de long. Lorsque nous avons affaire a 26 plans corrélés, la longeur des
fils atteint 125nm. Parallelement & cette évolution marquée, celle de 1 est visible mais s’étend
entre 25nm, valeur constante jusqu’a 3 plans corrélés, et 35nm valeur maximale atteinte des
Iempilement de 5 plans, soit & nouveau sur une plage de grandeur beaucoup plus faible. Quant
a la hauteur, nous pouvons considérer qu’elle est fixée a une valeur de 1.25nm. Elle augmente
légerement a 1.9nm pour un empilement de 26 plans. Ces résultats sont en accord avec ceux
obtenus précédemment sur 1’étude de 1’évolution de la taille des nanostructures en fonction de
la quantité de GaN déposée. Pour finir, nous avons tracé I’évolution de la largeur en fonction de
la longueur qui permet de constater que nous avons d’abord une évolution quasi-linéaire de 1 en
fonction de L. La largeur des boites évolue deux fois plus lentement que leur longueur et finit
par stagner, lors de I’apparition des fils tandis que L continue d’augmenter.

7.4.2 Détermination de la taille critique des boites dans la transition boites-fils
lors de la réalisation de SR corrélés

A ce stade de I’étude, il convient de vérifier que le bilan de matiere est bien respecté
et que cette évolution de boites & fils ne correspond pas simplement a des dépots de GaN
plus importants. Nous avons donc tracé les évolutions de la densité des nanostructures et de
leur aire en fonction du nombre de plans corrélés figure (a). Nous avons précédemment
déterminé que la hauteur des nanostructures était quasiment constante en fonction du nombre
de plans corrélés, alors que les évolutions de L et de 1 était bien marquées. Nous pouvons
donc nous intéresser plus simplement a l’aire des nanostructures donnée par L.l plutot qu’a
leur volume, difficile & définir. Nous trouvons donc que la densité diminue de 2 10*! (1 plan
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Fig. 7.9: Images AFM en lzlym? de SR de nanostructures de 5SMC de GaN
déposées sur une couche tampon d’AIN de 300nm pour (a) 152677, (b) 252676 (c)
352704 1 (d) 452708 (e) 552674 et (f) 2652653 plans corrélés. La taille de l’espaceur est
fixée a 4nm. Pour chaque figure, un profil d’une nanostructure est pris selon la
direction [1120] (a gauche) et selon la direction [0001] (a droite).
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7.4 En fonction du nombre de plans corrélés de GalN
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nanostructures de GalN en fonction du nombre de plans corrélés, et évolution de
la largeur en fonction de la longueur (d).
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Fig. 7.11: (a) Evolution de la densité et de l’aire des nanostructures de GalN plan
m en fonction du nombre de plans corrélés et (b) évolution de la longueur (L) et
de la largeur (1) des nanostructures de GaN en fonction de leur aire pour un
méme dépot de 5SMC nominal de GaN mais pour des plans corrélés. Les abscisses
des deux figures sont en logig. Les ordonnées de (a) sont également en logy, avec
a gauche l’échelle liée a la densité et a droite celle liée a Uaire.

unique) & 1.5 10%.em=2 (pour 26 plans corrélés) alors que l'aire des nanostructures augmente
de 4 10% & 4 103nm? pour les mémes nombres de plans corrélés. Le produit de ces deux grandeurs
nous donne une valeur quasi-constante de quantité de GalN équivalente a une aire d’environ 7
10°nm?2. Par conséquent, I’évolution boites-fils est observée apres seulement 5 plans, ce qui
répond directement a la question #1.

Nous pouvons des lors nous intéresser a I’évolution de L et | des nanostructures en fonction
de leur aire (A), comme ce que nous avons fait précédemment dans la section [7} hormis le fait
que cette fois-ci, les points correspondent non pas & des quantités différentes de GaN déposées
mais & un nombre de plans corrélés différent. Le résultat de cette étude est présenté sur la
figure (b). Nous constatons & nouveau que pour des A inférieures & environ 1500nm?, nous
obtenons des boites avec L < 2, et qu’au-dela de cette aire, la bifurcation de 1’évolution de L
et de celle de I est nette et correspond a 'apparition de fils. Nous retrouvons les mémes valeurs
d’aire limitant les régimes boites-fils que lors de 1’étude en fonction de la quantité de matiere
alors que nous rappelons qu’ici § = 5MC nominale et que le seul parametre a avoir changé est le
nombre de plans corrélés. Les points importants résident surtout dans l’existence de cette aire
limite et dans le fait que cette courbe est parfaitement superposable a celle de la figure

Ce résultat confirme les résultats obtenus dans la section [ La transition boites-fils serait
donc due a une taille limite des nanostructures. La corrélation verticale favorise la croissance de
gros objets et permet de diminuer leur densité. Ainsi en fonction du nombre de plans corrélés,
la taille des boites augmente de maniére homogene selon [1120] et [0001] (avec toutefois une
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7.4 En fonction du nombre de plans corrélés de GalN

vitesse de croissance presque deux fois plus grande selon [1120] que selon [0001]) et ce tant que
A < 1500nm?. Au-deld de cette aire, des fils sont obtenus. Par conséquent, nous avons trouvé
la méme aire critique que celle trouvée dans la section (A = 1500nm?) au-dela de laquelle
la transition boites-fils est favorable. Ceci répond directement a la question #2.

Fig. 7.12: Images TEM d’un SR de 5 plans de 5MC de GaN réalisé sur une
couche tampon d’AIN de 300nm selon l’axe de zone (a) [1120] et (b) [0001]. Les
plans de GaN sont espacés par 4nm d’AIN. En (a), les ondulations de I’AIN sont
repérés par une fléeche noire tandis qu’une fléche blanche indique une faute
d’empilement traversant les nanostructures de GaN. En (a), nous avons tracé les
limites d’élargissement des boites par des traits pleins noirs. En (a) et (b), les
tirets noirs indiquent la direction de corrélation.

7.4.3 Mise en évidence de la corrélation par TEM

Il convient désormais de vérifier que la corrélation permet une sélection en taille des na-
nostructures et qu’elle aboutit a la formation de fils. Nous pouvons également caractériser, dans
ce systéme de boites GaN/AIN plan m, 'angle de cette corrélation et déterminer si celle-ci
est influencée ou non par la morphologie des nanostructures. Des images TEM obtenues sur
I’échantillon de 5 plans de GaN espacés par 4nm d’AIN sont présentées sur la figure [7.12]

Selon I’axe de zone [1120] (figure (a)), nous observons bien une corrélation verticale
des boites de GaN ainsi qu'un élargissement de ces dernieres. Cette image nous permet également
de vérifier que la taille de I'espaceur d’AIN (3.5nm) correspond a celle attendue. Nous pouvons
remarquer la présence d’ondulations de la couche tampon d’AlN, qui sont parfaitement épousées
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et reproduites par les plans de GaN. Finalement, nous constatons la présence de fautes d’empi-
lement qui traversent les boites de GaN et ne semblent pas, par conséquent, limiter leur taille
latérale selon [0001].

Selon ’axe de zone [0001] (figure (b)), nous ne pouvons distinguer que deux plans de
GaN. Deux nanostructures semblent effectivement corrélées verticalement entrainant des allon-
gements selon [1120]. A ce stade de I’étude nous ne pouvons pas conclure quant & I’angle réel
de la corrélation entre deux plans de nanostructures consécutifs. Néanmoins, nous avons bien
constaté un élargissement et un allongement de nos boites des les deuxieme et troisieme plans.
D’autres études TEM seraient nécessaires pour répondre plus précisément a la question #3.

7.5 Conclusion

Nous nous sommes intéressés a la transition boites-fils en fonction de la quan-
tité de GaN déposée sur des couches tampon d’AIN de 300nm. Nous avons mis
en évidence ’existence de trois régimes distincts. Le premier régime correspond a
des dépots de GalN inférieurs a TMC. Dans ce cas, seules des boites sont obtenues.
Le deuxiéme régime voit la coexistence de boites et de fils et correspond a des
quantités de GalN déposées comprises entre 7 et 15MC. Au-dela de ces quantités,
le troisieme régime constitué uniquement de fils est observé. Cette modification
de la forme d’équilibre des nanostructures de GalN plan m est étroitement liée a
une taille critique des boites. Nous avons alors émis ’hypothése que la morphologie
“fils” puisse correspondre a une plus grande relaxation, notamment par relaxa-
tion plastique selon la direction d’allongement [1120]. Nous nous sommes ensuite
intéressés au contréle de la morphologie des nanostructures lors de la réalisation
de SR, en fonction des couches tampon d’AIN et des espaceurs d’AIN entre chaque
plan. Cette étude a mis en évidence une influence de la taille de 1’espaceur sur
la morphologie des nanostructures obtenues, et a démontré une nouvelle maniéere
de maitriser les transitions fils-boites et boites-fils. Il a ensuite été montré que la
transition boites-fils, pour un dépot donné de GalN, débutait des le troisieme plan
corrélé (avec des espaceurs d’AIN d’environ 3.5nm). Cette étude a confirmé que
I’aire des nanostructures était le parametre clé de cette transition.
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Conclusion

Le but de ce travail de these était d’étudier et maitriser la croissance par EJM assistée
par plasma d’azote de I’AIN, du GaN et de leurs hétérostructures sur SiC selon ’orientation
non-polaire (1100). L’attrait pour cette nouvelle orientation réside dans I'espoir de s’affranchir
du champ électrique interne qui limite I'intérét des nitrures dans 'orientation (0001).

Dans le but de réaliser des hétérostructures composées d’un matériau barriere d’AIN et
d’une zone active de GaN, nous nous sommes en priorité concentrés sur la physique de la crois-
sance de ’AIN plan m. Dans un premier temps, il a été trouvé que la croissance des couches
épaisses d’AIN en conditions riche Al constituait les conditions de croissance optimales. Malgré
I'utilisation de ces conditions, la surface des couches épaisses d’AIN présente une morphologie
anisotrope constituée d’ondulations perpendiculaires a ’axe c¢. Cette morphologie type “tole
ondulée” se distingue nettement de celle obtenue pour ’AIN plan ¢ mais est semblable & celle
observée pour ’AIN plan a. Nous avons attribué cette anisotropie de morphologie au désaccord
de maille anisotrope avec le SiC dans le plan. Le polytype de PAIN plan m est essentiellement
2H méme s’il présente une grande densité de fautes d’empilement de I’ordre de 10°cm~!. Nous
avons également déterminé I’évolution de la relaxation des couches épaisses d’AIN en fonction
de leur épaisseur, qui sont pseudomorphes au SiC jusqu’a une épaisseur de plus de 300nm, ce
qui contraste nettement avec la relaxation progressive de I’AIN (0001).

L’étude s’est poursuivie sur les modes de croissance du GaN plan m. Comme pour I’AIN
plan m, les conditions optimales de croissance des couches épaisses de GaN plan m sont obte-
nues en conditions riche métal (donc riche Ga) et aboutissent a une surface anisotrope constituée
de “tuiles imbriquées facettées” allongées dans la direction [1120]. Cette morphologie est tres
différente de celle du GaN plan a alors que les différences de parameétre de maille dans le plan
avec le SiC sont les mémes. Pour interpréter ce résultat, nous avons avancé deux hypotheses :
une probable diffusion préférentielle des adatomes dans la direction [1120] ainsi que 'éventuelle
équivalence des énergies de surface des plans (1100) et des facettes latérales constituant les
tuiles. Ces données actuellement manquantes seront certainement déterminées dans les années
a venir. L’adsorption du Ga sur le GaN plan m (en statique ou en dynamique avec la présence
d’un flux d’N) a révélé l'existence de conditions auto-régulées pour lesquelles un plateau de 2MC
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de Ga est obtenu. Cette valeur reste néanmoins & étre confirmée en dynamique car la présence
d’N semble modifier ’adsorption et la désorption du Ga sur GaN plan m, ce qui conduit a des
conditions de croissance légerement plus riche Ga pour le GaN plan m que pour le GaN plan ¢
a température de substrat équivalente. L’étude de sa relaxation en fonction de son épaisseur a
montré une relaxation limitée selon [1120] contrairement & la relaxation selon c. Le GaN plan m,
tout comme le GaN plan a, semble relaxer des les premiers stades de la croissance, probablement
grace a la présence de dislocations d’interface. Les processus de relaxation de ’AIN et du GaN
plan m semblent totalement différents.

La réalisation d’hétérostructures GaN/AIN a révélé que des nanoobjets étaient obtenus,
suite & un mode de croissance de type Stranski-Krastanow, dans les mémes conditions de crois-
sance que les couches épaisses de GaN plan m, a savoir en conditions riche Ga. C’est sur ce
point fondamental que le GaN plan m se distingue des GaN plan ¢ (couches épaisses et boites
quantiques réalisées en conditions riche Ga et riche N) et plan a (couches épaisses et boites
quantiques obtenues en conditions riche N et riche Ga). Nous avons également pu mettre en
évidence, pour la premiere fois, I'influence de ’état de relaxation de la couche tampon d’AIN sur
la morphologie de ces nanostructures, qui présentent soit une forme asymétrique de type “fils”,
soit une forme plus symétrique de type “boite”.

Au contraire, la croissance d’hétérostructures de GaN réalisée en conditions riche N sur
AIN, aboutit a la formation de puits de GaN quasi-2D. La surface de ces puits présente des
bandes de GaN constituées d’'un flanc net et d’un flanc plus rugueux. Des ilots de faible taille
ont été observés. La faible dépendance de leur taille vis & vis de la quantité de GaN déposée
et leur non observation lors des études par microscopie en transmission indiquent une nature
d’ilots de croissance, instables lors de ’encapsulation par I’AIN. Les études optiques de ces puits
ont révélé 'absence d’effet Stark confiné quantique.

La croissance de fils et de boites de GaN plan m a tout d’abord mis en évidence leur aligne-
ment le long de la direction [1120]. Nous avons ensuite établi la dépendance de leur morphologie
vis a vis de I’épaisseur de la couche tampon d’AIN. Pour des couches d’AIN pseudomorphes au
SiC, des fils de GaN allongés selon [1120] sont obtenus tandis que lorsque la relaxation de 'AIN
a débuté, des boites sont formées, et ce tant que la quantité de GaN déposée est inférieure a
TMC. L’étude de I’évolution de la forme des objets en fonction de la quantité de GaN déposée
(f) sur une couche tampon de méme épaisseur, n’a révélé que peu de dépendance dans le cas
des fils. En revanche, dans le cas des boites, nous avons pu distinguer un régime présentant la
coexistence boites-fils (7 < § < 20MC) et un régime constitué de fils uniquement (6 > 20MC).
Nous avons qualifié cette transition de forme la transition boites-fils. Nous avons ensuite étudié
la différence de morphologie entre fils et boites, entre autre par des études de microscopie en
transmission et de microscopie a balayage qui ont révélé que les facettes de ces nanostructures
sont asymétriques. Cependant, ces mémes études nous ont permis d’orienter I'axe ¢ dans les
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nanostructures. Nous avons ensuite tenté de faire ressortir les formes caractéristiques des fils et
des boites. Nous avons alors corrélé le sens d’élongation des fils a la vicinalité du substrat et a
la diffusion anisotrope du GaN, méme si ces deux parametres ne peuvent expliquer a eux seuls
l’anisotropie des fils selon [1120]. Par des études de diffraction des rayons X en incidence rasante
et microscopie électronique en transmission, nous avons pu quantifier ’état de relaxation des
fils et des boites dans le plan. Selon ¢, la relaxation des fils est comparable a celle des boites,
tandis que selon [1120], les fils sont plus relaxés. Cette différence est expliquée par la présence a
I'interface fils/AIN de dislocations de désaccord de parametre de maille. L’intérét d’utiliser une
surface non-polaire réside dans ’espoir de réduire l'effet Stark confiné quantique. Tout comme
les boites de GaN plan a, les fils et les boites de GaN plan m répondent parfaitement a cette
attente. Nous avons également présenté les premiers résultats prometteurs sur la luminescence
de fils uniques.

Pour finir ce travail, nous nous sommes penchés sur la transition boites-fils au moyen
de trois études complémentaires. La premiere, réalisée par microscopie a force atomique sur la
taille des boites et des fils, a révélé I'augmentation symétrique de la taille des boites selon ¢
et [1120] avant leur évolution en fils. La raison profonde de cette augmentation symétrique de
leur taille avant leur allongement repose sur le gain en énergie élastique volumique et le cotit de
formation des énergies de surface. La forme boite est favorable énergétiquement jusqu’a une aire
critique évaluée & 1500nm?. Au-dela de cette aire, I’allongement en fils semble plus favorable.
Cette brusque modification de forme peut également étre le signe d’un processus de relaxation
plastique alors privilégié. La deuxiéme étude a consisté en la réalisation de superréseaux (SR)
de GaN/AIN. En faisant varier les épaisseurs de la couche tampon et des espaceurs d’AIN, nous
avons trouvé une méthode alternative pour controler les transitions fils-boites et boites-fils. Le
troisieme point repose sur I’étude de la transition boites-fils lors de la croissance de SR de plans
de GaN corrélés. Pour une quantité de matiere de GaN donnée, nous avons retrouvé ’aire cri-
tique des boites au-dessus de laquelle celles-ci évoluent en fils.

Ainsi, I’étude de cette orientation non-polaire a révélé sa richesse vis a vis de la croissance
cristalline : anisotropie de diffusion de surface, importance des désaccords de parametre de maille
et des énergies de surface. Les résultats sur les modifications de forme sont en trés bon accord
avec la théorie, méme s’il manque des parametres cruciaux (tels que les énergies de surface), pour
faire de ce systéeme un cas d’école de I’étude de la compétition entre désaccords de parametre de
maille et énergies de surface, ainsi que de leur influence sur les morphologies obtenues. Notons
enfin que 'on peut envisager des études complémentaires : dans un premier temps, ’étude de
la croissance des couches épaisses d’Al,Ga;_, N plan m en fonction du pourcentage d’Al z,
puis I’étude des hétérostructures de GaN/Al,Gaj_, N (et éventuellement celle de la forme des
nanoobjets de GaN épitaxiés sur cet alliage), et enfin I’étude du dopage des couches de GaN
plan m pour la réalisation de futurs dispositifs.
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Croissance d’hétérostructures non-polaires de GaN/AIN plan m sur 6H-SiC
plan m

Ce travail de these a porté sur I'étude de la croissance et des propriétés structurales et
optiques des hétérostructures non-polaires de GaN/AIN plan m, déposées sur 6H-SiC plan m
par épitaxie par jets moléculaires assistée par plasma d’azote.

Nous avons tout d’abord étudié les couches épaisses d’AIN et de GaN. Les conditions de
croissance de ces couches sont optimales en conditions riche métal. Toutes deux présentent des
morphologies de surface anisotropes mais différentes I'une de 'autre avec une morphologie de
type “tole ondulée” pour I’AIN et “toit de tuiles” pour le GaN.

Nous nous sommes ensuite intéressés a la croissance d’hétérostructures de GaN/AIN. Nous
avons démontré que la croissance de GalN en conditions riche N aboutit a la formation de puits
quantiques de GaN tandis que la croissance en conditions riche Ga permet de former des fils ou
des boites quantiques par le mode de croisance Stranski-Krastanow. Nous avons démontré que
cette différence de morphologie pour les nanoobjets de GalN était liée a 1’état de relaxation de la
couche tampon d’AIN. Des études optiques ont mis en évidence une forte réduction du champ
électrique interne dans les hétérostructures de GaN/AIN plan m.

Pour finir, nous avons étudié 1’évolution de la morphologie des fils et des boites en fonction
de la quantité de GaN déposée. Nous avons démontré 'existence d’une transition de forme
“boites-fils” lorsque 'aire des boites exceéde une taille critique. Cette aire peut étre controlée par
la quantité de matiere déposée mais également par la réalisation de superréseaux.

Growth of non-polar m-plane GaN/AIN heterostructures on m-plane 6H-SiC

This work reports on the growth and the structural and optical properties of non-polar
m-plane GaN/AIN heterostructures, deposited on m-plane 6H-SiC by Plasma Assisted Molecular
Beam Epitaxy.

We first studied AIN and GaN thick layers. The optimal growth conditions were achieved
in metal-rich conditions. They both exhibit anisotropic surface morphology : stripped for AIN
and slatted for GaN.

Next, we studied the growth of GaN/AIN heterostructures. GaN quantum wells are ob-
tained in N-rich conditions whereas GaN quantum wires or quantum dots are formed in Ga-rich
conditions by Stranski-Krastanow growth mode. The shape of these GaN nanostructures is de-
pending on the strain state of the AIN buffer layer. Optical studies revealed a strong reduction
of the internal electric field in m-plane GaN/AIN heterostructures.

Finally, we focused on the shape evolution of wires and dots with the amount of GalN
deposited. We demonstrated the existence of a dots to wires transition. It takes place above
a critical size that can be controlled by the amount of GaN deposited or by the growth of
superlattices.
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